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Kurzfassung

Fusionskraftwerke der Zukunft stellen enorme Materialanforderungen, beispielsweise in Bezug auf Hitze-
resistenz an Plasmakontaktzonen der inneren Reaktorwand und des Divertors. Als abschirmendes Material
stellt Wolfram nach aktueller Konzeption die mit Abstand beste Alternative dar. Nachteilig ist dabei jedoch
dessen hohe Sprod-duktil-Ubergangstemperatur (BDTT), welche aufgrund thermischer und mechanischer
Belastungszyklen zu katastrophalem Risswachstum fiihren kann. Zwar kann die BDTT durch starkes
Kaltwalzen drastisch abgesenkt werden, das dabei entstehende, feinkornige Gefiige ist jedoch thermisch
instabil, wodurch es bei relativ niedrigen Temperaturen wiederum zu einer Erh6hung der BDTT kommt.

Neben einer Untersuchung der zu einer solchen Versprodung fithrenden mikrostrukturellen Restaurations-
prozesse, wurde daher in der vorliegenden Arbeit das Potential zur Stabilisierung der Mikrostruktur durch
eine Dotierung mit Kalium (K) umfassend analysiert, durch welche die Migration von Korngrenzen und
Versetzungen mittels fein verteilter K-Blasen unterdriickt wird. Zwar wird K-Dotierung bereits seit mehr als
100 Jahren bei der industriellen Herstellung von Glithlampendréhten angewendet, die Kombination des
Verfahrens mit hochgradiger Walzumformung von Wolfram stellt jedoch einen neuartigen Ansatz dar.

Grundlage der Studie war zunichst die erfolgreiche Herstellung zweier dquivalent gewalzter Blechserien von
technisch reinem Wolfram (Referenz) und K-dotiertem Wolfram mit bis zu sehr hohen logarithmischen
Umformgraden von 4,7 bzw. 4,6 durch Warm- und Kaltwalzen. Anhand beider Materialserien wurde eine
detaillierte Analyse der verformungsbedingten Evolution von Mikrostruktur (durch REM und EBSD),
mechanischer Eigenschaften (durch Hértepriifung, Zugversuche und Untersuchungen der Risszdhigkeit)
und Verteilung von K-Blasen (durch REM) nach den Walzschritten erstellt. Als weiteres Kernstiick der
Arbeit wurde die Mikrostruktur nach isochronen, isothermen und aufheizratenkontrollierten Warme-
behandlungsreihen zwischen 600 °C und 2400 °C mittels Hartepriifung und REM-Analysen hinsichtlich
aufgetretener Restaurationsprozesse in unterschiedlichen Temperaturregimen systematisch untersucht.

Es ist herauszustellen, dass nach héchstem Umformgrad sowohl bei reinem als auch K-dotiertem Wolfram
eine nochmals niedrigere BDTT unterhalb von —80 °C im Vergleich zu bisherigen Studien an reinen
Wolframblechen vorgefunden wurde. Die Analyse ergab weiterhin, dass die verformungsbedingte Evolution
der Mikrostruktur zwischen beiden Blechserien annidhernd gleich verlief. Allerdings traten in den
K-dotierten Blechen mit geringerem Umformgrad mikrometerdicke Lagen auf, die jeweils einzelnen Textur-
komponenten zuzuordnen sind und nahezu ausschliefilich Kleinwinkelgrenzen enthalten. Da sich dieses
Phianomen mit einer hohen BDTT der besagten Bleche in Verbindung bringen lief, kénnte dessen
Vermeidung ein wichtiges Qualitdtskriterium bei zukiinftigen Materialproduktionen darstellen. Weitere
mechanische Eigenschaften, wie Mikrohirte, Zugfestigkeit und Dehngrenze, lieflen sich in Anlehnung an
die Hall-Petch-Beziehung mit der Korngréfie korrelieren, wobei in den kaltgewalzten Blechen ein
signifikanter Einfluss durch Kleinwinkelgrenzen festgestellt wurde, welche oftmals in einer Hall-Petch-
Beziehung nicht beriicksichtigt werden.



Kurzfassung

Die Mechanismen, welche die Dispersion der K-Blasen und damit die Zener-Krifte gegeniiber Erholung,
Rekristallisation und Kornwachstum beeinflussen, wurden tiefgreifend analysiert. Maf3geblich ist dabei der
Umformgrad der Bleche, der zu einer Streckung der Blasen fiihrt, sowie die Parameter einer darauffolgenden
Wirmebehandlung, die den Aufbruch der gestreckten Blasen dhnlich einer Plateau-Rayleigh-Instabilitit
bewirkt. Die theoretischen Grundlagen dieser Aufbruchskinetik wurden mit den experimentellen
Ergebnissen in Einklang gebracht und das Modell fiir den Grenzfall von Blasen mit geringem Streckungs-
verhiltnis weiterentwickelt. Eine nanoskalige Analyse der chemischen Zusammensetzung zeigte erstmals
in-situ eine heterogene Elementverteilung innerhalb des Volumens von K-Blasen aus einer aluminium-
reichen und einer volatilen, kaliumreichen Phase sowie erhohte Gehalte von Silizium und Sauerstoff. Es
konnte zudem eine Instabilitdt dieser chemischen Zusammensetzung nach einer Warmebehandlung im
Bereich von ca. 2400 °C nachgewiesen werden, welche bei Hochtemperaturanwendungen von Relevanz sein
kann.

Die Analyse wiarmebehandelter Proben ergab, dass Bleche mit geringem Umformgrad in einem niedrigen
Temperaturregime nur schwache mikrostrukturelle Anderungen durch Erholung zeigten. Bleche mit
hohem Umformgrad offenbarten jedoch drastische Anderungen durch sogenannte erweiterte Erholung
(auch als kontinuierliche Rekristallisation bezeichnet), welche einen mafigeblichen Grund fiir die
Versprodung dieser Bleche darstellt. Durch K-Dotierung konnte eine nur geringfligig retardierende Wirkung
gegeniiber erweiterter Erholung nachgewiesen werden. Erst in einem mittleren Temperaturregime bewiesen
K-dotierte Bleche eine deutlich retardierende Wirkung gegeniiber der dabei stattfindenden Rekristallisation
in Blechen mit geringem Umformgrad bzw. in Blechen mit hohem Umformgrad gegeniiber der
fortschreitenden erweiterten Erholung mit direktem Ubergang zu Kornwachstum. Zudem ergaben sich
durch die Dotierung deutliche Unterschiede in der Texturentwicklung, welche den weiteren Verlauf der
Restauration durch Kornwachstum beeinflusst. In einem hohen Temperaturregime bewirkte die Dotierung
eine nahezu vollstandige Stabilisierung gegeniiber normalem und abnormalem Kornwachstum bei geringem
Umformgrad, bei hohem Umformgrad jedoch besonders starkes abnormales Kornwachstum. Auch etwaige
Einfliisse durch unterschiedliche Aufheizraten von 1K/s und 200 K/s unter Beriicksichtigung einer
thermischen Aktivierungsdquivalenz wurden an den dicksten Blechen untersucht, jedoch kein auftheiz-
ratenbedingter Effekt festgestellt. Dieses Ergebnis steht im Widerspruch zu bisherigen Studien, in denen eine
thermische Aktivierungsidquivalenz nicht berticksichtigt wurde.

Die komplexen Zusammenhénge von thermomechanischer Behandlung reiner und K-dotierter Wolfram-
materialien und der daraus resultierenden mikrostrukturellen Evolution wurden abschlieflend einander
gegeniibergestellt. Aufgrund der gewonnenen Erkenntnisse scheint K-dotiertes Material mit geringem
Umformgrad die meisten Vorteile fiir die Anwendung in Fusionsreaktorkomponenten aufzuweisen,
insbesondere durch die enormen Auswirkungen der K-Dotierung auf Kornwachstum sowie der deutlichen
Retardierung von Rekristallisation, aber auch durch einen geringeren Herstellungsaufwand im Vergleich zu
hochgradig umgeformtem Wolfram.



Abstract

Fusion power plants of the future pose enormous material requirements, for example regarding heat
resistance at plasma contact zones of the inner reactor wall and the divertor. According to the current
concept, tungsten represents by far the best alternative as a shielding material. A disadvantage, however, is
its high brittle-to-ductile transition temperature (BDTT), which can result in unstable crack growth due to
thermal and mechanical load cycling. Although the BDTT can be drastically lowered by severe cold-rolling,
the resulting fine-grained microstructure is thermally unstable, which in turn leads to an increase of the
BDTT at relatively low temperatures.

In addition to investigating the microstructural restoration processes leading to this embrittlement, the
present work therefore comprehensively analysed the potential for stabilising the microstructure by doping
with potassium (K), which suppresses the migration of grain boundaries and dislocations due to finely
distributed K-bubbles. Although K-doping has already been used for more than 100 years in the industrial
production of incandescent lamp wires, the combination of this method with high degree of deformation of
tungsten by rolling represents a novel approach.

The study was firstly based on the successful production of two equivalently rolled sheet series of technically
pure tungsten (reference) and K-doped tungsten with up to very high logarithmic degrees of deformation of
4.7 and 4.6, respectively, by warm- and cold-rolling. Both material series were analysed in detail for the
deformation-induced evolution of microstructure (by SEM and EBSD), mechanical properties (by hardness
testing, tensile testing, and fracture toughness investigations), and distribution of K-bubbles (by SEM) after
the rolling steps. As another core part of the work, the microstructure was systematically investigated after
isochronal, isothermal, and heating-rate-controlled annealing series between 600 °C and 2400 °C by means
of hardness testing and SEM analyses with regard to restoration processes occurring in different temperature
regimes.

It can be highlighted that after the highest degree of deformation, both pure and K-doped tungsten were
found to have an even lower BDTT below —80 °C compared to previous studies on pure tungsten sheets. The
analysis further revealed that the deformation-induced evolution of the microstructure was approximately
the same between the two series of sheets. However, micrometre-thick layers occurred in the K-doped sheets
with lower degree of deformation, each of which could be attributed to single texture components and almost
exclusively contained low-angle boundaries. Since this phenomenon was shown to be associated with high
BDTT in said sheets, its avoidance could pose an important quality criterion in future material productions.
Further mechanical properties such as microhardness, tensile strength and yield strength could be correlated
with grain size on the principles of a Hall-Petch relationship. In the cold-rolled sheets, a significant influence
of low-angle boundaries was found, which are traditionally not considered in the Hall-Petch relationship.

The mechanisms influencing the dispersion of the K-bubbles and thus the Zener-pinning forces against
recovery, recrystallization and grain growth have been analysed in depth. The decisive factors are the degree
of deformation of the sheets, leading to elongation of the bubbles, and the parameters of a subsequent heat
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treatment, which causes the breakup of the elongated bubbles similar to a Plateau-Rayleigh instability. The
theoretical foundations of these breakup kinetics were brought into agreement with the experimental results,
and the model was further developed for the limiting case of bubbles with low aspect ratio. A nanoscale
analysis of the chemical composition revealed for the first time in-situ a heterogeneous distribution of
elements within the volume of K-bubbles consisting of an aluminium-rich and a volatile potassium-rich
phase as well as increased contents of silicon and oxygen. Furthermore, an instability of this chemical
composition after heat treatment in the range of approx. 2400 °C could be demonstrated, which may be
relevant for high-temperature applications.

The analysis of annealed samples showed that sheets with low degree of deformation in a low temperature
regime showed only minor microstructural changes due to recovery. However, sheets with high degree of
deformation exhibited drastic changes due to so-called extended recovery (also referred to as continuous
recrystallization), which is a fundamental reason for the embrittlement of these sheets. K-doping
demonstrated only a slight retarding effect against extended recovery. However, in a medium temperature
regime, K-doped sheets showed a significant retarding effect against the recrystallization occurring in sheets
with low degree of deformation and in sheets with high degree of deformation against the progression of
extended recovery with direct transition to grain growth. In addition, doping resulted in significant
differences in texture development, which influences the further progression of the restoration through grain
growth. In a high temperature regime, the doping caused a nearly complete stabilization against normal and
abnormal grain growth at low degree of deformation, but at high degree of deformation particularly strong
abnormal grain growth occurred. Possible influences due to different heating rates of 1 K/s and 200 K/s, with
consideration of a thermal activation equivalence, were also investigated on the thickest sheets, but no effect
due to heating rate was found. This result contradicts previous studies in which thermal activation
equivalence was not taken into account.

As a conclusion, the complex relationships between thermomechanical treatment of pure and K-doped
tungsten materials and the resulting microstructural evolution were juxtaposed. Based on the findings,
K-doped material with low degree of deformation seems to have the most advantages for the application in
fusion reactor components, especially due to the enormous effects of K-doping on grain growth as well as the
significant retardation of recrystallization, but also due to a lower manufacturing effort compared to highly
deformed tungsten.
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1 Einleitung

Die Nutzung von Wolfram (W) in der Fusionsenergietechnik als Material in Bauteilen, die hoher thermischer
Last und Neutronenbestrahlung ausgesetzt sind, wird seit vielen Jahren diskutiert [1-3]. W besitzt den
hochsten Schmelzpunkt aller Metalle (T, = 3693 K = 3420 °C [4]) und dadurch einen niedrigen Dampfdruck
im Plasma eines Fusionsreaktors sowie einen hohen Abnutzungswiderstand [2]. Experimente im Joint
European Torus (JET in Culham, GB) zeigten deutlich niedrigere Erosionsraten fiir W im Vergleich zu
karbonfaserbasierten Kompositmaterialien [5]. Hinzu kommen gute Hochtemperaturfestigkeit und gute
thermische Leitfihigkeit [6]. Letztere ist insbesondere fiir Komponenten des Divertors von grofier
Bedeutung, welcher u.a. eine moglichst effiziente Abfithrung thermischer Energie aus dem Reaktorsystem
ermoglichen soll. Fiir die Divertor-Komponenten innerhalb eines geplanten Demonstrationsreaktors
~DEMO“ wird beispielsweise im stationiren Betrieb eine Wirmestromdichte von 10 MW/m2 bzw. fiir
kurzzeitige Plasmaeinstellungsphasen ca. 20 MW/m?2 veranschlagt [7-12].

Ein aktuell erprobtes Divertor-Design auf Basis von Wasserkiihlung setzt auf Rohre aus einer Kupfer-
Legierung (CuCrZr), durch welche Kiihlwasser transportiert wird. Zur Abschirmung der Rohre sollen
Reihen von W-Blécken (,Monoblocke®) darauf montiert werden, die die thermische Energie an Plasma-
kontaktzonen im Reaktor aufnehmen und weiterleiten (Abbildung 1.1a). Dadurch entsteht je nach
thermischer Last und eingestellten Kiihlmittelparametern ein starker Temperaturgradient zwischen der W-
Oberfliche mit teils mehr als 2000 °C und dem CuCrZr-Rohr mit ca. 300 °C [13] (Abbildung 1.1b). Die
Maximaltemperatur auf der bestrahlten W-Oberfliche und der thermische Gradient sind stets abhédngig vom
Design der Divertor-Komponenten und der Konfiguration des Kiihlmittelflusses und kann bis zur finalen
Planungsiteration angepasst werden. Beispielsweise wiirde eine Reduktion der Dicke des W-Materials
zwischen CuCrZr-Rohr und bestrahlter Oberfliche (nach derzeitigem Design 8 mm [7]) eine bessere
Kiihlung der W-Oberfliche ermdglichen. Gleichzeitig wiirde dies aber die Lebensdauer der Divertor-
Komponente verkiirzen, da weniger Materialverlust durch Erosion an der Oberfliche in Kauf genommen
werden kann [7, 14]. Nach aktuellem Stand wird eine Mindestlebensdauer der Divertor-Komponenten von
>1,5 Jahren als Laufzeit bei maximaler Reaktorleistung angesetzt, welche sich durch Ruhe- und Wartungs-
phasen iiber eine Reaktorstandzeit von mehreren Jahren hinweg erstreckt [14].

Ein wesentlicher Nachteil konventionell hergestellter W-Materialien ist ihre hohe Sprod-duktil-Ubergangs-
temperatur (engl.: brittle-to-ductile transition temperature, BDTT) von ca. 600 °C. Unterhalb dieser
Temperatur tritt vermehrt katastrophales Risswachstum auf und sprédes Bruchverhalten resultiert. Aus
diesem Grund wurde W generell bislang lediglich als Funktionswerkstoff und nicht als Strukturwerkstoff
eingesetzt [3, 6]. Fiir die Divertor-Komponenten kommt diese problematische Eigenschaft durch den hohen
Temperaturgradienten in den Monoblocken zum Vorschein. Wihrend des Betriebs erreichen einige
Volumenbereiche der W-Monoblocke nahe der plasmazugewandten Seite eine Temperatur oberhalb von
600 °C, andere Bereiche liegen deutlich darunter (Abbildung 1.1). Innerhalb zyklischer Aufheiz- und
Abkiihlphasen (insbesondere bei gepulstem Reaktorbetrieb) sinkt die Temperatur der gesamten
Komponente auf unterhalb von 600 °C. Dabei entsteht durch die unterschiedlichen thermischen
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Ausdehnungskoeffizienten der verwendeten Materialien und durch den Druck des Kiihlmittels eine
zyklische mechanische Belastung. Die Folge: Rissbildung von der bestrahlten W-Oberfldche bis hin zum
CuCrZr-Rohr und damit die Gefahr einer Ablésung der Monoblocke von den CuCrZr-Rohren bzw. eines
Aufschmelzens des W-Monoblocks aufgrund unzureichender Warmeabfiihrung [9, 10, 13,15, 16].

Allerdings kann das sprode Materialverhalten von W durch Kaltumformung {iberwunden werden und es
wurde gezeigt, dass durch eine drastische Verfeinerung der Mikrostruktur mittels Kaltwalzen eine
Reduktion der BDTT von 600 °C auf —65 °C erreicht werden kann [17]. W kann damit sogar deutlich
unterhalb der Raumtemperatur duktile Eigenschaften (d.h. plastische Verformung und stabiles Riss-
wachstum) aufweisen. Dies eréffnet neue Einsatzmoglichkeiten W-basierter Werkstoffe im Bereich von
Strukturmaterialien. Im Falle der Divertor-Komponenten wire eine Erhohung der Risszdhigkeit der
W-Monoblocke willkommen, aber auch alternative Ansédtze sind dadurch denkbar, wie die Herstellung und
Verwendung eines Wickelrohres aus W-Blechen anstelle des CuCrZr-Rohres [18-20].

@ Heat flux @

Max.: 1110 °C Max.: 2292 °C Max.: 3443 °C
/ /

e
g |

3000 .
2750 >

10 MW/m’ 20 MW/m? 30 MW/m®

Abbildung 1.1  (a) Schematische Darstellung eines W-Monoblocks auf einem CuCrZr-Rohr und (b) FEM-Simulation
der thermischen Gradienten in einem Divertor-Monoblock mit Maximaltemperaturen an der
bestrahlten Oberfldche bei unterschiedlichen Wéarmestromen. Fiir den Reaktorbetrieb wihrend eines
stationdren Zustandes (2 h) sind Wirmestrome von maximal 10 MW/m?2 und wihrend kurzzeitiger
Plasmaeinstellungsphasen (< 10 s) von 20 MW/m? veranschlagt. Unerwiinschte Plasmainstabilitdten
konnen allerdings zu einer deutlichen Uberschreitung dieser Wirmestrom-Grenzwerte fiihren [7-12],
wie den hier beispielhaft aufgefiihrten 30 MW/m2. Abbildungen nach ZHANG et al. [13], modifiziert.

Dieser Ansatz der Reduktion der BDTT durch hohe Kaltumformung beinhaltet wiederum zwei Nachteile:
i) Zum einen ist durch das Aufbringen der hohen Umformgrade nach heutigem industriellem Standard meist
nur die Fertigung von sehr flachen Halbzeugen mit einer Dicke zwischen 500 pm bis 50 um moglich, welche
fiir die Anwendung im Bereich der Strukturelemente meist nicht ausreichend dimensioniert ist. Dieses
Problem kann mittels zweier Wege umgangen werden: Entweder durch die Verwendung eines dickeren
Sinterlings zu Beginn des Walzprozesses, womit sich das gewalzte Endprodukt ebenfalls dicker
dimensionieren ldsst, oder durch die Herstellung eines Laminats aus mehreren Lagen diinner, kaltgewalzter
Bleche [18-22]. Durch letztere Methode lassen sich zentimeterdicke Halbzeuge herstellen. ii) Zum anderen
ist die geringe thermische Stabilitdt der ultrafeink6rnigen Mikrostruktur, die Grundvoraussetzung fiir die
duktilen Eigenschaften ist, als weiterer Nachteil zu nennen. Die durch die hohe plastische Deformation in
das Material eingebrachte Energie ist in Form einer hohen Versetzungsdichte gespeichert, welche wiederum
hohe Triebkrifte fiir Erholung und Rekristallisation erzeugt. Infolgedessen sinkt mit steigendem
Umformgrad die notige Zeit bzw. die notige Temperatur, ab der eine Umwandlung der Mikrostruktur in ein
grobkornigeres Gefiige stattfindet, womit die duktilen Eigenschaften verloren gehen. Beispielsweise wird fiir
W-Materialien mit geringem Umformgrad durch Warmwalzen der Beginn von statischer Rekristallisation
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bei einer Warmebehandlungstemperatur von 1250 °C erst nach ca. 3 h beobachtet [23]. Dagegen zeigt das
W-Blech mit hochstem Umformgrad durch Kaltwalzen aus einer Blechserie produziert durch BONNEKOH et
al. [24] bereits nach 6 min erste Anzeichen einer Vergroberung der Mikrostruktur bei deutlich niedrigerer
Wirmebehandlungstemperatur von 1027 °C. Es wurde au3erdem gezeigt, dass starke Erholungsvorginge
schon in einem Temperaturbereich von 800-1000 °C nach 1 h zu einer signifikanten Verschlechterung der
duktilen Eigenschaften fiihren [18, 22, 25, 26].

Eine solche Versprodung von kaltumgeformten W-Materialen innerhalb eines niedrigen Temperatur-
bereiches ist in zweierlei Hinsicht problematisch. Einerseits behélt angesichts der hohen thermischen
Belastung wihrend des Reaktorbetriebs nur ein kleiner Volumenanteil des W-Monoblocks um das CuCrZr-
Rohr eine Temperatur unterhalb von 800 °C bei (Abbildung 1.1) - und damit auch langfristig die duktilen
Eigenschaften. Andererseits liegt die Temperatur fiir einen erfolgreichen Diffusionsschweifiprozess bei der
Fertigung massiver W-Laminate bereits oberhalb von 800 °C [22] und eine Versprédung ist somit schon
wihrend des Fertigungsprozesses zu erwarten. Daher ist zur Vermeidung der Versprodung wihrend der
Fertigung und unter erhthten Anwendungstemperaturen die Stabilisierung der ultrafeinkdrnigen
Mikrostruktur von hochster Prioritit.

Ansidtze zur Stabilisierung einer W-Mikrostruktur sind vielfdltig (siehe Kapitel 2.2.6). Am viel-
versprechendsten erscheint indessen eine Dotierung mit Kalium (K), wie sie seit mehr als 100 Jahren in der
Herstellung von W-Drihten in der Glithlampenindustrie praktiziert wird [27]. Dabei wird wihrend der
pulvermetallurgischen Verarbeitung des Wolframs ein Gemisch aus Al-, Si- und K-Verbindungen
zugegeben, welche wihrend des Sinterns durch einen mehrstufigen Umwandlungsprozess eine gewisse
Restmenge an K innerhalb der W-Matrix stabilisieren. Die verbleibenden wenigen ppm von K bilden nach
weiterer mechanischer und thermischer Bearbeitung des Sinterlings fein verteilte Blasenstrukturen, die
Erholungs- und Rekristallisationsvorgédnge stark beeinflussen kdnnen [28, 29]. Zwar wird eine K-Dotierung
in Gliihlampendrédhten auch gegenteilig zur Provokation von abnormalem Kornwachstum bei sehr hohen
Temperaturen (~2400°C) eingesetzt, um ein moglichst grobkorniges Geflige zu erhalten und
Kriechvorgdnge zu minimieren [30,31], bei niedrigeren Einsatztemperaturen wird jedoch eine starke
Beeintrichtigung von Rekristallisationsvorgdngen erreicht [32].

Wie in Abbildung 1.2 schematisch zusammengefasst, wire demnach das Ziel einer K-Dotierung von W die
Erweiterung des moglichen temperaturbezogenen Einsatzbereiches fiir thermisch und mechanisch belastete
Komponenten. Erste Untersuchungen zu K-dotierten W-Blechen mit geringem Umformgrad durch
Heifiwalzen existieren seit vergleichsweise kurzer Zeit [32]. Die Kombination des kaltgewalzten, duktilen
W-Materials mit einer K-Dotierung ist jedoch neu. Dabei ist unklar, ob es mdoglich ist, die hohen
Umformgrade durch Kaltwalzen in einem K-dotierten W-Material umzusetzen. Ebenso ist unklar, ob durch
eine K-Dotierung die hinreichende Stabilisierung der Mikrostruktur zur Beibehaltung der duktilen
Eigenschaften in kaltgewalzten W-Blechen gewdhrleistet werden kann. Diese Kernfragen sollen in der
vorliegenden Arbeit untersucht werden.

Zu Beginn wird in Kapitel 2 eine Literaturiibersicht gegeben, die die Entwicklung duktiler W-Werkstoffe
umfasst sowie den Kenntnisstand iiber die mikrostrukturellen Restaurationsphinomene, die zur
Degradation der mechanischen Eigenschaften fiihren konnen. Dabei sollen auch unterschiedliche
Moglichkeiten zur Stabilisierung der W-Mikrostruktur aufgezeigt werden. Insbesondere die technische
Entwicklung und die Gegebenheiten der K-Dotierung von W werden im Unterkapitel 2.3 tiefergreifend
behandelt. Die Formulierung einer Zielsetzung schlief3t das Kapitel ab. Anschlieffend wird in Kapitel 3
(Methodik) die durchgefiihrte Herstellung K-dotierter und technisch reiner W-Bleche unterschiedlicher
Umformgrade erldutert und die Ergebnisse der chemischen Analyse présentiert. Darauf folgt die
Beschreibung der in dieser Studie verwendeten Préparationstechnik und analytischen Methodik zur
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Charakterisierung der Bleche (REM, EBSD, TEM, EDX, AES und mechanische Priifverfahren). In Kapitel 4
werden die Ergebnisse der Analysen dargestellt und diskutiert, wobei stets zwischen technisch reinem und
K-dotiertem W bzw. zwischen verschiedenen Umformgraden verglichen wird. Zunéchst wird der Fokus auf
eine Beschreibung der Mikrostruktur im Walzzustand gelegt (Kapitel 4.1), um u.a. Schlussfolgerungen auf
die Evolution der Mikrostruktur wiahrend des Walzprozesses ziehen zu kénnen. In der darauffolgenden
Analyse der K-Blasen (Kapitel 4.2) wird insbesondere die Dynamik ihrer Verteilung und ihre chemische
Zusammensetzung ausgiebig untersucht. Mit diesen Erkenntnissen werden die mechanischen Eigen-
schaften im Walzzustand verglichen (Kapitel 4.3), um einerseits etwaige mechanische Nachteile durch die
eingebrachte K-Dotierung bewerten zu konnen, andererseits als Ergdnzung zur Analyse der Mikrostruktur.
Im letzten Abschnitt des Ergebniskapitels (Kapitel 4.4) wird der Schwerpunkt auf Untersuchungen nach
einer isochronen sowie verschiedenen isothermen Warmebehandlungsreihen gelegt, um die Stabilitédt der
Mikrostruktur vergleichen zu konnen. Abschliefend werden in Kapitel 5 die gewonnenen Erkenntnisse
thematisch gegliedert zusammengefasst und Anwendungsmdoglichkeiten der untersuchten Materialen in der
Fusionsenergietechnik dargestellt.
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Abbildung 1.2 Temperaturbezogener Anwendungsbereich verschiedener W-Materialien in mechanisch belasteten
Komponenten. Durch Sintern hergestelltes W mit grobkdrniger Mikrostruktur besitzt eine hohe Spréd-
duktil-Ubergangstemperatur (BDTT) im Bereich von 600 °C [17]. Diese Iisst sich beispielsweise durch
Warmwalzen mit einem technischen Umformgrad von 80 % auf ca. 100 °C senken [17], was jedoch
Rekristallisation (RX) z.B. bei einer Temperatur von 1250 °C nach ca. 3 h bzw. von 1100 °C nach ca.
80 h ermoglicht [23]. Durch diese mikrostrukturelle Instabilitdt wiirde sich die BDTT und damit der
gesamte Anwendungsbereich bei einem Betrieb oberhalb der Rekristallisationstemperatur zu hoheren
Temperaturen hin verschieben. Starkes Kaltwalzen kann die BDTT auf ein Niveau deutlich unterhalb
der Raumtemperatur senken [17], jedoch ist die dadurch erzeugte ultrafeinkornige Mikrostruktur
nochmals anfilliger fiir Erholungs- und Rekristallisationsvorginge, die bereits bei ca. 800 °C einsetzen
konnen und dabei die mechanischen Eigenschaften degradieren [18,22,25,26]. K-Dotierung konnte
eine Moglichkeit erdffnen die Mikrostruktur kaltgewalzter W-Bleche gegen thermische Einfliisse zu
stabilisieren und damit den Anwendungsbereich von W als Strukturwerkstoff signifikant zu erweitern.
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2.1 Duktilisierung von Wolfram

Die ,,Duktilisierung®, also die Verarbeitungsschritte, die notig sind, um eine plastische Verformung des
gewOhnlicherweise bei Raumtemperatur sproden Wolframs zu erreichen, geht auf den Coolidge-Prozess
zuriick, durch den Anfang des 20. Jahrhunderts die Entwicklung von Glithlampendridhten aus W mdglich
wurde [27,33-35]. W. D. COOLIDGE zeigte, dass gesintertes W durch zunehmende Druckumformung mit
erhohten Temperaturen bei immer niedrigeren Temperaturen duktil wird und schliefilich mittels Diamant-
pressformen zu Drihten gezogen werden kann [27, 36]. Dies ist in der prozessbedingten Verkleinerung der
Korngrofie von polykristallinen Materialien begriindet, welche nach HALL [37,38] und PETCH [39,40] zu
einer Erh6hung von Festigkeit und Risszidhigkeit sowie Erniedrigung der BDTT fiihrt. Nachgewiesen wurde
diese Beziehung ebenso in W [41].

Insbesondere in den letzten beiden Jahrzehnten gewannen die auflergewdhnlichen mechanischen
Eigenschaften kaltverformter W-Materialien an Interesse. Dies lag einerseits am Bedarf der Riistungs-
industrie zur Entwicklung panzerbrechender Munitionsarten [6,42-44], andererseits aber vorwiegend an
Entwicklungen in der diagnostischen Medizintechnik (insbesondere fiir flache Elektronenemitter in
Rontgenrohren) [45] und an gestiegenen Materialanforderungen in der Energietechnik. Hier sind
Kernfusion [1,46], solarthermische Kraftwerke, thermische Abfallverwertung und die Erzeugung von
synthetischen Biokraftstoffen [47] zu nennen.

Die hier vorgelegte Arbeit {iber das Erholungs- und Rekristallisationsverhalten von K-dotierten warm- und
kaltgewalzten W-Blechen ist als Erweiterung der Arbeiten durch BONK et al. [48-50] und BONNEKOH et al.
[17, 51, 52] zu verstehen - welche u.a. auf den Kerbschlagbiegeversuchen an verschiedenen W-Legierungen
durch RIETH et al. [3,53-56] und der W-Laminatentwicklung durch REISER et al. [18,20,22,47,57-59]
aufbauen. In den Studien durch BONK und BONNEKOH wurden die mechanischen Eigenschaften von
Blechserien aus technisch reinem W untersucht, welche aus jeweils einem einzigen Sinterling durch
unterschiedlich hohe logarithmische Umformgrade zwischen 1,8 und 4,1 gefertigt wurden (entsprechend
eines technischen Umformgrades zwischen 83 % und 98 %). Die wichtigsten Ergebnisse jener Arbeiten
werden im Folgenden im Kontext mit anderen Studien zusammengefasst.

WEI & KECSKES [43] untersuchten 2008 den Effekt des Kaltwalzens auf das mechanische Verhalten von
technisch reinem W in Zugversuchen. Die Ergebnisse zeigten, dass eine Reduktion der Walztemperatur von
800 °C auf 400 °C eine Erhéhung der Bruchdehnung im Zugversuch bewirkt. Dieses Ergebnis wurde durch
Arbeiten von BONK et al. [48] und REISER et al. [57] bestétigt. Die systematischen Studien durch BONK et al.
[48-50] untersuchten die Mechanismen der plastischen Deformation von warm- und kaltgewalzten W-
Blechen. Dabei wurde gezeigt, dass die Kaltumformung von W-Blechen zu einer ultrafeinkérnigen
Mikrostruktur fithren kann, in der stark abgeflachte und ausgeldngte Korner mit hoher Versetzungsdichte
sowie eine ausgeprédgte Textur mit liberwiegenden Anteilen der {001}(110)-Komponente ausgebildet
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werden. Aus den Ergebnissen der Zugversuche konnen drei Hauptschlussfolgerungen gezogen werden:
i) Die Temperaturabhéngigkeit der Streckgrenze ist ein klares Indiz dafiir, dass die Plastizitit auch in stark
umgeformten W-Blechen noch durch das Gleiten von Schraubenversetzungen kontrolliert wird, genauer
gesagt durch die thermisch aktivierte Kinkenpaarbildung. ii) Die Gleichmaf3dehnung steigt nach starkem
Kaltwalzen. Dieses Verhalten ist ungewohnlich, da es die iibliche Beziehung zwischen Festigkeit und
Duktilitit verletzt. Denn generell wird eine Erhhung der Festigkeit durch Versetzungsverfestigung (Taylor-
Beziehung [60-62]: op ~ +/p mit FlieBspannung o und mittlerer Versetzungsdichte p) oder Korngrenzen-
verfestigung (Hall-Petch-Beziehung [37-39]: of ~ 1/+/d mit mittlerer Korngrofle d) durch eine Reduktion
der Gleichmaflidehnung begleitet. iii) Alle untersuchten W-Bleche besitzen eine gewisse Duktilitit bei
Raumtemperatur. Ein Sittigungsverhalten in den mechanischen Kenngrofien ist selbst nach hochstem log.
Umformgrad von 4,01 noch nicht erkennbar, ergo ist eine weitere Verbesserung der Duktilitdt durch
zusétzliches Kaltwalzen denkbar.

NIKOLIC et al. [63] veroffentlichten 2016 eine Studie zur Bruchmechanik von kaltgewalzten W-Blechen mit
technischer Reinheit (> 99,97 Gew.-%). Ihre Ergebnisse zeigen eine signifikant hohere Risszdhigkeit im
Vergleich zu W-Materialien mit geringerem Umformgrad. Des Weiteren lag die dabei festgestellte BDTT im
Bereich der Raumtemperatur. Durch BONNEKOH et al. [17, 51, 52] wurden die Mechanismen untersucht,
welche die BDTT in bereits verformtem, texturiertem, polykristallinem W kontrollieren. Die Ergebnisse
zeigen die sich entwickelnde Duktilitdt bei Raumtemperatur von warm- und kaltgewalztem W. Das im
Rahmen dieser Studie produzierte Blech mit dem héchsten Kaltumformgrad besitzt eine Ubergangs-
temperatur von —65 °C (208 K, Lastrate von 1 + 0,1 MPa m®° s™*, durch EDM einfach gekerbte Zugprobe,
Zugspannung in Rissoffnungsmodus). Damit wurde nicht nur das Ergebnis durch NIkoLIC et al. [63]
bestitigt, sondern auch die ermittelte BDTT nochmals signifikant unterboten. Das Erreichen eines duktilen
Verhaltens von W deutlich unterhalb der Raumtemperatur eréffnet neue Moglichkeiten zur Anwendung
von W als Strukturwerkstoff und demonstriert, dass Verarbeitungsverfahren mit starker Kaltumformung
eine neue Ara in der kommerziellen Ausschopfung und Anwendung von W einleiten konnten. Die
Ergebnisse durch BONNEKOH et al. deuten ebenso darauf hin, dass die BDTT auch in kaltgewalztem W durch
das Gleiten von Schraubenversetzungen kontrolliert wird und dass ein Zusammenhang der BDTT mit dem
Abstand von Versetzungsquellen in Form von Korngrenzen entlang der Rissfront besteht. Je geringer dieser
Abstand, desto geringer die BDTT. Der Hauptgrund fiir die hohe Duktilitit des kaltgewalzten Bleches scheint
damit in der geringen Korngréfie und in der Kornform begriindet zu sein.

Studien durch REISER et al. [21, 26, 58] aber auch bereits 1959 durch PUGH [64] deuten weiterhin an, dass
starkes Kaltwalzen auch Anderungen des Erholungs- und Rekristallisationsverhaltens bei einer
nachfolgenden Warmebehandlung bewirkt. In der Folge degradieren die mechanischen Eigenschaften
bereits in einem vergleichsweise niedrigen Temperaturniveau. Dieses Verhalten soll im Vergleich mit K-
dotierten W-Blechen in der hier vorliegenden Studie untersucht werden.

2.2 Mikrostrukturelle Restauration

Im Folgenden wird eine Ubersicht iiber die Vorginge gegeben, die durch Wirmebehandlung in einem
materialspezifischen Temperaturbereich zu einer Vergroberung eines polykristallinen Gefiiges fiihren
konnen. Klassischerweise werden dabei drei Vorginge unterschieden [65]: i) Erholung umfasst alle Vorgénge
in verformten Metallen, die zur Reduktion kristalliner Defekte fiihren, wobei jedoch (je nach Definition)
keine Migration von Grofiwinkelkorngrenzen (HAB) stattfindet. Auf diese Weise wird die durch plastische
Verformung eingebrachte Energie (in Form von Spannungsfeldern durch erzeugte Versetzungen) reduziert,
was typischerweise durch Neuanordnung von Versetzungen zu Versetzungsnetzwerken und Subkorn-
grenzen (auch Kleinwinkelgrenzen, bzw. LAB von engl.: low-angle boundaries) geschieht. Die ausgebildeten
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Subkoérner konnen darauthin weiter wachsen. ii) Rekristallisation bezeichnet dagegen die Ausbildung eines
neuen Korngefiiges in verformten Metallen durch die Bildung und weitreichende Migration von HAB. Die
Triebkraft hierfiir liefert ebenso die im Material gespeicherte Energie durch den Umformprozess, jedoch
werden die kristallinen Defekte durch das Wachstum einzelner Korner (sogenannte Nuklei oder Keime)
reduziert, deren defektfreies Volumen das benachbarte deformierte Gefiige konsumiert. iii) Anschlielendes
Kornwachstum ist in dhnlicher Weise gekennzeichnet durch Migration von Korngrenzen, allerdings besteht
die Triebkraft hierbei lediglich aus der Reduktion der Korngrenzenflichen. Diese drei Termini seien im
Folgenden unter mikrostruktureller Restauration zusammengefasst [66].

Zu beachten ist, dass Zeit ein mafigeblicher Parameter fiir den Fortschritt eines Restaurationsvorgangs
darstellt [67]. Sofern also beispielsweise eine materialspezifische ,Rekristallisationstemperatur® genannt
werden soll, so muss stets eine zeitliche Angabe fiir die Wiarmebehandlungsdauer (oft 1 h) und ein
Grenzwert fiir den Volumenanteil an rekristallisierten Kornern (meist 50 %) definiert sein.

Weiterhin konnen diese Vorgédnge nicht nur unter statischen Bedingungen durch eine Warmebehandlung,
sondern auch wihrend Deformation des Materials bei gewissen Temperaturen stattfinden, z.B. wiahrend des
Heifiwalzens. Hierbei spricht man von dynamischer Erholung und dynamischer Rekristallisation [68].

Wie der im spiteren Kapitel 2.2.5 dargestellte Diskurs um die Bezeichnung von kontinuierlicher
Rekristallisation bzw. erweiterter Erholung deutlich macht, unterliegen die Mechanismen
mikrostruktureller Restauration und deren Terminologie seit Jahrzehnten einer laufenden Diskussion
[65,66,69]. Auch alternative Betrachtungsweisen, die die meisten Vorginge unter einem einheitlichen
Rahmenmodell zusammenfassen, wurden z.B. durch HUMPHREYS [70-72] vorangebracht. Da die Tiefe des
Themas in dieser Arbeit nicht vollstindig abgedeckt werden soll, werden in den nachfolgenden Unter-
kapiteln lediglich einige relevante Teilaspekte ndher erldutert. Tiefergreifende Fachgrundlagen sind in
zahlreicher Ubersichtsliteratur dargestellt (siche beispielsweise [65, 66, 69, 70, 73-78]). Unerlisslich ist dabei
auch eine Betrachtung der Entwicklung von verformten Materialzustdnden, die den Ausgangszustand fiir
Restaurationsvorgédnge bilden (siehe z.B. auch [79-83]).

2.2.1 Verformter Materialzustand

Wird ein Korn in einem polykristallinen Gefiige plastisch verformt, so wird mit zunehmendem Umformgrad
eine steigende Dichte an Defekten in Form von Versetzungen eingebracht. Die vermehrte Akkumulation
dieser Versetzungen zu Versetzungsgrenzen fiihrt schliefilich zur Unterteilung des Korns in einzelne
Bereiche, die durch Rotation eine unterschiedliche Orientierung (i.e. Misorientierung bzw. Desorientierung)
zueinander besitzen. Die Unterteilung der Bereiche folgt dabei einer gewissen Grofienhierarchie: Die
kleinsten Elemente stellen anndhernd &dquiaxiale Versetzungszellen dar. Diese sind nach hoherer
Ordnungsebene in Zellblocken organisiert, welche durch dichte Versetzungswidnde oder Mikrobdnder
voneinander getrennt werden, die sich durch das Korn ziehen. Bei hohen Umformgraden werden dichte
Versetzungsbinder und Mikrobdnder durch parallel angeordnete lamellare Versetzungsgrenzen ersetzt, die
dann meist nur einzeilige Zellblocke untergliedern [81].

Wiéhrend die Grenzen zwischen Versetzungszellen meist als ,zufillige Versetzungsgrenzen“ (engl.:
incidental dislocation boundaries, IDB) bezeichnet werden, sind dichte Versetzungswinde, Mikrobdnder und
lamellare Versetzungsgrenzen meist als ,,geometrisch notwendige Grenzen® (engl.: geometrically necessary
boundaries, GNB) zusammengefasst [84-86]. Mit steigendem Umformgrad erh6hen sowohl IDB als auch
GNB ihre mittlere Misorientierung und verringern ihre Abstdnde, wobei dies fiir GNB mit weitaus hoherer
Rate geschieht als fiir IDB [87,88]. Durch diese Evolution kénnen insbesondere aus GNB deformations-
induzierte HAB entstehen, deren hohe Mobilitét eine Grundlage fiir die Entstehung von Rekristallisations-
fronten bildet [65, 89].
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An dieser Stelle sei erwihnt, dass der Ubergang zwischen LAB und HAB flieend verlduft und eine
Unterscheidung generell nicht exakt zu definieren ist. Fiir die meisten Materialien (wie auch W) wird meist
eine Grenze bei einem Misorientierungswinkel (8) von 15° gezogen. Dieses Kriterium ist begriindet im
starken Anstieg der Korngrenzenenergie in W mit steigendem 6 von 0° bis 15° durch die gleichzeitig
steigende Dichte des Versetzungsnetzwerkes innerhalb der Korngrenze [61,90]. Ab einer gewissen
Versetzungsdichte kommt es rechnerisch zur Uberlappung von Versetzungskernen, wodurch die
Versetzungen ihre Identitét verlieren. Die Korngrenze gewinnt somit zunehmend den Charakter einer HAB
und die Korngrenzenenergie bleibt ab ca. 6 > 15° auf einem konstanten Maximum, mit Ausnahme von
Minima durch Korngrenzen mit Koinzidenzgitter (CSL) [61]. Dieser Ubergang ist allerdings unscharf und
die Wahl des Kriteriums mit 8 von 15° demnach mehr oder weniger arbitrdr [91]. Indessen bildet dieses
historisch gewachsene Konzept die Grundlage fiir eine simple Unterscheidung von Kérnern, welche in einem
polykristallinen Geflige durch HAB begrenzt werden, zu darin enthaltenen Subkdrnern, welche durch LAB
von benachbarten Subkdrnern getrennt werden [92]. Der Begriff Korngrenze soll in der vorliegenden Arbeit
jedoch als Uberbegriff sowohl fiir HAB als auch LAB verstanden werden.

2.2.2  Erholung

Wihrend Erholung reduziert das kristalline System seine durch das Walzen gespeicherte Energie durch
thermisch aktivierte, kleinriumige Versetzungsinteraktionen, wobei die Versetzungsdichte durch
Annihilation von Versetzungsdipolen drastisch abnehmen kann [66,77,93]. Daher spielen wihrend
Wirmebehandlungen Erholungsvorgidnge eine grofle Rolle - insbesondere fiir Metalle mit starker
Kaltverformung und dadurch hoher Versetzungsdichte [66]. Die verbleibenden Versetzungen sind meist
niedrigenergetisch angeordnet [77]. Die damit einhergehende Evolution der Subkornstruktur ist in
Abbildung 2.1 skizziert. Wurde ein Metall nur geringfiigig umgeformt, so bilden die losen Versetzungen
wihrend einer Warmebehandlung bei ausreichend hoher Temperatur zunichst Versetzungsnetzwerke, die
sich durch die Akkumulation der Versetzungen zu LAB mit h6herer Misorientierung entwickeln konnen
(Polygonisierung). Die daraus gebildete Subkornstruktur kann im weiteren Verlauf durch Subkornwachstum
vergrobern. Besitzt das Metall durch einen hohen Umformgrad bereits eine ausgeprégte Zellstruktur, so
findet vornehmlich Subkornwachstum statt [78].
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Abbildung 2.1  Schematische Darstellung der Subkornevolution mit steigendem Umformgrad und jeweils nach
anschliefender Warmebehandlung. Abbildung nach NEs [78].
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Die Reorganisation der Versetzungen und Versetzungsnetzwerke wird iiber eine Kombination von Gleiten,
Quergleiten und Klettern der Versetzungen umgesetzt, wobei die Triebkraft in der Reduktion der
Versetzungsdichte gegeben ist [78,94]. Die Triebkraft des Subkornwachstums dhnelt dagegen der des
normalen Kornwachstums (siehe Gleichung (11) und Beschreibung in Kapitel 2.2.4), welche durch die
Kriimmung von Korngrenzen entsteht und diese zwecks Oberflichenminimierung in Richtung des
Kriimmungszentrums migrieren ldsst [94-96]. Zu beachten ist dabei allerdings die starke Abhéngigkeit von
Korngrenzenenergie und Mobilitit der LAB zur Misorientierung [97]. Damit diirfte die Migrations-
geschwindigkeit bei Subkornwachstum deutlich langsamer als bei normalem Kornwachstum mit Migration
von HAB ausfallen, bei dem diese Abhingigkeit durch die anndhernd konstant hohe Energie und Mobilitét
der HAB kaum relevant ist. Trotz der niedrigeren Geschwindigkeit von Subkornwachstum treten dadurch
ausgeloste Gefiigeinderungen mit einer sehr hohen rdumlichen Dichte auf, wodurch vergleichsweise
geringe Wirmebehandlungszeiten und niedrige Temperaturen bereits deutliche Anderungen der
mechanischen Eigenschaften eines Materials bewirken konnen.

Gleichzeitig fiihrt die durch die Evolution der LAB bedingte Steigerung der Misorientierung auch zu
Anderungen in der Migrationsgeschwindigkeit, noch wihrend der Erholungsprozess abliuft. Die
Wachstumsrate einzelner Subkérner mit hochmobilen Grenzen kann dadurch die von anderen Subkérnern
iibersteigen und diskontinuierliches Subkornwachstum ist die Folge [98]. Dies gilt zusammen mit
Subkornkoaleszenz als ein wichtiger Mechanismus fiir die Keimbildung als Voraussetzung von
nachfolgender Rekristallisation [65, 66, 99] (siehe auch Kapitel 2.2.3 und 2.2.5).

Als ein weiterer Erholungsmechanismus ist zudem triple junction motion [100] zu nennen, welcher z.B.
durch die Arbeiten von YU et al. [101-103] in hochumgeformtem Aluminium eingehend untersucht wurde.
Dieser Mechanismus spielt bei stark umgeformten Metallen mit lamellarem Korngefiige eine grofe Rolle, in
denen eine hohe Dichte von Y-formigen triple junctions besteht und in deren Néhe die Korngrenzen meist
eine starke Kriimmung aufweisen. Diese Kriimmung ldsst eine hohe Triebkraft fiir triple junctions entstehen
(siehe auch Kapitel 2.2.4), wodurch letztendlich das hohe Achsenverhiltnis der gestreckten, lamellaren
Korner innerhalb des Gefliges drastisch abnehmen kann (Abbildung 2.2).
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Abbildung 2.2  Skizzierter Ablauf des Mechanismus der triple junction motion in einem lamellaren Walzgefiige.
Abbildung nach Yu et al. [101].

Trotz der Vielfiltigkeit der widhrend Erholung stattfindenden Mechanismen, ist eine empirische Kinetik
meist mit zufriedenstellender Ndherung durch das Modell nach KUHLMANN [66,104-106] beschreibbar.
Dabei wird die effektive Aktivierungsenergie der thermisch aktivierten Versetzungsbewegung als Funktion
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der inneren Spannung der Versetzungen (o) aufgefasst. Fiir nicht zu grofie o gilt ein linearer Zusammen-
hang, wonach die intrinsische Aktivierungsenergie der Erholung bzw. der Versetzungsannihilation (Q,)
durch o mit einem Aktivierungsvolumen (AV) erniedrigt wird:

Q(0) = Qg — oAV ()

AV Dbeschreibt das durchschnittliche Flichenareal (multipliziert mit dem Burgersvektor), das eine
Versetzung durch thermische Aktivierung durchlduft, beginnend von der Loslésung eines Hindernisses bis
zur Annihilation z.B. an einer Korngrenze, sodass die Versetzung nicht mehr zur Hirtung beitréigt [105-
107]. Erwartungsgemif} sinkt also die effektive Aktivierungsenergie mit zunehmender Versetzungsdichte
durch Umformung und steigt wihrend der Erholung durch Abnahme der Versetzungsdichte [66]. Die Rate
der Erholung, also die Abnahme der Spannung mit der Zeit (t), ist durch eine Arrhenius-artige Beziehung
bestimmt [66, 104, 105]:

do _ —Vexp (_ %) = —vexp (— QO;T(;AV) @)

mit einer Anlauffrequenz der Reaktion (v), die die Wahrscheinlichkeit innerhalb eines Zeitinkrements fiir
das Uberwinden der Energiebarriere und den Sprung der Versetzung in Spannungsrichtung beschreibt, der
Boltzmann-Konstante (kg) und der Temperatur (T), bei welcher der Erholungsvorgang ablduft. Durch
Integration (siehe Gleichungen in Anhang A, S. 179) ergibt sich:

kT [ AV Qo — GAV
o kT AV Qo= AV 3
g=0% AV'H(”kBTeXp( kaT >t+1> ®

Ein Teil des Terms in Gleichung (3) wird durch die Grofie t, substituiert, welche ein moglichst kleines
Zeitinkrement im System reprisentiert:

kpT

_ ksT E&;ﬂéz)
ty = LN exp( kT @
kgT
O'Zao—ﬁ n(i+1> (5)

Fiir ty < t entspricht Gleichung (5) der Form eines logarithmischen Zeitgesetzes, das meist dann empirisch
beobachtet werden kann, wenn die Aktivierungsenergie eines Vorgangs linear von der sich dndernden Grofie
(x) abhéngt (mit Konstanten A und B) [104, 105]:

x(t) = B—Aln(t) (6)

Die Einfiihrung der Grof3e t, verhindert in diesem Zusammenhang das in Gleichung (6) bedingte Streben
von x — oo fiir den Grenzfall t — 0, d.h. fiir t = 0 entspricht o der Ausgangsspannung vor Beginn des
Erholungsvorgangs (o).

Zwar kann diese empirische Kinetik oft an der Entwicklung eines einzelnen Parameters x(t) (z.B. durch
Hirte, Streckgrenze oder Leitfdhigkeit) gemessen werden und bietet eine Grundlage zum Vergleich des
Erholungsverhaltens verschiedener Materialien, die Erlangung spezifischer Erkenntnisse iiber die
tatsdchlich dabei stattfindenden atomistischen Mechanismen gestaltet sich dabei jedoch als schwierig:
Erstens ist die Beziehung des Parameters zur Mikrostruktur meist komplex und zweitens laufen wéhrend
Erholung oft mehrere Mechanismen mit jeweils eigener Kinetik parallel oder seriell ab [66], wie
beispielsweise an hochumgeformtem Aluminium gezeigt [103].
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2.23 Rekristallisation

Nachdem oder wihrend Erholung in einem plastisch verformten Material ablduft, kann Rekristallisation
auftreten. Rekristallisation beschreibt die Entstehung und das Wachstum ,neuer” Korner in einer
deformierten Mikrostruktur. Dabei wurde iiber einen langen Zeitraum hinweg der Diskurs gefiihrt, ob diese
Nuklei bzw. Keime tatsdchlich durch Fluktuationen auf atomarer Basis neu aufgebaut werden [108, 109] oder
durch Wachstum bestehender kleinrdumiger Bereiche hervorgehen, wie Zellen oder erholten Subkdrnern
[110-112]. Mittlerweile hat sich aufgrund kinetischer Gegebenheiten ein Konsens um letztere Theorie
gebildet [65, 66].

Basierend auf dem durch BECK [110], CAHN [111] und COTTRELL [112] beschriebenen Mechanismus
entstehen Rekristallisationskeime durch thermisch aktivierte Migration von LAB (Subkornwachstum),
wodurch diese Versetzungen akkumulieren und ihre Misorientierung wichst. Bei entsprechend hohen
Orientierungsgradienten konnen sich HAB ausbilden, welche ihrerseits durch eine hohere Mobilitit eine
Rekristallisationsfront bilden und in die benachbarten Regionen hineinwachsen koénnen. Die Bildung
einzelner Keime kann damit auch als diskontinuierliches Subkornwachstum aufgefasst werden [99] (siehe
auch Kapitel 2.2.5). Wird nur von diesem Mechanismus ausgegangen, so ist Keimbildung immer mit
Erholungsvorgingen verbunden, die ihrerseits eine gewisse Zeit benotigen. Daher wird fiir Rekristallisation
oft eine sogenannte ,Inkubationszeit” genannt [61], nach der sich eine Wachstumsphase der Keime
anschlief3t. Eine Unterscheidung in Nukleations- und Wachstumsphase ist jedoch insofern problematisch,
da die Evolution der Korngrenzen von LAB zu HAB eine dynamische Verdnderung ihrer Mobilitdt umfasst,
wodurch sich keine wohldefinierte Grenze zwischen beiden Wachstumsphasen ziehen ldsst [112].

Jedoch besteht fiir Nukleation keinesfalls die Notwendigkeit eines Subkornwachstums, da auch die
Priexistenz z.B. deformationsinduzierter HAB bereits eine Voraussetzung fiir Korngrenzenmigration schafft
und aus Bereichen mit hoher Dichte von HAB, wie in Scherbindern, oft eine hohe Anzahl an wachsenden
Nuklei entspringt [89]. Daher wird als weiterer Mechanismus die verformungsinduzierte Korngrenzen-
migration angesehen, wie durch BECK & SPERRY [113] sowie BAILEY & HIRSCH [114] beschrieben und z.B.
durch FAVRE et al. [115] ergéinzt. Grenzt ein erholter Subkornbereich an eine priexistente HAB, so kann sich
diese in die benachbarten Bereiche mit hoherer Defektdichte hineinw&lben. Demnach muss das Subkorn
keine Evolution einer angrenzenden LAB zur HAB durchlaufen, sondern besitzt bereits eine mobile Grenze,
die als Rekristallisationsfront migrieren kann.

Ein dritter Mechanismus ergibt sich durch Subkornkoaleszenz, postuliert 1949 durch SMITH (zitiert nach
[69,116]). Hierbei ndhern sich die Orientierungen zweier benachbarter Subkorner durch Rotation einander
an, wodurch die dazwischenliegende LAB aufgelost wird. Durch die Rotation kann sich die Misorientierung
zu anderen benachbarten Subkdrnern erhohen und HAB konnen ausgebildet werden, sofern dabei
insgesamt die freie Enthalpie durch die Auflosung von LAB reduziert werden kann [69,93,116,117]. Die
Relevanz von Subkornkoaleszenz als mafigeblicher Keimbildungsprozess wird jedoch als niedrig eingestuft,
da diese lediglich bei sehr hohen homologen Temperaturen (~ 0,9 Ty, ) beobachtet wird [66].

Da nach diesen drei Mechanismen die Orientierungen der durch Rekristallisation wachsenden Korner
bereits in der Verformungsstruktur existieren, muss geschlussfolgert werden, dass die gesamte
Rekristallisationstextur bereits mehr oder weniger latent im verformten Materialzustand vorliegt [65, 66].
Zwar zeigen beispielsweise auch neuere Experimente mithilfe von 3D-Rontgenbeugung an kaltgewalztem
Aluminium, dass Rekristallisationskeime in Erscheinung treten konnen, deren ginzlich neue
Orientierungen zuvor nicht in der Walztextur detektiert wurden [118]. Da jedoch die Misorientierung
zwischen Keimen und dem jeweiligen Korn, aus dessen Volumen die Keime wuchsen, in einem direkten
Bezug zur Misorientierungsachse anderer Subkorner innerhalb dieses Korns steht, ist der Ursprung der
Nukleation hochstwahrscheinlich dennoch im Wachstum von kleinen, prédexistenten Regionen zu suchen,
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deren Volumen durch die niedrige Voxel-Auflésung des verwendeten 3D-Rontgenbeugungsverfahrens
(> 1 um) nicht erfasst werden konnte [118]. Dieses Auflosungsproblem gilt es demnach generell bei der
Diskussion um die Entstehung von neuen Texturkomponenten in Rekristallisationstexturen zu beachten.

Trotz der Inhdrenz der Rekristallisationstextur wird oftmals eine drastische Abweichung von der
urspriinglichen Deformationstextur beobachtet (siehe Beispiele in [66,80,119]). Im Gegensatz zu kfz
Metallen sind krz Metalle allerdings dafiir bekannt die Komponenten ihrer Walztextur grofitenteils
beizubehalten, auch wenn sich deren Anteile meist verschieben [66]. Als Beispiel seien hier Stahllegierungen
gegeben, bei denen Rekristallisation zu einer teilweise drastischen Verstirkung der y-Faser auf Kosten der
a-Faser fiihren kann. Da ein hoher Anteil der y-Faser besonders gute Voraussetzungen fiir das Tiefziehen
von kohlenstoffarmen oder chromhaltigen Stihlen ermdoglicht und in Si-Stdhlen fiir Elektrobdnder eine
wichtige Vorstufe zur préferierten Ausbildung einer Goss-Textur mit optimalen magnetischen Eigen-
schaften darstellt, ist diese Umwandlung in der Stahlindustrie von hoher technischer Relevanz [120, 121].

Es bleibt jedoch die Frage bestehen, warum nur eine geringe Anzahl an Keimen mit bevorzugter
Orientierung in einer Matrix wachsen kann, wihrend Keime anderer Texturkomponenten unter-
reprisentiert bleiben und dadurch eine Anderung der Textur hervorgerufen wird. Auch hier herrschte iiber
Jahrzehnte ein Disput zwischen Vertretern der Theorien um orientierte Nukleation (engl.: oriented
nucleation) gegeniiber orientiertem Wachstum (engl.: oriented growth) [65,69,122-124]. Im Falle von
orientierter Nukleation wird angenommen, dass sich Nuklei bestimmter Orientierungen vorzugsweise
bilden [124,125]. Bei orientiertem Wachstum wird dagegen von einer grofien Anzahl von vorhandenen
Nuklei mit einem breiten Orientierungsspektrum ausgegangen, von denen jene mit den besten Wachstums-
bedingungen in Bezug auf die umgebende Matrix am schnellsten wachsen und damit die Rekristallisations-
textur bestimmen [80,122,126-128]. Durch technologische Fortschritte in der analytischen Methodik
konnte jedoch gezeigt werden, dass die Entstehung von Rekristallisationstexturen nur durch die Moglichkeit
beider Mechanismen hinreichend erklirt werden kann [122]. Die finale Rekristallisationstextur ist damit
sowohl durch die verfiigbare Bandbreite an Orientierungen der Nuklei als auch durch den Wachstumsvorteil
gewisser Korner bestimmt.

Ergidnzend sei hier auch das durch JUUL JENSEN [129,130] formulierte Konzept des Orientierungspinnings
(engl.: orientation pinning) erwdhnt. Im Wesentlichen beschreibt diese Theorie einen &hnlichen
Mechanismus zum orientierten Wachstum, allerdings mit der gegenteiligen Auffassung, dass nicht das
Wachstum bestimmter Orientierungen bevorzugt, sondern das Wachstum bestimmter Orientierungen
behindert wird. Trifft eine Rekristallisationsfront (i.e. eine HAB mit hoher Mobilitdt) eines wachsenden
Korns auf ein anderes Korn, das eine dhnliche Orientierung zum wachsenden Korn besitzt, so bildet sich
durch die Konvergenz' beider Kérner eine LAB mit niedriger Mobilitdt und die weitere Migration der
Rekristallisationsfront ist stark gehemmt. Herrscht eine gewisse Texturkomponente vor, so ist die
Wahrscheinlichkeit hoher, dass wachsende Keime mit dieser Orientierung auf Korner #hnlicher
Orientierung treffen, wodurch diese einen Wachstumsnachteil besitzen. In den letzten Jahren gewann diese
Theorie an Aufmerksamkeit [65,121,122], was auch der steigenden analytischen Qualitédt im Bereich der
3D-Rontgenbeugungsverfahren zu verdanken ist [76, 134].

Wie eingangs erwdhnt, ist die Kinetik der Rekristallisation durch die deformationsinduzierte Volumen-
energie (Ej,) in Form von Kkristallinen Defekten (d.h. Versetzungen) bestimmt. Eine Korngrenze erfihrt
durch diese Triebkraft einen Druck (APgx) durch den sie von einer Region mit niedriger Versetzungsdichte

! Fiir diesen Vorgang wird in der Literatur zuweilen der Begriff Koaleszenz verwendet [91,131-133], teilweise nur in
Bezug zu Korngrenzen. Zur Vermeidung einer Verwechslung mit dem Mechanismus der bereits beschriebenen
Subkornkoaleszenz, der eine Rotation der Subkorner beinhaltet [65, 66], wird hier der Begriff Konvergenz verwendet.
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2.2 Mikrostrukturelle Restauration

in eine Region mit hoher Versetzungsdichte migrieren kann. Der dabei frei werdenden Volumenenergie
steht ein Laplace-Druck durch die Oberflichenenergie (y,) entgegen, die fiir die Vergroflerung der
Korngrenzenfliche mit dem Volumen (dA/dV) nétig ist [108, 114]:

dA

Vs W (7)

APRX = EV -
Unter der ndherungsweisen Annahme einer sphérischen Geometrie der Nuklei ldsst sich der Laplace-Druck
in Abhiéngigkeit des Radius eines wachsenden Korns bzw. des Radius der Kriimmung von dessen Korn-
grenze (r) setzen [108]. Mit der mittleren Versetzungsdichte (5), dem Schermodul (1) und dem Burgers-
Vektor (b) lisst sich Gleichung (7) ndherungsweise umformulieren als

2
APRX = l/,{II)Z‘O_ - ﬁ (8)
2 r
Die Geschwindigkeit einer Rekristallisationsfront (v) ist allerdings nicht nur durch die Triebkraft, sondern
auch durch ihre Mobilitdt (M) bestimmt [135,136]:

V=M - APy )

Die Formulierung von M ist im Vergleich zu APrx deutlich komplexer und obwohl die grundlegenden
Konzepte bereits vor vielen Jahren ausgearbeitet wurden, mangelt es an einer allgemein akzeptierten
quantitativen Beschreibung. Im Kern ldsst sich jedoch festhalten, dass die Mobilitit durch eine Aktivierungs-
energie (Q) beeinflusst wird und in einer Arrhenius-artigen Beziehung temperaturabhingig ist [97]. Eine
vereinfachte Form [66] ergibt:

M =M, - exp (— kBiT> (10)
Die im prédexponentiellen Faktor M, enthaltenen Gréfien werden in der Literatur oft unterschiedlich
dargestellt [66,69,94,97]. Q liegt fiir LAB im Bereich der Aktivierungsenergie von Volumendiffusion, fiir
HAB allerdings deutlich niedriger im Bereich der Aktivierungsenergie von Oberfldchendiffusion [74,137].
M ist daher auch eine Funktion des Misorientierungs- bzw. Desorientierungswinkels (8), wie u.a. durch
Arbeiten von LIEBMANN et al. [138] gezeigt werden konnte (zitiert nach [69]). Ein Modell, das sich mit
experimentellen Beobachtungen deckt, beschreibt diese Abhingigkeit zu 6 als leichten Anstieg von M
zwischen 2-5° und deutlichen Anstieg zwischen 5-14°, bevor sich zwischen 14-20° eine Sittigung einstellt.
Fiir HAB ist M unabhingig zu 6 [74,94]. Ausgenommen sind hierbei allerdings einige spezielle
Orientierungen mit CSL, fiir die experimentell eine sehr hohe Mobilitdt festgestellt wurde. Fiir krz
Materialien sind als Beispiele besonders mobile Korngrenzen mit einer Orientierungsbeziehung durch eine
Rotation von 20-30° um die (111)-Achse (entspricht etwa £13b) in Niob [139] und durch eine Rotation um
27° um die (110)-Achse (entspricht etwa X£19) fiir Fe-Si [140] zu nennen. Eine experimentelle Bestimmung
dieser speziellen Korngrenzen gestaltet sich jedoch als schwierig, da hierfiir nicht nur 8 sondern auch die
raumliche Lage der Korngrenzen bestimmt werden muss, was beispielsweise anhand der zweidimensionalen
EBSD-Aufnahmen nicht méglich ist.

Um aus experimentellen Daten Riickschliisse iiber thermisch aktivierte Prozesse auf atomarer Ebene
abzuleiten, wird oftmals die Aktivierungsenergie iiber ihre Temperaturabhingigkeit bestimmt. Wie aus
Gleichung (10) folgt, ldsst sich Q bei konstantem APgrx mithilfe eines Arrhenius-Plots von In(M) bzw. In(v)
gegen 1/T anhand der Steigung berechnen. Der Bezug dieser experimentell gemessenen, scheinbaren
Aktivierungsenergie zu den thermisch aktivierten Prozessen ist hingegen nicht immer eindeutig, was die
Interpretation erschwert [66].
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2.2.4 Kornwachstum

Nach vollstdindigem Ablauf von Rekristallisation ist die Mikrostruktur allerdings weiterhin instabil und
weiteres Wachstum der bereits rekristallisierten Korner kann auftreten. Die Triebkraft fiir das sogenannte
Kornwachstum besteht in der Oberflichenminimierung von Korngrenzen [108, 141-143]. Eine gekriimmte
Korngrenze ist demnach bestrebt ihre Oberfliche durch Begradigung zu minimieren und in Richtung des
radialen Zentrums ihrer Kriimmung zu migrieren [108, 144]. Eine solche Korngrenze erfihrt einen Druck
(APgg), der von der Oberflichenspannung (y,) und dem Radius ihrer Kriimmung (r) abhingig ist [108, 145]:

2
APGG = % (11)

Dabei kann r als proportional zur Korngréfie (d) angenommen werden [108]. Analog zu Gleichung (9) ergibt
sich fiir die Geschwindigkeit der Korngrenzen [108]:

v=M-. APGG (12)

Eine Kriimmung der Korngrenzen ergibt sich meist durch triple junctions. Zur Einhaltung einer Aquidistanz
sind Korngrenzen an diesen Punkten bestrebt einen Winkel von 120° voneinander einzuhalten. In einer
theoretischen Mikrostruktur, in der ausschliefilich gerade Korngrenzen existieren wiirden, besif3e jedes
Korn die gleiche Anzahl an Korngrenzenfldchen, die in 120°-Winkeln zueinander angeordnet wiren. Eine
solche Struktur ohne gekriimmte Korngrenzen wire stabil und es wiirde kein Kornwachstum stattfinden.
Naturgemif} ist solch ein Idealzustands jedoch nicht vorzufinden und es ergeben sich Abweichungen. Um
in unmittelbarer Nahe der triple junctions dennoch einen Winkel von 120° einhalten zu konnen, sind
Kriimmungen der Korngrenzen geometrisch notwendig, wodurch nach Gleichung (11) eine Triebkraft
gegeben ist und bei gewisser Temperatur Kornwachstum stattfinden kann [108, 146].

APgg liegt im Durchschnitt meist etwa zwei Grofienordnungen unterhalb von APgx. Die Geschwindigkeit
der Korngrenzen ist daher wiahrend Kornwachstum deutlich langsamer als wihrend Rekristallisation und
ihre Migration wird in stirkerem Mafie durch Partikel einer zweiten Phase oder geldste Fremdatome
beeinflusst [66]. Zudem macht die Abhingigkeit der Triebkraft APgg von ¥ und damit von 6, die auch fiir
den Mobilitdtsterm gegeben ist, Kornwachstum ebenso wie Rekristallisation anfillig fiir Effekte durch das
bereits beschriebene Orientierungspinning.

2.2.5 Kontinuierliche und diskontinuierliche Vorginge

Mit zunehmender Qualitdt und Verfligbarkeit mikrostruktureller Analysemethoden und Simulation wurde
deutlich, dass eine strikte Trennung der Restaurationsmechanismen in die klassischen Kategorien nicht
ausreicht, um neu gewonnene Erkenntnisse in Bezug auf beobachtete mikrostrukturelle Vorginge addquat
beschreiben zu konnen, und dass Kornwachstum, Rekristallisation und Erholung durch Subkornwachstum
auf jeweils zwei unterschiedliche Arten ablaufen konnen: kontinuierlich und diskontinuierlich. Diese
zusitzliche Kategorisierung ist jedoch rein phidnomenologisch und impliziert keinen bestimmten
Mikromechanismus [70, 71].

So ldsst sich beispielsweise beobachten, dass Kornwachstum nicht nur kontinuierlich stattfinden kann,
sondern auch selektiv einzelne Korner eines Gefiiges nach bereits vollstandig abgelaufener Rekristallisation
zu weit liberdurchschnittlicher Korngréfie heranwachsen konnen. Auch wenn dieser Mechanismus der
Kinetik des Kornwachstums unterliegt, wird dafiir oft missverstindlicherweise der Begriff sekunddre
Rekristallisation herangezogen. Meist wird das Phinomen jedoch als abnormales (bzw. diskontinuierliches)
Kornwachstum zur Unterscheidung von normalem (bzw. kontinuierlichem) Kornwachstum bezeichnet
[66]. Simulationen deuten an, dass abnormales Kornwachstum entweder durch eine Anisotropie der
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Korngrenzenenergie oder eine Anisotropie der Korngrenzenmobilitidt ausgelost werden kann, wobei
letzteres in den meisten experimentellen Fillen zutreffen diirfte. Die durch das abnormale Wachstum
maximal auftretende Korngroéfie (relativ zur mittleren Korngrofie) skaliert mit der Magnitude der
Anisotropie der Mobilitdt [131]. Abnormales Kornwachstum entsteht meist durch die Anwesenheit von
Partikeln (bei bestimmter Verteilung), Dotierelementen (welche die Anisotropie von Korngrenzenenergie
und Korngrenzenmobilitét verstirken), Oberflicheneffekten (beispielsweise in Diinnschichten) oder Textur-
effekten (sofern besonders hohes Orientierungspinning hervorgerufen wird).

Auch Subkornwachstum kann als kontinuierlich und diskontinuierlich unterschieden werden. Letzteres
wurde erst 1996 durch FERRY & HUMPHREYS [98] nachgewiesen und gilt mittlerweile u.a. als einer der
mafigeblichen Nukleationsvorginge fiir Rekristallisation [65, 66, 99].

Zuweilen lésst sich in stark umgeformten Metallen nach erfolgter Erholung ein Restaurationsprozess
beobachten, der zu einer kontinuierlichen Vergroberung der Mikrostruktur fithrt. Im Unterschied zu
»klassischer* Rekristallisation mit weitreichender Migration von Korngrenzen, bei der Texturdnderungen
durch Wachstum unterreprédsentierter Texturkomponenten als Quellen von Rekristallisationskeimen
auftreten konnen, ist bei diesem Restaurationsprozess keine weitreichende Migration von Korngrenzen und
die nahezu vollstindige Erhaltung der Deformationstextur gegeben. Die Bildung dedizierter
Rekristallisationskeime wird in diesem Fall durch einen friihzeitigen Abbau der Triebkrifte durch besonders
starke Erholungsvorginge verhindert. Dieses Phinomen wurde mafigeblich in den spdten 1960er Jahren
durch HORNBOGEN et al. [147,148] in Al-Cu-Legierungen untersucht, aber auch bereits 1959 durch PUGH
[64] fiir kaltgewalzte Wolframbleche beschrieben. Strittig ist allerdings die meist dafiir verwendete
Bezeichnung von kontinuierlicher Rekristallisation bzw. auch veraltet Rekristallisation in-situ als
Unterscheidung gegeniiber der klassischen diskontinuierlichen Rekristallisation bzw. die Eingliederung
dieses Vorgangs als Rekristallisationsprozess. Der Meinung von ROLLETT folgend (in DOHERTY et al. [65]),
sollte der Begriff Rekristallisation durch weitreichende Migration von Korngrenzen definiert sein. Da
ausgeprigte Rekristallisationsfronten bei kontinuierlicher Rekristallisation nicht beobachtet werden, wire
dieser Prozess demnach eher als erweiterte Erholung einzuordnen, wie beispielsweise auch durch @RSUND &
NES [95] benannt. MCNELLEY argumentiert hingegen in der gleichen Verdéffentlichung [65], dass der Vorgang
zwar mit einem deutlichen Einfluss von Erholung verbunden ist (durch Ausbildung von Subkérnern,
Subkornwachstum und Subkornkoaleszenz zu HAB), jede weitere Migration von HAB jedoch als
Rekristallisationsvorgang angesehen werden sollte. Wiederum beschreibt KING (ebenso in DOHERTY et al.
[65]) kontinuierliche Rekristallisation fiir den Fall eines partikelstabilisierten Gefiiges (wie auch erstmals
durch HORNBOGEN et al. [147, 148] benannt), in dem lediglich starkes Subkornwachstum stattfindet und die
Migration von HAB verhindert wird, auch wenn der Terminus Rekristallisation nicht addquat wire.
HUMPHREYS et al. [66, 74] sehen kontinuierliche Rekristallisation und erweiterte Erholung hingegen nicht
synonym, sondern plddieren fiir eine Trennung: Erweiterte Erholung stiinde fiir das Subkornwachstum in
partikelstabilisiertem Geflige, kleinriumige Migration von HAB hingegen fiir den Vorgang in stark
umgeformten Metallen ohne Partikelstabilisierung. Ein Kriterium zur Unterscheidung wire die
Entwicklung der Anteile von LAB zu HAB wihrend Wirmebehandlung [66,74]. Dem ist allerdings
entgegenzuhalten, dass HAB eine hohere Mobilitét als LAB besitzen und eine vollstindige Stabilisierung von
HAB in der Realitdt kaum moglich wire, selbst wenn diese durch eine hohere Korngrenzenenergie eine
starkere Riickhaltekraft durch Partikel erfahren. Dadurch wiirde erweiterte Erholung nach der Definition
durch HUMPHREYS et al. [66] nur einen theoretischen Idealfall darstellen und eine Abgrenzung zu
kontinuierlicher Rekristallisation in der Realitdt nicht moglich. Erschwert wird diese Unterscheidung durch
die bereits beschriebene unscharfe Trennung zwischen LAB und HAB durch die arbitrdre Definition eines
bestimmten Misorientierungswinkels als Trennungskriterium. Eine Abgrenzung von Rekristallisation nach
dem Kriterium der weitreichenden Migration durch ROLLETT (wie sie im Ubrigen in der gleichen
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Veroffentlichung [66] dargestellt wird) ist dagegen einfacher zu definieren, wenn der Begriff weitreichend fiir
die Migration {iber mehrere Kornvolumina hinweg steht. Experimentell wire damit kontinuierliche
Rekristallisation oder erweiterte Erholung von diskontinuierlicher Rekristallisation durch eine unimodale
bzw. bimodale Korngréfienverteilung zu unterscheiden. Zudem muss beriicksichtigt werden, dass die
Triebkraft fiir die dabei ablaufenden Mechanismen aus der Kriimmung der Korngrenzen besteht und damit
der von Kornwachstum (siehe z.B. [103]) gleicht und nicht der von diskontinuierlicher Rekristallisation.
Urséchlich dafiir ist die bereits im frithen Erholungsstadium stark abnehmende Versetzungsdichte, wodurch
kaum noch Triebkrifte fiir Rekristallisation vorhanden sind. Dieser Argumentation folgend, wird fiir einen
solchen Erholungsvorgang, der zu einer Vergroberung der Mikrostruktur unter Beibehaltung einer
unimodalen Korngrofienverteilung in der vorliegenden Arbeit der Begriff erweiterte Erholung bevorzugt.

2.2.6 Stabilisierung der Mikrostruktur

Zur thermischen Stabilisierung einer feinkdrnigen Mikrostruktur, bzw. der Reduktion der hier in Kapitel 2.2
beschrieben Restaurationsprozesse wiahrend einer Wirmebehandlung, ist es notig eine zweite Phase in die
W-Matrix einzubringen, die die Migration von Versetzungen und Korngrenzen hemmt (mehr dazu auch
Kapitel 2.3.3.1). Dabei ergeben sich verschiedene Moglichkeiten, von denen einige Beispiele zusammen-
gefasst in Tabelle 1 dargestellt und im Folgenden kurz beschrieben werden.

Da geloste Fremdatome im Material eine Auswirkung auf die Mobilitit von Korngrenzen besitzen
[65,66,97], besteht eine dieser Moglichkeiten in der Mischkristallbildung bzw. der Erzeugung einer
Legierung. Fiir W bietet sich dabei beispielsweise die Beimengung weiterer Refraktdrmetalle wie Molybdén
(Mo), Niob (Nb), Vanadium (V), Tantal (Ta), und Rhenium (Re) an [6]. Mo und Nb sind allerdings durch
Neutronenbestrahlung im Reaktor hochgradig aktivierbar, bilden also durch Transmutation Isotope mit
besonders hoher Halbwertszeit und sollten daher keinesfalls eingesetzt werden, um die Entstehung eines
langlebigen radioaktiven Abfalls zu vermeiden [149-151]. Ta kann bei hohen Konzentrationen die
Rekristallisationstemperatur erhdhen, gleichzeitig aber auch die Kaltverfestigung und die BDTT [6, 152], was
auch die Verarbeitung erschwert. Ahnliches gilt fiir V [149, 152]. Jiingste Untersuchungen durch NOGAMI et
al. (2022) [151] zeigen jedoch vielversprechende Ergebnisse fiir heifigewalztes W mit nur geringen Mengen
von Ta (1 Gew.-%) durch niedrigere BDTT und hohere Rekristallisationstemperatur. Von allen Elementen
mit hoher Loslichkeit in W ergibt die Beimengung von Re die meisten positiven Eigenschaften: Niedrigere
BDTT, bessere Hochtemperaturfestigkeit, Stabilisierung der Mikrostruktur und damit Reduktion von
rekristallisationsbedingter Versprodung sowie verbessertes Korrosionsverhalten [6,32,53,56,153,154].
Bereits geringe Mengen von z.B. 3 % zeigen eine deutliche Wirkung [155]. Nachteilig sind hingegen nicht
nur der hohe Preis fiir Re [6] und eine niedrigere thermische Leitfdhigkeit bei hohen Re-Gehalten [155] (wie
auch bei Zugabe anderer Elemente zur Mischkristallbildung), sondern insbesondere die hohe neutronen-
bestrahlungsinduzierte Versprodung, durch welche sich W-Re fiir einen Einsatz im Fusionsreaktor ginzlich
ungeeignet erweist. Grund hierfiir ist vermutlich die in reinem W stattfindende Transmutation und Bildung
von W-Re-Os-Clustern, die durch den zusitzlichen Gehalt an Re verstiarkt wird [156,157].

Eine andere Moglichkeit ergibt sich durch die Beimengung von Partikeln einer zweiten Phase, welche sowohl
Kornwachstum und Rekristallisation als auch Erholung beeinflussen kénnen. Dies geschieht {iber eine
direkte Wechselwirkung der Partikel mit Korngrenzen und Versetzungen, die dadurch in ihrer Migration
gehemmt werden. Dieser Effekt wird durch das sogenannte Zener-Pinning beschrieben [142,143,158,159],
welches in Kapitel 2.3.3.1 nidher erldutert wird. Als stabilisierende Partikel fiir W kommen Oxide und
Karbide verschiedener Elemente infrage, die teils bereits seit Jahrzehnten technische Anwendung finden [6].
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2.2 Mikrostrukturelle Restauration

Tabellel  Vergleich moglicher Strategien fiir eine Stabilisierung der Mikrostruktur stark verformter Wolfram-
werkstoffe gegeniiber Restauration durch thermische Einfliisse. *) Geringe Mengen an Ta (1 Gew.-%)
konnen auch eine Erniedrigung der BDTT bewirken [151].

Strategie  Bsp. fiir Stoffkombination @ Vorteile / © Nachteile Referenzen
Molybdin (W-Mo) © 11 Aktivierbarkeit [6,149,151]
Niob (W-Nb) @ 1 RX-Temp. / © 1 BDTT, 11 Aktivierbarkeit [6,149,151]
- ! s .
Mischkristall Tantal (W-Ta) @ 1 RX-Temp. / © 1 BDTT*, 11 Verfestigung [6,149,151,152]
Vanadium (W-V) @ 1 RX-Temp. / © 1 BDTT, 11 Verfestigung [149,152]

@ 1 RX-Temp., || BDTT / © 11 Kosten,

Rheni W-R
enium ( 2 11 Versprodung durch Neutronenbestrahlung

[6,32,53,56,153,154,156]

Lanthanoxid (La,05) @ T RX-Temp. / © 1 BDTT, | Dispersion [3,53,56,160-165]
) . Yttriumoxid (Y,05) @ 1 RX-Temp. / © 1 BDTT, | Dispersion [163,165,166]
Dispersion . . .
von Oxiden Ceroxid (Ce,03) @ T RX-Temp. / © 1 BDTT, | Dispersion [6,149,161]
. . @ 1 RX-Temp. | BDTT / © radioaktiv,
Th d (ThO 6,149
oriumoxid ( 2) 11 Aktivierbarkeit [ I
Wolframkarbide (WC, W,C) @ 1 RX-Temp. / & 1 BDTT, | Dispersion [167]
Di . Zirkoniumkarbid (ZrC) @ T RX-Temp. / © 1 BDTT, | Dispersion [168,169]
Ispersion . . . . A
von Karbiden Titankarbid (TiC) ® 1 RX-Temp. / © 1 BDTT, | Partikelstabilitit  [149,163,165,170,171]
. . @ 1 RX-Temp., 1 Dispersion /
Hafi karbid (HfC 6,149,165
afniumkarbid (HfC) © 1 Aktivierbarkeit, 11 Verfestigung, [ |
AKS- . @ 1 RX-Temp., 1 Dispersion, 1 thermische
Kal K 27,53,56,154,156,172,17
Dotierung alium (K) Leitfdhigkeit / © komplexer Sinterprozess [27,53,56,154,15 3]

Thoriumoxid, welches in der Vergangenheit insbesondere in Schweifielektroden einsetzt wurde, zeichnet
sich durch eine Erhohung der Rekristallisationstemperatur, gute Hochtemperaturfestigkeit sowie eine
Erniedrigung der BDTT aus. Aufgrund seiner Radioaktivitdt findet es jedoch durch die erschwerten
Verarbeitungsbedingungen kaum noch Anwendung [6, 161]. Durch seine zusétzlich hohe Aktivierbarkeit ist
der Einsatz unter Neutronenbestrahlung ausgeschlossen [149].

Weitere Moglichkeiten sind Beimengungen von Lanthanoxid, Yttriumoxid und Ceroxid, die
unproblematisch in Bezug auf Aktivierbarkeit sind. Problematisch ist allerdings ein niedriger Schmelzpunkt,
der je nach Oxid in einem Temperaturbereich von 2000-2400 °C liegt und somit im Falle von Extrem-
ereignissen im Reaktor an der Oberfliche eines W-Monoblocks iiberschritten werden kann (Abbildung 1.1).
Da zur effektiven Retardierung von Restaurationsprozessen Beimengungen von > 1 % ndtig wiren, ist eine
oberflichennahe Freisetzung nicht unerheblicher Mengen dieser Oxide denkbar, welche eine
Verunreinigung des Plasmas zu Folge haben kénnten. Eigene Walzversuche? an W-2%La, 05 zeigten zudem,
dass die mechanische Verarbeitung im Vergleich zu reinem W deutlich erschwert ist und selbst durch
Warmwalzen bei Weitem nicht die notigen Umformgrade erreicht werden konnen, die zur Duktilisierung
von W nétig sind. Wie aulerdem RIETH et al. [1] anmerken, ist von generellem Nachteil bei Verwendung
solcher dispergierten Oxide, dass durch die Anwesenheit der Partikel an Korngrenzen interkristalline
Briiche erleichtert werden konnen, was dem eigentlichen Ziel der Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften von W entgegensteht.

2 Durchgefiihrt im April 2019 in Kooperation mit Plansee SE, unverdffentlicht.
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2 Grundlagen und Literaturiibersicht

Karbide zeigen in Verbindung mit W oftmals eine Instabilitdt bei hohen Temperaturen, die zur Infiltration
von W fiihrt, wie beispielsweise in Titankarbidpartikeln beobachtet [165]. Die dadurch entstehenden W-
Karbide sind hingegen durch sprodes Materialverhalten gekennzeichnet [174].

Ein grofler Nachteil von eingebrachten Oxid- bzw. Karbidpartikeln ist die an die Pulvermetallurgie gekniipfte
Dispersion und die dadurch verhéltnismifiig grofien Partikel, die die kleinrdumigen Versetzungs- und
Korngrenzenbewegungen durch Erholungs- und Rekristallisationsvorgdnge in W nur unzureichend
beeinflussen kénnen. Eine Ausnahme bildet hier Hafnium-Karbid, dessen Partikel durch Ausscheidung eine
gute Dispersion in W erreichen konnen und auch bei hohen Temperaturen noch stabil sind [6,165]. Von
Nachteil ist allerdings die hohe Verfestigung wihrend der Verarbeitung [6] sowie eine geringfiigig hohere
Aktivierbarkeit [149, 150].

Eine Sonderstellung nimmt die Dotierung von W mit wenigen ppm Kalium (K) ein, welche durch die meist
hinzugegebenen Begleitelemente Aluminium (Al) und Silizium (Si) teilweise auch AKS-Dotierung genannt
wird. Die geringen Mengen des Kaliums, die nach dem Herstellungsprozess im Material verbleiben, konnen
nach je nach Umformgrad und nachfolgender thermischer Behandlung Blasenstrukturen mit Durchmessern
im Bereich von 500 nm bis 10 nm ausbilden [27,29, 34, 172]. Die gingige Verwendung dieses Prozesses zur
Herstellung von Gliihlampendrdhten macht dieses Vorgehen nicht nur industriell etabliert und
vergleichsweise kostenglinstig, sondern auch gut erforscht — zumindest in Bezug auf die Anwendung in W-
Drihten. Aus diesen Griinden wurde die K-Dotierung als Strategie zur Stabilisierung der W-Mikrostruktur
in kaltgewalzten Blechen fiir die vorliegende Studie ausgewdhlt. Im folgenden Kapitel wird nidher auf
Historie, Herstellungsverfahren und die Verteilungsparameter der sich ausbildenden K-Blasen eingegangen.

2.3 Kalium-Dotierung in Wolfram

2.3.1  Historische Entwicklung

Anfang des 20. Jahrhunderts, wihrend der Entwicklung von W-Glithlampendrihten durch COOLIDGE,
wurde deutlich, dass die Langlebigkeit der W-Driahte mafigeblich durch die Herkunft des Wolframpulvers
bestimmt wurde. COOLIDGE realisierte, dass die Verwendung spezieller Tontiegel bei der Pulverherstellung
entscheidend ist und dadurch die chemische Zusammensetzung des W-Pulvers beeinflusst wird [27, 34]. Aus
heutiger Perspektive ist dies nachvollziehbar, da Tonminerale bekanntermaf3en als Schichtsilikate entweder
bereits eingelagerte K-Ionen enthalten (wie u.a. Illit, Biotit, Muskovit) oder diese zusétzlich binden kénnen
[175,176] und somit eine Verunreinigung des W-Pulvers mit K-haltigen Silikatverbindungen aus dem Tiegel
moglich ist. Eine erste vorsitzliche Dotierung mit K- und Na-Silikat erfolgte 1917 durch Pacz [27, 34,177].
Die gezielte Hinzugabe des dritten Dotierungselements, Al, wurde schlie3lich 1937 durch TURY & MILLNER
[27,34,35] durchgefiihrt.

Auch wenn die AKS-Dotierung bereits seit diesem Zeitraum Anwendung fand, wurde die Bedeutung des
Dotierungselementes K fiir die Entstehung einer verzahnten, kriechresistenten Mikrostruktur erst mit dem
Voranschreiten der Entwicklung moderner Analysemethoden ab den 1960er Jahren deutlich [27,178]. So
wurden ,,Punktreihen® entlang von Bruchfldchen K-dotierter Dréhte gefunden, die zunichst als Partikel von
Mullit (3A1,05 » 2Si0,) gedeutet wurden [179]. Jedoch wurde daraufhin festgestellt, dass solche Punktreihen
aus Hohlrdumen bestehen [29,180] und dass diese lediglich Kalium in metallischer Form enthalten, das
bereits bei niedrigen Temperaturen in die fliissige Phase {ibergeht [181]. Es konnte sogar beobachtet werden,
wie Kalium durch die Energie des Elektronenstrahls eines Transmissionselektronenmikroskops
aufgeschmolzen und innerhalb des Hohlraums mobilisiert wird [182]. Seither hat sich die Bezeichnung
»,Kalium-Blasen® durchgesetzt [178].
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2.3 Kalium-Dotierung in Wolfram

Zahlreiche weitere Arbeiten fithrten in den darauffolgenden Dekaden zu einem tieferen Verstdndnis der
Mechanismen zur Bildung und Verteilung von K-Blasenreihen in W und deren Beeinflussung von Korn-
morphologie und Kriecheigenschaften in W-Drihten. Hierzu sei beispielsweise auf die Ubersichtsarbeit von
SCHADE [27] sowie das Sammelwerk von PINK & BARTHA [172] verwiesen. Einige relevante Aspekte zum
aktuellen Kenntnisstand werden in den nachfolgenden Kapiteln dargestellt.

2.3.2 Herstellungsprozess

2.3.2.1  Pulver

Die Herstellung von K-dotiertem W-Pulver nach heutigem Stand erfolgt in drei Produktionsschritten: i) Die
Kalzinierung von Ammoniumparawolframat (engl.: ammonium paratungstate, APT; ein Produkt aus der
Aufbereitung W-haltiger Erze) zur Bildung eines Pulvers von blauem W-Oxid (engl.: tungsten blue oxide,
TBO), wobei die Partikel eine hohe Porositit entwickeln, ii) die Beigabe einer wissrigen Losung von Kalium-
silikat (K,Si,05) und Aluminiumchlorid (AICl;) oder Aluminiumnitrat (Al[NOs],) und die Trocknung der
infiltrierten Partikel sowie iii) die mehrstufige Reduktion des dotierten TBO zu W unter Wasserstoff-
Atmosphire bei unterschiedlichen Temperaturen von 650-900 °C [183-185].

Durch die Dotierung werden dem Pulver ca. 3000-3500 ppm K, 2000-2500 ppm Si und 400-500 ppm Al
hinzugegeben. Dieser Gehalt wird durch den ersten Reduktionsprozess kaum beeinflusst, jedoch werden nur
ca. 10 % davon in die pordsen TBO-Partikel aufgenommen und der restliche Anteil bleibt oberflachlich
angelagert. Wihrend der Reduktion des TBO finden eine Vielzahl von Reaktionen im System K-Al-Si-W-O-
(N,H) statt, welche schematisch in Abbildung 2.3 dargestellt werden. So kommt es zunéchst u.a. zur Bildung
von Silikowolframaten (Kg[SiW;;05¢], Ko[SiW;,04]) und Alumosilikaten (bspw. KAIlSi;Og, aber auch
amorph und teils ohne K). Wichtig fiir eine moglichst homogene Verteilung und Stabilisierung der Dotier-
elemente ist die Bildung einer Sauerstoff-defizitdren Struktur von WO;_,, welche als Reaktionspartner zur
Bildung von W-Bronzen eine ausreichende Aufnahme von K und Al in die Pulverpartikel bietet. Der grofite
Anteil des Si bleibt gebunden an Wolframate und Silikate an der Oberfldche der nun reduzierten W-Partikel
zuriick und wird durch eine anschlielende Auslaugung des Pulvers mit HCL und HF nahezu vollstindig
entfernt [183,185-187].

In den nichsten Reduktionsschritten bildet sich zunehmend WO,, welches durch seine strikte Stochiometrie
keine Dotierelemente aufnehmen kann. Dies fiihrt zur teilweisen Abtrennung der gebildeten W-Bronzen
und Anlagerung an der Partikeloberfldche, ihrerseits in Form von Partikeln in einer Gréfienordnung von
100 nm oder sogar 1000 nm. Zusammen mit restlichem Si bilden sich aus den zerfallenden W-Bronzen
schliefilich erneut K-Wolframate und K-Al-Silikate. Im weiteren Prozessverlauf wird WO, zu W reduziert,
welches an den Partikeln der Dotierungsphasen nukleiert und diese umwichst. Grofie Partikel werden oft
nur unvollstindig umwachsen, wodurch diese wihrend einer weiteren Auslaugung entfernt werden. Damit
verbleiben Dotierungsphasen mit einer Partikelgréfie von < 200 nm in der neu gewachsenen Matrix von W-
Partikeln. Die Gesamtmenge und die Verhiltnisse der letztlich verbliebenen Gehalte von K, Al und Si lassen
sich durch die Temperatur wihrend der Reduktion beeinflussen. Durch Siebung und Vermischung von
Pulverchargen kann die W-Partikelgréfie und der Gehalt an Dotierungsphasen gesteuert werden. Meist liegt
die Zielvorgabe im Bereich von 100-160 ppm K, ca. 60 ppm Al und ca. 200 ppm Si [183].

Zusammengefasst stellt das komplexe Wechselspiel der Dotierungsphasen wihrend des Reduktions-
prozesses eine entscheidende Rolle zur Stabilisierung von K dar, welches in elementarer Form einen
Siedepunkt von lediglich 774 °C (1047 K, [188]) besitzt. Wird auf Si verzichtet, ist der Gehalt an
verbleibendem K verschwindend gering [183]. Zwar lassen sich ohne die Zugabe von Al ebenso W-Pulver
mit gewissen Gehalten an K herstellen, mit Al wird jedoch eine drastische Steigerung erreicht [183, 189, 190].
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N.S.-TBO

\ / N\ /7 \ /. N\ /
v N N Y4
- very fast dissolution of - WO2 formation - reductive W separation - W crystal growth
K and Al in the WO3-x - no K and Al solubility from the bronze phases around the intergrown
matrix - separation of K,Al-containing - = nuciei for W deposition dopant phase(s) =
- formation of silicates and bronze phases - Si and Al can be dissoluted - dopant
silicotungstates on the - size of phases = fitemp ) in the K tungstate formed incorporation into the
WO3-x surface - Silicate formation W crystal

Abbildung 2.3  Schema des Modells zur Bildung von Partikeln aus Dotierungsphasen wihrend der Reduktion von
AKS-dotiertem W-Oxid (N.S.-TBO). Abbildung nach SCHUBERT et al. [183].

2.3.2.2 Sintern

Nach Kompaktieren des Pulvers zu einem Griinling erfolgt der Sinterprozess unter Wasserstoffatmosphire
durch direkten Stromdurchgang mit einer Vorstufe bei 1100-1300 °C fiir ca. 30 min und einer langsamen
Aufheizrate auf eine Maximaltemperatur von 2800-3000 °C mit einer Haltezeit von 10-20 min [28, 190].
Dadurch werden chemische Verunreinigungen und die Porositidt reduziert. Eine zu schnelle Autheizrate
fiihrt zu einer geringeren Dichte des Sinterlings, da die als Kanéle zur Oberfliche fungierenden Poren zu
schnell verdichten und unerwiinschte Verunreinigungen als volatile Phasen nur unzureichend entweichen
konnen [184,190]. Auch wihrend dieser Phase des Sinterprozesses tragen Alumosilikate zur Stabilisierung
des K-Gehaltes bei. Mit steigender Temperatur wird allerdings gleichzeitig ein Zerfall der Alumosilikate in
Si, Al und deren Oxide in Gang gesetzt, welche entweder direkt durch die noch teils gedffnete Porenstruktur
oder durch kurze Diffusionswege in selbige entweichen konnen. Alumosilikate, welche kein K enthalten,
werden dabei schneller volatilisiert. Abbildung 2.4 veranschaulicht die Reduktion der Elemente K, Al und
Si. Wihrend der Gehalt an Si bereits oberhalb von 1400 °C deutlich gesenkt wird, ist selbiges fiir Al erst ab
ca. 2000 °C in Gang gesetzt [185,191]. Der Gehalt an K erfihrt dagegen nur geringe Anderungen, da K durch
seine Unloslichkeit nicht durch die W-Matrix diffundieren kann und demensprechend zuriickbleibt
[187,192,193].

Der finale K-Gehalt des Sinterlings liegt meist bei 50-80 ppm, Si- und Al-Gehalte dagegen unterhalb von
20 ppm [190]. Meist wird eine Dichte von ca. 90 % der theoretischen Dichte (19,3 g/cm3) erreicht. Ein
Sinterling von reinem W erreicht hierbei meist ca. 95 % [184, 185].
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Abbildung 2.4  Gehalte von K, Al und Si sowie Dichte eines Sinterlings bei unterschiedlichen Sintertemperaturen.
Abbildung nach YamMazAKI [185].

2.3.3  Verteilung von Kalium-Blasen

Eine Besonderheit von K-Blasen in Gliihlampendréhten ist deren feine Verteilung mit einer kettenartigen
Anordnung in Reihen entlang der Zugrichtung des Drahtes, was letztlich zu einem hohen Wechselwirkungs-
potential mit Versetzungen, Versetzungsnetzwerken, Kleinwinkel- und Grofiwinkelgrenzen fiihrt und deren
Bewegung behindert [28]. Wihrend im nachfolgenden Unterkapitel zunéchst betrachtet werden soll
welchen Einfluss die Verteilung auf das Wechselwirkungspotential haben kann, so wird in den darauf-
folgenden Unterkapiteln beleuchtet durch welche Vorginge die Verteilung beeinflusst wird und wie
thermische Instabilititen zu einer Unterteilung der Blasenvolumina durch die Triebkraft der Oberfldchen-
reduktion fiihren konnen.

2.3.3.1 Zener-Pinning

Interagiert eine Korngrenze mit einer K-Blase, so wird deren Oberflidche innerhalb der Schnittfliche mit der
Blase reduziert. Beim Ablosen der Korngrenze von der Blase muss Energie fiir die Wiederherstellung der
Korngrenzenfldache aufgebracht werden. Dieser Mechanismus wurde 1948 durch ZENER (veroffentlicht
durch SMITH [142], republiziert durch ROHRER [143]) als eine auf die Korngrenze wirkende, riicktreibende
Kraft durch die Anwesenheit von Partikeln einer zweiten Phase formuliert. Eine Ansammlung von Partikeln
(bzw. von K-Blasen) erzeugt dadurch einen Druck (P;), der gegen den Druck einer durch Triebkrifte von
Rekristallisation oder Kornwachstum beeinflussten Korngrenze (Pg) gerichtet ist. Die mathematischen
Grundlagen dieses Prinzips wurden in der Vergangenheit vielfach diskutiert und angepasst [142, 158, 194].
In seiner einfachsten Form wird der Druck durch das sogenannte Zener-Pinning formuliert als:

3
PZZ_Eys{T: (13)

mit Oberflachenenergie der Korngrenze (y;), Volumenfraktion (f;,) und mittlerem Radius der Blasen (rg).
Die Geschwindigkeit der Korngrenze wird nach Gleichung (9) bzw. (12) iiber die Triebkraft beeinflusst, der
der Zener-Druck entgegensteht [66]:

v=M- (P —Py) (14)
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Nach Gleichung (13) ergibt eine feinere Verteilung der Blasen (also kleinerer Radius bei konstanter
Volumenfraktion) eine Steigerung des Zener-Drucks, die proportional mit der Vergrofierung der potentiellen
gesamten Schnittfliche zwischen Blasen und Korngrenze zusammenhingt. Da der Blasenradius reziprok
zur Riickhaltekraft steht, bewirkt bereits die Aufteilung einer Blase in zwei Blasen eine Steigerung von P,
um ca. 26 %. Bei Aufteilung in acht Blasen ist es dagegen schon eine Verdoppelung, wie Abbildung 2.5
veranschaulicht.
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Abbildung 2.5  Steigerung des potentiellen Zener-Drucks (B;) einer K-Blase mit einem Durchmesser von 1 um durch
Aufteilung des (konstanten) Blasenvolumens in mehrere Blasen (ng) und gleichzeitiger Verkleinerung
des jeweiligen Blasenradius (rg). Die Proportionalitit der Blasengréfie wird zusitzlich zur
Veranschaulichung durch die Symbolgréfie der Datenpunkte fiir r; dargestellt.

Wie bereits erwihnt, stellt Gleichung (13) allerdings die einfachste Form des Modells dar, die lediglich fiir
zufillig verteilte Partikel giiltig ist. Durch die Anordnung der K-Blasen in Ketten sind jedoch lokal hohere
Dichten von Blasen vorzufinden. Eine Korngrenze kann sich somit zwischen den Blasenreihen relativ
ungehemmt bewegen, ist nach dem Zusammentreffen mit einer Blasenreihe aber mit einem sehr hohen
Zener-Druck konfrontiert. Zusétzlich ergibt die Ausrichtung der Ketten entlang der Zugrichtung des Drahtes
eine anisotrope Komponente des Zener-Drucks. Durch geometrische Uberlegungen wurde eine
entsprechende Anpassung des Modells fiir eine Konzentration von Partikeln in ebenen Lagen durch NEs et
al. [194] versucht, was sich hingegen nur begrenzt auf die Anordnung der K-Blasen anwenden ldsst. Zudem
ist die darin angenommene Geometrie der Korngrenze zwar noch fiir eine Rekristallisationsfront plausibel,
nicht jedoch fiir Kornwachstum. WARLIMONT et al. [195] beobachteten in K-dotierten W-Dréhten eine
hauptsichliche Verteilung der Blasen entlang von Korngrenzen und nutzen daher statt f; den Flachenanteil
der Korngrenzen, der durch die Anwesenheit der Blasen vernichtet wird (f4 ). Daraus ergibt sich die Form

Py = Zys]r;‘“ 15)
B

Problematisch fiir die Anwendung dieses Modells ist dagegen die schwierige Abschidtzung von f4, zumal in
den folgenden mikrostrukturellen Untersuchungen der hier vorliegenden Studie gezeigt werden konnte,
dass ein grofler Anteil der K-Blasen nicht an Korngrenzen, sondern innerhalb der Kornvolumina zu finden
ist. Weitere Einflussgréfien auf das Modell nach ZENER ergeben sich - unter anderen — durch unterschied-
liche Annahmen iiber die Form einer gewolbten Korngrenze und dem Winkel, mit der sie an eine
Blasenoberfliache anschliefit, durch unterschiedliche Grofienverteilungen der Partikel und durch die
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Geometrie der Partikel (z.B. erhoht sich P, durch eine ellipsoide Partikelform, da bei optimaler Schnittlage
der Korngrenze die Schnittfliche vergrofiert wird). All dies gestaltet die Anwendung der simplen durch
SMITH & ZENER formulierten Beziehung deutlich komplexer, insbesondere fiir die Verteilung von K-Blasen
in W [158,194].

Gleichwohl gibt Gleichung (13) einen Trend vor: Mit feinerer Verteilung der K-Blasen ergibt sich eine héhere
Riickhaltekraft gegeniiber den Triebkriften von Erholung, Rekristallisation und Kornwachstum. Die Art
und Weise, wie eine Verteilung der Blasen beeinflusst werden kann, und der Mechanismus, der der
Blasenverteilung entlang von Reihen zugrunde liegt, werden im Folgenden beschrieben.

2.3.3.2  Aufbruchsmechanismus

Die charakteristische Blasenverteilung in K-dotierten Dridhten wird durch einen mehrstufigen Vorgang
wihrend der Drahtherstellung ausgelost (Abbildung 2.6a). Zu Beginn steht dabei der Sinterling, welcher im
zuvor geschilderten Prozess hergestellt wurde und in dem sich nun grofie, sphérische K-Blasen befinden.
Diese werden im nichsten Schritt durch Warmverformung (Rundschmieden und Ziehen) des Drahtes
entlang einer Dimension gestreckt, wobei proportional zum zunehmendem Umformgrad des Drahtes auch
das Achsenverhiltnis der so entstehenden ellipsoiden Blasen ansteigt. Im letzten Schritt wird der Draht bei
hohen Temperaturen wirmebehandelt, wodurch ein Aufbruch der ,Blasenschliuche® durch eine Plateau-
Rayleigh-Instabilitit provoziert wird [29, 185]: Die Seitenwinde der lang gestreckten Ellipsoide schniiren in
wellenformiger Regelméfligkeit zunehmend ein, bis sich das Ellipsoid in eine Kette von einzelnen Sphéren
aufspaltet, die wie eine Perlenkette nebeneinander aufgereiht sind (Abbildung 2.6b). Die mathematischen
Grundlagen dieses Phianomens wurden bereits im 19. Jahrhundert durch Arbeiten von dessen Namens-
gebern PLATEAU [196] und LORD RAYLEIGH [197] dargelegt, wobei sich dies auf Instabilititen von Jets durch
Perturbation bezieht. Dadurch kann beispielsweise der durch die eigene Oberflichenspannung bedingte
Aufbruch eines diinnen Wasserstrahls in eine Kette von Wassertropfen beschrieben werden. Stets wird dabei
von einem konstanten Volumen ausgegangen, das durch Aufteilung der anfangs zylindrischen Geometrie
des Wasserstrahls in Einzelsegmente und deren Sphéroidisierung zu kugelférmigen Tropfen die Oberfldche
reduziert. Zwar wiirde idealerweise das Zusammenziehen der langen Wassersdule zu einer einzigen Kugel
die grofite Oberflichenreduktion bewirken. Demgegeniiber steht jedoch der dafiir nétige und unverhiltnis-
maflig grofie Materialtransport (in Form der Umlagerung von Molekiilen), der seinerseits Energie benotigt.
Der wellenformige Aufbruch stellt somit ein energetisches Gleichgewicht zwischen Oberfldchen-
minimierung und minimal notigem Materialtransport dar. Diese Problemstellung dhnelt dem Aufbruch
eines eindimensional gestreckten Ellipsoids, welches sich ebenso durch die Triebkraft der Oberfldchen-
reduktion aufteilt. Daher wurde das Modell in den 70er Jahren durch MOON & K00 [28, 29] zur Beschreibung
des Aufbruchs von K-Blasen in W-Dréahten nach Temperaturbehandlung iibertragen.

Aus dem Modell nach RAYLEIGH [197] lasst sich ableiten, dass die Wellenlidnge A, mit der die Einschniirung
des gestreckten Blasenellipsoids (mit Durchmesser d, und Linge [) geschieht, mindestens nd, betragen
muss, damit durch den Aufbruch eine Verkleinerung der Oberflache und damit eine Triebkraft gegeben ist
[29,197,198]. Ubertrigt man dieses Modell mit Annahme eines unendlichen Zylinders nun auf Ellipsoide
mit begrenzter Linge, so wird klar, dass ein Ellipsoid ein gewisses minimales Achsenverhiltnis (I/d,)
aufweisen muss, um eine Fluktuation seines Durchmessers mit 4 > nd, und damit eine Aufspaltung in
mindestens zwei Blasen zu erlauben. Ist dieses minimale Achsenverhiltnis nicht gegeben, so sphiroidisiert
das Ellipsoid durch Oberflichenminimierung zu einer einzelnen, kugelformigen Blase. Fiir dieses kritische
Achsenverhiltnis wird beispielsweise durch BRIANT & BEWLAY [192,199] mit Verweis auf RAYLEIGH [197]
ein Wert von 27 angegeben, jedoch ohne Herleitung. Denkbar ist, dass hierbei von einem Zylinder mit [ =
2] ausgegangen wurde, um zwei Amplituden zu ermoglichen. Allerdings besitzen Blasenellipsoide keine
zylindrische Form und das Verhalten der Blasenwénde an den Enden fiihrt zu komplexen geometrischen
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Problemen. Eine realistischere Ndherung an die Blasengeometrie wire die Annahme eines Sphérozylinders,
d.h. eines Zylinders mit halbkugelférmig abgerundeten Enden. Eine eigene Berechnung des kritischen
Achsenverhiltnisses auf dieser Basis mit minimalem A ergibt I/d, = 4,62 (Herleitung sieche Anhang B.1,
S. 184). Jedoch ist dieser Wert eher von theoretischem Interesse, da hierbei ein absoluter Grenzfall betrachtet
wird, in dem I/d, eines Blasenellipsoids gerade noch ausreichend hoch ist fiir einen Zerfall in zwei Blasen.
Experimentell wire dies an K-Blasen schwerlich nachweisbar, da erstens nur mit Gliick ein solcher Grenzfall
gefunden werden konnte, zweitens sich nach dem Aufbruch lediglich der Radius der Einzelblasen (dg)
messen ldsst, welcher ca. das 1,5-fache des urspriinglichen kleinsten Radius des Ellipsoids (d,)) betragen kann
und dessen Umrechnung nur ndherungsweise moglich ist, und drittens eine Kette von nur zwei Blasen kaum
von zufillig nebeneinander befindlichen, einzelnen Blasen zu unterscheiden ist.

@ Schritt 1:
Verformung
(K] :
| eemmmE—
Streckung
der Blasen
Schritt 2:
Warmebehandlung
\
—————
- Plateau-
’ Rayleigh-
SSee-. / Instabilitat
OO RORORO
ce000e @O0 ° o

Abbildung 2.6  (a) Schema der Arbeitsschritte zur Erzeugung aufgebrochener Blasen in Wolfram. (b) Bruchfldchen-
replika an K-dotiertem W-Draht (0,88 mm Draht-Durchmesser), welche die typische Verteilung von K-
Blasen nach thermischer Behandlung (2800 °C fiir 10 s in diesem Fall) aufzeigt. Der Pfeil deutet auf
eine beginnende Einschniirung eines grofien Blasenellipsoids, das durch seine Grofie noch keinen
Aufbruch vollzogen hat. Abbildung aus MooN & Koo [29].

An dieser Stelle sei angemerkt, dass in der Literatur vielfach fiir das kritische Achsenverhiltnis von l/d,, ein
Wert von 8,89 genannt wird [28, 200-202], meist mit Verweis auf MOON & Koo [29]. Tatsdchlich handelt es
sich dabei jedoch nicht um das minimal notige Achsenverhiltnis fiir den Aufbruch, sondern um das
Verhiiltnis der idealen Wellenldnge A’ zu d,, mit dem die Perturbation die maximale Wachstumsrate besitzt,
also am schnellsten zur Desintegration des (theoretisch unendlichen) Zylinders fiihrt, und somit statistisch
am hiufigsten auftreten sollte [197]. Ein Aufbruch unterhalb dieses Wertes sollte also dennoch méglich sein,
wie durch BRIANT experimentell gezeigt wurde [199]. Der durch MOON & Koo [29] genannte Wert bezieht
sich dabei wohlgemerkt auch nicht auf d, wie oft falschlicherweise angegeben, sondern den Radius 7,, und
besitzt lediglich fiir Zylinder mit ausreichend hohem Achsenverhiltnis Giiltigkeit, bei denen Randeffekte
eine geringe Rolle spielen. Wihrend RAYLEIGH noch A’ = 4,508 d, errechnete [197], erhielten MOON & Koo
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[29] auf Basis von Berechnungen durch NICHOLS & MULLINS [203] und spéter ebenso STUWE & KOLEDNIK
[198] durch korrigierte Berechnungen A’ = /2 dy ~ 4,44 d, ~ 88971,. Auch dies liegt nahe der
experimentellen Werte durch BRIANT [199].

Festzuhalten bleibt, dass sich mit zunehmender Verformung von K-dotierten W-Drihten eine ldngere
Streckung der darin enthaltenen Blasen einstellt, wodurch mehr und mehr Blasenellipsoide das kritische
Achsenverhiltnis erfiillen und somit die Wahrscheinlichkeit nach Temperaturbehandlung in mindestens
zwei Blasen zu zerfallen fiir diese Ellipsoide erhoht wird. Ein weiterer Anstieg des Achsenverhiltnisses fiihrt
dazu, dass die Ellipsoide in immer lingere Ketten aus kleineren Blasen aufbrechen kénnen, wodurch der
Zener-Druck gegeniiber Korngrenzenmigration z.B. durch Rekristallisation potentiell weiter erhoht wird.
Somit ergibt sich eine fiir die Problemstellung dieser Arbeit interessante Synergie: Die hohen Umformgrade,
die zur Duktilisierung von W notig sind, verstiarken zwar einerseits die Triebkrifte fiir mikrostrukturelle
Restauration, gleichzeitig sollte aber — zumindest theoretisch — auch die Effektivitit der K-Dotierung erhoht
werden, die der Restauration entgegenwirken soll.

2.3.3.3  Kinetik des Blasenaufbruchs

Ist das kritische Achsenverhiltnis fiir ein Blasenellipsoid gegeben, so bestimmen als nichste Kriterien die
voneinander abhingigen Parameter von Temperatur und Zeit der Wirmebehandlung iiber einen
erfolgreichen Aufbruch. Zur kinetischen Beschreibung des Vorgangs sollte man sich vergegenwirtigen, dass
der Wechsel des Zustands von einer ausgeldngten Blase in eine Kette von mehreren Blasen vor allem eine
Verlagerung der umgebenden W-Atome beinhalten und somit durch Selbstdiffusion und/oder durch
Oberflichendiffusion an der Grenzfliche der Blase umgesetzt werden muss. Da die Phasen innerhalb der
Blase ab gewissen Temperaturen in den fliissigen oder gar gasformigen bzw. iiberkritischen Aggregatzustand
iibergehen [193] und Oberflichendiffusion eine deutlich geringere Aktivierungsenergie bendtigt als
Selbstdiffusion [61], sollte die Diffusion von W-Atomen an der Grenzfliche der Blase der dominierende
Mechanismus sein. Dies deuten auch experimentelle Daten an [29]. Interessant wird diese Erkenntnis
insbesondere im Vergleich mit dem bei hohen Temperaturen konkurrierenden Vorgang der
Rekristallisation. Da die Kinetik von Rekristallisation auf Selbstdiffusion fuft und somit eine wesentlich
hohere Aktivierungsenergie besitzt, sollte demnach theoretisch der Blasenaufbruch noch vor dem Einsetzen
der Rekristallisation stattfinden [204].

Diffusionsvorginge enthalten durch die Sprungfrequenz der Atome immer eine zeitliche Komponente,
welche ihrerseits stark von der Temperatur abhéngig sind [61]. Ist der beobachtete Zeitraum fiir einen
Blasenaufbruch also endlich und die Temperatur gegeben, so ist der Diffusionsstrom (bzw. in diesem Fall
der Konvektionsstrom) begrenzt. Somit ist die Wahrscheinlichkeit fiir einen vollstdndigen Blasenaufbruch
bei einem grofieren Volumen des Blasenellipsoids niedriger, da hierzu eine grofiere Anzahl von W-Atomen
diffundieren muss. Die Kinetik des Blasenaufbruchs wurde 1971 durch MOON & K00 [29] auf Grundlage der
Berechnungen von NICHOLS & MULLINS [203, 205] beschrieben, welche das Modell nach RAYLEIGH [197]
erweiterten. Dabei gilt fiir die Zeit 7, die notig ist, um den Aufbruch zu zwei Dritteln zu durchlaufen:

4V04kBTQ

T=—>— (16
DS‘Q4/37/S )

mit Boltzmann-Konstante (kg), Temperatur der Warmebehandlung (Tj,), Oberflichendiffusionskoeffizient
(Ds), Oberfldchenenergie (y;) und dem Volumen eines W-Atoms (). Typische Werte finden sich dazu in der
Literatur [28]. Die daraus folgende Abhingigkeit des Aufbruchsvorgangs vom Radius des Blasenellipsoids
(mit r,*) und den Parametern der Temperaturbehandlung ist in Abbildung 2.7 dargestellt. Fraktionen kleiner
Blasen brechen also besonders schnell durch entsprechende Temperaturbehandlung auf. Ein Nebeneffekt
ist dabei jedoch auch, dass diese eine starke Tendenz haben, bereits wiahrend der Anwidrmphasen zwischen
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den Walzstichen wieder zu sphdroidisieren. Daher ist es schwierig bei sehr kleinen Blasen ein hohes
Achsenverhiltnis durch Umformung zu erreichen, weshalb sie nach spéterer Temperaturbehandlung eher
kiirzere Blasenketten bilden [200].
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Abbildung 2.7 Kinetik des Blasenaufbruchs durch eine Plateau-Rayleigh-Instabilitit wihrend einer Wirme-
behandlung. Liegt die Kombination einer gegebenen Zeit fiir den Aufbruch und einem Radius eines
Blasenellipsoids oberhalb einer der isothermen Geraden, so ist bei dieser Temperatur fiir diese
Blasengrofie eine ausreichende Zeit gegeben, um den Aufbruchsvorgang zu mindestens zwei Dritteln
zu durchlaufen. Wird beispielsweise eine Wirmebehandlung bei 1200 °C fiir 1 h durchgefiihrt, so
brechen alle Blasenellipsoide mit r, < 60 nm auf. Abbildung modifiziert nach BRIANT [199] und SCHADE
[28].

2.3.3.4  Gleichgewichtsgrofie von K-Blasen

Ein weiteres beobachtetes Phinomen fiir K-Blasen in Glithlampendréhten ist das Wachstum des Blasen-
volumens bei hohen Temperaturen [206]: Nachdem die Ellipsoide aufgebrochen bzw. sphéroidisiert sind,
stellt sich ein Gleichgewicht zwischen dem Innendruck der Blase durch den Gasdruck von verdampfendem
K (Pg) und dem Laplace-Druck (P;) durch die Oberflichenspannung der umgebenden W-Matrix (y;) ein.
Mit Pg > P;, wichst der Radius der Blase bis mit Px = P; das Gleichgewicht hergestellt ist. Geht man von
einem Blaseninhalt mit K als idealem Gas aus und betrachtet kugelférmige Blasen, so ergibt sich [204, 206]:

3nRT 2y
Anrgd 1

an

mit Stoffmenge (n) und molarer Gaskonstante (R). Hierbei wird deutlich, dass Py mit kleiner werdendem rg
starker wichst als Py, und somit insbesondere kleine Blasen wachsen, bis sie einen Gleichgewichtszustand
erreicht haben. Der Einfluss der Temperatur ist dagegen als geringer einzuordnen. Experimentell konnte
dieses Verhiltnis bestétigt werden [192, 199, 207].

Einschriankend muss hierbei jedoch erwdhnt werden, dass Einfliisse durch den K-Dampfdruck erst bei
hohen Temperaturen zum Tragen kommen und nicht bereits oberhalb der Siedetemperatur von K mit 774 °C
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[188]. Dies ist begriindet im hohen Laplace-Druck bei gegebenen kleinen Blasenradien, der die Siede-
temperatur des K entsprechend erhoht. Eine beispielhafte Berechnung durch GAAL [193], welche von einem
minimalen y, von 0,5 J/m? ausgeht, kommt so bei einem Blasenradius von > 50 nm auf einen Laplace-Druck
von > 20 MPa, der damit oberhalb des kritischen Drucks von K mit ca. 16 MPa [208] liegt. Der Ubergang in
eine {iberkritische fluide K-Phase erfolgt damit erst oberhalb der kritischen Temperatur. Nach GAAL [193]
sollte demnach K innerhalb der Blasen oberhalb der Schmelztemperatur von 63 °C [209] und unterhalb der
kritischen Temperatur von 1925 °C [208] ausschlie3lich im fliissigen Aggregatzustand vorliegen.

Als typisch wird ebenso die Ausbildung von kristallografischen Gleichgewichtsflichen beschrieben,
wodurch sich die Blasen in ihrer Morphologie den Kristallebenen im kubischen Wolframgitter anpassen und
oft im Querschnitt hexagonal in Erscheinung treten (Facettierung). Fiir den Wachstumsmechanismus spielt
neben Akkumulation von Leerstellen moglicherweise auch Diffusion von K-Atomen entlang von
Korngrenzen von kleineren zu gréf3eren Blasen eine Rolle. Auch spannungsinduziertes Wachstum (durch
FEigenlast des hidngenden Gliithlampendrahtes) und Akkumulation von grofien Blasen bei sehr hohen
Temperaturen (> 2600 °C) werden als mogliche Griinde angefiihrt [193, 206, 210].

Zuweilen tritt bei extremen Temperaturen von ca. 3000 °C nach ldngeren Zeiten (1-100 h) ein besonders
starkes Wachstum einzelner Blasen auf, was zum Ausfall des Gliihlampendrahtes fiihren kann. Die Griinde
fiir diesen Wachstumsprozess wurden jedoch nicht abschlie3end geklért, lediglich dass die Anwesenheit von
Sauerstoff diesen fordern kann [33]. Dabei konnte die Segregation von Sauerstoff an die Grenzflichen
zwischen W und K eine Rolle spielen, da somit die Oberflichenspannung der Blasen reduziert wird [193].

2.4 Ziele der Arbeit

Wie bereits einleitend dargestellt, ist das Hauptziel der vorliegenden Dissertation die Bewertung des
Potentials von K-Dotierung hinsichtlich der Mikrostrukturstabilisierung von stark umgeformten Wolfram-
Materialien. Als zentral wird dabei die Beantwortung folgender Fragestellungen erachtet:

e Lassen sich die produktionstechnischen Methoden von K-Dotierung und hoher Kaltumformung von W
miteinander kombinieren?

e Fiihrt, im Vergleich zu technisch reinem W, eine K-Dotierung zu Unterschieden in der Evolution von
mikrostrukturellen Parametern und mechanischen Eigenschaften von W wihrend des Walzvorgangs?

e Erwartungsgemif} erzeugen moglichst fein verteilte K-Blasen einen grof3tmoglichen Zener-Druck und
damit die bestmogliche Stabilisierung der Mikrostruktur. Wie ldsst sich dahingehend die Blasen-
verteilung durch das Zusammenspiel der Parameter Umformgrad, Streckungsverhdltnis von K-Blasen
und Wirmebehandlung optimieren? Und ist der Aufbruchsmechanismus gestreckter K-Blasen in
dotierten Blechen vergleichbar mit dem in dotierten Dréahten?

e Wie interagieren die K-haltigen Blasen mit Versetzungen und Korngrenzen in W? Kénnen Verun-
reinigungen durch weitere Dotierungselemente im Blasenvolumen auftreten und diese Interaktion
beeintrdchtigen?

e Welche Restaurationsmechanismen fiihren zur bereits beobachteten Versprodung von kaltgewalzten
W-Blechen bei niedrigen Temperaturen? Ist ein Wechsel der Restaurationsmechanismen nach Wéarme-
behandlung zwischen mehr oder weniger stark umgeformten Mikrostrukturen festzustellen?
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e Welche Auswirkungen hat eine K-Dotierung auf das Restaurationsverhalten von W bei unterschied-
lichen Umformgraden? Ist dabei insbesondere fiir kaltgewalzte W-Bleche eine Retardierung der zur
Versprodung fiihrenden mikrostrukturellen Restauration méglich?

e Hateine Anderung der Aufheizrate einen Einfluss auf das Restaurationsverhalten von technisch reinem
und K-dotiertem W?

Zur Bearbeitung dieser Kernfragen wurden Arbeitspakete (AP) definiert, die in den folgenden Unterkapiteln
beschrieben werden.

2.4.1 Herstellung von K-dotierten W-Blechen und Referenzmaterial (AP1)

K-Dotierung ist ein seit Jahrzehnten etablierter Prozess bei der Herstellung von W-Glithlampendréhten.
Fraglich ist dabei, inwieweit sich der Umformgrad von K-dotierten W durch Walzen (anstelle des Draht-
ziehens) maximieren ldsst und ob dabei dhnliche Umformgrade erreicht werden konnen, wie sie fiir
technisch reines W moglich sind.

Die Herstellung eines solchen Materials, welches auch die Grundlage fiir weitergehende Analysen bildet,
soll in Kooperation mit der Firma Plansee SE (Reutte, Osterreich) durchgefiihrt und dabei begleitet werden.
Ziel ist es, sowohl Bleche aus K-dotiertem W als auch technisch reinem W mit moglichst &hnlichem Umform-
grad herzustellen, um einen direkten Vergleich der Auswirkungen von K-Dotierung auf diverse Material-
eigenschaften zu ermdglichen. Beide Materialsorten werden bereits standardmifiig in der Produktpalette
von Plansee SE angeboten (K-dotiert mit Produktbezeichnung ,WVM®). Um jedoch die Evolution der
Mikrostruktur mit dem Walzprozess bestmdglich abbilden und Variationen der chemischen Zusammen-
setzung vermeiden zu konnen, gelten in dieser Arbeit spezielle Anforderungen an den Produktionsprozess:
Ahnlich wie in vorangegangen Studien durch BoNK [50] und BONNEKOH [52] sollen Bleche aus demselben
Sinterling durch schrittweises Walzen und Abtrennung von Teilstiicken mit jeweils fiinf unterschiedlichen
Umformgraden hergestellt werden. Als weiteres Ziel gilt dabei die Maximierung des Umformgrades des K-
dotierten Materials. Bei der pulvermetallurgischen Verarbeitung soll zudem darauf geachtet werden den K-
Gehalt des dotierten W moglichst hoch anzusetzen. Essentiell ist dabei eine Kontrolle der Gehalte von
prozessrelevanten Elementen, fiir die geeignete Methoden zur chemischen Analyse gewihlt werden sollen.

2.4.2 Mikrostrukturanalyse der Walzzustinde (AP2)

Um ein Verstindnis iiber die bei gewissen Temperaturen ablaufenden Vorgidnge der mikrostrukturellen
Restauration zu erlangen, ist eine detaillierte Kenntnis iiber den verformten Materialzustand als Ausgangs-
zustand notig [65]. In Erginzung zu den Arbeiten von BONK [50] und BONNEKOH [52] soll zudem die
Evolution von Mikrostrukturparametern mit dem Umformgrad erfasst und zwischen technisch reinem und
K-dotierten W verglichen werden.

Hierzu sollen die herzustellenden Materialien beprobt und durch REM-Analysen (insbesondere mittels
fortschrittlicher Verfahren wie EBSD) Korngrofienverteilungen und eine Quantifizierung von HAB und LAB
bzw. Desorientierungsverteilungen ermittelt werden. Auch Unterschiede in der Textur sind dabei zu unter-
suchen. Zur Analyse von Versetzungsstrukturen soll eine Priparationsmoglichkeit von diinnen TEM-Proben
erarbeitet werden.

Basierend auf der Annahme der Kornfeinung durch Kornfragmentierung kann sich ab einem gewissen
Umformgrad bei gewisser Walztemperatur durch konkurrierend ablaufende Vorginge von dynamischer
Erholung und Rekristallisation eine Sittigung in der Korngrofie einstellen; diese wird also bei weiterer Um-
formung nicht kleiner [82]. Die gewonnenen Daten sind daher auf ein Sittigungsverhalten zu priifen, um
die Moglichkeiten einer weiteren Verkleinerung der Korngréfie durch den Walzprozess zu eruieren.
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24.3 Analyse von Kalium-Blasen (AP3)

Im Fokus der Analyse von K-Blasen steht die Frage, ob der bekannte Mechanismus des Blasenaufbruchs
durch eine Plateau-Rayleigh-Instabilitdt in gezogenen W-Dréahten mit hohem Umformgrad ebenfalls in
kaltgewalzten oder warmgewalzten Blechen mit niedrigerem Umformgrad auftritt. Von grofiem Interesse ist
dabei auch eine Betrachtung der Aufbruchsdynamik und welche Warmebehandlungsparameter fiir einen
solchen Aufbruch vonnéten sind. Hierzu sollen Analysen mithilfe von REM und TEM im Walzzustand und
an unterschiedlich widrmebehandelten Proben durchgefiihrt und Blasenstrukturen semiquantitativ
miteinander verglichen werden.

Im Hinblick auf das komplexe Zusammenspiel von Dotierungsphasen wéhrend der pulvermetallurgischen
Produktion von K-dotiertem W wird zusitzlich eine qualitative, nanoskalige Analyse der chemischen
Zusammensetzung von vorgefundenen K-Blasen angestrebt. In Bezug auf den Umfang vorhandener Studien
aus dem letzten Jahrhundert soll dabei die drastisch gestiegene Qualitit moderner TEM-gestiitzter EDX-
Analytik ausgeschopft werden.

2.4.4  Evolution mechanischer Eigenschaften durch Umformung (AP4)

Essentiell ist zudem die Ermittlung von mechanischen Kennwerten im Walzzustand, um die Evolution der
duktilen Eigenschaften durch einen steigenden Umformgrad sowohl fiir technisch reines als auch fiir K-
dotiertes W zu dokumentieren. Durch einen Vergleich der Evolution von Zugversuchsduktilitdt und
Risszédhigkeit zwischen beiden Materialien soll herausgefunden werden, ob das Einbringen fein verteilter K-
Blasen Nachteile in Bezug auf die Duktilitdt bewirkt. Da sich die Untersuchungen der Zugversuchsduktilitit
von kaltgewalzten W-Blechen durch BoNk [50] auf die Belastungsrichtung entlang RD beschréinken, soll
zusitzlich eine etwaige mikrostrukturbedingte Anisotropie in den mechanischen Eigenschaften [211,212]
durch Zugversuche entlang TD eruiert werden.

Die in AP2 zu gewinnenden mikrostrukturellen Daten sollen anschliefend mit den mechanischen
Observablen korreliert und auf eine Hall-Petch-Beziehung gepriift werden. Hierbei sind auch Messungen
der Mikrohirte an den Blechen im Walzzustand durchzufiihren, um durch die Hall-Petch-Beziehung eine
einfache Quantifizierung der Korngrofie zu ermdglichen. Diese Ergebnisse sollen auch mit Messungen der
Hirte an wirmebehandelten Proben (AP5) verglichen werden.

2.4.5 Vergleich des Restaurationsverhaltens (AP5)

Zentraler Aspekt der vorliegenden Studie ist der Vergleich der Mikrostrukturentwicklung durch
Wirmebehandlung zwischen den zu erzeugenden technisch reinen und K-dotierten W-Blechserien. Primér
soll dabei eine Abhingigkeit der thermischen Stabilitdit vom Umformgrad von technisch reinem W
untersucht werden und inwiefern eine K-Dotierung das Restaurationsverhalten bei &dquivalentem
Umformgrad beeinflusst. Dazu wird eine isochrone Wiarmebehandlungsreihe angesetzt (500-2400 °C fiir
1h), deren Proben anschlieffend zur Bewertung von Korngrofleninderungen durch Messungen der
Mikrohérte und bildgebender REM- und TEM-Verfahren zu untersuchen sind. Folgende Fragen stellen sich:
Wodurch sind die Erholungsprozesse zu charakterisieren? Findet Keimbildung und/oder Kornwachstum
statt? Kann aus den Mikrostrukturuntersuchungen ein konkreter Wirkmechanismus von K-Blasen zur
Unterdriickung von Restaurationsprozessen abgeleitet werden? Ist ein Einfluss von K-Blasen auch wihrend
Erholung zu beobachten? Insbesondere fiir letzteren Punkt soll neben einer qualitativen Beschreibung auch
eine quantitative Beschreibung der Restaurationskinetik (bspw. durch Anwendung der Erholungskinetik
nach KUHLMANN [66,104-106]) versucht werden, wofiir isotherme Wirmebehandlungsreihen vonnoten
sind.
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Eine weitere Versuchsreihe soll den Einfluss der Aufheizrate auf das Restaurationsverhalten beurteilen, da
in einigen Studien von einem signifikanten Unterschied in der resultierenden Korngréfie nach
Wirmebehandlung mit unterschiedlichen Autheizraten berichtet wird [30, 213, 214]. Die in AP3 und AP5
anzusetzenden Wirmebehandlungsreihen basieren auf moderaten Aufheizraten von ca. 1-3K/s. Im
Vergleich dazu soll im Rahmen dieser zusitzlichen Versuchsreihe untersucht werden, inwiefern eine
besonders schnelle Aufheizrate (z.B. 100 K/s oder hoher) einen Einfluss auf die mikrostrukturelle
Entwicklung von sowohl technisch reinem als auch K-dotiertem W hat. Dabei sind Moglichkeiten zur
Realisierung solch hoher Aufheizraten, wie etwa durch direkten Stromdurchgang in moglichst
sauerstofffreier Umgebung, zu ermitteln.
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3 Methodik

3.1 Herstellung von Wolframblechen

3.1.1 Sintern und Walzprozess

Entsprechend der Zielvorgabe wurde durch Plansee SE ein W-Sinterling mit mdglichst hohem Gehalt an K
produziert. Eine Analyse des auf diese Weise hergestellten Sinterlings (im Folgenden als Material WK
bezeichnet) ergab einen vergleichsweise hohen K-Gehalt von 60 ppm in Relation zur firmeneigenen
Spezifikation'. Die Produktion eines Sinterlings von technisch reinem W (im Folgenden als Material WP
bezeichnet) entsprach der eines Standardprodukts [216] mit einer Reinheit von > 99,97 Gew.-% W.
Anzumerken ist hier, dass fiir die Blechherstellung von W ein indirekter Sinterprozess durch dufierlichen
Wirmeeintrag angewendet wird. Dies unterscheidet den Herstellungsprozess des in dieser Arbeit unter-
suchten WK von dem fiir K-dotierte Drihte, bei dem der Warmeeintrag durch direkten Stromdurchgang
erfolgt [6,33,187,192]. Die maximal erreichten Temperaturen bei indirektem Sintern zur Blechproduktion
sind niedriger einzuordnen (< 2400 °C) als die bei direktem Sintern zur Drahtherstellung.? Dies kann zu
Unterschieden in der chemischen Zusammensetzung fiihren [6, 185].

Beide Sinterlinge von WK und WP wurden anschlief3end einem schrittweisen Walzprozess unterzogen, der
im Rahmen der Kooperation bei Plansee SE (Reutte, Osterreich) beaufsichtigt wurde. Genaue Angaben zu
Walztemperaturen sind durch den Hersteller geschiitzt. Im Folgenden wird daher lediglich eine Einteilung
in Temperaturbereiche mit Heif3-, Warm- und Kaltwalzen vorgenommen, welche der Nomenklatur durch
TREFILOV & MILMAN [217] entspricht. Die ,,Walztemperatur® ist zudem immer als die Temperatur zu
verstehen, mit der die Bleche zwischen den Walzstichen in einem Wasserstoffofen fiir mehrere Minuten
angewarmt wurden. Zunichst wurde der Sinterling des K-dotierten W durch Heifiwalzen (oberhalb der
»Rekristallisationstemperatur” von 1250 °C) geformt und auf eine Dicke von 5,4 mm heruntergewalzt.
Anschlieflend erfolgte das strikt unidirektionale Warmwalzen mit abgesenkter Temperatur (800-1000 °C)
bis zu einer Dicke von 1,09 mm und eine Abtrennung des ersten Probenstiicks WK1,6 (Dickenreduktion von
80 %, entspricht logarithmischem Umformgrad von 1,6). Das verbliebene Material wurde weiter
warmgewalzt und entsprechend die Probenstiicke WK2,7 und WK3,1 mit log. Umformgrad von 2,7 und 3,1
separiert. Im letzten Schritt wurde das restliche Material mit drastisch abgesenkter Temperatur
unidirektional kaltgewalzt (unterhalb von 300 °C) und die Blechproben WK3,7 und WK4,6 abgetrennt. Eine
Fortsetzung des Kaltwalzprozesses bis zu einer Dicke von 0,049 mm fiihrte schlief}lich zur Beschddigung der
Bleche durch Wellenbildung und longitudinaler Rissbildung infolge der zu hohen Walzverfestigung des
Materials. Damit war der maximale (praktikable) Umformgrad der K-dotierten Bleche festgelegt und die
restlichen verfiigbaren Bleche von WK4,6 bei einer Dicke von 0,052 mm belassen. Diese Methodik wurde

1 Spezifikation nach Plansee SE [215]: 30-70 ppm K

2 'W.KnNaBL (Plansee SE), personliche Kommunikation.
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mit dem Sinterling aus technisch reinem W wiederholt, um Bleche mit mdéglichst dhnlichem Umformgrad
zu den K-dotierten Pendants herzustellen. Eine Gesamtiibersicht der hergestellten Blechserien von WP und
WK und der verwendeten Probenbezeichnungen findet sich in Abbildung 3.1a und Tabelle 2.

Sinterprozess Sinterprozess
@ P P @ TD (Transversalrichtung)
Kalium-
Dotierung
RD (Walzrichtung)
HeiR- HeiR-
walzen walzen
Abtrennung Abtrennung
WP1,6 WK1,6

=0,35mm
WP2,7 WK2,7
ety P Wi ZEP =0.20mm
Kalt- Kalt-
walzen walzen
WP3.7 WK3.7 =0,13mm
WP4,7 WK4,6 =0,05mm
Blechdicke

Abbildung 3.1 (a) Ubersicht der beiden Produktionsrouten (Sinter- und Walzprozess) von technisch reinen
Wolframblechen (WP) und Kalium-dotierten Wolframblechen (WK) aus jeweils einem Sinterling.
(b) In dieser Studie verwendetes Probenkoordinatensystem zur Richtungsbeschreibung in Blechen.

Tabelle2  Vergleich der initial hergestellten heifigewalzten Platten (WP0,0 und WKO0,0) mit den untersuchten
warmgewalzten und kaltgewalzten Materialien von technisch reinem (WP) und K-dotiertem Wolfram
(WK) nach Blechdicke (), technischem (g,,) und logarithmischen Umformgrad (g,,,)- Ergéinzt dazu das
Verhiltnis von Messldnge (L,) zur Wurzel der Querschnittsfliche (A,) in daraus gefertigten Zugproben
(siehe Kapitel 3.7.2).

Identifikator Material Walzprozess tg / mm Eeng | % Elog / - Ly/ (Ao)l/ 2/-
WPO0,0 W, rein heifigewalzt (HR) 54 0,0 0,0 -
WP1,6 W, rein warmgewalzt (WR) 1,09 79,8 1,6 9,1
WP2,7 W, rein warmgewalzt (WR) 0,36 93,3 2,7 15,5
WP3,3 W, rein warmgewalzt (WR) 0,19 96,5 33 19,6
WP3,7 W, rein kaltgewalzt (CR) 0,134 97,5 3,7 25,8
WP4,7 W, rein kaltgewalzt (CR) 0,051 99,1 4,7 21,7
WKO0,0 W, K-dotiert heifigewalzt (HR) 5,0 0,0 0,0 -
WK1,6 W, K-dotiert warmgewalzt (WR) 1,03 79,4 1,6 8,8
WK2,7 W, K-dotiert warmgewalzt (WR) 0,35 93,0 2,7 15,3
WK3,1 W, K-dotiert warmgewalzt (WR) 0,22 95,6 3,1 21,1
WK3,7 W, K-dotiert kaltgewalzt (CR) 0,127 97,5 3,7 25,1
‘WK4,6 W, K-dotiert kaltgewalzt (CR) 0,052 99,0 4,6 21,9
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3.1 Herstellung von Wolframblechen

Aus den fertigen Blechen wurden durch elektroerosive Bearbeitung (engl.: electrical discharge machining,
EDM) Teilstiicke entnommen und je nach Analyseverfahren entsprechende Probengeometrien gefertigt.
Innerhalb dieser Arbeit wird die Probenlage durch Verwendung eines Blechkoordinatensystems
referenziert, welches von Walzrichtung (engl.: rolling direction, RD), Transversalrichtung (engl.: transversal
direction, TD) und Normalenrichtung (engl.: normal direction, ND) aufgespannt wird (Abbildung 3.1b).

3.1.2 Chemische Analyse

Zur Voruntersuchung wurden der Gehalt der wichtigsten prozessrelevanten Elemente K, Si, Al, O [218,219]
in WP und WK festgestellt. Weitere Elemente wurden nicht untersucht, da dies bereits in fritheren
Untersuchungen an dhnlichen W-Blechen durchgefiihrt wurde [48,51] und dabei die durch Plansee SE
garantierten Toleranzen eingehalten wurden [216]. Die Analysen wurden teilweise durch Plansee SE,
teilweise durch die Abteilung chemische Analytik des IAM-AWP am KIT durchgefiihrt. Dazu wurden
wiirfelférmige Probenstiicke aus Abschnitten der jeweiligen heify gewalzten Platte mit 5,4 mm bzw. 5,0 mm
Dicke mittels EDM entnommen. Zur Entfernung von eventuell eingetragenen Verunreinigungen durch den
Messingdraht an den Schnittflichen erfolgte eine Beize der Probenstiicke, bevor diese anschlieflend in
Flusssdure vollstdndig aufgeschlossen wurden. Die Analyse des gelosten K- und Al-Gehalts geschah mithilfe
von Plasmaemissionsspektroskopie (engl.: inductively coupled plasma optical emission spectroscopy, ICP-
OES), bei der die Losung in eine durch ein Magnetfeld stabilisierte, heifle Plasmaflamme eingebracht und
darin durch Ionisierung in atomare Bestandteile (bzw. Ionen) zerlegt wird. Durch gleichzeitige thermische
Anregung emittieren die Atome bzw. Ionen innerhalb der Flamme Photonen mit elementspezifischer
Wellenldnge, die ihrerseits durch ein Gitter wellenlingendispersiv getrennt und mithilfe eines
Photomultipliers detektiert werden [220]. Nachteilig fiir die Emissionsspektroskopie von Si ist ein hoher Stor-
einfluss durch das Emissionsspektrum von W-Atomen. Daher wurde die Probenldsung ebenso {iber Atom-
absorptionsspektroskopie in einem elektrisch beheizten Graphitrohr-Ofen (engl.: graphite furnace atomic
absorption spectrometry, GF-AAS) analysiert [220], da sich die Absorptionsspektren von Si und W weniger
stark beeinflussen. Die Analyse von O erfolgte dagegen an Probenstiicken in der festen Phase durch
Tragergas-Heif3extraktion (engl.: carrier gas hot extraction, CGHE). Hierbei wird das Probenmaterial in
einem elektrisch beheizten Graphittiegel bei hohen Temperaturen durch Reaktion mit dem Graphit
reduziert. Das sich bildende CO wird durch ein Tragergas (Helium) abgefiihrt und photometrisch detektiert
[221]. Die Ergebnisse der chemischen Analyse von reinem und K-dotiertem W sind in Tabelle 3 dargestellt.
Die Gehalte von K, Si, Al, O liegen jeweils fiir WP und WK innerhalb der von Plansee vorgegebenen Toleranz-
bereiche der Spezifikation.

Tabelle 3 Chemische Analyse von Massenanteilen an Fremdelementen in den hergestellten Materialien von
technisch reinem Wolfram (WP) und Kalium-dotiertem Wolfram (WK). Alle Werte in ppm (nach Gewicht)
mit Nachweisgrenze durch Messmethode, arithmetischer Mittelwert der Massenanteile (cx), Standard-
abweichung (o(cx)) und tolerierte Massenanteile laut Spezifikation durch Plansee SE [216]. *) Gehalte von
O und Al analysiert durch IAM-AWP, KIT als Dreifachmessung. **) Gehalte von Si und K analysiert durch
Plansee SE mittels Zweifachmessung.

Analyse- Nachweis- WP WK
Element
verfahren grenze Cx o(cx) Spez. Cx o(cx) Spez.
(0] CGHE* 3 6 +2 <20 5 +2 <50
Al ICP-OES* 0,8 1,40 +0,03 <15 17,7 +0,1 <30
Si GF-AAS** 5 <5 <20 5 <30
K ICP-OES** 5 <5 <10 60,0 +0,5 30-70
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3.2 Wirmebehandlungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden unterschiedliche Warmebehandlungsverfahren fiir unterschiedliche
Experimentreihen angewandt, die im Folgenden beschrieben werden. Eine Ubersicht aller durchgefiihrten
Wirmebehandlungen ist in Tabelle 4 gegeben.

Zur Wiarmebehandlung der Proben bis 1400 °C wurden Muffelofen der Firma Heraeus Instruments am IAM-
AWP verwendet. Die Kalibration der Temperatursteuerung des jeweiligen Ofens wurde im Voraus mithilfe
einer externen Thermometereinheit {iberpriift und gegebenenfalls daraus ein Korrekturprofil erstellt. Das
Thermoelement wurde dazu durch eine Offnung des Ofens nahe an die spitere Probenposition gefiihrt und
die Temperatur protokolliert, nachdem sich iiber 15 min hinweg keine Anderung der Temperatur auf3erhalb
einer Spanne von +1 K ergab.

Fiir isochrone und isotherme Wirmebehandlungsversuche wurden aus den Blechen Probenstiicke mit
15 mm entlang RD und 10 mm entlang TD durch EDM entnommen. Da W oberhalb von 600 °C zu starker
Oxidation neigt, wurden die Probenstiicke paketweise (jeweils ein Blechstiick der fiinf Umformgrade) in
Ampullen aus Quarzglas eingeschweif3t. WP und WK wurden dabei in getrennte Ampullen gefiillt, um
Kreuzkontaminationen der Dotierungselemente (Tabelle 3) zwischen beiden Materialien wahrend der
spiateren Warmebehandlung zu vermeiden. Zunichst wurden die offenen Glasampullen evakuiert, bevor
diese unter Schutzgas (99,9999 % Argon) verschlossen wurden. Da der Glasiibergangstemperatur des
verwendeten Quarzglases bei den spateren Warmebehandlungen mit bis zu 1400 °C iiberschritten wird und
dieses damit leicht verformbar wird, wurde bei ersten Vorversuchen eine deutliche Deformation der
Ampullen durch Unterdruck im Inneren festgestellt. Daher wurde der Druck der Schutzgasatmosphire
wiahrend des Verschweifiens bei ca. 1000 °C auf etwa 0,7 bar justiert (0,2 bar bei Raumtemperatur), wodurch
der innere Gasdruck in der dann verschlossenen Ampulle bei Warmebehandlung von 1400 °C nahe dem
atmosphdrischen Druck im Muffelofen lag und ein iiberméfiiges Zusammenziehen oder Aufblihen der
weichen Glasampulle verhindert werden konnte.

Bei Wirmebehandlungen <1100 °C wurde der Ofen auf Maximaltemperatur gebracht, bevor Proben
eingelegt wurden. Bei Wirmebehandlungen mit hheren Temperaturen wurden die Proben aus Sicherheits-
griinden schon wihrend der Aufheizphase bei ca. 1000 °C eingebracht. Die Maximaltemperatur wurde in
diesen Fillen innerhalb von weniger als 6 min nach Einlegen der Proben erreicht. Nach Ablauf der geplanten
Wiarmebehandlungsdauer geschah die Entnahme der Proben gleichermafien entweder direkt (bei Warme-
behandlungen < 1100 °C) oder nach Abkiihlung des Ofens auf 1000 °C (max. 10 min nach Ende der
geplanten Wiarmebehandlungsdauer) mit anschlieffender rascher Abkiihlung an Luft bis Raumtemperatur.
Um eine dquivalente Warmebehandlung zu gewéhrleisten, wurden jeweils die beiden Ampullen mit Proben
von WP und WK stets gleichzeitig in den Ofen eingebracht bzw. daraus entnommen.

Wirmebehandlungen mit 1400-2400 °C wurden in Wasserstofféfen der Firma Plansee SE durchgefiihrt.
Wasserstoffofen bieten den Vorteil einer schnellen Aufheizrate und einer reduzierenden Atmosphire, die
vor Oxidation der W-Proben schiitzt. Nachteilig ist jedoch, dass keine Abschirmung zwischen WP und WK
stattfindet, weshalb die Probensétze getrennt wiarmebehandelt wurden.

Die beiden bei 1400 °C wirmebehandelten Probensitze (durch Muffel6fen des IAM-AWP und durch
Wasserstoffofen bei Plansee SE) wurden durch Hirtepriifung miteinander verglichen, wobei die
beobachteten Abweichungen von max. +15HVO0,1 innerhalb der Standardabweichung der Messung
einzuordnen sind (Messwerte im Bereich von 400-800 HVO0,1). Die Temperaturbehandlung beider
Probensétze bei 1400 °C wird in dieser Arbeit daher als dquivalent erachtet und lediglich auf die Ergebnisse
des im Wasserstoffofen wirmebehandelten Probensatzes eingegangen. Ein direkter Vergleich aller durch
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3.2 Warmebehandlungen

Mulffelofen und Wasserstofféfen wiarmebehandelten Proben innerhalb einer isochronen Wirmebehand-
lungsreihe wird somit als legitim erachtet. Bei isothermen Wiarmebehandlungsreihen wurde jeweils nur eine
Art von Wirmebehandlungsverfahren durchgefiihrt: Muffelofen bei Temperaturen von 750 °C und 1100 °C,

Wasserstoffofen bei 2200 °C.

Tabelle4  Ubersicht der in dieser Studie durchgefiihrten Wirmebehandlungen an Proben von WP und WK fiir
unterschiedliche Experimentreihen mit Warmebehandlungstemperatur (Tp) und Wirmebehandlungs-
dauer (to). Siehe Text zur niheren Erlduterung.

Experimentreihe Heizverfahren To/°C to/h Probenart
Muffelofen 500, 600, 700, 750, 800, Bleche 10 x 15 mm?
isochrone 890, 1100, 1270, (1400) ) in Glasampullen
Wirmebehandlun, 1400, 1600, 1800, 2000
8 Wasserstoffofen ’ ’ ’ ’ Bleche 10 X 15 mm?Z
2200, 2400
isotherme (750 °C) 1, 2, 8, 48, 200, Bleche 10 X 15 mm?2
Muffelof 750
Wirmebehandlung utieloten 1000 in Glasampullen
. o 2
1so.t.herme (1100 °C) Muffelofen 1100 2.8, 48, 200, 1000 Bl.eche 10 X 15 mm
Wiérmebehandlung in Glasampullen
isoth 2200 °C
ISO,, erme ( ) Wasserstoffofen 2200 2,4,8 Bleche 10 X 15 mm?
Wirmebehandlung
700, 1000, 1400, .
TEM-Analysen Wasserstoffofen 1 Scheiben-@ 3 mm
1800, 2400
Bleche 10 x 15 2
AES-Analysen Muffelofen 1400 1 .ec © mm
in Glasampullen
heizratenkontrollierte Laser- Bleche
" 1800 0,25
Wiérmebehandlung Bestrahlung 3,4 X 3,4 mm?2

Proben, welche zur Untersuchung im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) préipariert werden sollten,
wurden aus Blechen im Walzzustand in eine mit dem spéter verwendeten Mikroskop-Halter kompatible
Grofle als Scheiben mit einem Durchmesser von 3 mm gestanzt und in Wasserstofféfen bei Plansee SE bei
unterschiedlichen Temperaturen (700-2400 °C) wiarmebehandelt. Die Diinnung erfolgte nachtriglich zur
Vermeidung von Oberflicheneffekten und Verunreinigungen.

Blechproben von WK2,7 und WK3,7 zur Analyse mittels Augerelektronenspektroskopie wurden bei 1400 °C
fiir eine Stunde in Glasampullen im Muffelofen wirmebehandelt.

Ein weiteres Experiment umfasste eine Laser-induzierte Wirmebehandlung von Proben mit unter-
schiedlicher Aufheizrate. Hierbei wurde die Anlage ChauCoLase (Chauffage Controlé par Laser) des Institute
Fresnel (Marseille, Frankreich) verwendet, in der Proben innerhalb einer Vakuumkammer durch einen
hochenergetischen Ytterbium-Laser beschossen werden konnen. Detaillierte Angaben zu diesem Verfahren
wurden durch MINISSALE et al. [222] beschrieben. Die wirmebehandelten Proben umfassten per EDM
praparierte Zuschnitte der Bleche WP1,6 und WK1,6 mit den Mafien 3,4 x 3,4 x 1 mm3. Diese wurden
innerhalb der Vakuumkammer durch zwei Laserstrahlen auf den beiden grofiten Probenoberflachen (mit
3,4 x 3,4 mm?2) bestrahlt. Der Temperaturverlauf auf der Probenoberfliche wurde dabei mithilfe mehrerer
Pyrometer gemessen und die Leistung des Lasers iiber eine Riickkopplung gesteuert. Von WP1,6 und WK1,6
wurden jeweils zwei Proben mit unterschiedlicher Aufheizrate von 1K/s bzw. 200K/s auf eine
Maximaltemperatur von 1800 °C gebracht. Die Haltezeit dieser Maximaltemperatur wurde so konzipiert,
dass jeweils eine dquivalente Warmemenge eingebracht wurde (Berechnung siehe Anhang A.3, S. 181),
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womit die Proben mit Auftheizrate von 1 K/s fiir 900 s auf 1800 °C gehalten wurden, wihrend die Proben mit
200 K/s fiir 982 s auf 1800 °C gehalten wurden (Abbildung A.4, S. 182).

3.3 Schliffherstellung

Die Pridparation flir die Rasterelektronenmikroskopischen (REM) Untersuchungen und Vickers-
Hirtepriifung wurden die Proben zunichst mithilfe einer Verschraubung durch ein Bohrloch der Blech-
stiicke stapelweise zusammengefasst. Zwei zusitzliche Edelstahlbleche (V2A) wurden dabei von aufien als
Einfassung hinzugefiigt, wodurch die Kantenbereiche der im Stapel aufienliegenden W-Bleche wihrend des
nachfolgenden Schleifvorgangs vor Verrundung geschiitzt werden konnten. Zudem erhielten die Edelstahl-
bleche eine Markierung, um Verwechslungen der nebeneinander liegenden reinen und K-dotierten Bleche
zu vermeiden. Die Blechstapel wurden in ein leitfahiges Duroplast auf Phenolharzbasis eingebettet, sodass
jeweils die zu priaparierende Probenfliche (RD/ND-Schnitt) frei lag.

Im anschlieflenden Schleifvorgang wurde zunéchst mit Schleifpapier der Kérnung 180 (Schleifpartikelgrofie
75 um) mindestens 1 mm des Materials auf der frei liegenden Fliche entfernt, da nicht ausgeschlossen
werden konnte, dass das Material nahe der Schnittkanten durch den EDM-Prozess thermisch beeinflusst
wurde. Anschlieflend wurde der Schliff stufenweise mit Kérnung 320 (46 um), 800 (22 pm) und 1200 (15 pm)
fortgesetzt, um dann auf Poliertiichern mit Diamantsuspension der Korngrofien 9 um, 6 um, 3 pm und 1 pm
moglichst glatt poliert zu werden.

Fiir die Hartepriifung wurden die Proben im mechanisch polierten Zustand belassen. Fiir die REM-Analyse
wurde notwendigerweise eine zusétzliche Elektropolitur durchgefiihrt, da die nach dem mechanischen
Polieren vorhandene Deformationsschicht eine Aufnahme der Mikrostruktur durch das REM verhindert.
Fiir die Elektropolitur wurde eine wissrige NaOH-Losung genutzt (2,0 g in 300 ml dest. Wasser, entspricht
0,17 mol/1 NaOH), in die eine ringformige Kathode (V2A-Stahl) eingelassen wurde. Die eingebetteten W-
Proben wurden mit der Anode verbunden und in Zyklen von 10 s in die NaOH-Losung mit einer angelegten
Spannung von ca. 12 V eingetaucht, herausgenommen, mit destilliertem Wasser abgespiilt und erneut fiir
10 s eingetaucht. Diese Zyklen wurden wiederholt durchgefiihrt, bis die Deformationsschicht abgetragen
war (ca. 50 Zyklen).

3.4 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

34.1 Riickstreuelektronenabbildung

Die mikrostrukturellen Untersuchungen wurden mithilfe eines Zeiss Merlin Rasterelektronenmikroskops
mit Feldemissionskathode als Elektronenquelle durchgefiihrt. Bei diesem Verfahren wird mithilfe einer
Beschleunigungsspannung ein Elektronenstrahl punktformig auf die Probenoberfliche gelenkt
(Primérelektronen). Innerhalb eines begrenzten Volumens kommt es innerhalb der Probe zu Wechsel-
wirkungen der Elektronen mit den Atomen des Materials, was zur Aussendung von Sekundérelektronen
und Riickstreuelektronen aus der Probe fiihrt, welche mithilfe von Detektoren aufgefangen und je nach
Menge der detektierten Elektronen in ein Helligkeitssignal umgewandelt werden konnen. Durch
rasterformiges Abtasten der Probenoberfliche entsteht so ein Graustufenbild. Eine ausfiihrliche
Beschreibung der Methodik und deren Mdglichkeiten wird in einschlégiger Literatur aufgefiihrt [223].

Zur Darstellung der Mikrostruktur von polykristallinen Werkstoffen ist die Bildgewinnung mittels Riick-
streuelektronen hilfreich. Je nach Kristallorientierung und damit der Ausrichtung des Kristallgitters zum
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einfallenden Primérelektronenstrahl werden, statistisch gesehen, mehr oder weniger Elektronen bereits
oberflichennah gestreut, wodurch sie mit hoher Wahrscheinlichkeit auf den Detektor zuriickgeworfen
werden oder erst in tiefen Probenbereiche vermehrt gestreut und von dort nur noch mit geringer Wahr-
scheinlichkeit zuriickgestreut werden. Dementsprechend ergibt sich ein sogenannter Orientierungskontrast
im Graustufenbild [223], mit dem sich einzelne Korner fiir einen qualitativen Ersteindruck meist zufrieden-
stellend unterscheiden lassen.

Da K-Blasen mutmafllich mit Elementen wesentlich geringerer Ordnungszahl als W gefiillt sind, dringen die
senkrecht eingestrahlten Primérelektronen an einer Blase tiefer in das Material ein und werden mit hoherer
Wahrscheinlichkeit von der umgebenden W-matrix absorbiert. Dementsprechend stellen sich oberflichen-
nahe, geschlossene Blasen als dunkle Flecken im Rasterbild dar. Da hierbei die Elektronen zunichst eine
Schicht von W durchdringen, bevor sie den Blasenraum passieren, werden diese teilweise gestreut bevor sie
auf das Blasenvolumen treffen. Weiterhin ist durch die kugelformige Geometrie der Blasen ein Gradient hin
zum lateralen Rand gegeben, wodurch die tief liegenden Blasen unscharf abgebildet werden. Deutlicher in
Erscheinung treten dagegen durch Préparation getffnete Blasen direkt an der Oberflidche. K sollte durch die
elektrochemische Préiparation an einer solchen Stelle nicht mehr vorhanden sein, womit eine Vertiefung in
der Probenoberfliche zuriickbleibt, welche ebenso die Elektronen tiefer in die W-Matrix eindringen ladsst
und die Wahrscheinlichkeit fiir eine Riickstreuung reduziert. Da die eingestrahlten Elektronen dabei keine
erste W-Schicht zu durchdringen haben, erscheint der Kontrastverlauf an der Kante des Blasenrands im
Rasterbild deutlich schirfer als bei tiefer liegenden Blasen. Ein Kanteneffekt ldsst zuweilen die Blasenrdnder
heller als die umgebende Matrix erscheinen.

Die in dieser Arbeit dargestellten Riickstreuelektronenbilder wurden mit einem Strahlstrom von 10 nA und
einer Beschleunigungsspannung von 20 kV aufgenommen. Zum direkt iiber dem Polschuh positionierten,
ringformigen Riickstreuelektronendetektor wurde ein Arbeitsabstand von 7,4 + 0,1 mm eingestellt.

3.4.2  Riickstreuelektronenbeugung (EBSD)

Die Aufnahme von Riickstreuelektronenbeugungsbildern erlaubt die Ermittlung der Kristallorientierung in
einem Probenbereich, aus dessen Wechselwirkungsvolumen Riickstreuelektronen emittiert werden. Im
Gegensatz zur simplen Detektion der Riickstreuelektronenintensitit und der Umwandlung in gerasterte
Helligkeitsinformationen, werden beim EBSD-Verfahren (engl.: electron back-scatter diffraction) fiir jeden
Rasterpunkt die Beugungsbilder der Riickstreuelektronen iiber einen Detektor erfasst und die darin
enthaltenen Kikuchi-Muster mit einer Hough-Transformation maschinell in eine konkrete Kristall-
orientierung iibersetzt. EBSD bildet die Grundlage vieler mikrostruktureller Analysen in der modernen
Materialwissenschaft und wird eingehend in der Literatur beschrieben (z.B. [80, 223-225]).

Zur Detektion der Riickstreuelektronenbeugungsbilder wird ein Hikari Kamerasystem (Firma EDAX) mit
Phosphorschirm verwendet, das in die Probenkammer des Zeiss Merlin REM gefahren wird. Die Fldchen-
normale der polierten Probenoberfliche wird dabei um 70° zum senkrecht einfallenden Primérelektronen-
strahl in Richtung des EBSD-Detektors geneigt. Durch diese Neigung wird das sich in die Tiefe der Probe
ausdehnende Wechselwirkungsvolumen néher an die Probenoberfldche gebracht, wodurch die Anzahl an
emittierten Riickstreuelektronen aus dem Probenvolumen in Richtung des Detektors drastisch erhoht wird.
Durch diese Neigung gegeniiber dem einfallenden Elektronenstrahl ergibt sich jedoch eine Anisotropie des
potentiellen Auflosungsvermogens des EBSD-Systems: Wird das Wechselwirkungsvolumen von einer
Korngrenze geschnitten, so iiberlagern sich die Beugungsbilder zweier Korner [226,227]. Da sich die
Geometrie des Wechselwirkungsvolumens meist mehr in die Tiefe und longitudinal der Probe als lateral
ausweitet (Abbildung 3.2), entsteht eine geringere Uberlagerung von Beugungsbildern, wenn der Primér-
elektronenstrahl parallel statt senkrecht zur Korngrenze ausgerichtet ist [226-229]. Um sich die hdhere
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laterale Auflosung fiir die in dieser Studie untersuchten Werkstoffe mit anisotropem, lamellarem Walzgefiige
zunutze zu machen, wurden die Proben entsprechend so positioniert, dass die laterale Ausbreitungsrichtung
des Wechselwirkungsvolumens entlang ND erfolgte (Abbildung 3.2a), da entlang dieser Richtung die
hochste Dichte von Korngrenzen zu erwarten ist. Ein zweiter Vorteil dieser Probenausrichtung ist eine
Reduktion von Abschattungseffekten, welche aufgrund eventueller Unebenheiten auf der Probenoberflidche
durch die Elektropolitur des lamellaren Korngefiiges entstehen konnen und in Vorversuchen beobachtet
wurden.

Die fiir diese Studie eingestellten Strahlstromparameter von 10 nA bei 20 kV ergeben fiir W-Proben einen
bewdhrten Kompromiss zwischen moglichst kleinem Wechselwirkungsvolumen und moglichst hoher
Signalausbeute an Riickstreuelektronen. Mithilfe der Aufnahmesoftware TEAM (Firma EDAX) wurde ein
hexagonales Aufnahmeraster eingestellt. Im Vergleich zu einem quadratischen Pixelraster ist somit jeder
Messpunkt von einer hoheren Anzahl direkt benachbarter Pixel umgeben und die Beschreibung von
Grenzflichen ist realititsndher [80]. Aufgrund einer programmseitig vorgegebenen Ausrichtung des
hexagonalen Gitters ergibt sich zugunsten der im Abschnitt zuvor erlduterten Probenausrichtung ein dritter
Vorteil: Geometrisch bedingt ist der Abstand der Pixelzentren entlang lateraler Rasterrichtung deutlich
dichter als entlang longitudinaler Rasterrichtung (ca. 3,5-fach), was sich giinstig auf die Korngréfien-
bestimmung entlang ND auswirkt (siehe Kapitel 3.4.3.5). Die Schrittweite des Rasters wurde in den meisten
Fillen auf 40 nm festgelegt, um moglichst feine Korngrofien noch erfassen zu konnen und gleichzeitig
akzeptable Aufnahmezeiten zu ermoglichen. Diese Schrittweite ndhert sich auch der Auflosungsgrenze von
EBSD-Aufnahmen an W, welche durch die Grofie des Wechselwirkungsvolumens bestimmt wird, die
wiederum von der Ordnungszahl des untersuchten Materials und der Strahlstromspannung abhingt. Eine
weiterfiihrende Diskussion zur verwendeten Schrittweite findet sich in Kapitel 3.4.3.5 (S.44). Fiir
grofflachige Aufnahmen an grobkristallinen Proben und zur Texturermittlung wurden Schrittweiten von
200 nm, 400 nm oder 1600 nm verwendet.

Primarelektronenstrahl

X = lateral
, z

y = longitudinal

Korngrenzen

Abbildung 3.2  Unterschiedliche Ausrichtung einer Probe mit lamellarem Walzgefiige im EBSD-System. Die Neigung
der Probenoberfliche betrigt jeweils 20° zum einfallenden Elektronenstrahl. Die Austrittsflache der
Riickstreuelektronen aus dem Wechselwirkungsvolumen ist orange auf der Probenoberflédche skizziert.
(a) Die laterale Ausbreitungsrichtung des Wechselwirkungsvolumens ist parallel zu ND orientiert und
die bestmogliche Auflosung der Korngrenzen erreicht. (b) Die longitudinale Ausbreitungsrichtung ist
parallel zu ND orientiert. Die Wahrscheinlichkeit einer Uberlagerung von Beugungsbildern aus zwei
oder mehr Kornern liegt damit hoher.
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3.4.3  Auswertung von EBSD-Aufnahmen

3.4.3.1 Orientierungsdaten

Die aus EBSD-Aufnahmen gewonnenen Daten wurden mithilfe der Software OIM-Analysis (Firma EDAX)
in der Version 8.6 ausgewertet. Fiir Aufnahmen an Proben im Walzzustand und an Proben mit geringem
Grad an Rekristallisation wurde ein Minimum an Datenbereinigung durchgefiihrt, um die Daten in
Kristallbereichen mit hoher Defektdichte mdglichst nicht zu verfilschen und lediglich Artefakte zu filtern,
wie sie beispielsweise durch sich {iberschneidende Beugungsbilder nahe an Korngrenzen und daraus
resultierender Fehlindizierung durch das Aufnahmesystem entstehen konnen. Bei einer solchen
Uberschneidung werden durch die Auswertungssoftware vermehrt Losungen gefunden, die nach einem
Datenbankabgleich mit #hnlich hoher Wahrscheinlichkeit zutreffen. Zur Quantifizierung der Sicherheit, mit
der die Software die wahrscheinlichste Losung aus der Menge der Losungen auswihlen kann, dient der
sogenannte confidence index (CI), der jedem Pixel zugeordnet wird. Je eindeutiger die Losung, desto hoher
der CI. Uber einen Partitionsfilter konnen dementsprechend Pixel mit einem niedrigen CI entfernt werden.
Zuweilen werden dadurch allerdings auch Pixel entfernt, die zwar einen niedrigen CI besitzen, aber eine
sehr dhnliche Orientierung zu ihren Nachbarn aufweisen und daher mit grofler Wahrscheinlichkeit korrekt
indiziert wurden. Daher wurden zunichst zusammenhiéngende Pixelcluster mit einer Grofie von mind. fiinf
Pixeln und dufieren Grenzen von mind. 2° Desorientierung (Misorientierungsbeziehung zweier Pixel mit
symmetriebedingt kleinstem Winkel, 6 [230-232]) als Korner definiert und der CI eines jeden Pixels
innerhalb dieser definierten K&rner auf den maximalen CI des jeweiligen Korns gesetzt (grain CI
standardization). Dabei wird die Orientierung der Pixel nicht verdndert. Durch die darauffolgende
Anwendung des Partitionsfilters mit CI > 0,1 werden somit hauptsédchlich Pixel entfernt, die tatsidchlich
fehlindiziert wurden.

Bei Proben mit fortgeschrittener Rekristallisation bzw. Kornwachstum (Wirmebehandlung > 1800 °C)
traten in einigen Kornern grofie Anhidufungen von fehlindizierten Pixeln auf, mdglicherweise durch
Pseudosymmetrien bedingt. Zur Bereinigung solcher Artefakte wurde bei diesen Proben ein zusitzliches
Verfahren fiir Pixel angewandt, fiir die das reale Beugungsbild und das laut der Indizierung theoretisch zu
erwartende Beugungsbild deutlich voneinander abweichen (Partitionsfilter mit fit > 1,2°). Dabei wurden die
wihrend der EBSD-Aufnahme entstandenen Beugungsbilder durch OIM-Analysis mit verdnderten
Parametern der Hough-Transformierung neu indiziert. Ein reduzierter Winkelabstand fiir die Bestimmung
der Hough-Peaks (Theta step =0,25°), eine erhohte Anzahl an Bidndern, welche zur Indizierung
herangezogen werden (max. band count = 10), und eine besser an die Biander angepasste Faltungsmaske
(convolution mask = 11 x 11) flihrten zu einer deutlichen Reduktion der Fehlindizierungen. Zur weiteren
Verbesserung wurde im gleichen Zug auch das neighbour pattern averaging and reindexing (NPAR)
angewandt [233]. Dabei wird die Bilddatei des Beugungsbilds eines neu zu indizierenden Pixels mit den
Beugungsbildern der benachbarten Pixel gemittelt und somit das Signal-Rausch-Verhiltnis signifikant
verbessert. Um die Artefakte auf ein Minimum zu reduzieren, wurde zusitzlich eine Korrelation der
Orientierungsdaten zwischen benachbarten Pixeln durchgefiihrt (neighbour orientation correlation). Hierbei
wird pixelweise auf folgende Kriterien gepriift: 1) CI < 0,1; 2) Vorhandensein eines benachbarten Pixels mit
deutlich abweichender Desorientierung > 2° (cleanup level 5). Sind beide Bedingungen erfiillt, so wird die
Orientierung dieses Pixels mit der eines benachbarten Pixeln (zufédllige Auswahl) ersetzt, der umgekehrt
einen benachbarten Pixel mit dhnlicher Desorientierung < 2° besitzt. Danach wurden gleichermafien grain
CI standardization und Partitionsfilter angewandt. Wohlgemerkt wird durch NPAR und insbesondere
neighbour orientation correlation die Orientierungsinformation der Pixel beeinflusst. Dabei gehen durch
Mittelung Informationen iiber feine Strukturen verloren. Letztere sind tendenziell jedoch in Proben, die bei
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hohen Temperaturen wiarmebehandelt wurden, unterreprésentiert und die Reduktion der Artefakte wurde
hier hoher priorisiert, um eine moglichst prizise Bestimmung von Korngré3en zu erreichen.

Im nichsten Schritt wurden die so vorbehandelten kristallographischen Orientierungsdaten mithilfe von
OIM-Analysis ausgewertet, was die Ausgabe als Dichtefunktionen in Polfiguren und Orientierungs-
verteilungsfunktionen (engl.: orientation distribution functions, ODFs) beinhaltete (zur Erlduterung siehe
beispielsweise ENGLER & RANDLE [80]). Dabei wurde jeweils eine harmonische Reihenentwicklung nach
Bunge [79] bis zum 34. Reihenglied mit einer Halbwertsbreite der Gauf3-Funktion von 5° durchgefiihrt. Zwar
sollte die maximale Anzahl der Reihenglieder (L) stets so begrenzt werden, dass nicht einzelne Punkte
aufgelost werden; wie anhand von Untersuchungen an vergleichbaren W-Blechen durch BONNEKOH [52]
gezeigt werden konnte, ist dies jedoch mit dem in OIM-Analysis maximal moglichen L = 34 noch nicht der
Fall. Gleichzeitig werden Geisterartefakte, wie sie bei zu hoher Glittung bei kleinem L auftreten, bestmdglich
reduziert. Die Anzahl der durch die Messung erfassten Korner spielt fiir die statistische Aussagekraft iiber
die Textur ebenso eine mafigebliche Rolle. In der Studie durch BONNEKOH [52] wurde eine ausreichende
Aussagekraft zur Ermittlung eines Texturindex nach Bunge [79] bei einer Kornanzahl (n) von mindestens
8000 Kornern ermittelt. Sinkt die Stichprobengréfie bzw. die Anzahl der Korner auf n = 800, so ist die
Abweichung eines daraus ermittelten Texturindex [79] vom einem extrapolierten wahren Texturindex mit
—2,5 % dennoch sehr gering. Da die Grof3e der gewidhlten Sektionen fiir die EBSD-Aufnahmen insbesondere
im Hinblick auf die Ermittlung von Korngrofien mit gewissen Anforderungen an die Auflésung festgelegt
wurde, ist die Stichprobengrofie bei dickeren Blechen im Walzzustand (WP1,6 & WK1,6 mit n > 1200)
niedriger als bei diinneren Blechen (WP4,7 & WK4,6 mit n > 6000 Kornern). Ebenso liegt n fiir grob
rekristallisierte Proben teilweise unterhalb von 200 Kornern. Aussagen zur Texturschirfe sind in diesen
Extremfillen nur begrenzt zutreffend, wobei das Hauptaugenmerk dabei eher auf der Entwicklung von
Rekristallisationskeimen liegt und ob diese von der Walztextur abweichen. Die Stichprobengréfie bzw.
Kornanzahl n wird aus diesem Grund fiir jede der dargestellten ODFs angegeben. Fiir die Berechnung der
ODFs wurde generell von orthotroper Symmetrie ausgegangen. Lediglich bei Polfiguren wurde keine
Symmetrie beriicksichtigt, da diese zur Ermittlung von moglicherweise bestehenden Artefakten durch
Fehlorientierungen der Probe wiahrend der Messung herangezogen wurden. Die berechneten Intensitdten
werden als Vielfaches einer Zufallsverteilung (engl.: multiples of a random distribution, MRD) angegeben.
Die Ausgabe von Polfiguren erfolgt als stereographische Projektion. ODFs werden als Schnitte im Eulerraum
dargestellt, wobei die Notation durch BUNGE [79] mit den Rotationswinkeln ¢, @, ¢, verwendet wird. Fiir
gewOhnlich ldsst sich der Eulerraum bei krz Materialien auf einen Schnitt von ¢, = 45° begrenzen, da dieser
Schnitt alle iiblicherweise vorzufindenden Orientierungen (Texturkomponenten) fiir krz Materialien
beinhaltet. Eine Ubersicht typischer Orientierungen fiir krz Materialien im Eulerraum findet sich in
Abbildung 3.3a. Aus den ODFs wurden vereinzelt die Verteilungen entlang der 6-Faser (¢; = 0° — 90°, @ =
0°, ¢, = 45°) in Schritten von 2,5° entlang ¢, extrahiert.

Fiir die Darstellung von Orientierungsabbildungen werden die Richtungsdaten eines jeden Pixels durch
unterschiedliche Farben reprédsentiert. Der Definition des Farbschemas liegt das Einheitsdreieck der
inversen Polfigur (IPF) zugrunde (siehe Abbildung 3.3b), das die Ausrichtung einer Probenrichtung (in
diesem Falle ND) innerhalb des referenzierten Kristallkoordinatensystems darstellt.

Durch Abbildungen der kernel average misorientation (KAM) werden lokale Desorientierungen von Pixeln
zu ihren Nachbarn (hier des zweiten Grades) dargestellt. Die in dieser Studie verwendete Farbskala gibt eine
Desorientierung mit 0-2,5° an. Erholte Korner und Rekristallisationskeime erscheinen in diesen
Abbildungen tiefblau, Bereiche mit hoher lokaler Desorientierung erscheinen dagegen hellgriin.
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Abbildung 3.3  Darstellung des Eulerraums mit Schnitt entlang ¢, = 45°, auf dem die Darstellung von Orientierungs-
verteilungsfunktionen (ODFs) basiert. Die Notation der Winkel ¢;, & und ¢, entspricht der nach
BUNGE [79]. Einige relevante Kristallorientierungen fiir krz Materialien werden durch graue Wiirfel
reprisentiert (siehe auch Tabelle 5). Ebenfalls relevante Fasern im Eulerraum (a-, y-, 6-, e-Faser) sind
farblich markiert. (b) Kristallkoordinatensystem, in welches zur Erstellung der inversen Polfigur die
Probenrichtung ND projiziert wird und das darin enthaltene symmetriebedingte Einheitsdreieck. Die
dargestellte Farbcodierung des Einheitsdreiecks entspricht den verwendeten Farben in den
Orientierungsabbildungen dieser Arbeit (z.B. Abbildung 4.1). Grau hinterlegte ODF aus grofifléchiger
EBSD-Aufnahme von WP1,6 nach Temperaturbehandlung bei 1270 °C fiir 1 h.

3.4.3.2  Anteile von Texturkomponenten

Texturkomponentenabbildungen (beispielsweise Abbildung 4.57, S. 138) dienen der Anteilsbestimmung von
Texturkomponenten und wurden mithilfe von OIM-Analysis direkt aus den EBSD-Daten gewonnen. Dies
bietet gegeniiber der Anteilsbestimmung anhand von ODFs, wie sie z.B. bei Makrotexturdaten durch
Rontgenbeugung notig ist, eine geringere Fehleranfilligkeit, da ODFs immer einen geglétteten Datensatz
darstellen. Dabei ergeben unterschiedliche Auswertungsparameter (Grad der harmonischen Reihen-
entwicklung, Gauf3-Funktion) auch unterschiedliche Halbwertsbreiten der Peaks in den ODFs. Zudem muss
bei ODFs ein Untergrund subtrahiert werden, welcher fiir zufillig verteilte Orientierungen angenommen
wird. Die direkte Bestimmung erfolgt durch Klassifizierung von Pixeln deren Orientierung innerhalb eines
definierten Toleranzwinkels von einer definierten Ideallage einer Texturkomponente abweicht. So kann
beispielsweise der Anteil von Pixeln ausgegeben werden, deren Orientierungen sich in der Nahe der
Komponente {001}{110) (rotated cube) mit einer maximalen Abweichung von 20° befinden. Durch solche
Texturkomponentenabbildungen wurden die Anteile verschiedener Komponenten, wie sie hiufig in
gewalzten und rekristallisierten Gefiigen zu beobachten sind, erfasst.

Ublicherweise werden die Toleranzwinkel bei einer solchen Analyse klein gehalten (< 15°), um
Uberschneidungen zu anderen Texturkomponenten und damit eine mehrfache Zdhlung von Orientierungen
zu unterschiedlichen Komponenten zu vermeiden [234]. Das Ziel dieser Studie ist jedoch ein Vergleich der
Entwicklung bestimmter Texturkomponenten vor und nach Rekristallisation bzw. Kornwachstum, um
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herauszufinden, ob gewisse Komponenten auf Kosten anderer Komponenten wachsen. Dazu ist eine
moglichst grof3e Abdeckung des Eulerraums durch definierte Klassen notig, weshalb jeweils ein vergleichs-
weise grof3er Toleranzwinkel von 20° gewihlt wurde. Die Uberschneidung zu anderen Texturkomponenten

ist bei der Berechnung durch OIM-Analysis unproblematisch, da im Zweifelsfall ein Pixel immer der am
néchsten liegenden Texturkomponentenklasse zugeordnet wird und keine Zuordnung des Pixels in mehrere
Klassen stattfindet. Sich iiberschneidende Klassenbereiche begrenzen sich also stets gegenseitig.

Eine Ubersicht der hier als Klassenbereiche definierten Texturkomponenten ist in Abbildung 3.4 und Tabelle
5 gegeben. Diese représentieren Bereiche im Eulerraum der ODFs, die in einigen der untersuchten gewalzten

sowie partiell rekristallisierten Proben eine signifikant erh6hte Intensitét gegeniiber einer Zufallsverteilung

aufgewiesen haben.

Abbildung 3.4

Tabelle 5

45°

60°

75°

Br/G

90°

Darstellung der in dieser Arbeit als Texturkomponenten definierten Bereiche (Tabelle 5) im Eulerraum

zur Quantifizierung von Texturdnderungen (Schnitt mit ¢, = 45°). Eine Darstellung weiterer Schnitte
des Eulerraums entlang verschiedener Winkel ¢, findet sich in Abbildung A.5 (S. 183). Grau hinterlegte
ODF aus grof}flichiger EBSD-Aufnahme von WP1,6 nach Temperaturbehandlung bei 1270 °C fiir 1 h.

Texturunterschieden als Orientierung mit jeweiligen Toleranzwinkeln.

Auflistung der in Abbildung 3.4 dargestellten Texturkomponenten im Eulerraum zur Quantifizierung von

Miller-Index Euler-Winkel / ° Toleranz-
Komponente Abkiirzung .
{hkl uvw) P1 @ P2 winkel /©
cube C {001}(100) 45 0 45 20
near cube nC {001}(140) 31,0 0 45 20
mittlere 6-Faser m6 {001}(350) 14,0 0 45 20
rotated cube rC {001}(110) 0 0 45 20
mittlere a-Faser ma {113}(110) 0 25,2 45 20
y-Faser 1 1 {111}112) 90 54,7 45 20
y-Faser 2 2 {111}(110) 0 54,7 45 20
copper Cu {112}(111) 90 35,3 45 20
near brass/Goss Br/G {111}(115) 74,2 90 45 20
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Um sicherzustellen, dass keine Konflikte durch Symmetriebedingungen und Uberschneidungen auftreten,
wurde graphisch der sphirische Toleranzbereich einer jeden Texturkomponentenklasse in einigen ¢,-
Schnitten des Eulerraums aufgetragen (Abbildung A.5, S.183). Maf3gebliche Konflikte sind dabei nicht
festzustellen. Da die Klassenzuweisung pixelweise und nicht pro Korn geschieht, kommt es in geringer Zahl
zu Grenzfillen, bei denen Bereiche eines einzelnen Korns in zweierlei Komponenten aufgeteilt werden. Fiir
eine statistische Gesamtbetrachtung der Texturkomponentenanteile sind diese Grenzfille allerdings
unerheblich. Es ist jedoch zu beachten, dass durch den zahlreichen gegenseitigen Beschnitt der Toleranz-
bereiche die Gesamtvolumina der Texturkomponentenklassen im Eulerraum ungleich sind. Zwar sind diese
Volumenunterschiede entgegen dem ersten subjektiven Eindruck sehr gering®, jedoch sollten die hier
bestimmten Anteile der Texturkomponenten nicht direkt miteinander verglichen werden (z.B. Anteile cube
gegeniiber copper), sondern nur die jeweilige Zunahme oder Abnahme einer Komponente nach gewisser
Temperaturbehandlung (z.B. Anteile cube im Walzzustand gegeniiber cube nach 1270 °C / 1 h).

3.4.3.3  Anteile von Texturkomponenten rekristallisierter Korner

Uber Texturkomponentenabbildungen wurden auch die Anteile von rekristallisierten Kérnern und deren
Texturkomponenten in thermisch behandelten Proben quantifiziert. Hierzu wurden dem Partitionsfilter vor
der Texturkomponentenanalyse zwei Kriterien hinzugefiigt, wodurch der Datensatz lediglich Ko6rner
(abgegrenzt durch LAB) enthielt, (a) die aus einer gewissen Mindestanzahl an Pixeln bestehen* und (b) deren
Pixel innerhalb des jeweiligen Korns zueinander nur eine geringe Desorientierung von < 0,3° aufweisen
(grain orientation spread, GOS). Durch die so gewdhlten Filterparameter traten in Proben mit Wirme-
behandlung oberhalb von 1000 °C einzelne Korner zutage, die sich meist deutlich durch ihren niedrigen
GOS von der umgebenden Matrix abheben und somit mit hoher Wahrscheinlichkeit tatsichlich einen
Rekristallisationskeim darstellen. Zwar werden mit dieser Methodik insbesondere kleine Rekristallisations-
keime nicht erfasst und so ihr Anteil unterschitzt, umgekehrt wird jedoch die Wahrscheinlichkeit einer
Falschzuordnung eines Korns zum rekristallisierten Anteil reduziert. Proben im Walzzustand und mit
Wirmebehandlung bei niedrigerer Temperatur, bei der im beobachteten Zeitraum keine nennenswerte
Rekristallisation in W zu erwarten ist, zeigten einen vertretbaren maximalen Pixelanteil von 0,5 % solcher
Korner. Die so ermittelten Anteile der Mikrostruktur und die daraus ermittelten Texturen sind also
mafigeblich der rekristallisierten Mikrostruktur zuzuordnen.

Ahnliche Kriterien fiir ein potentiell rekristallisiertes Korn mit Mindestgréfe und maximaler
Desorientierung innerhalb des Korns wurden bereits durch HUMPHREYS [224] und WU & JUUL JENSEN [235]
definiert. Dabei wurde jedoch die zusétzliche Bedingung eingefiihrt, dass das Korn zu einem gewissen Anteil
durch eine HAB abgegrenzt sein muss. Somit soll sichergestellt werden, dass das Korn mindestens eine
hochenergetische Korngrenze besitzt, die eine Wachstumsfront darstellen kann. Hieraus folgt allerdings
unter gewissen Bedingungen auch, dass ein gewachsener Rekristallisationskeim nicht mehr als Keim
klassifiziert wird, sobald sdmtliche ihn umgebende HAB als Wachstumsfronten an andere Korner mit
dhnlicher Orientierung stoflen und sich somit in LAB umwandeln. Zwar mag dieser Fall in mikro-
strukturellen Gefiigen mit schwach ausgebildeter Textur eher selten auftreten, in Gefligen mit hohen
Anteilen weniger Texturkomponenten allerdings dagegen hiufiger, wodurch eine grofie Anzahl an bereits
entstandenen und gewachsenen Rekristallisationskeimen aus der Statistik entfernt wird. Daher wurde auf
ein Filterkriterium durch Korngrenzencharakter in der vorliegenden Arbeit verzichtet.

3 Berechnung durch und personliche Kommunikation mit W. PANTLEON, DTU

4 Hierfiir wurde bei Datensitzen mit Schrittweite von 40 nm eine Anzahl von 250 Pixeln verwendet, bei Datensitzen
mit Schrittweite von 200 nm eine Anzahl von 10 Pixeln. Dies entspricht in beiden Fillen einer Fldche von ca. 0,35 um?2.
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3.4.3.4  Korngrenzencharakterisierung

Zur Quantifizierung und Qualifizierung von Korngrenzen wurden Desorientierungsverteilungen erstellt, die
die Desorientierung (Misorientierungsbeziehung zweier Pixel mit symmetriebedingt kleinstem Winkel, 6
[230-232]) eines jeden benachbarten Pixelpaares eines EBSD-Datensatzes innerhalb von 305 Klassen im
Bereich von 2-63° aufsummiert (Klassengréfie von 0,2°). Die untere Grenze von 6 mit 2° kann als
Auflosungsgrenze des Aufnahmesystems betrachtet werden ([224], konservative Annahme). Die obere
Grenze von 63° ergibt sich durch die maximale mdgliche Desorientierung bei der im krz Gitter gegebenen
Symmetrie [232]. Die Anzahl der Pixelpaare innerhalb der Klassen wurde durch die Gesamtzahl aller
indizierten Pixel innerhalb des Datensatzes und der Schrittweite (in nm) normiert. Diese normierte Anzahl
reprasentiert damit die Dichte von Korngrenzen im Bereich einer gewissen Desorientierung. Ein direkter
Vergleich zwischen den in dieser Studie dargestellten Datensitzen ist damit moglich, auch wenn die EBSD-
Aufnahmen mit unterschiedlichen Schrittweiten und Grofien angefertigt wurden oder eine grofiere Anzahl
fehlindizierter Pixel die tatsdchliche Grof3e des Datensatzes signifikant reduzieren sollte.

Zusitzlich zur korrelierten Desorientierungsverteilung wurde fiir einige Datensitze die unkorrelierte
Desorientierungsverteilung betrachtet. Hierbei wird gewohnlich die Desorientierung eines jeden Pixelpaares
im Datensatz erfasst, nicht nur von benachbarten Pixeln. Zur Reduktion des Rechenaufwandes werden hier
allerdings nur jeweils 200.000 zufillig ausgewdhlte Pixelpaare ausgewertet, was ebenfalls statistisch
reprisentative Ergebnisse liefert [236].

Durch Division von korrelierter mit unkorrelierter Desorientierungsverteilung wurde zudem in einigen
Fillen die sogenannte texturreduzierte Verteilung errechnet [80,236], um den Anteil von verformungs-
induzierten LAB bewerten zu kénnen.

Korngrenzenabbildungen stellen die Grenzen zwischen Pixelpaaren gewisser Desorientierung dar, wobei in
der vorliegenden Arbeit Kleinwinkelgrenzen (LAB) mit 8 von 2-15° und Gro3winkelgrenzen (HAB) mit 6
von 15-63° definiert werden [61,91]. Die aufsummierte Linge der einzelnen Liniensegmente in den
Korngrenzenabbildungen ergibt die Gesamtlinge der Korngrenzen an der aufgenommenen Proben-
oberfliche. Die angegebene Gesamtlinge wird auf die Gesamtfldche aller indizierten Pixel in der EBSD-
Aufnahme normiert, um Einfliisse durch eine mehr oder weniger hohe Anzahl an fehlindizierten Pixeln zu
vermeiden. Die Gesamtfldche der indizierten Pixel berechnet sich aus der Gesamtanzahl der indizierten Pixel
multipliziert mit der Fliche eines hexagonalen Pixels bei gegebener Schrittweite.

3.4.3.5  Korngrifienbestimmung

Aus den Korngrenzenabbildungen wurden die Korngréfien entlang ND vermessen. Dies geschah mithilfe
des Linienschnittverfahrens [224], bei dem durch die Software OIM-Analysis genau 256 virtuelle Linien
entlang ND in regelmifiigen Abstinden gezogen wurden. Die Distanz der Schnittpunkte einer solchen Linie
mit den HAB (oder je nach Definition auch mit HAB und LAB) ergaben dann die jeweils durch diesen
Linienschnitt detektierten Korngréflen (d;). Fiir gewohnlich werden dabei Fraktionen durch festgelegte
Korngrofienintervalle zusammengefasst und die jeweilige Haufigkeit von Korngrofien innerhalb der
Intervalle gezdhlt [61]. In dieser Studie wurde das Korngroflenintervall auf die jeweils verwendete
Schrittweite bei der EBSD-Messung festgelegt (40 nm bzw. 200 nm), da dies das kleinstmdgliche Intervall
darstellt und somit Riickschliisse auf die Korngrofienverteilung von Fraktionen besonders kleiner Korner
zuldsst. Aus den Korngrofien d; wurde durch OIM-Analysis das arithmetische Mittel (dE)) bestimmt mit n
als Anzahl der gemessenen Korner [224, 237]:

— 1
dND = EZ di (18)
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3.4 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Fiir die Korngré3enbestimmungen der Bleche im Walzzustand wurde d;) aus drei verschiedenen EBSD-
Aufnahmen an unterschiedlichen Stellen der jeweiligen Probe bestimmt (wie beispielsweise durch Norm
ASTM E112 [237] empfohlen), aus diesen drei Werten als dyp gemittelt und daraus eine Standard-
abweichung o(dyp) erzeugt. Zusitzlich wurden Anpassungskurven an die Korngréf3enverteilungen mithilfe
von der Software OriginPro erstellt. Sofern Kleinwinkelgrenzen in die Berechnung miteinbezogen werden,
wird dies als dyp,pap dargestellt.

Nach HUMPHREYS [224] sollte bei der Korngréfienbestimmung der durch nicht indizierte Pixel eingefiihrte
Fehler unterhalb von 5 % liegen, sofern eine Indizierungsquote von > 93 % erreicht wurde. Da generell in
der hier vorliegenden Arbeit Indizierungsquoten von mindestens 99 % erreicht wurden, ist dieser Fehler als
geringer einzustufen.

Ein weiterer Punkt in der Fehlerbetrachtung ist die verwendete Schrittweite im Verhiltnis zur Korngrdfie.
Betrigt die Schrittweite nur etwa ein Fiinftel der durchschnittlichen Korngrofie, so ist mit einem Fehler von
ca. 10 % zu rechnen, bei einem Achtel betrédgt der Fehler ca. 5 % [224]. In DIN ISO 13067 wird daher eine
Schrittweite von einem Zehntel der zu erwartenden Korngréfie empfohlen [230]. Wie sich in dieser Arbeit
herausstellte, betrigt dyp, ap in den am stirksten gewalzten Blechen nur ca. 100 nm. Um jene feinen
Strukturen auflosen zu konnen, wire nach DIN ISO 13067 eine Schrittweite von 10 nm nétig. Mit einer solch
hohen Aufl6sung ergibt sich jedoch eine enorm hohe Aufnahmedauer durch das EBSD-System (ca. 26 h bei
einer Abbildungsgrofie von 40 X 40 um?2), Effekte durch sich iiberschneidende Wechselwirkungsvolumina
treten moglicherweise zutage und andere apparaturbedingte Probleme (wie beispielsweise Probendrift)
werden verstirkt. Da die um Faktor ca. 10 bis 20 groberen Mikrostrukturen der dickeren Bleche sowie der
nochmals wesentlich grobkérnigeren, rekristallisierten Gefiige bei konstant bleibender Schrittweite
untersucht werden sollen und somit ausreichend grofie Abbildungsgrofien nétig sind, ist die Verwendung
einer Schrittweite von 10 nm nicht praktikabel.

Um die zu erwartenden Fehler bei einer Schrittweite von 20 nm und 40 nm zu ermitteln, wurden drei EBSD-
Aufnahmen an unterschiedlichen Stellen einer Probe aus dem feinkornigsten Material WK4,6 mit einer
reduzierten Fldche von 10 X 20 um?2 (RD X ND) bei einer Schrittweite von 10 nm durchgefiihrt (Aufnahme-
dauer jeweils ca. 3 h). Diese Aufhahmen wurden anschlieffend in OIM-Analysis durch coarsening in ihrer
Auflosung reduziert, um die Verwendung einer Schrittweite von 20 nm und 40 nm zu simulieren. Besonders
kleine Korner werden aufgrund der der verringerten Pixelanzahl pro Korn durch die Partitionsvorgabe
(Definition von Kornern mit mind. fiinf Pixeln) entfernt. Die daraus berechneten Korngréfien und
Subkorngréfien sind in Tabelle 6 dargestellt. Wahrend sich beim Vergleich der Resultate fiir die Schrittweiten
10 nm und 20 nm kaum Unterschiede ergeben, wird bei 40 nm Schrittweite eine um ca. 12 % grobere
Mikrostruktur fiir A(dyp) ermittelt, ihnlich wie durch HUMPHREYS [224]. Widerspriichlich ist jedoch, dass
bei einem coarsening auf 20 nm die Abweichung A(dyp,1.ap) deutlich negativ ist und bei 40 nm Schrittweite
nur 1,4 % betrdgt, was durch Artefakte durch das coarsening begriindet sein konnte. Weitere EBSD-
Aufnahmen mit Schrittweite von 20 nm, 30 nm und 40 nm an jeweils derselben Probenstelle von WK4,6
(Abbildungsgrofie 13 X 13 um?2) zeigen ein realistischeres Bild mit A(dyp) von 10,9 % und A(dyp,r.ap) VO
7,1 %. Dies beriicksichtigend, wurde die Schrittweite von 40 nm dennoch als sinnvoller Kompromiss
erachtet, um statistisch aussagekriftige Abbildungen mit vertretbaren Aufnahmezeiten zu erméglichen. Fiir
WK3,7 zeigen mehrfache Aufnahmen an derselben Probenstelle (Abbildungsgréfie 21 X 21 um?2) keine
nennenswerten Abweichungen, trotz dass die Schrittweite von 40 nm lediglich ein Siebtel von dyp, bzw. ein
Viertel von dyp,ap darstellt.
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Tabelle 6  Ermittelte Korngréfien bei unterschiedlicher Schrittweite fiir diinne K-dotierte W-Bleche. Das
arithmetische Mittel dyp wurde mit Standardabweichung o(dyp) aus EBSD-Aufnahmen an drei
unterschiedlichen Stellen innerhalb der Probe ermittelt. Im &hnlich berechneten arithmetischen Mittel
dnp/ap Wurden nicht nur Grofiwinkelgrenzen (HAB), sondern zusitzlich Kleinwinkelgrenzen (LAB)
beriicksichtigt, ebenfalls mit Angabe der Standardabweichung o(dyp,Lap)- Markierte Schrittweiten (*) von
20 nm und 40 nm wurden aus den urspriinglichen drei EBSD-Aufnahmen mit 10 nm Schrittweite durch
coarsening in OIM-Analysis erstellt. Die Abweichung (A) vom ermittelten dyp bzw. dyp,ap mit kleinster
Schrittweite wird in % angegeben. Fiir WK4,6 und WK3,7 wurden weitere Aufnahmen an jeweils derselben
Probenstelle bei 20 nm, 30 nm und 40 nm angefertigt (nativ, ohne coarsening).

Probe Schrittweite dxp o(dnp) A(dnp) dnp/LAB o(dnp/ras)  Aldnp/Las)
WK4,6 (3%) 10 nm 0,155 um +0,011 um - 0,098 um +0,002 um -
WK4,6(3x) 20 nm* 0,155um 0,011 um +0,0 % 0,094um 0,002 um -33%
WK4,6 (3%) 40 nm* 0,173 um +0,010 um +12,0% 0,099 um +0,003 um +1,4 %

WK4,6 20 nm 0,115 um - - 0,082 um - -
WK4,6 30 nm 0,117 um - +2,0 % 0,082 um - +0,4 %
WK4,6 40 nm 0,127 um - +10,9 % 0,088 um - +7,1 %
WK3,7 20 nm 0,279 um - - 0,168 um - -
WK3,7 30 nm 0,285 um - +2,1% 0,173 um - +2,9%
WK3,7 40 nm 0,282 um - +1,0% 0,166 um - -0,9 %

3.5 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Zur Untersuchung der in den W-Blechen vorhandenen Defektstrukturen und K-Blasen wurden TEM-
Analysen in Verbindung mit EDX angewandt. Die Interpretationsmoglichkeiten von TEM-Abbildungen
werden im Folgenden erldutert. Weitergehende Informationen zum Aufbau eines TEM und dessen Analyse-
moglichkeiten sind in der einschligigen Literatur beschrieben [223, 238-241].

Das Grundprinzip eines TEM basiert auf einem Strahl von durch ein Spannungsfeld beschleunigten
Elektronen (Primirelektronenstrahl), der durch ein Kondensor-Linsensystem moglichst kohérent auf eine
diinne Probe in der Objektebene gelenkt wird und diese durchstrahlt. Durch Wechselwirkung des
Elektronenstrahls mit dem kristallinen Gitter der Probe und darin enthaltenen Defektstrukturen
(beispielsweise Versetzungen, Korngrenzen und Hohlriume) kann die Intensitdt des aus der Probe
austretenden Strahls lokal verdndert werden. Durch ein weiteres magnetisches Linsensystem konnen so
mikrostrukturelle Merkmale der Probe auf einen Phosphorschirm in der Bildebene projiziert werden. Damit
dhnelt das Prinzip dem eines Lichtmikroskops, wobei jedoch die Optik - statt auf lichtbrechenden Medien -
auf magnetischen Linsen basiert. Durch die wesentlich geringere Wellenldnge von Elektronen ergibt sich
zudem ein drastischer Gewinn im potentiellen lateralen Auflésungsvermogen (ca. 0,05 nm) im Vergleich zu
konventioneller Lichtmikroskopie (ca. 100 nm).

Die Wechselwirkung des Elektronenstrahls basiert auf elastischer und inelastischer Streuung an den
Elektronenhiillen der Atome innerhalb des durchstrahlten Probenvolumens. Mit zunehmender Probendicke
und/oder Probendichte nimmt die Intensitéit des Priméarstrahls ab, wodurch ein Massendickenkontrast im
Bild entsteht. Dies ermdglicht beispielsweise die Abbildung von K-Blasen in W, da diese ein mit leichteren
Elementen gefiilltes Volumen représentieren. Zusétzlich kann es zu Fresnelbeugung durch eine lokal
abrupte Anderung im Brechungsindex kommen, die dunkle Rinder als Kontrast um den Hohlraum erzeugt.
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3.5 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Wird eine kristalline Probe mit regelméfligem atomarem Gitter durchstrahlt, so kommt es bei gewissen
(elastischen) Streuwinkeln durch Erfiillung der Bragg-Bedingung zu konstruktiver Interferenz und der
Ausbildung von Bragg-Reflexen in der hinteren Brennebene. Dies kann zur Rekonstruktion der
Gitterparameter der Orientierung eines durchstrahlten Kristalls genutzt werden, ist jedoch auch eine
Ursache fiir die Entstehung von Dickenkonturen und Biegekonturen in einem verspannten Kristallgitter.
Werden die so gebeugten Elektronen durch eine lochformige Objektivblende vom Rest des Primar-
elektronenstrahls abgeschirmt (Hellfeldaufnahme), so reduziert sich die Anzahl der Elektronen, die die
Bildebene erreichen, und damit die Intensitit bzw. die daraus folgende Helligkeit des Bildes.

Versetzungen, als eindimensionale Defekte im Kristallgitter, kriimmen durch ein lokales Spannungsfeld die
Gitterebenen um den Versetzungskern. Lokal kann es somit zur exakten Erfiillung der Bragg-Bedingung und
zu starker Beugung kommen, wodurch Versetzungen im Hellfeld dunkel erscheinen. Entlang einer gewissen
Durchstrahlungsrichtung in Abhédngigkeit zur Ausrichtung des Verschiebungsvektors der Versetzung
(Burgers-Vektor) ist jedoch keine Verzerrung um die Versetzung zu beobachten, wodurch kein Kontrast in
der Abbildung zu sehen ist. Provoziert man durch Probendrehung bewusst eine Ausloschung des
Versetzungskontrasts, so ldsst sich die Richtung ihres Burgers-Vektors ableiten. Korngrenzen treten als
zweidimensionale Defekte durch das enthaltene dichte Versetzungsnetzwerk hervor oder sind als
Kontrastunterschied durch die Desorientierung und der damit unterschiedlichen Beugung der benachbarten
Korner zu erkennen.

Eine Variation des TEM stellt das Rastertransmissionselektronenmikroskop (engl.: scanning transmission
electron microscope, STEM) dar. Dabei wird der Elektronenstrahl méglichst punktférmig (konvergent) auf
die diinne Probe fokussiert, um diese — dhnlich dem Prinzip des REMs - rasterformig abzutasten. Die
Intensitdt des aus der Probe wieder austretenden Primirelektronenstrahls kann ohne nachgeschaltetes
Linsensystem direkt mithilfe eines Detektors unterhalb der Probe erfasst und durch die rasterférmige
Abtastung ein Bild konstruiert werden (Hellfeld-Aufnahme). Alternativ kdnnen ringférmige Detektoren
(annular dark field, ADF, sowie high-angle annular dark field, HAADF) unterhalb der Probe auch die lateral
gestreuten Elektronen des Primirstrahls detektieren (Dunkelfeld-Aufnahme). Besonders der HAADF-
Detektor des STEM, der grofBwinklig gestreute Elektronen aufnimmt, ist sensitiv fiir Elemente mit grofien
Unterschieden in der Ordnungszahl (Z-Kontrast). Bragg-Reflexe werden vornehmlich durch den ADF-
Detektor aufgenommen und sind im HAADF reduziert, wohingegen durch Versetzungen grof3winklig
gestreute Elektronen stirker im HAADF in Erscheinung treten. Der im Vergleich zum TEM grofiere
Konvergenzwinkel im STEM-Modus reduziert fiir die Versetzungsanalyse stérende Dicken- und
Biegekonturen und reduziert die Wahrscheinlichkeit der Ausloschungsbedingung einer Versetzung,
wodurch grundsitzlich in einer Aufnahme mehr Versetzungen detektiert werden kénnen, als im klassischen
TEM-Modus. Aus diesen Griinden wurde in der vorliegenden Arbeit fiir eine qualitative Analyse der
Versetzungsdichte, der Aufnahme von K-Blasen und deren Wechselwirkung mit Versetzungen die
Verwendung des HAADF-Detektors im STEM-Modus bevorzugt.

Die Nutzung des STEM-Modus gestattet zudem eine Ergdnzung der Analytik durch energiedispersive
Rontgenspektroskopie (engl.: energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) zur Untersuchung der elementaren
Zusammensetzung von K-Blasen. Dieses Prinzip basiert auf teilweise stattfindenden inelastischen
Streuprozessen, bei denen die hochenergetischen Elektronen des Priméirstrahls Elektronen beispielsweise
aus der inneren Schale eines Probenatoms herausschlagen oder diese anregen. Werden die entfernten
Elektronen durch Elektronen aus der dufleren Schale ersetzt, so wird charakteristisch fiir Schale (z.B. K,
M,) und Element Energie in Form eines jeweiligen Rontgenquants frei. Diese wird {iber die Zdhlung der
Rontgenquanten in einem Detektor energiedispersiv quantifiziert. Gewisse Peaks im aufgenommenen
Rontgenspektrum stehen somit fiir die Anwesenheit eines gewissen Elements an der durchstrahlten
Probenstelle, dessen Quantifizierung iiber die Anzahl der Rontgenquanten erfolgt.
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Durch die zum Teil inelastische Streuung der Elektronen des Primérstrahls in der Probe, ist eine moglichst
diinne Probedicke noétig, um eine ausreichende Durchstrahlung zu ermoglichen. Bedingt durch die hohe
Ordnungszahl von W ist mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV eine Durchstrahlung erst bei einer
Probendicke von ca. < 150 nm gewihrleistet, wodurch besondere Sorgfalt bei der Priparation notig ist.

Zur Probenherstellung wurde zunichst versucht eine Prdparation von diinnen TEM-Lamellen durch
focussed ion beam (FIB) zu realisieren. Einerseits offenbarte sich dabei jedoch eine unzureichende
Oberflachenqualitit der Proben durch Strahlenschddigung und amorphe Anlagerungen von W-Atomen, die
eine weitere aufwindige und verlustbehaftete Elektropolitur notig machte. Andererseits ist das untersuch-
bare Probenvolumen einer durch FIB erzeugten TEM-Lamelle sehr eingeschrinkt und damit auch die
Wabhrscheinlichkeit gering eine geniigende Anzahl an geschlossenen K-Blasen zu erfassen.

Die Probenherstellung wurde daher iiber ein rein elektrochemisches Ausdiinnungsverfahren durchgefiihrt.
Hierzu wurden Scheiben mit einem Durchmesser von 3 mm aus W-Blechen mit einer Dicke von bis zu
220 um (WK3,1 bis WK4,6) mithilfe einer Stanze entnommen. Diese wurden je nach Untersuchungszweck
im Walzzustand belassen oder im Wasserstoffofen temperaturbehandelt (Tabelle 4). Die vorbereiteten
Probenscheiben wurden anschliefend durch ein TenuPol-System der Firma Struers elektrochemisch
ausgediinnt. Dabei wird die Probenscheibe jeweils senkrecht von beiden Seiten durch einen stetigen
Elektrolytstrahl beschossen, wodurch bei gleichzeitig angelegter Spannung (ca. 12 V) ein Materialabtrag
erzeugt wird. Als Elektrolyt wurde hierbei eine wissrige NaOH-Losung genutzt (1,6 g NaOH in 1000 ml dest.
Wasser, entspricht 0,04 mol/1 NaOH). Diese Préparationsmethode bedingt jedoch, dass bei der TEM-Analyse
lediglich die Blickrichtung entlang ND (und nicht entlang TD oder RD) mdglich ist.

Zur Bildgebung mikrostruktureller Merkmale im Walzzustand der W-Proben wurde ein Tecnai 20
TEM/STEM der Firma FEI verwendet, das mit einem Strahlstrom mit einer Beschleunigungsspannung von
200 kV arbeitet und eine Rastereinheit fiir STEM-Aufnahmen besitzt. Die in dieser Arbeit dargestellten
Dunkelfeldaufnahmen wurden mithilfe des HAADF-Detektors aufgenommen.

Aufnahmen an temperaturbehandelten W-Proben und die EDX-Analysen darin enthaltener K-Blasen
wurden mithilfe eines Talos F200X STEM (Firma Thermofisher) durchgefiihrt, das mit einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV arbeitet und iiber vier EDX-Detektoren verfiigt, die radial um die
Probenposition angeordnet sind. STEM-EDX-Aufnahmen wurden mithilfe der Software Velox mit einer
Spektralauflosung von 5 eV erstellt. Die Auflosung des EDX-Detektors betrdgt nach Herstellerspezifikation
<136 eV bei Mn-K,. An der Linie W-L, (bei einer Energie von 8.396 keV) betrégt diese noch ca. 150-160 eV.
Zur Signalverbesserung wurde eine Korrektur von Einfliissen durch unterschiedliche Ordnungszahl der
Elemente, Absorption und Fluoreszenz vorgenommen (ZAF-Korrektur). Analysiert wurde die lokale
Konzentration von W, Al, K und O. Zwar wire der Gehalt an Si durch potentielle Restgehalte nach dem
Sinterprozess ebenso von besonderem Interesse, leider kommt es jedoch zu einer starken Uberlagerung der
K,-Linie von Si durch die M-Linie von W, wodurch keine verlissliche Detektion von Si moglich ist. Daher
wurde auf weitere Analysemethoden, wie Augerelektronenspektroskopie, zuriickgegriffen.

3.6 Augerelektronenspektroskopie (AES)

Zur qualitativen Detektion von Si innerhalb der K-Blasen wurde zusitzlich ein Elektronenmikroskop zur
Analyse von Augerelektronen eingesetzt. Prinzipiell &hnelt der Aufbau dem eines REM, jedoch ist der
Detektor speziell auf die Erfassung der Energiespektren emittierter Auger-Elektronen ausgelegt.

Die Entstehung von Auger-Elektronen geschieht dhnlich zur Entstehung charakteristischer Rontgen-
strahlung durch externe Anregung eines Elektrons in der inneren Schale eines Probenatoms durch den
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Primérelektronenstrahl. Dieses wird ebenso durch ein nachriickendes Elektron einer {ibergeordneten Schale
ersetzt. Die dabei freiwerdende Energie wird jedoch noch innerhalb des Atoms durch ein weiteres dufieres
Elektron absorbiert, das daraufhin seinerseits angeregt und mit bestimmter kinetischer Energie emittiert
wird. Anhand der energiedispersiven Detektion dieser Elektronen konnen Riickschliisse auf die in der Probe
enthaltenen Elemente gezogen werden. Da Auger-Elektronen im niederenergetischen Spektrum (unterhalb
der Riickstreuelektronen) angesiedelt sind, ist deren Emission aus dem Probenvolumen auf eine Tiefe von
nur wenigen Atomlagen begrenzt. Die detektierten Elementverteilungen beziehen sich demnach
unmittelbar auf die Probenoberfliche [223, 241].

Fiir die Elementanalyse der K-Blasen sollte ein Material untersucht werden, das bereits einen Blasen-
aufbruch durch thermische Behandlung durchlaufen hat. Infolgedessen wurden Blechstiicke von WK2,7
und WK3,7 durch Wirmebehandlung in Glasampullen bei 1400 °C fiir 1 h prdpariert. Mithilfe einer
mechanischen Vorrichtung konnten diese Probenstiicke durch Bruch innerhalb des Augerelektronen-
mikroskops unter Vakuum (1077 Pa) zerteilt und die Bruchflichen unmittelbar im Anschluss analysiert
werden. Die dabei verwendeten Strahlparameter beliefen sich auf 10 nA bei einer Beschleunigungsspannung
von 10 kV. Die Energie der Auger-Elektronen wurde mit einer Spektralauflosung von 1 eV erfasst.

3.7 Mechanische Untersuchungen

3.71  Vickers-Hirtepriifung

Zur Messung der Hirte wurde ein Priifverfahren nach Vickers angewendet, das auf dem Prinzip der Messung
der Eindruckfliche basiert. Dabei wird die Spitze einer Diamantpyramide mit quadratischer Grundfldche
mit einer definierten Priifkraft (Fy;) auf die Probenoberfliche aufgesetzt und nach definierter Verweildauer
wieder angehoben (Abbildung 3.5). Aus der Gréfie der zuriickbleibenden Eindruckflidche (Ag) auf der Probe
wird anschliefiend der Hartewert (Hy;) berechnet [92, 242]:

.
2Fy sin( =

Hy = =
v gnAH gndHZ dH

mit Gravitationsbeschleunigung (g, ~ 9,81 m/s?), Flichenwinkel des quadratisch-pyramidalen Diamant-
priifkorpers (@ = 136°) und Flichendiagonale (dy). Je kleiner die Eindruckfliche, desto hirter ist die Probe.

Die Vickers-Hértepriifung wurde mithilfe eines Gerits der Firma Clemex (Model MMT-X7B) mit
Diamantpriifkérper durchgefiihrt. Dazu wurde der Priifkdrper mit einer Geschwindigkeit von 50 um/s und
einer Priifkraft von 0,981 N (entspricht 100 g, bzw. HVO0,1) auf die Probenoberfliche gesetzt und nach einer
Verweildauer von 12 s wieder angehoben. Der Eindruck wurde jeweils auf der polierten Oberfldche der im
Paket eingebetteten Blechstiicke auf der RD/ND-Fliche platziert. Die Druckrichtung des Priifkdrpers
erfolgte senkrecht zu dieser Fliche (dementsprechend entlang TD). Die Hirteeindriicke wurden
anschlielend durch ein optisches Mikroskop mit Digitalkamera bei 400-facher Vergréfierung erfasst und
mithilfe der Software Clemex CMT.HD vermessen. Je Blechprobe wurden mindestens sieben Messungen an
unterschiedlichen Stellen der Probe durchgefiihrt, um arithmetisches Mittel und Standardabweichung der
Hirte berechnen zu konnen. Insbesondere bei dicken Blechen wurde darauf geachtet die Messpunkte so
anzuordnen, dass ein Querschnitt iiber einen grof3en Teil der Blechdicke entlang ND hinweg erfasst wird,
um Unterschiede im Gefiige nahe der dufleren gewalzten Oberfliche im Vergleich zu den inneren
kristallinen Lagen des Bleches erfassen zu kénnen.
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Abbildung 3.5 (a) Verfahren der Hirtepriifung nach Vickers durch Eindruck eines Diamantpriifkérpers in die W-
Probenoberfliche. (b) Falschfarbenbild eines Hérteeindrucks auf einer W-Oberfliche (hier beispielhaft
WPO02) in der lichtmikroskopischen Kameraaufnahme des Priifgerits. Der Hértewert wird aus beiden
digital vermessenen Flichendiagonalen berechnet.

Auf eine elektrochemische Behandlung der polierten Oberfliche zur Entfernung der feinen
Deformationsschicht wurde bewusst verzichtet, da bei einer Messung auf einer elektrochemisch
priparierten Oberfliche die Hirteeindriicke durch die meist lamellare Mikrostruktur der W-Proben sehr
unregelméflige Kantenbereiche aufweisen, wodurch die Vermessung des Eindrucks drastisch verfélscht
wird. Es bleibt jedoch zu beriicksichtigen, dass die zuriickbleibende Deformationsschicht tendenziell zu
einer etwas hoheren Hirte fithren konnte als bei Studien ohne Deformationsschicht auf der W-Oberfldche.
Um festzustellen, ob zusidtzlich unbeabsichtigte Variationen bei Schliff und Politur der Proben
(beispielsweise durch unterschiedlichen Anpressdruck) zu signifikanten Abweichungen der Messergebnisse
zwischen unterschiedlichen Probenpaketen fiihren, wurden die initial durchgefiihrten Messungen zu einem
spiteren Zeitpunkt zweifach wiederholt. Somit wurden insgesamt drei Probenpakete (mit jeweils allen zehn
Blechtypen im Walzzustand) prédpariert und untersucht und deren jeweilige Mittelwerte miteinander
verglichen. Dabei kam es zu Standardabweichungen zwischen diesen drei Proben von lediglich bis zu 1,36 %
(entspricht +10,5 HV0,1) bei WK4,6. Dementsprechend wird der Einfluss eventuell abweichender
Préparationsparameter in dieser Studie als nicht signifikant erachtet und eine ausreichende Vergleichbarkeit
der Werte innerhalb dieser Studie ist gegeben.

Griinde fiir die Wahl der Druckrichtung des Priifkdrpers entlang TD anstelle von ND sind einerseits die
bereits genannte Moglichkeit Gefiigeunterschiede entlang ND erfassen zu konnen, andererseits die
Vermeidung von Problemen durch die geringe Probendicke einiger Bleche. Jedoch ergibt sich daraus ein
anderes Problem: Die Grofie der Harteeindriicke erreicht einen maximalen Durchmesser von bis zu 21 um
(beica. 410 HV0,1). Wihrend die Blechdicke entlang ND fiir die Bleche WP3,7 (134 um) und WK3,7 (127 pm)
noch ausreichend ist, um Konformitit mit DIN EN ISO 6507-1 [242] und ASTM E92 [243] zu gewihrleisten,
sind die Bleche WP4,7 und WK4,6 mit ~50 um zu diinn, sodass die Hérteeindriicke nicht den geforderten
Mindestabstand der 2,5-fachen ihrer Diagonalen vom Rand des Bleches einhalten konnen. Eine mogliche
Auswirkung auf das Versuchsergebnis wire eine niedrigere gemessene Hirte als erwartet. Wie sich
allerdings im Verlauf der Experimente und durch die Korrelation von Hérte zu Korngrof3e herausstellte, sind
die Hartewerte von WP4,7 und WK4,6 sogar hoher als durch einen Trend nach einer Hall-Petch-Relation
erwartet (Abbildung 4.29, S. 101). Weiterhin konnten keine Verformungen an den Réndern der diinnen W-
Bleche beobachtet werden.

Zuletzt soll an dieser Stelle das Potential des Grofieneffektes bei Harteeindriicken (engl.: indentation size
effect, ISE) bewertet werden, der bei besonders kleinen Hirteeindriicken in Metallen zu Tragen kommt und
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dabei mit kleiner werdenden Eindriicken und geringerer Eindringtiefe des Priifkdrpers zu einer hoheren
gemessenen Hirte fiihrt. Nach dem Modell von NIiX & GAO [244] ist dies begriindet im verhdltnismifiig
groflen plastischen Verformungsgradienten bei kleinem Hirteeindruck und dem dadurch gréf3eren Einfluss
von neu generierten geometrisch notwendigen Versetzungen innerhalb der Verformungszone. Wie
experimentell gezeigt werden konnte, ist das Modell nach NiX & GAoO fiir polykristalline W-Werkstoffe
anwendbar [245,246] und der ISE wird ab einer Eindringtiefe von ca. 1,5 um vernachléssigbar [245]. Da fiir
die gepriiften Proben von WP und WK eine minimale Eindringtiefe von 2,2 um (bei ca. 770 HVO0,1 fiir WK4,6)
erreicht wird, erfolgt hier keine weitere Beriicksichtigung des ISE.

3.7.2  Uniaxiale Zugversuche

Zur Durchfiihrung von Zugversuchen wurden aus allen zehn untersuchten Blechtypen (Tabelle 2) jeweils
mehrere Flachzugproben mit seitlich verjlingter Breite durch EDM gefertigt. Die Linge des verjlingten
Probenbereiches betrug 14,1 mm, die Breite in der Verjlingung 2 mm. Die Probendicke entspricht der Dicke
des jeweiligen Bleches. Eine technische Zeichnung der Probengeometrie ist in Abbildung A.1 dargestellt
(siehe Anhang A.2, S. 180). Beim Zuschnitt wurde die Lingsrichtung der Proben (bzw. Zugrichtung) fiir eine
erste Messkampagne parallel entlang RD orientiert, fiir eine zweite Messkampagne zum Vergleich der
Anisotropie parallel entlang TD. Die Proben wurden weder poliert noch geschliffen, sodass die Rauheit der
Oberfldche die urspriingliche Beschaffenheit der gewalzten Oberfliche bzw. an den Kanten der durch EDM
bearbeiteten Oberflache widerspiegelt.

Die Zugversuche wurden mithilfe einer Universalpriifmaschine Z150 der Firma Zwick-Roell durchgefiihrt,
die mit einem Vakuum-Ofen der Firma MAYTEC Mess- und Regeltechnik ausgestattet ist und mithilfe eines
Schrittmotors und Spindeln Kraft iiber ein Querhaupt auf eine eingespannte Probe ausiibt. Zur
Durchfiihrung der Versuche bei Testtemperaturen (7;) von 20-800 °C wurde ein Halter eingesetzt, der
bereits fiir Versuche durch Bonk et al. [49, 50] entworfen und eingesetzt wurde. In diesem konnen die Proben
vor dem Zugversuch durch die umgebenden Heizelemente des Vakuum-Ofens aufgeheizt werden, ohne
dabei eine erh6hte Vorlast an der Probe oder gar eine Verformung zu erzeugen. Weiterhin erlaubt der Halter
die Nutzung eines Extensometers, wodurch die Messung der Verformung priziser erfasst wurde, als lediglich
iiber den Fahrweg der Universalpriifmaschine. Die iiber das Extensometer erfasste Messlidnge (L) innerhalb
des verjiingten Probenbereiches betrug bei nahezu jeder Messung 13 mm, mit Ausnahme der Messung an
den diinnsten Proben: Um eine Durchbiegung zu vermeiden, musste die Messldnge fiir Proben von WP4,7
und WK4,6 auf 7 mm reduziert werden. Ein sinkendes Verhiltnis von Messldnge zur (Wurzel der)
Querschnittsfliche (4,) im verjlingten Probenbereich (in diesem Fall durch dickere Proben) kann zu einer
héheren Gesamtdehnung fiihren. Selbst das Beibehalten eines konstanten Verhiltnisses kann potentielle
Unterschiede durch eine schwankende Probendicke nicht vollstindig ausschlieBen. Wie in ASTM E8/E8M
[247] empfohlen, sollten die hier dargestellten Gesamtdehnungen daher mit Vorsicht betrachtet werden. Die
Verhiltnisse von L/ (Ao)l/ ? sind in Tabelle 2 gegeben.

Bei Messungen oberhalb der Raumtemperatur wurden die Proben zunichst auf die jeweilige Testtemperatur
(300, 400, 600 oder 800 °C) innerhalb der Universalpriifmaschine aufgeheizt. Auch wenn in Vorversuchen
die durch einen Temperaturaufnehmer auf der Probenoberfliche gemessene Temperatur bereits nach
15 min der T; entsprach, wurde T; fiir weitere 45 min gehalten, um eine moglichst gleichmiflige Temperatur-
verteilung iiber das Probenvolumen zu garantieren. Somit wurde generell vor dem Start eines jeden
Zugversuches eine Stunde nach Ingangsetzung des Aufheizprozesses gewartet. Alle Versuche (auch bei
Raumtemperatur) wurden mit einer konstanten Verfahrgeschwindigkeit dquivalent zu einer Dehnrate von
1073 s~! durchgefiihrt.
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Bei der Datenauswertung wurde die Zugfestigkeit (R;;,) vom Maximum in der Spannungs-Dehnungs-Kurve
abgeleitet. Als Anndherung zur Streckgrenze wird eine Dehngrenze (R, ,) bestimmt, die sich aus der
Festigkeit nach 0,2 % plastischer Verformung ergibt. Erfasst wird dabei der Schnittpunkt der Spannungs-
Dehnungs-Kurve mit einer Geraden, die parallel zur Steigung im elastischen Anteil der Kurve und mit einem
Versatz um +0,2 % Dehnung angesetzt wird [248]. Ein Beispiel fiir die Bestimmung von Ry, und Ry, ist im
Ergebnisteil in Abbildung 4.30 fiir WP4,7 und WK4,6 dargestellt.

3.7.3  Untersuchung der Risszidhigkeit

Der Vergleich von Risszdhigkeit und BDTT fiir alle zehn untersuchten Blechtypen (Tabelle 2) geschah
mithilfe einfach gekerbter Flachzugproben (engl.: single edge notched tensile specimen, SENT specimen) mit
L-T-Risssystem. Eine technische Zeichnung der Probengeometrie ist in Abbildung A.2 in Anhang A.2
dargestellt. Der Zuschnitt von Probenkontur und Kerbe erfolgte durch EDM. Die Kerblidnge (a) gleicht der
Hilfte der Probenbreite (w). Die Probendicke (tp) entspricht der jeweiligen Blechdicke.

Bedingt durch das spréde Materialverhalten von W ist das Einbringen eines Ermiidungsrisses durch
Anschwingung (wie in ASTM E399 [249] empfohlen) nur schwierig durchzufiihren und durch die hohe
Probenanzahl (110 durchgefiihrte Versuche) unverhiltnismifiig zeitaufwindig. Ebenso wire eine Schirfung
des Kerbgrunds mittels Ionenfeinstrahl (engl.: focussed ion beam, FIB), wie sie in #hnlichen Studien an
diinnen W-Blechen durchgefiihrt wurde [63], an Blechen mit einer Dicke von bis zu 1 mm nicht praktikabel.
Aus diesen Griinden wurde fiir diese Experimentreihe die durch EDM erzeugte Kerbe in den Proben nicht
weiter bearbeitet. Die in diesem Zustand belassene Kerbe besitzt ein abgerundetes Ende mit einem Radius
von ca. 75um [52] und ldsst sich demnach nicht mit einem scharfen Ermiidungsriss vergleichen.
Typischerweise neigt die W-Oberfldche jedoch durch hohe lokale thermische Spannungen wihrend des
EDM-Prozesses bereits zur Nukleation von feinen Spaltrissen, die als Ausgangspunkt fiir die Rissausbreitung
wihrend des Experiments dienen kénnen [17, 52,250, 251]. Diese experimentelle Vorgehensweise ist zwar
ein allgemein akzeptierter Ansatz [252], dennoch ist es wahrscheinlich, dass die scheinbare Risszdhigkeit
iiberschitzt und die BDTT unterschitzt wird. Dies sollte bei einem Vergleich der hier prisentierten
Ergebnisse mit den Ergebnissen anderer Studien stets beriicksichtigt werden. Gleichwohl zielt diese Studie
auf den Vergleich zwischen reinen und K-dotierten Blechen ab und die hier gezeigten Ergebnisse sind
untereinander vergleichbar. Eine Vergleichbarkeit sollte auch zu Studien gegeben sein, bei denen eine
gleichartige Methode zur Einkerbung verwendet wurde [17, 52,251].

Die Risszidhigkeit der préiparierten SENT-Proben wurden mithilfe einer Universalpriifmaschine der
Modellreihe 1474 der Firma Zwick-Roell getestet, welche gleich zur Z150 eine Kraftausiibung iiber
Schrittmotor und Spindeln umsetzt. Statt eines Vakuum-Ofens ist diese Priifmaschine jedoch mit einer
Klimakammer SFL 3119-400 der Firma Instron ausgestattet, welche Versuche in einem Temperaturbereich
zwischen —150 °C bis +320 °C in Luftatmosphére erlaubt. Eine Kiihlung der Probenkammer wird dabei
durch Einleitung von fliissigem Stickstoff realisiert. Da in diesem Temperaturbereich keine Oxidation von
W zu erwarten ist, wurden die Versuche bis zu 320 °C unter Luft-Atmosphére durchgefiihrt. Die SENT-
Proben wurden wihrend der Versuche durch Zugspannung im Rissoffnungsmodus (gemeinhin als
»Modus I* bezeichnet [249]) mit konstanter Geschwindigkeit des Querhaupts belastet. Abhéingig von der
Probendicke wurde diese Geschwindigkeit bei jedem Versuch so angepasst, dass sich jeweils eine Lastrate
von 1 MPa m'/? s~! im elastischen Bereich einstellte.

Aus den aufgenommenen Datenkurven von Kraft (F) zu Fahrweg (u) wurde fiir jede Probe die kritische Kraft
(Fo) nach ASTM E399 berechnet [249]: Ein Sekante mit 95 % der Steigung des linear-elastischen Teils der
F-u-Kurve wurde dafiir an den Koordinatenursprung angelegt. Die Kraft am Schnittpunkt dieser Sekante
mit der F-u-Kurve ist als Wert fiir Fy definiert. Die Probe wird als duktil klassifiziert, wenn die F-u-Kurve
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einen deutlichen Scheitelpunkt mit einem Spannungsabfall vor dem Bruch der Probe zeigt (kleinskalige
Spannungsschwankungen ausgenommen). Als semiduktiles Verhalten wird ein Materialverhalten
bezeichnet, bei dem einerseits die F-u-Kurve keinen Kraftabfall vor dem Bruch zeigt und der Bruch in einem
Verformungsbereich geschieht, der bereits durch plastische Verformung dominiert wird, und andererseits
zusitzlich einen Schnittpunkt mit der Sekante mit 95 % Steigung bildet. Existiert kein Schnittpunkt zwischen
Sekante und F-u-Kurve, so wird das Materialverhalten bei den gegebenen Testbedingungen als sprode
klassifiziert und die maximale Bruchkraft als F, ausgewertet. Die scheinbare Risszidhigkeit (Kq) wird aus F,
berechnet:

Ko =gV () @)

mit Probendicke (tp), Probenbreite (w), Linge der Kerbe (a) und dem Korrekturfaktor f(aw), der die
endliche laterale Grof3e der Probe kompensiert [249]. In dieser Studie wurde fiir f(a/w) nach Murakami [253]
ein Wert von 2,85 festgelegt, passend fiir ein Verhéltnis a/w von 0,5.

Es sei angemerkt, dass Gleichung (20) zwar die Probendicke miteinbezieht, fiir diinne Proben der hier
verwendeten Art jedoch kein ebener Dehnungszustand garantiert werden kann. Die experimentellen
Gegebenheiten erfiillen damit nicht die Anforderungen nach ASTM E399 [249] zur Berechnung des
Spannungsintensititsfaktors (Kjc) und die hier ermittelten Werte fiir K, miissen als geometrieabhéngige
Werte betrachtet werden, die die Risszdhigkeit tendenziell iiberschédtzen und keinen direkten Vergleich
zwischen Blechen mit unterschiedlicher Dicke erlauben. Dies schliefit jedoch einen Vergleich zwischen
reinen und K-dotierten Blechen mit jeweils Zhnlichem Umformgrad nicht aus.

Fiir weitere Details iiber Testprozedur, Datenauswertung sowie Klassifikation in duktiles, semiduktiles und
sprodes Materialverhalten sei auf eine vorhergehende Studie durch BONNEKOH et al. [17, 52] verwiesen, die
auf dhnliche Weise ausgefiihrt wurde.
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4  Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

Zu Beginn der Analyse von K-dotierten und technisch reinen Wolframblechen steht zunéchst eine
Bestandsaufnahme der Mikrostruktur im Ausgangszustand nach dem Walzvorgang im Vordergrund. Durch
die hier dargestellten Ergebnisse soll einerseits die Evolution des Walzgefiiges wihrend der Herstellung
beurteilt werden, andererseits auf bestmdgliche Weise eine Momentaufnahme der jeweiligen Mikrostruktur
festgehalten werden, bevor diese durch thermische Einfliisse verdndert wird. Im Folgenden werden daher
die Ergebnisse aus den EBSD-Analysen dargestellt und die Evolution von Kornstruktur, Walztextur,
Korngrofienverteilungen und Desorientierungsverteilungen diskutiert. Zum Abschluss des Kapitels geben
TEM-Untersuchungen einen tieferen Einblick in die Mikrostruktur der hochgradig umgeformten Wolfram-
Bleche und deren Versetzungsstrukturen.

41.1 Kornstruktur

In der Vergangenheit wurden durch Materialstudien an #hnlich hergestellten Wolframblechen bereits
EBSD-Untersuchungen durchgefiihrt, die die Mikrostruktur der Bleche anhand von TD/RD, TD/ND und
RD/ND-Schnitten beurteilten [17,18,48, 50, 52,57]. In der hier vorliegenden Studie wurden die EBSD-
Analysen auf RD/ND-Schnitte beschrinkt, da innerhalb dieser beobachteten Ebene einerseits die
Auswirkungen des Walzprozesses am besten zu beurteilen sind (z.B. Auslingung der Korner entlang RD
sowie Korngréfienreduktion entlang ND) und andererseits nach einer Wirmebehandlung die grofiten
mikrostrukturellen Anderungen zu erwarten sind, z.B. durch Rekristallisation.

Abbildung 4.1 stellt die Orientierungsabbildungen mit RD/ND-Schnitten fiir reines und K-dotiertes Wolfram
mit jeweils allen fiinf Walzstufen dar. Hierbei zeigt sich bereits augenscheinlich die Evolution des
Korngefiiges durch den Walzprozess fiir beide Materialen. Schon in den beiden dicksten Blechen WP1,6 und
WK1,6 ist ein deutlich lamellares Gefiige erkennbar, welches die durch die Walzdeformation zu erwartende,
stark abgeflachte Kornmorphologie andeutet, die bereits in friiheren Studien beschrieben wurde [48, 83].
Einige groflere Korner besitzen eine derart ausgelingte Kornstruktur, dass der Abbildungsbereich von
40 X 40 pm? ihre Ausdehnung entlang der Walzrichtung (RD) nicht mehr umfassen kann. Der Eindruck des
lamellaren Gefiiges verschirft sich mit zunehmendem Umformgrad der Bleche: Korngrenzen (insbesondere
HAB) erscheinen mit hoherem Umformgrad dichter entlang der Normalenrichtung (ND) angeordnet.
Schergeflige, wie sie hier beispielsweise in der Orientierungsabbildung fiir WK1,6 als wellenformige Béander
und sigmoidale Strukturen sichtbar sind, lassen sich in Blechen mit h6herem Umformgrad nicht erkennen.
Die bereits dominierenden Anteile der Kornorientierungen zwischen {001} und {111}, welche in den
Orientierungsabbildungen das Farbspektrum von Rot iiber Violett, bis Blau abdecken, erhdhen sich weiter.
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Abbildung 4.1
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Orientierungs- und Korngrenzenabbildungen aus RD/ND-Schnitten in technisch reinem W (links) und
K-dotiertem W mit jeweils fiinf Umformformgraden. Pixel mit niedrigem CI (< 0,1) erscheinen
schwarz. In den Orientierungsabbildungen wird die kristallografische Richtung entlang ND durch das
in Abbildung 3.3b (S. 41) definierte Farbschema innerhalb des Einheitsdreiecks der IPF wiedergegeben.
In den Korngrenzenabbildungen werden HAB durch blaue, LAB durch griine Linien dargestellt.
Orientierungsbinder, wie sie in WK beobachtet werden, sind beispielhaft am rechten Rand durch
orangefarbene Balken markiert. Jeweils gleicher Maf3stab.



4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

Diese Texturentwicklung mit zunehmender Verformung ist fiir beide Blechtypen gleichermaflen zu
beobachten. Im direkten Vergleich ergibt sich jedoch ein Unterschied in der Mikrostruktur durch die
Verteilung der Korngrenzen: WK zeigt eine Tendenz zur Ausbildung von mehreren Mikrometer dicken
Bidndern, welche oftmals nahezu ausschliefilich Kleinwinkelgrenzen (LAB) enthalten und weitestgehend
aus einer einzigen Orientierungskomponente bestehen (Abbildung 4.1, zur Verdeutlichung auf der rechten
Seite orange markiert). Dieses Phinomen, welches im Folgenden ,,Orientierungsbinder” genannt werden
soll, kann selbst noch im diinnsten K-dotierten Blech beobachtet werden, wenn auch in wesentlich
geringerer Dicke von bis zu 2 um entlang ND. Im Gegensatz dazu ist dieses Phinomen in WP generell
deutlich geringer ausgeprigt, wodurch LAB und HAB homogener entlang ND verteilt sind.

Die Ursache fiir die Entstehung dieser Orientierungsbénder bleibt bis zum jetzigen Zeitpunkt spekulativ.
Einerseits konnte durch den Walzprozess eine Konvergenz der Orientierung benachbarter Korner
hervorgerufen worden sein. Hierbei werden Korner mit zunehmendem Umformgrad durch das Heraus-
bilden einer Walztextur vornehmlich in dhnliche Orientierungen rotiert, wodurch die Wahrscheinlichkeit
steigt, dass Desorientierungen benachbarter K6rner von vormals > 15° auf < 15° reduziert werden, demnach
sich HAB zu LAB entwickeln. Allerdings liefert dies keine Erkldarung dafiir, warum die Orientierungsbidnder
in WK1,6 sehr viel breiter ausgebildet sind als in WP1,6, sofern fiir beide Materialien von einem dhnlichen
mikrostrukturellen Ausgangszustand im Sinterling ausgegangen wird. Andererseits - und fiir
wahrscheinlicher - sind daher Unterschiede im Gefiige der beiden Sinterlinge zu erachten. Eine mogliche
Ursache konnte dabei indirekt durch die K-Dotierung gegeben sein: Bekanntermafien kann durch das
Vorhandensein von Partikeln (oder Blasen) Kornwachstum stark gehemmt und dadurch allerdings
abnormales Kornwachstum begiinstigt werden [66,254], wie es auch bei K-dotiertem W beobachtet wurde
[255,256]. Diese Neigung von K-dotiertem W zu abnormalem Kornwachstum wird experimentell auch
spdter in Kapitel 4.4 offensichtlich, jedoch nur fiir stark umgeformte Bleche. Tatséichlich wurde aber auch
von abnormalem Kornwachstum in gesintertem K-dotierten W berichtet [33,192]. Als mdégliche Griinde fiir
dessen Auftreten werden eine zu hohe Sintertemperatur, ein zu hoher Kompressionsdruck, ein zu hoher
Wassergehalt in der Wasserstoffatmosphire sowie eine Korrelation zu einem hohen Gehalt an
Dotierungselementen vermutet [184]. Auch bereits wihrend der pulvermetallurgischen Reduktionsphase
kann die Zugabe von Alkali-Metallen zu aufierordentlich grobkérnigem W-Pulver fiihren [6]. Moglicher-
weise stellen die beobachteten Orientierungsbinder in WK1,6 (und zum Teil in den weiteren Blechen der
Serie WK) Relikte von abnormal gewachsenen Kornern aus dem Sinterprozess dar, welche durch das Walzen
entlang der bevorzugten Flichen geschert und vornehmlich in eine der in der Walztextur vorherrschenden
Orientierungskomponenten rotiert wurden.

Da innerhalb dieser Studie lediglich die Folgeprodukte nur jeweils eines Sinterlings von reinem und K-
dotierten W untersucht wurden, ist nicht abzuleiten, ob Orientierungsbédnder ein spezifisches Merkmal von
K-dotierten Blechen sind oder gleichermafien in reinem W unter gewissen Umstdnden auftreten konnen. In
den folgenden Kapiteln wird allerdings gezeigt, dass die Anwesenheit der Orientierungsbénder nicht nur
einen erheblichen Einfluss auf die mittlere Korngrofie hat, sondern moglicherweise auch von Relevanz fiir
die bruchmechanischen Eigenschaften der Bleche sind. Auch Auswirkungen auf das Rekristallisations-
verhalten sind gegeben.

4.1.2 Walztextur

Aus den Daten der Orientierungsabbildungen in Abbildung 4.1 wurden mithilfe von Orientierungsdichte-
verteilungsfunktionen (ODFs) Schnitte im Eulerraum fiir ¢, = 45° errechnet, welche als Plots in Abbildung
4.2a fiir alle zehn Blechtypen dargestellt werden. Das jeweils dargestellte Maximum gibt die relative
Hiufigkeit an, mit der die am meisten auftretende Kornorientierung in diesem Schnitt vorhanden ist, und
kann als Maf} fiir die Schirfe der Walztextur gesehen werden. Zu beachten ist hierbei die logarithmische
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Farbskala, wodurch in einer bereits stark ausgebildeten Walztextur noch Orientierungen mit vergleichsweise
geringer Héufigkeit hervortreten konnen.

Die ODF-Plots zeigen typische Walztexturen, wie sie in dhnlicher Weise auch bei anderen krz Materialien
(z.B. ferritische Stdhle, Tantal, Molybdén, Niob) vorzufinden sind [80]. Diese zeichnen sich durch besonders
ausgeprigte Komponenten der a-Faser ((110) entlang RD) und etwas geringer ausgeprigte Komponenten
der y-Faser ({111} in Walzebene) aus, welche bereits deutlich in den Blechen mit niedrigstem Umformgrad
auszumachen sind. Mit steigendem Umformgrad erhdht sich einerseits die Dichte der Orientierungen nahe
{111}(121) entlang der y-Faser, insbesondere aber auch nahe {001}(110) (gedrehte Wiirfellage, engl.: rotated
cube) an. Diese Texturkomponente der gedrehten Wiirfellage wird typischerweise auch in anderen
kaltgewalzten krz Materialien beobachtet, wie beispielsweise ferritischen Stdhlen [257-260], und wurde
auch fiir kaltgewalzte Wolframbleche nachgewiesen [17,48,261]. Die einzige Ausnahme der Tendenz der
steigenden Orientierungsdichte entlang der a-Faser bildet der Walzschritt von WP2,7 zu WP3,3. Im weiteren
Walzverlauf steigt die Texturschirfe in WK und WP sprunghaft nach der ersten Kaltwalzstufe an und
erreicht letztendlich im diinnsten Blech 56 MRD fiir WP4,7 und nahezu 75 MRD fiir WK4,6. Obwohl der
Anstieg der Orientierungsdichte ein {ibliches Phinomen nach unidirektionaler Walzverformung darstellt
[262], sind die hier vorgefundenen maximalen Orientierungsdichten aufiergewShnlich hoch und eine Folge
des fiir Bleche sehr hohen Umformgrads.

Teilweise ist zu beobachten, dass das Dichtemaximum bei {001}{110) in Richtung der {113}(110)
Orientierung (entlang &) verschoben ist (insbesondere bei WP4,7), was einer Rotation um eine Achse
entlang RD entspricht. Innerhalb der Orientierungsabbildungen (Abbildung 4.1) erscheinen diese
Orientierungskomponenten violett und bilden zusammen mit der rot erscheinenden gedrehten Wiirfellage
(rC-Komponente) und den blau erscheinenden Komponenten der y-Faser den Hauptanteil der Wechsellagen
von Kornorientierungen im Gefiige. Stichprobenartige Untersuchungen dieser Wechsellagen zeigen, dass
dabei teilweise in entgegengesetzte Richtung in RD zueinander verdrehte Wiirfellagen (von {001}(110)
ausgehend) nebeneinander existieren (Abbildung 4.2b, c). Dieses Phianomen ist jedoch nicht mit Ausbildung
von Zwillingsgrenzen zu verwechseln, die in krz Materialien hdchst instabil sind [263, 264].

Bis auf das hohere Dichtemaximum von WK4,6 im Vergleich zu WP4,7, ergibt sich zwischen WP und WK
eine sehr dhnliche Evolution der Textur mit steigendem Umformgrad, die nach LUCKE & HOLSCHER [120]
durch das lath model und das pancake model beschrieben werden konnen. Eine durch LUCKE & HOLSCHER
[120] experimentell mit zunehmendem Umformgrad beobachtete Transformation des Deformations-
prozesses von lath (Bildung verstirkter Dichtemaxima bei {111}{112) und {111}{121)) zu pancake (eher
gleichmiflig ausgebildete Dichteverteilung entlang der y-Faser) ist jedoch fiir WP und WK eher umgekehrt
zu beobachten, da sich die Maxima bei {111}(112) und {111}(121) besonders deutlich fiir die kaltgewalzten
Bleche herausgebildet haben. Diese Entwicklung konnte am Verfahren des Paketwalzens liegen [77], das
verfahrenstechnisch bedingt bei den diinneren Blechen angewandt wurde, um das Erreichen besonders
hoher Umformgrade zu erleichtern. Lediglich WK1,6 zeigt dahingehend ein atypisches Verhalten mit
deutlich hervorstehenden lokalen Dichtemaxima bei{111}(112) bei {111}(121) in der y-Faser. Weitere EBSD-
Aufnahmen an derselben Blechprobe von WK1,6 ergeben jedoch ODF-Plots, die eher den Orientierungs-
verteilungen von WP1,6 dhneln (hier nicht dargestellt). Dies gibt Anlass zur Vermutung einer Heterogenitét
in der kristallographischen Textur des K-dotierten Blechs mit geringstem Umformgrad, welche mit
steigendem Umformgrad zunehmend homogenisiert. In diesem Fall wire der gewihlte Ausschnitt durch die
EBSD-Aufnahme fiir die Texturanalyse an WK1,6 nicht représentativ.
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Abbildung 4.2  (a) Schnitte der Orientierungsdichteverteilungsfunktionen (ODFs) fiir ¢, = 45° (Notation nach BUNGE
[79]) als Beschreibung der Kristallorientierungsverteilung im Eulerraum. Orientierungsdichten
gegeben als Vielfache einer Zufallsverteilung (engl.: multiples of a random density, MRD). Jeweilige
Maxima durch violetten Kreis markiert und in MRD angegeben, dazu die Anzahl der Korner (n) unter
Beriicksichtigung von LAB. Die zugrunde liegenden EBSD-Datensiitze entsprechen denen der
Orientierungs- und Korngrenzenabbildungen in Abbildung 4.1. (b, c) Orientierungsabbildungen mit
hoher Vergréfierung zur Darstellung der Wechsellagen verschiedener Texturkomponenten in WK4,6.
Benachbarte, entlang der Achse RD entgegengesetzt rotierte Komponenten durch gelbe Pfeile markiert.
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Abbildung 4.3  Orientierungsabbildungen von grofiflichigen EBSD-Aufnahmen entlang von RD/ND-Schnitten {iber
die Blechdicke hinweg fiir (a) WP1,6 mit (b) ODFs aus bestimmten Teilbereichen der EBSD-Aufnahme
sowie (c) WK1,6 mit (d) vergrofierten Bereichen 1 und 2 zur Verdeutlichung von auftretenden
Scherbidndern im K-dotierten Material. Das Farbschema der IPF zur Orientierungsangabe findet sich
in Abbildung 3.3b (S. 41). Fiir Intensitdtsskala der ODFs siehe Abbildung 4.2.

Diese vermutete Heterogenitdt in der rdumlichen Verteilung der Texturkomponenten wurde durch
grofiflichige EBSD-Aufnahmen iiber die vollstindige Blechdicke hinweg an WP1,6 und WK1,6 weiter
untersucht. In der daraus erstellten Orientierungsabbildung fiir WP1,6 (Abbildung 4.3a) wird deutlich, dass
erhebliche Unterschiede in den Orientierungsverteilungen nahe dem Zentrum des Blechquerschnitts
entlang ND und nahe der beiden Blechoberflichen auftreten: ODF-Plots, welche lediglich aus den Daten
nahe dem Zentrum des Blechquerschnitts erstellt werden, zeigen einen hohen Anteil der bereits bekannten
Walztexturkomponenten aus a- und y-Faser (Abbildung 4.3b, zentrale Blechlagen). ODF-Plots aus den
Bereichen nahe der Walzoberfldchen zeigen dagegen einen Peak zwischen {110}{001) Goss- und {110}(112)
brass-Komponente sowie leicht erhdhte Anteile der {112}(111) copper-Komponente (Abbildung 4.3b,
oberflichennahe Blechlagen). Letztere Komponenten sind als Teil einer Schertextur in krz Materialien
bekannt und haben eine Rotationsbeziehung von 90° zur Walztextur [120, 265,266]. Da beispielsweise
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gewalzte, ferritische Stihle mit hohem Umformgrad ebenfalls nahe der Walzoberfliche unterschiedliche
Texturen im Vergleich zu den zentralen Bereichen entlang ND aufweisen [267], liegt die Vermutung nahe,
dass dieses Verhalten auch in anderen krz Materialien (wie Wolfram) typischerweise auftreten kann. Es
bleibt anzumerken, dass die oberflichennahen Schertexturen in den diinnsten Blechen nicht mehr
beobachtet werden (siehe beispielsweise Bildausschnitte in Abbildung 4.1 fiir WP4,7 und WK4,6, welche
nahezu vollstidndig die Blechdicke von 50 um abdecken). Mdglicherweise ist dies durch das Paketwalzen der
diinnen Bleche bedingt.

WK1,6 zeigt dhnlich zu WP1,6 Walz- und Schertexturkomponenten, allerdings ist deren rdumliche
Verteilung in der Orientierungsabbildung durch die bereits erwdhnten Orientierungsbdnder heterogener
(Abbildung 4.3c) und insbesondere die dominierenden Komponenten der Walztextur aus a- und y-Faser
bilden alternierende Lagen von jeweils bis zu 20 um Dicke. Einige Orientierungsbdnder, welche aus
Komponenten der y-Faser bestehen, zeigen zusitzlich stellenweise Anzeichen von Scherbidnderung (siehe
Vergroflerungen in Abbildung 4.3d, siehe auch zum Vergleich Abbildung 2.12 und 2.23 in HUMPHREYS et al.
[66]), welche auf eine plastische Instabilitit hindeuten und moglicherweise durch eine zu niedrige
Walztemperatur entstanden sein kdnnten [66,77]. Scherbdnder bilden sich in gewalzten krz Materialien
meist in Kérnern mit Orientierungen der y-Faser aus und zeigen meist eine Neigung um ~35° zur Walzebene
[66,77,268,269], was ebenfalls in Abbildung 4.3d zu erkennen ist. Wahrend nachfolgender Temperatur-
behandlung kdnnen Scherbidnder lokal die Nukleation von Rekristallisationskeimen fordern [66,268]. Wie
bereits erwidhnt, nimmt die Dicke der Orientierungsbdnder in WK mit steigendem Umformgrad stark ab und
Scherbinder sind nicht mehr erkennbar (Abbildung 4.1).

41.3 Korngrenzenquantifizierung und Desorientierungsverteilung

Die Verteilung von Desorientierungswinkeln zwischen indizierten Pixelpaaren in den Orientierungs-
abbildungen wird in Abbildung 4.4 als die Haufigkeit von Korngrenzen mit gewissen Desorientierungs-
winkeln dargestellt, welche zwecks Normierung durch die Anzahl der indizierten Pixel in der jeweiligen
Aufnahme und der Schrittweite dividiert wird. Hierbei wird unterschieden in der korrelierten Verteilung,
bei der stets benachbarte Pixelpaare miteinander verglichen werden, und der unkorrelierten Verteilung, bei
der kein rdumlicher Bezug zwischen den Pixelpaaren angenommen wird, bzw. deren rdumliche Anordnung
randomisiert wird.

Sofern kaum Unterschiede in korrelierter und unkorrelierter Verteilung zu beobachten sind, so ist die
Desorientierungsverteilung ein direktes Ergebnis der Textur und es besteht kein Zusammenhang zu einer
speziellen raumlichen Anordnung der Korner mit gewisser Orientierung zueinander. Tritt ein Peak bzw.
eine erhohte Haufigkeit in einem ganzen Bereich bestimmter Desorientierungswinkel in beiden
Verteilungen auf, so kann dies ein Hinweis auf eine statistische Anhdufung von Texturkomponenten mit
bestimmten Desorientierungswinkeln sein. Ist der Peak dagegen zwar in der korrelierten, aber nicht in der
unkorrelierten Verteilung zu beobachten, so ist eine riumliche Beziehung gegeben. Peaks letzterer Art sind
ein Indiz fiir Anhdufungen spezieller Korngrenzen, welche beispielsweise ein CSL besitzen. Der Unterschied
zwischen beiden Verteilungen wird nochmals durch die texturreduzierte Verteilung verdeutlicht, die durch
Division von korrelierter und unkorrelierter Verteilung berechnet wurde [80, 236].

Insgesamt ist fiir alle Bleche im Walzzustand in den korrelierten Desorientierungsverteilungen ein hoher
Anteil an LAB und ein ausgeprigter Peak bei 6,5° zu beobachten. Die texturreduzierten Verteilungen
verdeutlichen zusitzlich, dass ein hoherer Anteil an Korngrenzen mit 6 < 15° in den korrelierten
Verteilungen als in den unkorrelierten auftritt. Dieser Anteil an LAB kann verformungsinduzierten
Korngrenzen zugeordnet werden, d.h. IDB und GNB, die deformationsbedingt durch Unterteilung grof3erer
Korner wihrend des Walzprozesses entstanden sind [65,82,85,86]. Dabei mag es zunichst paradox
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erscheinen, dass dieser Anteil von verformungsinduzierten Korngrenzen bei den Blechen mit hochstem
Umformgrad auf ein Minimum absinkt, wihrend beispielsweise WP1,6 den mit Abstand hochsten Anteil an
verformungsinduzierten Korngrenzen aufweist. Der Grund fiir dieses Verhalten diirfte aber der Weiter-
entwicklung von GNB zu verformungsinduzierten HAB geschuldet sein.
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Abbildung 4.4  Dichteverteilung der Desorientierungswinkel als Zahl der Pixelpaare mit spezifischem
Desorientierungswinkel (6) normiert auf die Anzahl der indizierten Pixel innerhalb des Datensatzes
einer EBSD-Aufnahme und der jeweils verwendeten Schrittweite. Die Klassengrofie liegt bei 0,2°. Die
Datensdtze entsprechen den in Abbildung 4.1 und Abbildung 4.2 zugrunde liegenden EBSD-
Aufnahmen der W-Bleche im Walzzustand. Korrelierte Verteilungen (obere Reihe) geben die
Desorientierungsbeziehung direkt benachbarter Pixel an, unkorrelierte Verteilungen (mittlere Reihe)
hingegen von zufillig verteilten Pixeln. Die texturreduzierte Verteilung entspricht jeweils dem
Quotienten von korrelierter zu unkorrelierter Verteilung (untere Reihe).

Ein Indiz fiir eine solche Weiterentwicklung lidsst sich generell im Anstieg des durchschnittlichen
Desorientierungswinkels (6) mit dem Umformgrad feststellen [82,88]. Wie in Abbildung 4.5 zu erkennen,
ist dies fiir WP in den Ubergiingen zwischen WP1,6 und WP3,3 zu beobachten (8 von 21-29°), bei den
Ubergingen zu hoheren Umformgraden sinkt & jedoch (bis auf 27°). Fiir WK1,6 erscheint 8 deutlich
niedriger mit ca. 15° im Vergleich zu WP1,6, was durch die niedrigere Dichte von HAB durch die
beobachteten Orientierungsbénder zu erkliren ist. Der lineare Anstieg von 8 mit dem log. Umformgrad
verlduft zwischen WK1,6 und WK3,7 mit der gleichen Steigung wie zwischen WP1,6 und WP2,7 und bleibt
anschlieSend im Ubergang zu WK4,6 konstant bei ca. 27°. Theoretisch ist allerdings eine Sittigung von 8
erst bei 40° zu erwarten [231, 232]. Insbesondere auch das Absinken der Werte zwischen WP3,3 und WP4,7
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ist ungewdhnlich. Betrachtet man zusitzlich 6 fiir die unkorrelierten Desorientierungsverteilungen
(Abbildung 4.5), so wird deutlich, dass diese Werte mit zunehmendem Umformgrad absinken und nicht bei
dem theoretisch zu erwartenden konstanten Wert von ca. 40° liegen. Dieser Effekt konnte mit einer
unzureichenden Auflésung der besonders dicht angeordneten LAB durch die verwendete EBSD-Schrittweite
von 40 nm zusammenhéngen. Vergleichsaufnahmen mit einer Schrittweite von 20 nm und 10 nm fiihren
jedoch zu dhnlichen Werten von 8 (+3°), sowohl fiir korrelierte als auch unkorrelierte Verteilungen (hier
nicht dargestellt). Eine unzureichende Auflosung scheidet daher als Erkldarungsversuch fiir das beobachtete
Verhalten aus. Viel eher diirfte der Grund im Wechsel vom Warmwalzprozess zum Kaltwalzprozess nach
WP3,3 bzw. WK3,1 zu suchen sein, der offenbar zu einer verstdrkten Bildung von neuen LAB fiihrt, die den
Anstieg von 8 durch die Evolution der GNB zu HAB negiert. Ein weiterer Grund kdnnte aber auch die sich
mit steigendem Umformgrad verschirfende Walztextur sein, die sich insbesondere wihrend des Kaltwalzens
deutlich intensiviert (Abbildung 4.2). Damit wire die Wahrscheinlichkeit erhdht, dass sich benachbarte
Korner durch Rotation in ihrer Orientierung aneinander anndhern und sich eine dazwischen liegende HAB
zu einer LAB entwickelt.
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Abbildung 4.5 Mittlerer Desorientierungswinkel (8) als Mittelwert von verschiedenen & aus jeweils drei EBSD-
Aufnahmen fiir jedes Blech von WP und WK in Abhingigkeit zum logarithmischen Umformgrad der
Bleche.

Zwei weitere Peaks treten in den korrelierten Verteilungen nahe 54,7° und 60° auf, vorrangig allerdings nur
in den kaltgewalzten Blechen. Der Peak nahe 54,7° ldsst sich durch die stark ausgeprédgte Walztextur
erkldren, denn genau dieser Winkel findet sich in der Desorientierung der {001}(110) rC-Komponente zur
{111}(110) y2-Komponente (und von 56,6° zur {111}(112) y1-Komponente). Dies wird bei Betrachtung der
unkorrelierten Verteilung nochmals deutlicher, da hier ebenso fiir die kaltgewalzten Bleche ein auffilliger
Peak bei 54-57° zu beobachten ist und das gehdufte Auftreten dieser Desorientierungswinkel in korrelierter
und unkorrelierter Verteilung einen Riickschluss auf eine texturbedingte Ursache zuldsst. Damit wird
deutlich, dass Kaltwalzen zu einem besonders starken Zuwachs der rC und y-Komponenten fiihrt.

Der vornehmlich bei WK4,6 auftretende Peak bei 60° diirfte durch die Komponenten innerhalb der a-Faser
mit zwillingsartiger Beziehung zueinander bedingt sein, welche bereits im Kapitel zuvor im Hinblick auf die
Verschiebung des Intensititsmaximums in Richtung der Orientierung {113}(110) diskutiert wurden
(Abbildung 4.2). Diese Verschiebung bedeutet ausgehend von der Orientierung {001}(110) eine
Desorientierung von ca. 30° um eine Achse entlang RD in zwei mogliche Richtungen. Grenzen zwei auf diese
Art zueinander entgegengesetzt rotierte Korner aneinander, so bilden diese eine HAB mit einer
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Desorientierung von ca. 60°. Dass dieser Peak in der unkorrelierten Verteilung nicht sichtbar ist (Abbildung
4.4 und Abbildung 4.6), gibt einen weiteren Hinweis darauf, dass hier eine rdumliche Beziehung von
Texturkomponenten vorliegt und die zueinander symmetrischen Orientierungen von {113}(110) geh&uft
aneinander angrenzen.
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Abbildung 4.6  Korrelierte, unkorrelierte und texturreduzierte Desorientierungsverteilungen fiir ausgewihlte Bleche
im Walzzustand mit theoretischen Zufallsverteilungen nach Mackenzie [231,232]. Normierung auf
Anzahl der indizierten Pixel innerhalb des Datensatzes einer EBSD-Aufnahme und jeweils verwendete
Schrittweite. Zur besseren Vergleichbarkeit wurden die Werte mit dem angegebenen Skalierungsfaktor
multipliziert. Die Verteilungen fiir WP1,6 und WK1,6 entstammen nicht aus den in Abbildung 4.4
verwendeten Datensitzen, sondern aus denen der grofiflichigen EBSD-Aufnahmen in Abbildung 4.3,
welche jeweils einen Querschnitt iiber die gesamte Blechdicke hinweg entlang ND erfassen.

Ein weiterer Punkt betrifft die in Abbildung 4.3 beobachtete Heterogenitit der raumlichen Verteilung der
Texturkomponenten fiir WP1,6 und WK1,6. Da die in Abbildung 4.4 dargestellten Verteilungen auf EBSD-
Aufnahmen mit nur einer Gréfie von 40 X 40 um? basieren, die nahe dem Zentrum des Blechquerschnitts
entlang ND aufgenommen wurden, wurden die Schertexturkomponenten nahe der Blechoberfldche
(Abbildung 4.3) in den Desorientierungsverteilungen bisher nicht beriicksichtigt. Daher wurden zusitzlich
Desorientierungsverteilungen aus den Daten der grofiflichigen EBSD-Aufnahmen (Datensatz von
Abbildung 4.3) fiir WP1,6 und WK1,6 gebildet und in Abbildung 4.6 dargestellt. Dabei zeigt sich, dass zwar
die korrelierten Verteilungen fiir WP1,6 und WK1,6 denen aus Abbildung 4.4 dhneln, die unkorrelierten
Verteilungen jedoch wesentlich geringere Anteile von LAB aufweisen und nahezu einer zufilligen
Mackenzie-Verteilung gleichen, wie sie fiir Walztexturen (bei niedrigem Umformgrad) zu erwarten ist
[231,232].

Die ebenfalls in Abbildung 4.6 dargestellten Daten fiir WP4,7 und WK4,6, welche bereits in Abbildung 4.4
gezeigt wurden, decken mit der Aufnahmegréfie von 40 X 40 um2 nahezu den vollstindigen Blechquer-
schnitt entlang ND von ca. 50 um ab und sind dadurch mit den grofiflichigen Aufnahmen fiir WP1,6 und
WK1,6 vergleichbar. Die Unterschiede der texturreduzierten Verteilungen zwischen WP1,6 und WP4,7 sowie
zwischen WK1,6 und WK4,6 verdeutlichen nochmals die ausgeprigte Evolution der verformungsinduzierten
Korngrenzen von LAB zu HAB.
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4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

Betrachtet man die Gesamtdichte der Korngrenzen als Integral der korrelierten Verteilungskurven in
Abbildung 4.4, so ist ein ansteigender Trend mit wachsendem Umformgrad zu beobachten (siehe auch
Abbildung 4.1). Warmwalzen bis zu einem Elog VONL 3,3 erhoht die Dichte von HAB, wihrend die Dichte der
LAB konstant bleibt (fiir WK) oder sich gar verringert (fiir WP). Kaltwalzen erhoht dagegen die Dichte
sowohl von HAB als auch LAB betrichtlich. Diese Beziehung wird auch durch Abbildung 4.7 beschrieben,
in der die ermittelte Gesamtlinge von HAB und LAB aufsummiert und auf die Fldche aller indizierten Pixel
in der jeweiligen Korngrenzenabbildung normiert wurden. Die daraus resultierende Korngrenzendichte
zeigt ebenso nach dem Warmwalzen einen Anstieg der Dichte von HAB, wohingegen die Dichte von LAB
lediglich wihrend des Kaltwalzens ansteigt. Das Verhiltnis des Anteils von HAB gegeniiber LAB dndert sich
wihrend des Kaltwalzens nur geringfiigig.
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Abbildung 4.7 Korngrenzendichte fiir HAB (> 15°) und LAB (2-15°), als Gesamtlidnge der Korngrenzen normiert auf
die Gesamtfliche aller indizierten Pixel in der jeweiligen Korngrenzenabbildung, in Abhédngigkeit vom
Umformgrad. Mittelwerte und Standardabweichung wurden aus jeweils drei Datensédtzen ermittelt.
Der prozentuale Anteil von HAB gegeniiber allen Korngrenzen (2-63°) ist durch den blauen Graphen
aufgetragen.

Der Grund fiir die konstante bzw. leicht sinkende Dichte von LAB wihrend des Warmwalzens kann in zwei
Wirkungsmechanismen gesehen werden: Einerseits eine Transformation von bereits existierenden LAB
(GNB) zu HAB wihrend der Walzverformung, andererseits eine Reduktion von LAB durch Erholung. Da
das Warmwalzen oberhalb von 800 °C durchgefiihrt wurde (mit Anwidrmphasen zwischen den Walzstichen)
und damit der Prozess oberhalb der Knietemperatur von W stattfand, kdnnen prinzipiell Versetzungen ohne
thermische Aktivierung gleiten, wodurch Erholungsmechanismen in Gang gesetzt werden kénnen. Dies
kann auch anhand von Daten aus Hirtepriifungen nach isochronen Temperaturbehandlungen interpretiert
werden (siehe Kapitel 4.4.1.1), wo Restaurationsphidnomene der Mikrostruktur bei > 600 °C auftreten. Ob
wihrend des Warmwalzens der Mechanismus durch Reduktion von LAB oder deren Transformation zu
HAB dominiert, ldsst sich an dieser Stelle nicht deuten.

Die vorangegangene Diskussion wirft gleichzeitig die Frage auf, warum die Dichte der LAB wéhrend des
Kaltwalzens drastisch steigt. Dafiir kann es zwei hauptsidchliche Griinde geben: (i) Durch die starke
Ausprédgung einer Walztextur konnen sich die Orientierungen benachbarter Kérner aneinander anndhern
und urspriingliche HAB konnen sich zu LAB entwickeln. Dieser Effekt konnte ebenso die Bildung von
Orientierungsbidndern begiinstigen. (ii) Wéahrend sich LAB zu HAB entwickeln, konnen stetig neue IDB
durch sich gegenseitig behindernde Versetzungen gebildet werden [270]. Die Bildungsrate solcher IDB sollte
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4 Ergebnisse und Diskussion

unabhdngig von der Walztemperatur sein. Der antagonistische Prozess der Vernichtung von LAB durch
Erholung lduft jedoch wihrend des Kaltwalzens mit wesentlich geringerer Rate ab als wihrend des
Warmwalzens. Im Hinblick einer Kaltwalztemperatur von < 300 °C diirfte hier, wenn {iberhaupt, lediglich
dynamische Erholung stattfinden, wohingegen bei Warmwalztemperaturen > 800 °C sowohl dynamische
als auch statische Erholung stattfinden sollte. Dieser Zusammenhang kann auch im spéteren Verlauf in
Kapitel 4.1.4.2 gesehen werden, wo die Korngrofienreduktion entlang ND (mit Beriicksichtigung der LAB)
wihrend des Kaltwalzens deutlich stirker voranschreitet als wihrend des Warmwalzens (Abbildung 4.10).

Die Untersuchungen zeigen, dass die Produktion eines W-Materials mit hoher Dichte von LAB lediglich
durch Kaltwalzen moglich ist. Welche Auswirkungen eine hohe Dichte von LAB auf die mechanischen
Eigenschaften hat, wird in Kapitel 4.3 beleuchtet.

414  Korngrofle

Korngroflenverteilungen, welche aus den EBSD-Daten der Korngrenzenabbildungen in Abbildung 4.1
mithilfe des Linienschnittverfahrens entlang ND ermittelt wurden, sind in Abbildung 4.8 dargestellt, wobei
die Korngrdéfienfraktionen in Intervallen von 40 nm gegen ihre relative Hiufigkeit aufgetragen werden. Wie
bei einer unimodalen Korngrofienverteilung iiblich, ergibt sich so eine logarithmische Normalverteilung
[224], welche auf einer logarithmisch skalierten Abszisse symmetrisch erscheint. Diese Verteilung ldsst sich
fiir die ermittelten Korngréfien (d;) durch eine Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion f(d;) ausdriicken:

—(ln(di/sND))z)

202

f(dy = A p( 1)

ex
diO'\/E

Hierbei stellt 5yp den Mittelwert und o die Standardabweichung der logarithmischen Normalverteilung dar
[61]. Durch das verwendete Korngrofienintervall von 0,04 um wird bei der Kurvenanpassung die
Verwendung eines Normalisierungsfaktors (mit A,, = 0,04) notig. Im Gegensatz zu einer linearen Gauf3-
Verteilung ist bei einer logarithmischen Normalverteilung zu beachten, dass die jeweils am hiufigsten
vorkommende Korngrofienfraktion (Medianwert) nicht dem Mittelwert (Syp) entspricht und letzterer in
Richtung der Fraktionen grofierer Korner versetzt ist [61].

Mithilfe von Gleichung (21) wurde fiir jedes Material eine Anpassungskurve erstellt und somit Syp ermittelt.
Die Anpassungskurven in Abbildung 4.8 konvergieren fiir neun der zehn Datensitze mit R? > 0,96
hinreichend gut (siche Tabelle 7) und die Korngréfienverteilungen scheinen auf den ersten Blick eine
typische logarithmische Normalverteilung darzustellen, wie sie bereits in vorangegangenen Studien fiir
kaltgewalzte Wolframbleche gezeigt werden konnte [51]. Einzige Ausnahme bildet Probe WK1,6 mit einer
deutlich schlechteren Konvergenz (R? = 0,84). Generell ldsst sich sowohl bei reinem als auch dotiertem W
ein eindeutiger Trend beobachten: Mit hoheren Walzgraden steigt die relative Hiufigkeit bei Fraktionen
kleinerer Korner. Diese Verteilungen werden im Folgenden néher betrachtet.

Fiir Probe WK4,6 ist auffillig, dass die maximale relative Hiufigkeit bei der Fraktion der kleinsten Kérner
im Bereich von 40 nm liegt. Da besonders kleine Korner unterhalb von 40 nm durch die verwendete
Schrittweite der EBSD-Aufnahme nicht aufgelost werden konnen, erscheint die Korngréfienbestimmung
von WK4,6 durch mangelnde Auflosung beeintrichtigt. Dieses Auflosungslimit stellt fiir alle anderen
untersuchten Bleche jedoch kein Problem dar, da hier die maximale relative Haufigkeit bei 80 nm oder sogar
120 nm festgestellt werden kann. Kérner innerhalb der Fraktionen mit geringerer Gréfie haben demnach
jeweils eine geringere relative Haufigkeit und die Anpassungskurve der Lognormal-Verteilung ldsst sich
sinnvoll konvergieren. Dies trifft ebenfalls auf die Anpassungskurve fiir WP4,7 zu sowie auf die
Korngrofienverteilungen zweier weiterer EBSD-Aufnahmen an Probe WK4,6 (hier nicht dargestellt). Wie
bereits in Kapitel 3.4.3.5 gezeigt, konnte die tatsdchliche Korngrofie fiir WK4,6 und WP4,7 moglicherweise
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4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

kleiner einzuordnen sein als die ermittelte, da EBSD-Aufnahmen mit halber Schrittweite von 20 nm ca. 10 %
kleinere mittlere Korngrofien erzeugen.
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Abbildung 4.8 Korngrdfienverteilungen fiir WP und WK. Relative Hiufigkeiten ermittelt durch Linienschnitt-
verfahren entlang ND anhand der fiir Abbildung 4.1 zugrunde liegenden EBSD-Datensitze. Die
Klassengrofie liegt bei 0,04 um. Der jeweilige Mittelwert dyp wurde anhand der log. Anpassungskurve
fiir den jeweiligen Datensatz bestimmt. Das arithmetische Mittel dyp und dessen Standardabweichung
wurde dagegen anhand der relativen Haufigkeiten bestimmt und aus jeweils drei Datensdtzen gemittelt
(siehe Methodik S. 44). Ermittelte Parameter sind in Tabelle 7 aufgefiihrt.

4.1.4.1  Einflussvon Orientierungsbindern

In Abbildung 4.8 wird dyp dem ebenfalls berechneten arithmetischen Mittel (dyp) gegeniibergestellt. Zur
Berechnung von dyp wurde zunichst das arithmetische Mittel d;) fiir insgesamt drei EBSD-Aufnahmen an
unterschiedlichen Stellen der jeweiligen Probe errechnet (u.a. fiir die in Abbildung 4.1 gezeigten Datensitze)
und diese drei Werte gemittelt (siehe Kapitel 3.4.3.5). Dieses Vorgehen erlaubt die Bildung einer
Standardabweichung o(dyp) zwischen den drei arithmetischen Mitteln dEJ, welche als Fehlerbalken in
Abbildung 4.8 dargestellt werden. Eine grof3e Standardabweichung von dyp zeigt somit eine Varianz der
ermittelten Korngrdéfie zwischen verschiedenen Messungen an unterschiedlichen Stellen der Probe an, ergo
ob eine heterogene Verteilung der Korngrofien innerhalb der Probe vorliegt.

Die ermittelten Korngréfienparameter lassen sich in Tabelle 7 miteinander vergleichen. Hierbei fillt auf,
dass dyp generell deutlich von dyp zu hoheren Werten hin abweicht (angedeutet durch Pfeile in Abbildung
4.8), wobei A(dnp — Onp) bei WK1,6 mit Abstand am grofiten ist. Zwar ist der direkte Vergleich der Werte
Snp und dyp (statt OE)) nur bedingt empfehlenswert, da dyp fiir die jeweilige Probe anhand eines einzelnen
Datensatzes berechnet und dyp zusammen mit zwei weiteren Datensidtzen gemittelt wurde. A(dyp — Snp)
ist jedoch so hoch, dass die Unterschiede zwischen dyp und d;) fiir eine qualitative Betrachtung nicht ins
Gewicht fallen. Einerseits konnte die erhohte Abweichung A(dyp — dnp) an fehlenden Werten der
Kornfraktionen <40 nm liegen, was jedoch eher auf Bleche mit hohem Umformgrad zutrifft und die
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4 Ergebnisse und Diskussion

wesentlich grofleren Abweichungen bei Blechen mit niedrigem Umformgrad nicht erklirt. Viel eher deutet
die beobachtete Diskrepanz an, dass hier keine rein unimodale Korngrofienverteilung vorliegt, was
beispielsweise durch die in Abbildung 4.1 beobachteten Orientierungsbénder bedingt sein konnte und den
vergleichsweise hohen Wert des Datenpunktes fiir dyp von WK1,6 mit 1,874 um (im Vergleich zu 0,803 um
bei WP1,6) und dessen grofie Standardabweichung erkldrt. So konnen hohere Anteile von Fraktionen
groferer Korner, als sie durch die Normalverteilung erwartet werden, einen starken Einfluss auf dyp haben,
wihrend Syp durch die moglichst gute Konvergenz — vor allem an die Fraktionen kleiner Korner in der Ndhe
des Medianwertes — relativ unempfindlich gegen Schwankungen im Bereich der Anteile von Fraktionen
grofler Korner reagiert. Lediglich die schlechte Konvergenz von WK1,6 deutet mutmafilich eine Auswirkung
der Orientierungsbédnder auf die logarithmische Normalverteilung an.

Tabelle 7 Ermittelte Korngrofienparameter (in wm) der untersuchten Blechtypen im Walzzustand. Das arithmetische
Mittel dyp wurde mit Standardabweichung o(dyp) aus EBSD-Aufnahmen an drei unterschiedlichen
Stellen innerhalb der jeweiligen Probe ermittelt (drei Datensitze). Im dhnlich berechneten arithmetischen
Mittel dyp;pap Wurden nicht nur Grofiwinkelgrenzen (HAB), sondern zusitzlich Kleinwinkelgrenzen
(LAB) beriicksichtigt, ebenfalls mit Angabe der Standardabweichung o(dyp, ap). Dem Mittelwert der
logarithmischen Normalverteilung dyp und dem dazugehorigen Bestimmtheitsmaf} der Anpassungskurve
R? liegt nur ein Datensatz zugrunde. Die Differenz zwischen dyp und Syp wird in der letzten Spalte

angegeben.
Probe dnp o(dxp) dnp/LAB o(dnp/LaB) Sxp R? A(dnp — Sxp)
WP1,6 0,803 +0,103 0,397 +0,037 0,456 0,96 0,347
WP2,7 0,459 +0,031 0,316 +0,013 0,333 0,99 0,126
WP3,3 0,428 +0,060 0,299 +0,016 0,322 0,97 0,106
WP3,7 0,297 +0,016 0,195 +0,009 0,197 0,97 0,100
WP4,7 0,173 +0,016 0,112 +0,015 0,115 0,99 0,058
‘WK1,6 1,874 +0,359 0,478 +0,061 0,393 0,84 1,484
WK2,7 0,633 +0,064 0,335 +0,018 0,324 0,98 0,313
WK3,1 0,453 +0,025 0,274 +0,022 0,217 0,97 0,233
WK3,7 0,257 +0,011 0,157 +0,009 0,157 1,00 0,097
‘WK4,6 0,165 +0,011 0,105 +0,010 0,085 0,99 0,075

Die Darstellung der relativen Hiufigkeit der Korngrof3enfraktionen ldsst somit kaum die in den EBSD-
Aufnahmen beobachteten Orientierungsbander erkennen, da Fraktionen mit hoher Korngréfie trotz ihres
hohen Flidchenanteils in den Plots nur einen geringen Anteil ausmachen. Abhilfe wiirde eine Darstellung
schaffen, in der die Fraktionen logarithmisch eingeteilt werden. Durch eine solche Anderung der
Klassengrofien wird jedoch auch die ,,Auflosung® bei Fraktionen mit geringer Korngrofie reduziert und
insbesondere bei den diinnsten Blechen kommt es zu einer Verschiebung des Maximums. Ein anderer
Ansatz ist die Darstellung der flichengewichteten Haufigkeit, die dem Produkt der relativen Hiufigkeit mit
der Korngrofie der jeweiligen Fraktion entspricht. Letzteres wird in Abbildung 4.9 dargestellt und wird zu
Vergleichszwecken in weiteren Untersuchungen verwendet.

Werden, wie iiblich, in den Korngrofienverteilungen lediglich HAB beriicksichtigt (Abbildung 4.9, linke
Seite) zeigen sich fiir WK1,6 deutliche Peaks in den Fraktionen von 1-20 um, die auf die Orientierungs-
biander hindeuten. Fiir WK2,7 ist dies im Bereich von 8 um erkennbar, fiir WK3,1 nur noch gering bei
1-5 um. Die kaltgewalzten K-dotierten Bleche zeigen nur noch sehr geringe Peaks im Bereich von 1-2 um,
wodurch der Flichenanteil dieser Orientierungsbidnder als nur noch sehr klein einzustufen ist. Fiir WP1,6
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4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

sind einige Peaks im Bereich von 1-8 um zu erkennen und ebenso mit sinkender Intensitét in den weiteren
Walzstufen des reinen W, insgesamt aber bei Fraktionen mit geringerer Korngrof3e und mit geringerer
Intensitit als beim jeweiligen K-dotierten Pendant. Werden in der Korngrofienverteilung ebenso LAB als
Korngrenzen mitberiicksichtigt (Abbildung 4.9, rechte Seite), so sind besagte Peaks nur noch in sehr
schwacher Intensitdt erkennbar, da die Orientierungsbinder durch LAB unterteilt sind. Diese
Beobachtungen decken sich allesamt mit der in Abbildung 4.1 erkennbaren jeweiligen Auspragung der
Orientierungsbidnder.
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Abbildung 4.9 Korngrofienverteilungen mit flichengewichteter Haufigkeit (Produkt von relativer Haufigkeit und
jeweiliger Korngrofie d;) unter Beriicksichtigung von HAB (linke Seite) sowie LAB und HAB (rechte
Seite) fiir alle Blechtypen von WP (obere Reihe) und WK (untere Reihe) aus gleichem EBSD-Datensatz,
der Abbildung 4.8 zugrunde liegt. Die Klassengrdfie liegt bei 0,04 um.

4.1.4.2  Korngrdfienevolution mit Umformgrad

Ein weiterer Aspekt von Interesse bei der Untersuchung gewalzter Werkstoffe ist die Evolution der
Korngrofle wihrend des Walzens im Vergleich zur geometrisch notwendigen Korngréf3enverkleinerung.
Wird beispielsweise ein Korn mit einem Umformgrad von 75 % beaufschlagt, so wiirde theoretisch, bedingt
durch die geometrisch notwendige Verformung, das Korn nur noch 25 % seiner urspriinglichen Grofle
besitzen. Durch ein Linienschnittverfahren wiirde man so entlang der Blechdicke die gleiche Anzahl an
Korngrenzen schneiden (mit geringerem Abstand). Die real vorgefundene Korngréfie bei gewissem
Umformgrad weicht von der im Idealfall zu erwartenden Korngrofie jedoch meist ab, was an verschiedenen,
gegensitzlich auf die Korngrofle einwirkenden Prozessen liegt. Einerseits werden durch das Walzen
verschiedene Gleitsysteme in den Kornern aktiviert, Versetzungen konnen sich in Netzwerken
akkumulieren und neue Korngrenzen ausbilden, wodurch sich ein einzelnes Korn in mehrere Korner
aufteilt. Dies wiirde eine sogenannte Kornfeinung verursachen, ergo eine Vervielfachung von Kornern,
wodurch die reale Korngrofienverkleinerung (bzw. Korngréfienreduktion) stidrker ausfdllt als die
geometrisch notwendige. Andererseits konnen Walztemperaturen, die oberhalb bzw. geringfiigig unterhalb
einer Rekristallisationstemperatur des jeweiligen Materials liegen, zu statischer und dynamischer
Rekristallisation fiihren und somit eine Vergroberung der Mikrostruktur bewirken.

Ob wihrend des Walzvorgangs eine Kornfeinung oder eine Kornvergroberung iiberwiegt, lasst sich aus einer
Auftragung von dyp gegeniiber dem logarithmischen Umformgrad schliefien (Abbildung 4.10). Wiirden die
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Auswirkungen beider Mechanismen im Gleichgewicht stehen, also faktisch die Anzahl der Korner entlang
ND konstant bleiben, so wiirde die reale Korngréfienverkleinerung mit zunehmendem Umformgrad exakt
der geometrisch notwendigen Korngréfienverkleinerung folgen, deren Steigung in der Abbildung durch
graue Binder angedeutet wird. Dies scheint auf den ersten Blick tatséchlich fiir das K-dotierte Material bis
zum vorletzten Blech (WK3,7) der Fall zu sein (rote Kurve), stellt in der Realitit allerdings eine
auflergewohnliche Beobachtung dar [83]. Demgegeniiber steht die Blechreihe des technisch reinen W,
welche im Verlauf bis WP3,3 eine deutlich geringere Steigung aufweist und somit hier die Kornvergréberung
iiberwiegen wiirde. Letztere Beobachtung deckt sich mit Daten aus vergleichbaren Studien an reinen W-
Blechen, die eine vergleichbare Steigung in der Abnahme der Korngréfie mit dem Umformgrad aufweisen
[48, 51]. Wie bereits gezeigt wurde, haben die besonders in WK1,6 auftretenden Orientierungsbidnder, welche
hauptsichlich LAB enthalten, einen grofien Einfluss auf dyp und sind der Hauptgrund fiir die deutlich im
Vergleich zu WP1,6 erhohten Korngrofien in WK1,6, aber auch in WK2,7. Die groflere Steigung in der
Abnahme der Korngrofle des K-dotierten W ist somit ebenfalls ein Effekt, der auf die Orientierungsbéander
zuriickzufiihren ist. Das exakte Folgen der geometrischen notwendigen Korngréfienverkleinerung scheint
zufilliger Natur zu sein.
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Abbildung 4.10 Mittlere Korngréfie entlang ND (dyp) in Abhéngigkeit vom logarithmischen Umformgrad der
gewalzten W-Bleche. Werte fiir dyp (mit und ohne Beriicksichtigung von LAB) und Standard-
abweichung wurden berechnet aus drei EBSD-Aufnahmen fiir jedes beprobte Blech (Tabelle 7). Zu
Vergleichszwecken wurden Werte aus Studien mit vergleichbaren W-Blechen hinzugefiigt [48, 51].
Graue Binder zeigen die geometrisch zu erwartende Korngréfienreduktion, falls die Korngrenzen-
verdichtung der auferlegten Dickenreduktion idealerweise folgen wiirden.

Da die Orientierungsbiander im Wesentlichen LAB enthalten, wurde die Korngrofienverkleinerung
zusétzlich durch einen alternativen Ansatz untersucht. Hierzu wurde neben dem arithmetischen Mittel der
Korngrofle dyp, bei der eine Korngrenze mit Desorientierung von > 15° definiert wurde, auch die Korngrofie
dnp/Lap berechnet, bei der eine Korngrenze mit Desorientierung von > 2° definiert wurde und somit LAB
in die Korngréfienberechnung miteinschliefit (Tabelle 7). Die resultierende Korngréfienverkleinerung mit
Beriicksichtigung der LAB verlduft damit fiir WP und WK mit dhnlicher Steigung (gestrichelte Linie in
Abbildung 4.10) und ist in etwa vergleichbar mit der Steigung fiir die Abnahme von dyp bei reinem W.

Wihrend des weiteren Walzvorgangs zeigt WK insgesamt eine stirker ausgeprigte Korngrof3enreduktion im
Vergleich zu WP, wodurch in den letzten beiden Walzschritten fiir WK3,7 und WK4,6 geringfiigig kleinere
Korngrofien erreicht werden als bei ihren jeweiligen Pendants WP3,7 und WP4,7. Der Schluss, dass eine K-
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4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

Dotierung von Vorteil fiir die Korngréfienreduktion wihrend des Walzens ist, wire jedoch voreilig, denn
auffillig ist, dass zwischen WP2,7 und WP3,3 fast keine Reduktion sowohl von dyp als auch dyp,pap Zu
beobachten ist (siehe auch dhnliche Korngréfienverteilung in Abbildung 4.9). Dieses Verhalten deutet an,
dass wihrend des Warmwalzvorgangs verstdrkt dynamische Rekristallisation und/oder wihrend des
Anwidrmvorgangs zwischen den Walzstichen (bei 800-1000 °C) eine statische Rekristallisation ausgelost
wurde, wodurch die eigentlich durch den Walzprozess zu erwartende Korngrofienverkleinerung verhindert
wird. Dass dieses Verhalten nicht bei WK zu beobachten ist, konnte zum einen bedeuten, dass die K-
Dotierung hier bereits eine Wirkung zeigt und Rekristallisation wihrend des Warmwalzens und/oder
Anwidrmens bei WK reduziert wird, wohingegen sie in WP ungehemmt ablduft. Zum anderen kann dies
allerdings auch ein Indiz fiir eine unterschiedliche thermische Behandlung wihrend der Produktion von
WP3,3 und WK3,1 sein, beispielsweise durch einen zu langen Anwiarmvorgang zwischen den Walzstichen.
Da der Walzprozess fiir diese Studie nicht automatisiert, sondern in Handarbeit ablief, kénnen solche
Varianzen im zeitlichen Ablauf gegeben sein. Die hier gezeigten Daten deuten an, dass dies bei gegebener
Walztemperatur einen deutlichen Einfluss auf die Mikrostruktur haben kann.

Wihrend des Kaltwalzens (nach WP3,3 bzw. WK3,1) ist fiir beide Materialien eine stirkere Abnahme in der
Korngrofie als beim Warmwalzen zu beobachten. Die Kurvensteigung der Abnahme folgt nun anndhernd
der geometrisch notwendigen Korngrofienverkleinerung, oder iibertrifft diese sogar zwischen WP3,3 und
WP3,7. Die abgesenkte Walztemperatur reduziert somit den Einfluss von dynamischer Rekristallisation
erheblich, bzw. diirfte ginzlich das Auftreten von statischer Rekristallisation verhindern, wodurch die
Kornfeinung an Einfluss gewinnt und im Falle von WP gar dominiert. Trotz der erwdhnten stirkeren
Korngrofienreduktion von WK im Vergleich zu WP, ist die nach dem letzten Walzschritt vorgefundene
Korngrofie entlang ND mit 0,173 um fiir WP4,7 und 0,165 um fiir WK4,6 sehr dhnlich.

Eine mdgliche Sittigung der Korngréfienreduktion, wie sie in der Literatur oftmals vorausgesagt wird (bspw.
[82,271,272]), ist durch ein Abflachen der Steigung angedeutet. Allerdings ist nicht erkennbar, ob diese
erreicht wird, da eine Inter- bzw. Extrapolation durch die geringe Anzahl an Messpunkten zu viele Freiheits-
grade besitzt. Gegen eine mogliche Sittigung der Korngréfienreduktion spricht die Walztemperatur von
<300 °C, die selbst fiir dynamische Rekristallisation als limitierenden Faktor zu niedrig sein diirfte.
Theoretisch scheint das Potential einer weiteren Verkleinerung der Korngrofie durch Kaltwalzen also
gegeben, auch wenn die in der Praxis beobachtete Ausbreitung von longitudinalen Rissen entlang der Bleche
die Moglichkeiten eines weiteren Walzfortschritts beschréankt.

4.1.5 Versetzungsstrukturen

Zur Identifikation von Defektstrukturen und Ableitung moglicher Einfliisse auf die mechanischen
Eigenschaften wurden qualitative Versetzungsanalysen iiber STEM-Aufnahmen durchgefiihrt. Aufgrund
problematischer Pridparation von dickem Probenmaterial wurden lediglich WK3,1, WK3,7 und WK4,6
elektrochemisch ausgediinnt und im TEM untersucht. Durch die flache Probengeometrie der Bleche und der
dadurch begrenzten Priparationsmoglichkeiten ist die Blickrichtung der hier gezeigten STEM-Aufnahmen
stets parallel zu ND.

Aufgrund der begrenzten Probenauswahl reprédsentiert WK3,1 in den Vergleichsaufnahmen in Abbildung
4.11 den Zustand mit dem geringsten Umformgrad und der hochsten Walztemperatur (> 800 °C) im letzten
Walzschritt. Die STEM-Aufnahmen dieses Bleches (Abbildung 4.11a, b) zeigen eine im Vergleich zu den
folgenden Aufnahmen geringe Dichte von Korngrenzen, die eine unregelméfiige Morphologie aufweisen
und nur in Teilen parallel entlang RD ausgerichtet sind. Die Korner enthalten zahlreiche Versetzungen,
oftmals zu schwach organisierten Versetzungsnetzwerken kumuliert (Abbildung 4.11b). Dennoch finden
sich grof3e Bereiche innerhalb von Kornern, die vollstdndig frei von Versetzungen sind.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Probe WK3,7 reprisentiert einen Zustand hoheren Umformgrades bei niedrigerer Walztemperatur
(£300°C). Das augenscheinlichste Merkmal in den STEM-Aufnahmen ist die stirker entlang RD
ausgeldngte Morphologie der Korner im Vergleich zu WK3,1 und deren verzahnte, dachziegelartige
Anordnung (Abbildung 4.11c, d). Durch die Verzahnung ist eine Bestimmung der Lange entlang RD kaum
moglich. Durch unterschiedliche Kornorientierungen, eine hohe Anzahl an fast senkrecht zur
Durchstrahlungsrichtung stehenden Korngrenzen und eine hohe Versetzungsdichte erweisen sich nur
wenige Korner in Abhédngigkeit zum Probenkippwinkel als durchstrahlbar. Es zeigt sich eine deutlich
erhohte Anzahl an geraden Korngrenzen, die parallel zur Walzrichtung ausgerichtet sind. Auch die
Versetzungsdichte scheint hther im Vergleich zu WK3,1. Dazu tragen auch Versetzungsringe mit
Durchmessern von < 5nm bis zu 50 nm bei (teils auch in WK3,1 beobachtet), die oftmals in Reihen
angeordnet sind (Abbildung 4.11d, roter Ausschnitt). Diese Reihen (meist bezeichnet als dislocation debris)
konnen durch sich bewegende Versetzungen als unmittelbare Folge von Versetzungsspriingen hinterlassen
werden. Einzelne Versetzungsringe konnen allerdings auch durch Diffusion und Koaleszenz von Leerstellen
(bei hohen Temperaturen) und Zwischengitteratomen entstehen, oder durch Interaktion von Versetzungen
auf parallelen Gleitebenen [273]. Die hohe Wahrscheinlichkeit sich kreuzender Versetzungen auf nicht-
parallelen Gleitebenen ist zudem durch die hohe Zahl an Waldversetzungen indiziert.

Fiir WK4,6 ist eine Reduktion der Korngréfie entlang TD zu beobachten (Abbildung 4.11e, man beachte die
hohere Vergrofierung der Aufnahmen fiir WK4,6). Die Dichte der Korngrenzen steigt im Vergleich zu WK3,7
nochmals deutlich an, wovon die meisten entlang RD ausgerichtet sind. Auch die Dichte der Versetzungen
steigt signifikant an, welche in vielen Bereichen dufierst dicht zu komplexen Strukturen gepackt sind
(Abbildung 4.11f). Versetzungsringe treten ebenso ofter auf, jedoch im Vergleich zu WK3,1 und WK3,7 meist
unregelmifig verteilt (Abbildung 4.11f, rote Pfeile).

Auch wenn die im TEM beobachtete scheinbare Versetzungsdichte aufgrund moglicher Unterschiede in der
Probendicke mit Vorsicht zu betrachten ist, sind die dargestellten Versetzungsverteilungen reprisentativ fiir
das jeweilige untersuchte Probenvolumen. Mit steigendem Umformgrad ist ein genereller Trend zu h6heren
Versetzungsdichten und Korngrenzendichten sowie der Begradigung von Korngrenzen entlang RD zu
sehen. Dabei wird deutlich, dass nicht nur eine Korngréfienreduktion entlang ND, sondern auch entlang TD
stattfindet. Einerseits diirften die hoheren Dichten von Versetzungen und Korngrenzen durch die hohere
Walzverformung bedingt sein. Andererseits zeigen Studien an Schraubenversetzungen in W einen Wechsel
von eher stetigen Gleitbewegungen oberhalb von 300 °C zu vermehrt sprungartigen Bewegungen unterhalb
von 300 °C [274]. Da dieser Temperaturbereich wihrend des Kaltwalzens erreicht wird, kénnte ein weiterer
Grund fiir die hohere Versetzungs- und Korngrenzendichte auch ein Wechsel des Deformations-
mechanismus in W sein.

Einige der zahlreichen Regionen mit besonders hoher Versetzungsdichte in WK4,6 konnen in Anlehnung
an KUHLMANN-WILSDORF & HANSEN [82,84] als Versetzungsgrenzen (engl.: dislocation boundaries)
betrachtet werden. Dies steht im Einklang mit der durch EBSD festgestellten hohen Dichte an LAB
(Abbildung 4.7). Versetzungsgrenzen sollten durch ihre dichte Struktur ein Hindernis fiir weitere
Versetzungen darstellen und dadurch Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs
haben [84]. Dass dem tatsédchlich so ist, wird durch die Hall-Petch-Relation in Kapitel 4.3 deutlich. Zum
Abschluss der mikrostrukturellen Analyse im Walzzustand sei jedoch zunichst ein Blick auf die K-Blasen
geworfen, die sich in den hier gezeigten STEM-Aufnahmen nicht identifizieren lielen. Die moglichen
Griinde dafiir werden u.a. im ndchsten Kapitel behandelt.
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4.1 Mikrostruktur im Walzzustand

Kaltwalzen Warmwalzen

Abbildung 4.11
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Vergleich der Versetzungsstrukturen zwischen einer warmgewalzten Probe WK3,1 (a, b) und zweier
kaltgewalzten Proben WK3,7 (c, d) und WK4,6 (e, f) durch STEM-Aufnahmen mit HAADF-Detektor.
Blickrichtung entlang ND. Ubersichtsabbildungen in der linken Spalte mit markierter RD (a, c, €) mit
jeweils vergrofiertem Ausschnitt aus gelb markiertem Bereich (b, d, f). Beispiele fiir beobachtete Ver-
setzungsringe wurden vergrofiert aus rot markiertem Bereich (d) bzw. durch rote Pfeile markiert (f).
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.2 Analyse von Kalium-Blasen

Nachdem die Mikrostruktur beider Wolfram-Materialien eingehend miteinander verglichen wurden und
dabei nur marginale Unterschiede festgestellt werden konnten (mit Ausnahme der Orientierungsbédnder),
sei nun in diesem Kapitel das Hauptaugenmerk auf die Kalium-Dotierung gelegt, welche in den spiteren
Temperaturbehandlungen mafigebliche Auswirkungen auf die W-Mikrostruktur hat. Betrachtet wird zum
einen wie die K-Blasen in der W-Matrix verteilt sind und wie sich die Verteilung durch eine Wirme-
behandlung verdndert. Zum anderen wird aber auch die chemische Zusammensetzung und Struktur der
Blasen untersucht, welche wider Erwarten nicht ausschlief3lich Kalium enthalten, und diskutiert welche
physikalischen Auswirkungen dies auf Versetzungs- und Korngrenzenbewegungen haben kann. Hierzu
wurden diverse bildgebende Verfahren wie REM, TEM, EDX und AES miteinander kombiniert, um daraus
theoretische Uberlegungen, wie beispielsweise iiber den Blaseninnendruck, abzuleiten.

4.2.1  Struktur und Verteilung

Um ein Bild von den Blasenstrukturen im Walzzustand zu gewinnen, wurde die RD/ND-Oberfliche einiger
der fiir EBSD-Analysen verwendeten Proben (Kapitel 4.1.1) im REM iiber den Riickstreuelektronen-Modus
néher untersucht. Zwar werden im Folgenden die Ergebnisse lediglich anhand einiger Bildausschnitte aus
den REM-Aufnahmen diskutiert, diese sind jedoch moglichst repréasentativ gewidhlt, um einen Eindruck von
Blasengrofien und Blasengeometrien im gesamten Probenvolumen zu erhalten. Teilweise wurden dazu
Bildausschnitte aus anderen Probenbereichen miteingefiigt (rote Rahmen in Abbildung 4.12 und Abbildung
4.13), um eine groflere Anzahl an Blasen abzubilden. Die in den Abbildungen zu beobachtende Dichte-
verteilung der Blasen ist somit nicht reprisentativ.

4.2.1.1 K-Blasen im Walzzustand

Die REM-Aufnahmen der WK-Proben im Walzzustand zeigen bei hoher Vergréfierung eine Vielzahl von
Blasen, welche entlang der Walzrichtung ausgeldngt und meist an Korngrenzen verteilt sind (Abbildung
4.12, obere Reihe). Diese Strukturen erscheinen zunichst dhnlich mit denen von Blasenschlduchen in
gezogenen Wolframdrihten. Da es sich hier jedoch um uniaxial gewalzte Bleche handelt, ist zu vermuten,
dass die Blasen nicht nur entlang RD, sondern auch geringfiigig entlang TD ausgeldngt sind und somit die
Morphologie der W-Korner in Form eines gestreckten Pfannkuchens widerspiegeln. Diese Vermutung wird
durch darauffolgend dargestellte TEM-Untersuchungen bestitigt, bei denen RD/TD-Schnitte untersucht
wurden (Kapitel 4.2.1.5). Im Vergleich zu den Blasenstrukturen in den stark kaltgewalzten Blechen WK4,6
und WK3,7 fillt bei WK1,6 eine geringere Streckung der vorgefundenen Blasenellipsoide auf.

4.2.1.2  Blasenaufbruch nach Warmebehandlung

Anhand der hier vorgefundenen abgeflachten Blasengeometrie stellt sich die Frage, ob sich durch eine
Wirmebehandlung eine Plateau-Rayleigh-Instabilitit provozieren lidsst, wie es bei eindimensional
ausgelidngten Blasenschlduchen in Gliihlampendrédhten der Fall ist. Insbesondere fiir die Blasen bei den
kaltgewalzten Blechen WK4,6 und WK3,7 scheint das Instabilititskriterium (Achsenverhéltnis von > 27)
fiir eine Aufspaltung in mindestens zwei Blasen in den hier gezeigten Bildausschnitten fiir einen
iiberwiegenden Anteil von Blasen erfiillt zu sein. Fiir WK1,6 fillt der Anteil solcher Blasen zwar geringer
aus, was im niedrigeren Umformgrad und/oder in der hoheren Walztemperatur begriindet sein diirfte,
dennoch erfiillen zahlreiche Blasen dieses Kriterium. Durch die Streckung der Blasenellipsoide nicht nur
entlang RD, sondern auch TD, gewinnt das Modell des Aufbruchsmechanismus nach PLATEAU & RAYLEIGH
[197] allerdings zusitzlich an Komplexitit.
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4.2 Analyse von Kalium-Blasen

Zur Beantwortung der Frage nach der Instabilitit der vorgefundenen K-Blasen wurden W-Bleche
untersucht, welche bei unterschiedlichen Temperaturen von 800-2400 °C fiir jeweils 1 h wirmebehandelt
wurden (Abbildung 4.12 und Abbildung 4.13).

Abbildung 4.12 REM-Aufnahmen an K-Blasen fiir die Bleche WK1,6, WK3,7 und WK4,6 fiir den Walzzustand (WZ)
und nach Wirmebehandlung bei 800-1100 °C fiir jeweils 1 h. Blasenreihen, welche teilweise nur bei
hoher Vergrofierung der hochaufgelosten REM-Aufnahme erkennbar sind, wurden markiert (rote
Pfeile). Bildbreite jeweils 6 um. Rote Rahmen kennzeichnen aus anderen Probenarealen eingefiigte
Bildbereiche mit gleicher Vergrofierung. Gelbe Pfeile: Beispiele fiir nicht aufgebrochene
Blasenellipsoide. Jeweils gleicher Mafistab.
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4 Ergebnisse und Diskussion

WK1,6 WK3,7 WK4,6

Abbildung 4.13 REM-Aufnahmen an K-Blasen fiir die Bleche WK1,6, WK3,7 und WK4,6 nach Warmebehandlung bei
1270-2400 °C fiir jeweils 1h. Blasenreihen, welche teilweise nur bei hoher Vergrofierung der
hochaufgelosten REM-Aufnahme erkennbar sind, wurden markiert (rote Pfeile). Bildbreite jeweils
6 um. Rote Rahmen kennzeichnen aus anderen Probenarealen eingefiigte Bildbereiche mit gleicher
Vergroflerung. Weifle Pfeile: Beispiele fiir facettierte Blasen. Jeweils gleicher Maf3stab.

Nach Wirmebehandlung bei 800 °C lassen sich in den REM-Aufnahmen noch keine charakteristischen
Blasenreihen erkennen, wie man sie nach einem Blasenaufbruch durch Instabilitit erwarten wiirde.
Einzelne, stark ausgeldngte Blasen zeigen eine leichte Einschniirung (siehe WK3,7, unterste Blasenreihe).
Nach 890 °C sind insbesondere in WK4,6, aber auch in WK3,7, einzelne Blasenreihen zu erkennen (siche
Markierungen durch rote Pfeile). Die aufgebrochenen Blasen haben lediglich einen Durchmesser von
ca. 35 nm entlang ND, fiir dickere ausgeldngte Blasen ist kein Aufbruch festzustellen. Probe WK1,6 zeigt bei
dieser Temperatur noch keine Blasenketten, was hochstwahrscheinlich im generell niedrigeren
Achsenverhiltnis der Blasenellipsoide und/oder ihrer Grofie begriindet ist (> 35 nm entlang ND). Nach
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4.2 Analyse von Kalium-Blasen

1100 °C sind jedoch auch in WK1,6 Blasenreihen zu erkennen, wenn auch in geringerer Anzahl.
Insbesondere grofiere Ellipsoide zeigen noch keinen Aufbruch.

Nach 1270 °C finden sich kaum noch Blasenellipsoide bei allen drei Proben und generell sinkt das
Achsenverhiltnis der Blasen deutlich. Daraus ldsst sich schliefien, dass bei dieser Temperatur alle Blasen
mit erfiilltem Instabilititskriterium aufgespalten wurden bzw. im Mindesten — sofern das Aufspaltungs-
kriterium durch das Achsenverhiltnis nicht erfiillt ist - zunehmend sphéaroidisieren. Nach Warme-
behandlung bei noch hoheren Temperaturen von 1800 °C sind die meisten vorgefundenen Blasen
anndhernd dquiaxial.

Diese qualitativen Ergebnisse sind im Einklang mit dem durch MOON & Koo festgestellten Sachverhalt, dass
bei begrenzter Zeit die Wahrscheinlichkeit fiir einen Blasenaufbruch mit einem grofieren Blasenvolumen
sinkt, da die Diffusion einer grofieren Anzahl von W-Atomen notig ist und der Prozess mehr Zeit oder eine
hohere Temperatur beansprucht [28, 29].

Doch wie ldsst sich ein Vergleich in der Kinetik zwischen dem hier beobachteten Blasenaufbruch in Blechen
zu dem in Dréhten herstellen? Welche konkreten Temperaturbehandlungsparameter fithren zu einem
Aufbruch von Blasen in Wolframblechen? Wie ist dieser Aufbruchsmechanismus abhédngig von der
Blasengrofie? Und welchen Einfluss hat der Umformgrad auf das Achsenverhiltnis der Ellipsoide? Dies soll
im Folgenden ermittelt werden.

4.2.1.3  Kinetik des Blasenaufbruchs

Zunichst sei erwidhnt, dass die Aufbruchskriterien nach MOON & KOO [29] mit Temperatur, Blasengrofie
und Zeit aufgrund der verfiigbaren Daten lediglich fiir eine Warmebehandlungsdauer von 1 h betrachtet
werden konnen (Abbildung 4.14). Beispielsweise sollten so nach 1 h bei einer Temperatur von 1100 °C alle
Blasenellipsoide mit einem Radius (¥,) von bis zu 40 nm aufgebrochen sein bzw. den Vorgang zu mindestens
zwei Dritteln vollzogen haben. Wohlgemerkt beziehen sich die Berechnungen von MOON & K00 [29] auf die
Geometrie von eindimensional ausgeldngten Ellipsoiden in W-Drihten. Aus REM-Aufnahmen, wie sie in
Abbildung 4.12 und Abbildung 4.13 dargestellt sind, konnen die vorhandenen Blasenellipsoide vermessen
und zur Uberpriifung das Modell von MOON & K00 [29] darauf angewandt werden. Da hier jedoch in den
verwendeten Probenschliffen fiir die Blasenellipsoide lediglich die Mafe entlang ND und RD erfasst werden
konnen, wird zur Vereinfachung im Folgenden der Durchmesser entlang ND (dy,np) und TD (dy/tp)
gleichgesetzt, also zundchst von eindimensional gestreckten Ellipsoiden mit einem einheitlichen Radius r,
entlang der Ebene TD/ND ausgegangen, wie sie in W-Dréihten zu finden sind.

Mithilfe der Bildauswertungssoftware ImageJ konnten aus zahlreichen REM-Aufnahmen durch manuelle
grafische Approximation von Ellipsen insgesamt 245 Blasenellipsoide und 295 bereits aufgebrochene
Blasenketten nach unterschiedlicher Temperaturbehandlung vermessen werden (Gesamtanzahl n = 540).
Dabei wurden fiir Ellipsoide die Linge [ und der Radius r, erfasst. Bei Blasenketten wurde ebenso die
Gesamtldange [ sowie der Radius der einzelnen Blasen 73 und deren Anzahl ng innerhalb der Kette erfasst.
Aus methodischen Griinden wurde fiir r stets der Radius der grofiten Blase innerhalb der Kette gemessen.
Da eine Kette aus zwei Blasen nur schwierig von zwei zufillig nebeneinanderliegenden Blasen unter-
schieden werden kann, wurden zudem lediglich Blasenketten mit ng > 3 erfasst. Um nidherungsweise von
rg auf den Radius des urspriinglichen Blasenellipsoids 7, schlieflen zu konnen, wurde ein analytisches
Verfahren zur Losung von kubischen Gleichungen auf den gesammelten Datensatz angewandt, welches im
Anhang auf S. 184 niher erldutert wird. Die so erfassten Radien r, von Ellipsoiden und Blasenketten liegen
in einem Bereich von 2-200 nm.
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4 Ergebnisse und Diskussion

An dieser Stelle sei angemerkt, dass die Fraktionen der kleinsten Blasen durch die Auflésungsgrenze des
REM unterreprédsentiert sein konnten bzw. in diesen Fraktionen Messfehler grofler werden. Der im
nachfolgenden Kapitel 4.2.1.6 dargestellte Vergleich von Blasengrofienverteilungen, die anhand von REM-
als auch TEM-Aufnahmen ermittelt wurden, 1dsst jedoch erkennen, dass dadurch vermutlich nur marginale
Abweichungen entstehen. Da zudem hier untersucht werden soll welche Wiarmebehandlungsparameter zu
einem vollstdndigen Aufbruch aller Blasen fiihren, sind die Fraktionen gréfierer Blasen von hoherer
Relevanz, da diese mehr Zeit bendtigen bzw. bei hoherer Temperatur aufbrechen.
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Abbildung 4.14 Aufbruchskriterien Radius und Temperatur fiir gestreckte Blasenellipsoide (mit I/d, > 27) nach dem
Modell von MooN & Koo [29] fiir unterschiedliche Wirmebehandlungszeiten (siehe Kapitel 2.3.3.3).
Mit kleinerem Radius und hoherer Temperatur sinkt die notige Zeit fiir einen Aufbruch. Im hier
vorgestellten Experiment wurde lediglich der Verlauf fiir 1h bei gewissen Wirmebehandlungs-
temperaturen (Tj,) betrachtet (siehe markierte Datenpunkte). Der rote Bereich markiert die Spann-
breite der beobachteten Ellipsoid-Radien in den hier verwendeten W-Blechen. Diese sollten unterhalb
der Kurve fiir 1 h (blauer Bereich) den Aufbruch zu mindestens zwei Dritteln vollzogen haben.

Einige der bereits aufgebrochenen Blasenketten bestehen aus Blasen, welche ihrerseits gestreckt und
demnach aufgebrochen aber noch nicht vollstindig sphiroidisiert sind. Um die Statistik von r, und dem
Achsenverhiltnis nicht zu verfélschen, wurden diese (n = 40) fiir die weitere Analyse aus dem Datensatz
entfernt. Die so extrahierten Parameter sind in Tabelle 8 als Mittelwerte mit Standardabweichung
zusammengefasst. Zur Kontrolle wurde zudem rechnerisch gepriift, inwiefern sich die Oberfliche der
Blasenellipsoide durch den Aufbruchsvorgang in Blasenketten reduziert. Im Schnitt betrdgt die
Gesamtoberfliche der Blasen innerhalb einer Kette nur noch das 0,76-fache der rekonstruierten Fldche des
ehemaligen Ellipsoids. Die geringste Reduktion ist bei einer Kette mit dem 0,98-fachen zu verzeichnen, was
unter einem Wert von 1 liegt und somit die Gesetzmifligkeit der Oberflichenreduktion als primire
Triebkraft fiir den Aufbruch nicht verletzt.

Weiterhin ist das beobachtete Achsenverhiltnis fiir alle Ellipsoide und Blasenketten (mit Umrechnung auf
rp) getrennt nach Blechtyp als Boxplot in Abbildung 4.15 aufgetragen. Wie zu erwarten, steigt mit dem
Umformgrad von WK1,6 tiber WK3,7 bis WK4,6 auch das Achsenverhiltnis der Blasen. Hierbei stellt sich
nun die Frage, inwiefern die durch den Walzprozess deformierten Blasen der geometrisch notwendigen
Verformung gefolgt sind, &hnlich wie dies bereits fiir die Korngrofien betrachtet wurde (Abbildung 4.10).
Geht man davon aus, dass die Blasen noch wihrend der Anwidrmphasen beim Heifiwalzprozess schnell
sphiroidisieren und folglich eine Streckung der Blasen kaum mdglich ist, sollte die Streckung friihestens
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4.2 Analyse von Kalium-Blasen

wihrend des Warmwalzens von WKO0,0 geschehen. Mit dem Umformgrad von WK1,6 miisste sich
idealerweise ein Achsenverhiltnis von 5,0 fiir die Blasen einstellen, bei WK3,7 dagegen bereits 40 und fiir
WK4,6 sogar 111 (siehe auch graue Markierungen in Abbildung 4.15). Die tatsichlich vorgefundenen
Mittelwerte fiir WK1,6 liegen mit 6,3 sehr nahe am theoretischen Wert. Fiir WK3,7 und WK4,6 liegen diese
jedoch deutlich zu niedrig. Anhand der auf diese drei Bleche begrenzten Daten ist allerdings schwer zu
eruieren, ob hier eine Art ,,Sittigung®” im Voranschreiten des Achsenverhiltnisses mit dem Umformgrad der
Bleche vorliegt. Grund fiir eine solche Sittigung kdnnte ein Sphéroidisieren der Ellipsoide bereits wihrend
des Warmwalzens sein, welches fiir Ellipsoide mit kleinem r, schneller vonstattengeht. Je stirker l/d, durch
das Walzen erhoht und damit r, verkleinert wird, desto eher findet Sphiroidisierung durch Temperatur-
behandlung statt [275].

Tabelle 8 Statistik fiir die vermessenen Blasengeometrien in den Proben WK1,6, WK3,7, WK4,6 zusammengefasst
fiir alle unterschiedlichen Temperaturbehandlungen, mit Anzahl der vermessenen Blasenketten bzw.
Ellipsoide (n) und dem Mittelwert von Linge (I) sowie Radius der Ellipsoide (i) und jeweiliger
Standardabweichung (o). Fiir Blasenketten ist zudem der Mittelwert des Radius ihrer jeweils gréfiten
Einzelblasen (rp), die mittlere Anzahl der Blasen (ng) innerhalb der Ketten sowie das Verhiltnis der
Blasenoberfldche vor dem Aufbruch (S;) und nach dem Aufbruch (Sg) gegeben. Rekonstruierte Werte von
1, fiir Blasenketten wurden aus rg, ng und [ nach Cardanischer Formel berechnet (sieche Anhang B, S. 184).

Probe Blasenform n [/um a(l) fo/pum  o(ry) Fg/mm  o(rg) ng/um  o(ng)  Sp/S,
Ellipsoid 115 0,41 0,43 0,050 0,042 - - - - -

‘WK1,6
Blasenkette 17 0,68 0,41 0,022 0,010 0,036 0,014 4,9 1,6 0,81
Ellipsoid 65 0,43 0,38 0,036 0,021 - - - - -
‘WK3,7
Blasenkette 69 0,89 0,66 0,018 0,013 0,033 0,021 6,8 7,6 0,76
Ellipsoid 65 0,50 0,25 0,047 0,031 - - - - -
‘WK4,6
Blasenkette 169 0,73 0,43 0,017 0,009 0,031 0,016 5,3 2,3 0,76
Total Ellipsoid 245 0,44 0,38 0,045 0,035 - - - - -
otal
Blasenkette 255 0,77 0,51 0,018 0,010 0,032 0,017 5,7 4.4 0,76

Fraglich ist jedoch, warum wihrend des Kaltwalzens zwischen WK3,7 und WK4,6 der Mittelwert des
Achsenverhiltnisses nicht erhoht wird, da hier die Temperatur fiir eine Sphéroidisierung nicht ausreichen
diirfte. Bei genauerer Betrachtung der Verteilungen in Abbildung 4.15 wird deutlich, dass dieser Wert fiir
WK3,7 durch einige Ausreifler erheblich beeinflusst wird. Die drei grofiten Ausreifier stellen Blasenketten
mit 26 bis 59 Blasen (!) dar (siehe beispielsweise Abbildung 4.12, WK3,7 nach 1100 °C). Werden diese drei
extremen Ausreifier im Datensatz maskiert, so sinkt das durchschnittliche Achsenverhéltnis fiir WK3,7 auf
16,0 und liegt damit unterhalb des Wertes von WK4,6 mit 19,8. Warum solche langen Blasenketten nicht in
WK4,6 gefunden wurden, bleibt an dieser Stelle unklar. Lediglich die geringe Anzahl solcher Ausreif3er lidsst
vermuten, dass das Auffinden solcher langen Ketten eher ein statistisches Problem ist und bei
entsprechender Ausweitung der Analyse Ketten mit &hnlich hohem ng auch in WK4,6 gefunden werden
konnten.

Interessant ist zudem, dass sdmtliche vermessenen Blasenketten, die den Aufbruch vollzogen haben, ein
Achsenverhiltnis von 6,59 nicht unterschreiten, was das postulierte kritische Achsenverhiltnis von 2n
(~ 6,28) nach BRIANT [192,199] auf den ersten Blick scheinbar bestitigt (Abbildung 4.15, griiner Boxplot).
Es gilt jedoch zu beachten, dass hier lediglich Blasenketten mit mehr als drei Blasen erfasst wurden. Mit der
Annahme, dass das Modell nach BRIANT das durch RAYLEIGH [197] formulierte Instabilitdtskriterium auf die
Geometrie eines endlichen Zylinders anwendet, sollte das kritische Achsenverhiltnis also mindestens 37«
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4 Ergebnisse und Diskussion

(~ 9,42) betragen. Damit wird das kritische Achsenverhiltnis durch einige Datenpunkte unterschritten (n =
15). Eine eigene Berechnung, die von der Geometrie eines Sphirozylinders ausgeht (siehe Anhang B, S. 187),
ermittelt ein niedrigeres kritisches Achsenverhiiltnis fiir den Aufbruch in drei Blasen von 7,84. Auch dieses
wird durch einige wenige experimentelle Werte unterschritten (n = 3), stellt jedoch eine bessere Ndherung
dar. Da wihrend der Messung von ry stets nur die grofite Blase einer Kette erfasst wurde, ist anzunehmen,
dass die durchschnittliche Blasengroéf3e der jeweiligen Kette teilweise {iberschiitzt wurde, womit auch eine
Unterschitzung des daraus berechneten I/d, und eine Erkldrung fiir das Unterschreiten des kritischen
Achsenverhiltnisses einhergeht. Rein empirisch bedingt wird daher im Folgenden zu Vergleichszwecken als
kritisches Achsenverhiltnis ndherungsweise ein Wert von 2n verwendet, der jedoch keine physikalische
Grundlage hat.
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Abbildung 4.15 Boxplot der Achsenverhiltnisse vorgefundener Blasenellipsoide und Blasenketten getrennt nach
Blechen WK1,6, WK3,7 und WK4,6. Das idealerweise nach geometrisch notweniger Verformung
gegebene Achsenverhiltnis ist durch einen grauen Balken gegeben. Der rechte Boxplot (griin) enthilt
zusammengefasst sdmtliche vermessenen Blasenketten (ohne Ellipsoide) aus allen Blechen. Die
Gesamtzahl der Datenpunkte fiir den jeweiligen Boxplot ist durch n gegeben, der Mittelwert durch ein
Kreuz (X) symbolisiert. Das blau markierte Areal mit I/d, > 2n kennzeichnet niherungsweise einen
Bereich, in dem das minimale Achsenverhiltnis fiir einen Aufbruch gegeben wire (siehe Beschreibung
im Text).

Fiir den Aufbruchsmechanismus durch Temperaturbehandlung bedeutet die Verteilung in Abbildung 4.15,
dass fiir WK1,6 nur 33 % der Blasenellipsoide ein Achsenverhiltnis von 27 erreicht haben, wihrend es fiir
WK3,7 ca. 74 % und fiir WK4,6 ca. 86 % sind. Wie zu erwarten, steigt also statistisch mit héherem
Umformgrad der Bleche die Anzahl an Blasen, welche die Grundvoraussetzung fiir einen Blasenaufbruch
erfiillen.

Im néchsten Schritt wurden Ellipsoide, welche ein Achsenverhiltnis von 2w unterschreiten, aus dem
Datensatz entfernt und die Groflenverteilung der verbleibenden Blasen als Boxplot in Abbildung 4.16
aufgetragen. Hierbei wurde nicht mehr nach Umformgrad getrennt, da dieser nur das Kriterium des
Achsenverhiltnisses fiir den Aufbruch beeinflusst, welches nun fiir die Ellipsoide des verbleibenden
Datensatzes als erfiillt erachtet wird. Entscheidend fiir den Aufbruch sind an dieser Stelle letztendlich
Blasengrofie, Temperatur und Zeit, wobei letztere in dieser experimentellen Reihe nur auf 1 h beschrinkt
ist. Im Folgenden wird nun betrachtet mit welcher Grofie Blasenellipsoide bei welcher Temperatur
aufgebrochen sind.
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4.2 Analyse von Kalium-Blasen

Wie schon zum Teil in Abbildung 4.12 festgestellt wurde, sind nach Wirmebehandlung bei 750 °C und
800 °C lediglich Blasenellipsoide zu finden, die keinen Aufbruch vorweisen. Tatsédchlich iibersteigen die hier
gemessenen 1, die erlaubten Maximalwerte der Radien, fiir die durch das Modell nach MOON & K00 [29] ein
Aufbruch vorhergesagt wird (blau markierter Bereich in Abbildung 4.16). Fiir die Proben mit T, von 800 °C
konnten nur wenige Blasen erfasst werden, wobei deren Anzahl durch das Filtern der Daten nochmals
drastisch reduziert wurde. Trotz der unzureichenden Statistik fiir diese Proben werden die Daten hier
dennoch, der Vollstindigkeit wegen, gezeigt. Nach Temperaturbehandlung mit 890 °C finden sich ebenso
Ellipsoide ohne Aufbruch, die erwartungsgemif} iiber den Maximalwerten liegen. Daneben existieren
allerdings auch aufgebrochene Blasenreihen, die mit umgerechnetem r, fast vollstindig unter dem
Grenzwert im moglichen Bereich fiir einen Aufbruch liegen.
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Abbildung 4.16 Boxplot der Radien vorgefundener Ellipsoide (violett) und bereits aufgebrochener Blasenketten (griin)
sortiert nach Temperatur der Wirmebehandlung fiir 1 h. Blaue Werte und Balken geben den
maximalen Radius an, fiir den die Aufbruchskriterien nach MoonN & Koo [29] durch Temperatur und
Zeit erfiillt sind. Die Gesamtzahl der Datenpunkte fiir den jeweiligen Boxplot ist durch n gegeben, der
Mittelwert durch ein Kreuz (X) symbolisiert. Whisker markieren jeweils den Minimal- und Maximal-
wert, der das 1,5-fache des interquartilen Bereichs nicht iiberschreitet. Bei Uberschreitung wird dieser
als Ausreifier gewertet (Datenpunkte mit gefiilltem Symbol).

Bei 1100 °C findet sich jedoch eine deutliche Abweichung von diesem Modell: Zwar liegen nahezu alle 7, der
aufgebrochenen Blasenreihen erwartungsgemifl unterhalb des Grenzwertes, allerdings findet sich ein
groflerer Anteil an nicht aufgebrochenen Ellipsoiden, die ebenfalls unterhalb des Grenzwertes liegen und
somit nach der Modellvorstellung hitten aufbrechen miissen. Ein Beispiel fiir ein solches nicht
aufgebrochenes Ellipsoid findet sich in Abbildung 4.12 fiir WK3,7 (markiert durch gelbe Pfeile), in direkter
Koexistenz mit aufgebrochenen Blasenreihen &hnlicher Gréfie. Bei 1270 °C und 1800 °C finden sich
wiederrum ausschliellich aufgebrochene Blasenreihen, deren geschitzte urspriingliche Radien deutlich
unterhalb des Grenzwertes liegen und somit in das Modell passen.

Die Abweichungen bei 1100 °C von der Modellvorhersage konnten zwar in Ungenauigkeiten durch die
Messmethodik an den REM-Aufnahmen begriindet sein, die Koexistenz von aufgebrochenen und nicht
aufgebrochenen Ellipsoiden mit dhnlichem Radius weist allerdings eher auf einen Mechanismus hin, der
den Aufbruch fiir einige Ellipsoide erschwert. Tatsdchlich konnte der hier beobachtete Effekt ein Hinweis
darauf sein, dass sich die Blasengeometrie zwischen Blechen und Drihten unterscheidet und dies einen
Einfluss auf die Kinetik hat. Wéahrend Ellipsoide mit einheitlichem Radius nach dem Plateau-Rayleigh-
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Mechanismus direkt entlang einer Dimension aufbrechen konnen, ist fiir abgeflachte Ellipsoide mit einem
erhohten Achsenverhiltnis dy,tp/dy/np €in zusitzlicher Diffusionsprozess notig, der eine Sphéroidisierung
entlang der Ebene TD/ND ermdglicht (Abbildung 4.17). Dieser Diffusionsprozess bedingt einen htheren
Energieaufwand, ergo wiirde ein abgeflachtes Ellipsoid eine hohere Temperatur bzw. lingere Zeit fiir den
Aufbruch bendétigen. Da bei den vorgefundenen Blasenellipsoiden die Achsenverhiltnisse [/dynp bereits
groflen Schwankungen unterliegen (Abbildung 4.15), konnten ebenso die Achsenverhiltnisse dy;rp/do/ND
schwanken. Dadurch wiirden mehr oder weniger stark abgeflachte Ellipsoide koexistieren, mit h6herem
oder niedrigerem Energiebedarf fiir den Aufbruch. Dies wiirde das beobachtete Verhalten von
aufgebrochenen und nicht aufgebrochenen Ellipsoiden mit gleichen Radien bei 1100 °C erklédren.

10D ~582

Aufbruch Aufbruch

Walzzustand entlang RD entlang TD

V"— DO = B o O
LVRD
Abbildung 4.17 Modell eines mdglichen zweistufen Aufbruchs von Blasenellipsoiden durch Wirmebehandlung,

ausgehend von einer abgeflachten Blasengeometrie durch Umformung innerhalb von gewalzten
Blechen. Siehe zum Vergleich auch Abbildung 4.21b.

Es bleibt festzuhalten, dass durch Walzen deformierte K-Blasenellipsoide ebenso durch eine Plateau-
Rayleigh-Instabilitit in Ketten kleinerer Blasen aufbrechen konnen, wie dies bei K-Blasenellipsoiden in
gezogenen Driahten mdglich ist, auch wenn Hinweise darauf bestehen, dass dies durch geometrische Unter-
schiede mit geringerer Effektivitit geschieht. Zwar sind neben dem Instabilitdtskriterium durch das Achsen-
verhiltnis auch Temperatur und Dauer der Wiarmebehandlung sowie die Gréfie der Ellipsoide mafigeblich
fiir einen erfolgreichen Aufbruch, aber gerade die Abhéngigkeit zum Achsenverhiltnis lédsst einen direkten
Einfluss des Walzprozesses auf die spitere Verteilung der Blasen erkennen: Mit zunehmendem Umformgrad
erhoht sich tendenziell das Achsenverhiltnis der Ellipsoide, welche durch nachfolgende Warmebehandlung
in lingere Ketten aus kleineren Blasen zerfallen und somit nach dem Prinzip von ZENER eine hohere
Riickhaltekraft gegeniiber mikrostruktureller Restauration entwickeln. Dieser Sachverhalt wird in den
spiter dargestellten Experimenten mit Warmebehandlungen zur Rekristallisation eine grofiere Rolle spielen.

4.2.1.4  Instabilitit sphdrischer K-Blasen bei extremen Temperaturen

Die REM-Untersuchungen an wiarmebehandelten Proben wurden auf hohere Temperaturen hin mit 2200 °C
und 2400 °C ausgedehnt (Abbildung 4.13). Dabei fdllt ab 2200 °C ein zusétzliches Phinomen auf: Die Anzahl
und das Volumen der vorgefundenen Blasen steigen im Vergleich zu den Aufnahmen nach 1800 °C mit
zunehmend Temperatur an. Besonders deutlich wird dies bei Probe WK1,6, wo vermehrt kleinere Blasen in
Erscheinung treten, aber auch bei WK4,6 und WK3,7, wo ein deutlich groflerer durchschnittlicher Blasen-
durchmesser zu beobachten ist. Einige der Blasen weisen eine Facettierung auf, welche durch eine
hexagonale Form in Erscheinung tritt und mutmaflich die kristallographischen Ebenen des kubischen W-
Gitters widerspiegelt. Die Facettierung ist sogar bereits in wenigen Blasen nach 1800 °C erkennbar (siehe
Abbildung 4.13, weifie Pfeile). Diese Volumenzunahme mit teilweiser Deformation der sphérischen Blasen
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zu hexagonaler Morphologie deutet auf eine weitere Instabilitit bei hohen Temperaturen hin, wie sie auch
in K-dotierten Gliihlampendréahten beobachtet wurde und auf eine Gleichgewichtseinstellung des Blasen-
innendrucks gegeniiber der Oberflachenspannung zuriickzufiihren ist (sieche Kapitel 2.3.3.4). Akkumulation
von Leerstellen und moglicherweise auch eine Diffusion von K-Atomen entlang von Korngrenzen von
kleineren zu grofleren Blasen konnten dafiir infrage kommen [206]. Das in Kapitel 2.3.3.4 erwihnte
spannungsinduzierte Wachstum und die Akkumulation von grofien Blasen bei sehr hohen Temperaturen
(> 2600 °C) diirften jedoch in den hier gezeigten Experimenten durch fehlende dufiere Spannung und dem
niedrigeren Temperaturbereich nicht relevant sein. Allerdings sollte spannungsinduziertes Wachstum bei
Verwendung von K-dotiertem W in belasteten Bauteilen und bei extremen Temperaturen beriicksichtigt
werden. Das beschriebene Wachstum von kleinen Blasen mit hohem Innendruck Py ist allerdings in
Abbildung 4.13 durch einen Anstieg der Dichte von kleinen Blasen nach Temperaturbehandlung mit
T > 2200 °C erkennbar. Reihen aus kleinen Blasen, welche moglicherweise bei niedrigeren Ty, in den REM-
Aufnahmen mit geringer Vergroflierung kaum sichtbar sind, scheinen insbesondere nach Temperatur-
behandlung bei 2200 °C und 2400 °C hervorzutreten. Die dadurch bedingte Zunahme des Gesamtvolumens
an Blasen wird bei den in 4.4.4 dargestellten isothermen Temperaturbehandlungen bei 2200 °C relevant.

Bei den mit 2400 °C behandelten Proben konnte ein weiterer Effekt das Blasenwachstum begiinstigen. Wie
eingangs erwdhnt wurde der Sinterprozess des hier untersuchten W-Materials bei niedrigeren Temperaturen
(unterhalb von 2400 °C) durchgefiihrt, als dies bei Glithlampendridhten der Fall ist. Dies fiihrt zu einem
erhohten Gehalt von Restmengen an Al und Si, welche im folgenden Kapitel durch EDX- und AES-Analyse
auch in den Blasen selbst nachgewiesen wurden. Es ist daher denkbar, dass ein Teil des in den Blasen
enthaltenen K noch an Alumosilikate gebunden ist und damit nicht zum Aufbau des Dampfdrucks in den
Blasen beitragen kann. Durch Wiarmebehandlung des Materials bei 2400 °C konnte sich aber das wihrend
des Sinterns hergestellte chemische Gleichgewicht dndern, da Alumosilikate destabilisiert werden und Al
und Si durch Diffusion in die W-Matrix aus dem Blasenvolumen entfernt werden. Somit wiirde bislang an
restliche Alumosilikate gebundenes K in der Blase freigesetzt und in die Gasphase iiberfiihrt werden,
wodurch sich Px zusitzlich erhoht. Diese vermutete chemische Instabilitit 1dsst sich durch die spéter
dargestellte nanoskalige Elementanalyse bestitigen (Kapitel 4.2.3).

4.2.1.5 TEM-Untersuchungen zur Blasenstruktur

Auch wenn es iiber Riickstreuelektronenaufnahmen im REM moglich ist Blasenstrukturen auf einer
vergleichsweise gro3en Probenoberfliache zu untersuchen, so ergibt sich durch die begrenzte Auflésung des
REM und durch die elektrochemische Praparationsmethode der Nachteil, dass kleinste Blasen mutmaf3lich
nicht beobachtet werden konnen. Aus diesem Grund wurden die vorangegangenen Analysen durch TEM-
Untersuchungen ergidnzt. Da sich an den gewalzten Blechen ein Ausstanzen und elektrochemisches
Ausdiinnen kleiner Probenscheiben anbietet, wird in den folgenden TEM-Aufnahmen konsequenterweise
ein Schnitt entlang der RD/TD-Ebene abgebildet, welcher somit die REM-Aufnahmen auf der RD/ND-
Oberfliche ergidnzt. Da eine W-Probe mit einer Dicke von ca. 100 nm mit den gegebenen Strahlparametern
im TEM durchstrahlbar ist, ist zudem eine Beobachtung geschlossener K-Blasen zu erwarten, sofern diese
ausreichend klein und giinstig innerhalb des diinnen Probenvolumens angeordnet sind.

In Untersuchungen an Proben im Walzzustand von WK4,6, WK3,7 und WK3,1 konnten leider keine blasen-
dhnlichen Strukturen beobachtet werden. Dies mag an mehreren Faktoren liegen. Zum einen sind Blasen
im Walzzustand mit ihrer abgeflachten Geometrie hiufig zwischen Korngrenzen anzutreffen. Wie in
Abbildung 4.11 zu erkennen, enthalten insbesondere die Proben von WK4,6 und WK3,7 Bereiche mit hoher
Versetzungs- und Korngrenzendichte entlang der Durchstrahlungsrichtung (ND), welche den Bildkontrast
iiberlagern. Einige wenige porenartige Strukturen konnen zwar erkannt werden, zusdtzliche EDX-
Untersuchungen im TEM zeigen darin jedoch keinen K-Gehalt und nur in wenigen dieser Poren kénnen
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Spuren von Al detektiert werden (Siehe Anhang B.3, Abbildung B.3). Aufgrund der Grofie dieser Poren mit
mehreren hundert Nanometern handelt es sich hierbei moglicherweise um bereits gedffnete K-Blasen, deren
Inhalt durch die elektrochemische Priaparationsmethode herausgeldst wurde.

Glinstigere Voraussetzungen ergeben sich bei der Untersuchung einer Probe, welche bei 700 °C
wirmebehandelt wurde und in der die Versetzungsdichte leicht reduziert erscheint. Mithilfe einer durch
EDX gestiitzten Suche konnten innerhalb des untersuchten Probenvolumens einige wenige Blasen-
strukturen erkannt werden. Hierbei handelt es sich meist um getreckt elliptische (bzw. superelliptische)
Formen mit einer Lange entlang RD von 100-500 nm. Diese superelliptische Form der Blasen innerhalb der
TD/RD-Ebene ist ein Indiz dafiir, dass sich die Blasenstruktur in gewalzten Blechen eher der abgeflachten
Geometrie der W-Korner annihert, als an eindimensional ausgeldngte Ellipsoide, wie sie in Drihten zu
finden sind.

Zwei vorgefundene Blasengruppen bestehen aus einer dreigeteilten Superellipse (Abbildung 4.21a, b). Auch
wenn dieses Phanomen lediglich in den beiden dargestellten Fillen beobachtet wurde, ist dadurch ein
Hinweis darauf gegeben, dass ein beginnender Aufbruch besonders stark abgeflachter Blasen bereits bei
Temperaturen um 700 °C moglich ist, wie es durch das Modell nach MOON & K00 [29] vorhergesagt wird
(bis zu einer Dicke von 20 nm entlang ND, Abbildung 4.14). Die daraus entstandenen Teilellipsoide zeigen
zuweilen ihrerseits ein erhohtes Achsenverhiltnis TD/RD (Abbildung 4.21a) und ihre Langsrichtung
befindet sich senkrecht (entlang TD) zur urspriinglichen Lingsrichtung des Superellipsoids (entlang RD).
Das Achsenverhiltnis TD/ND diirfte unter Annahme der abgeflachten Geometrie noch héher als das von
TD/RD ausfallen und kénnte die entlang der Achse RD aufgebrochenen Teilsegmente durch Fortsetzung
der Warmebehandlung zu einem weiteren Aufbruch entlang der Achse TD in jeweils zwei Blasen befdhigen
(nach Berechnung in diesem Fall bis zu einer Dicke von ca. 50 nm entlang ND). Ein solcher zweiachsiger
Aufbruchsmechanismus, wie er in Abbildung 4.17 skizziert wurde, wiirde zu parallel nebeneinander-
liegenden Blasenketten fiihren. Eine Anordnung dieser Art ist bei hoheren Temperaturen jedoch nur selten
zu beobachten und es ist unklar, ob in diesen wenigen Féllen der Aufbruch tatsichlich zweiachsig ablief
oder Blasenellipsoide lediglich nahe beieinander lagen. Daher besitzt vermutlich die iiberwiegende Mehrheit
der superellipsoiden Blasen im Walzzustand ein zu niedriges Achsenverhiltnis innerhalb der TD/ND-Ebene,
um einen zusidtzlichen Aufbruch entlang TD zu ermoglichen. Stattdessen diirfte sich die abgeflachte
Blasengeometrie im ersten Schritt der von eindimensional gestreckten Ellipsoiden in Drihten anndhern
(Sphéroidisierung entlang der TD/ND-Ebene), bevor dann im zweiten Schritt der Aufbruch lediglich entlang
RD geschieht. Ein etwaiger zusitzlicher Aufbruch entlang der Achse TD sollte damit fiir die
Gesamtbetrachtung der Verteilungsdynamik zu vernachlissigen sein.

Eine bei 1000 °C wirmebehandelte Probe offenbart durch eine drastische Abnahme der Versetzungs- und
Korngrenzendichte eine groflere Anzahl an Blasenstrukturen. Wie in den REM-Aufnahmen (Abbildung
4.12) ist dabei zuweilen ein grof3enabhéngiger Teilaufbruch zu beobachten. So gibt es beispielsweise Reihen
von aufgebrochenen kleineren Blasen, welche in ein breiteres, nicht aufgebrochenes Segment miinden
(Abbildung 4.21c). Dies zeigt deutlich, dass bei dieser gegebenen Temperatur und Wiarmebehandlungsdauer
ein Ubergangszustand erreicht wird, bei dem durch Diffusion zwar ausreichend abgeflachte Blasenellipsoide
aufgespalten werden, Ellipsoide mit kleinerem Achsenverhéltnis jedoch nicht, bzw. nur deren ausreichend
verjiingte Endsegmente. Das in Abbildung 4.21c dargestellte Beispiel von einem nicht aufgebrochenen
Teilsegment hat einen Durchmesser von ca. 25 nm, fiir den nach dem kinetischen Modell von MOON & K0O
[29] eine Temperatur von 900 °C bereits ausreichend fiir einen Aufbruch (zu zwei Dritteln) gewesen wére
(Abbildung 4.14). Moglicherweise handelt es sich hierbei also um ein urspriinglich abgeflachtes Ellipsoid,
das zunéchst eine Sphéroidisierung entlang der TD/ND-Ebene durchlief und somit insgesamt einen hoheren
Energiebedarf fiir den Aufbruch benétigt als ein lediglich eindimensional gestrecktes Ellipsoid.
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4.2 Analyse von Kalium-Blasen

Wie bereits in den REM-Aufnahmen nach Wirmebehandlung bei 1270 °C beobachtet (Abbildung 4.13), ist
in der TEM-Probe nach Wiarmebehandlung bei 1400 °C (fiir 1 h) ein vollstindiger Blasenaufbruch zu
erkennen, d.h. entweder alle Blasen sind mit ausreichend hohem Achsenverhiltnis aufgebrochen oder bei
niedrigerem Achsenverhiltnis spharoidisiert.

4.2.1.6  Mittlere Blasengrifie

Zur Beschreibung der mittleren Blasengrdfie in den Blechen sind die in Tabelle 8 dargestellten Werte fiir rg
ungeeignet, da diese als arithmetisches Mittel fiir K-Blasen innerhalb von Blasenketten mit ng > 3 gelten
und vereinzelte K-Blasen dabei nicht beriicksichtigt werden. Daher wurden anhand von REM-Aufnahmen
die Radien zahlreicher K-Blasen (r5*) vermessen’, unabhingig davon, ob eine Vergesellschaftung dieser
Blasen entlang von Reihen vorliegt oder nicht. Dabei wurden lediglich REM-Aufnahmen mit gleicher
Vergroflerung an Proben nach Temperaturbehandlung bei 1270 °C verwendet, durch die nahezu alle Blasen
einen Aufbruchsmechanismus vollzogen haben.

Aus der daraus fiir die Proben WK1,6, WK3,1, WK3,7 und WK4,6 erstellten Blasengréfienverteilung in
Abbildung 4.18 ergibt sich ein arithmetisches Mittel der Blasenradien (r3*). Wie zu erwarten, ist ein
abnehmender Trend von r_B* mit zunehmendem Umformgrad der W-Bleche zu beobachten, der durch die
Streckung und den Aufbruch der Blasenellipsoide entsteht.
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Abbildung 4.18 Boxplot der Radien von vermessenen Einzelblasen aus REM-Aufnahmen (Spalte 1 bis 4). Die Daten der
rechten Spalte fiir WK4,6 stammen aus einer TEM-Aufnahme (Abbildung B.5, S. 193). Die Gesamtzahl
der Datenpunkte fiir den jeweiligen Boxplot ist durch n gegeben, der Mittelwert (75) durch ein Kreuz
(X) symbolisiert. Whisker markieren jeweils den Minimal- und Maximalwert, der das 1,5-fache des
interquartilen Bereichs nicht iiberschreitet. Bei Uberschreitung wird dieser als Ausreifler gewertet
(Datenpunkte mit gefiilltem Symbol).

Da moglicherweise die Grofienfraktionen kleinster Blasen in den REM-Aufnahmen durch die begrenzte
Auflosung nicht erfasst wurden, wurden als Erginzung gleichermafien aus einer TEM-Ubersichtsaufnahme
an der bei 1400 °C wiarmebehandelten Probe von WK4,6 (Abbildung B.5, S. 193) moglichst viele Radien von
aufgebrochenen Blasen ermittelt. Der daraus berechnete mittlere Blasenradius von 19,4 nm (Abbildung 4.18,

7 Ahnlich zur Vermessung von Blasenellipsoiden durch elliptische Approximation mithilfe der Bildauswertungs-
software Image]J. Fiir jede Blase wurde jeweils ein flichentreuer Mittelwert aus Linge und Breite der angepassten
Ellipse ermittelt.
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4 Ergebnisse und Diskussion

rechte Spalte) liegt sehr nahe am Wert von 20,5 nm, der durch REM-Aufnahmen fiir WK4,6 bestimmt wurde.
Kleinere Blasen als die mit bereits im REM festgestellten Radien von 3 nm (bei WK3,7) konnten auch bei
héherer Vergroflerung im TEM und an anderen Stellen in der Probe nicht gefunden werden. Demnach sind
die durch REM-Aufnahmen ermittelten Datensitze zu den Blasenradien als realititsnah einzuordnen. Aus
diesen Daten werden im néchsten Unterkapitel Riickschliisse auf den Zener-Druck getroffen.

4.2.1.7  Implikationen fiir das Zener-Pinning

Zur Berechnung des Zener-Drucks wird nach Gleichung (13) (S. 21) die Volumenfraktion vorausgesetzt. Es
wurde anhand der REM-Aufnahmen jedoch lediglich 73" bestimmt und nicht die Dichte der Blasen. Das
Verhiltnis der durch elliptische Approximation vermessenen Blasenfliche zur untersuchten
Probenoberfliche eignet sich nicht zur Bestimmung von fi,, da einige Blasen durch Oberflichenartefakte
undeutlich erschienen und deren Grofien in der Statistik bewusst nicht erfasst wurden. Aufgrund der
Annahme einer gleichen chemischen Zusammensetzung aller untersuchten K-dotierten Bleche, kann f;
allerdings als konstant betrachtet werden. Damit ldsst sich P, durch den Faktor 1/7" mit arbitrirer Einheit
beschreiben und die untersuchten Bleche miteinander vergleichen.

Abbildung 4.19 stellt den Faktor 1/g" in Relation zum Umformgrad dar. Dabei wird deutlich, dass eine
Steigerung des Zener-Drucks annihernd linear mit dem logarithmischen Umformgrad verlduft. Im
Verhiltnis zu WK1,6 steigt P, flir WK4,6 auf mehr als das 1,6-fache. Nach Abbildung 2.5 (S. 22) kommt dies
durchschnittlich einer Vierteilung der Blasen in WK4,6 gegeniiber WK1,6 gleich.?
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Abbildung 4.19 Kehrwert des Blasenradius (1/75") und Steigerung des Zener-Drucks (1/73 " normiert auf den Wert von
WK1,6) in Relation zum logarithmischen Umformgrad. Werte von 7" aus Abbildung 4.18.

Es ist grundsitzlich zu beriicksichtigen, dass erst ab einer gewissen Warmebehandlungstemperatur und
Wirmebehandlungsdauer ein Aufbruch der Blasenellipsoide durch eine Plateau-Rayleigh-Instabilitit in
Kraft tritt, welcher eine signifikante Erhohung der Zener-Kréfte bewirkt. Die Experimente zeigen, dass nach
1 h bei 1270 °C die meisten Blasenellipsoide aufgebrochen sind, &hnlich wie es durch die Aufbruchskinetik
in Gleichung (16) nach MOON & K00 [28, 29] vorhergesagt wird. Wie allerdings nachfolgend in Kapitel 4.4
dargestellt wird, gehen in diesem Regime von Temperatur und Zeit Erholungs- und Rekristallisations-

8 Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass dieses Ergebnis nicht mit den Angaben von ng in Tabelle 8 vergleichbar ist, da
fiir die Statistik von ng nur Blasenketten mit ng > 3 beriicksichtigt wurden.
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4.2 Analyse von Kalium-Blasen

prozesse gleichzeitig mit dem Blasenaufbruch einher. Insofern sind Aussagen iiber das Zener-Pinning in
Bezug auf Erholung und Rekristallisation mit Vorsicht zu treffen, da sich die Effektivitit des Zener-Pinnings
noch wihrend ablaufender Restaurationsprozesse steigert. Ebenso muss bei deutlich hoheren Temperaturen
das in Kapitel 2.3.3.4 beschriebene Phianomen des Blasenwachstums durch steigenden Innendruck bertick-
sichtigt werden, durch welches insbesondere kleinere Blasen an Volumen zunehmen und P, erh6ht wird.

4.2.2 Interaktion mit Versetzungen und Korngrenzen

In einer frithen Arbeitshypothese wurde noch vermutet, dass durch hohen Innendruck eine etwaige
Gitterverzerrung um K-Blasen eine Erh6hung des Widerstands gegeniiber Versetzungsmigration erzeugt,
wodurch es zum Aufstauen von Versetzungen um die Blasen kommen kann (wie es auch durch einen
Orowan-Mechanismus z.B. bei teilkohdrenten Partikeln geschieht [276]). Nach GAAL [193] sollte
elementares K durch einen hohen Laplace-Druck innerhalb der Blasen unterhalb der kritischen Temperatur
von 1925 °C [208] allerdings noch im fliissigen Aggregatzustand vorliegen. Verzerrungen des W-Gitters
durch einen sich aufbauenden Innendruck [27,206] diirften demnach unterhalb dieser Temperatur zu
vernachlissigen sein. Fiir die Migration einer Versetzung, wie sie bei Erholungsvorgéngen in einem deutlich
niedrigeren Temperaturbereich stattfindet, sollte eine K-Blase daher lediglich ein Hindernis durch die
Vernichtung eines Teilsegmentes des Versetzungskerns darstellen. Zur weiteren Migration miisste die
Versetzung dieses Teilsegment wiederherstellen, wozu es eines gewissen Energieaufwands bedarf. In TEM-
Aufnahmen an Proben, welche bei 1400 °C warmebehandelt wurden, sind dementsprechend Versetzungs-
linien zu beobachten, die geradewegs in das Blasenvolumen miinden (Abbildung 4.20). Die friihe
Arbeitshypothese kann damit - zumindest fiir einen Temperaturbereich, der fiir Erholungsprozesse relevant
ist - falsifiziert werden.

In dhnlicher Weise bildet eine K-Blase fiir eine Korngrenze ein Hindernis durch die Vernichtung der
Korngrenzenfliche entlang des Blasenquerschnitts [142, 143,277]. Eindrucksvoll ist dieser Effekt anhand
von Abbildung 4.20f und g demonstriert, worin das Segment einer Korngrenze durch eine Kette von K-Blasen
gepinnt wird. Wird hier Kornwachstum als treibender Mechanismus der Korngrenzenmigration
angenommen (da auch die beiden K6rner nahezu frei von Versetzungen sind), so bestimmt die Kriimmung
der Korngrenze als Triebkraft die Migrationsrichtung, die in Abbildung 4.20g dargestellt wird. Offensichtlich
wurde wihrend der Abkiihlung der Probe ein Ablosungsprozess der Korngrenze von einer Blase eingefroren.
Typischerweise kommt es so zu einer Auswolbung der Korngrenze entlang der Migrationsrichtung. Die
Korngrenze schneidet die K-Blase links oben nur noch in einem Randbereich und die Querschnittsfliche
dieser Blase, durch die die Korngrenzenfldche reduziert wird, ist verkleinert [158,194]. Die Blase selbst
scheint annidhernd sphérisch, wie auch simtliche anderen sichtbaren Blasen, die nicht mit der Korngrenze
interagieren. Blasen, die jedoch an der Korngrenze verortet sind, nehmen eine Linsenform an. Dadurch wird
der Blasenquerschnitt vergréfiert, durch den die Korngrenzenflache reduziert wird [142,143,275]. Dieser
Effekt veranschaulicht, wie die Oberflichenspannung der Blase, welche diese in eine sphirische Form
zwingt, durch die entgegengesetzte Oberflichenspannung der Korngrenze beeinflusst wird. Eine Schitzung
am Beispiel der lentikularen Blase in der vergrofierten Darstellung von Abbildung 4.20g zeigt eine um ca.
10 % vergrofierte Querschnittsfliche im Vergleich zu einer sphirischen Blase mit dem gleichen Volumen.
Das Ergebnis ldsst sich nicht verallgemeinern, denn nicht jede interagierende Blase ist gleichférmig
lentikular und eine statistische Auswertung wire notig. Es verdeutlicht jedoch, wie die Verformbarkeit der
Blasen im Vergleich zu starren Partikeln den Zener-Druck geringfiigig erh6hen kann.

Beispielhaft werden in Anhang B.3 weitere TEM-Aufnahmen von Versetzungs- und Korngrenzen-
interaktionen mit K-Blasen aufgefiihrt, die im Rahmen dieser Arbeit entstanden.
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Abbildung 4.20 STEM-Aufnahmen durch HAADF-, ADF- und BF-Detektoren mit Blickrichtung entlang ND an Proben
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von WK4,6. (a) Interaktionen von K-Blasen mit Versetzungen und (b) Versetzungsnetzwerken in einer
nach Wiarmebehandlung bei 1400 °C fiir 1 h. (c) Versetzungsinteraktionen nach Warmebehandlung bei
1000 °C fiir 1 h mit (d, e) vergroferten Bildbereichen. (f) Interaktion einer Reihe von K-Blasen mit einer
Korngrenze nach einer Wiarmebehandlung bei 1400 °C fiir 1 h mit (g) vergréfiertem Bildbereich. Die
Maschendrahtzaun-Struktur ist typisch fiir ein Versetzungsnetzwerk innerhalb einer niedrig
indizierten CSL-Korngrenze, welches zu strikter Regelmifligkeit relaxiert [278].



4.2 Analyse von Kalium-Blasen

4.2.3  Nanoskalige Elementanalyse

Da wihrend des Reduktions- und des Sintervorgangs von K-dotiertem W eine komplexe chemische
Umwandlung der Additive zu Alumosilikaten ablduft, bevor K als Restprodukt zusammen mit einem stark
reduzierten Anteil an Si, Al und O verbleibt (Kapitel 2.3), stellt sich die Frage nach der genauen chemischen
Zusammensetzung der ,K-Blasen®. Die durch die chemische Analyse festgestellten Gehalte von ca. 18 ppm
Al, 5ppm Si und 5 ppm O in den hier untersuchten W-Blechen (Kapitel 3.1.2) lassen vermuten, dass diese
Elemente nicht nur zwischen Korngrenzen sowie als Zwischengitteratome in der W-Matrix verblieben sein
diirften, sondern auch als Reste innerhalb des Blasenvolumens [193]. Zur Kldrung dieser Frage wurden
TEM-basierte EDX-Messungen mit hoher Ortsauflésung an einigen vorgefundenen Blasenreihen durch-
gefiihrt, die anschlieffend durch AES-Analysen ergianzt wurden, um moglichst viele Informationen {iber die
chemische Zusammensetzung des Blaseninhalts in Bezug auf die Elemente K, Al und O und Si zu gewinnen.

4.2.3.1  Analyse durch energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) im TEM

Da im EDX-Spektrum die zur Detektion heranzuziehende K, -Linie von Si (1,74 keV) nahe der M-Linie von
W (1,77 keV) liegt und letztere das Si-Signal stark iiberlagert, kann Si mithilfe von EDX in den W-Proben
nicht zuverlidssig detektiert werden. Daher wurde der Fokus der EDX-Analyse auf die restlichen potentiell
vorhandenen Elemente K, Al und O gelegt. An einer freien Oberfldche vorliegendes, elementares K ist durch
den Kontakt mit dem Elektrolyten der elektrochemischen TEM-Priparationsmethode, dem Vakuum
innerhalb der TEM-Kammer und der Bestrahlung durch den Elektronenstrahl des TEM hochgradig volatil.
Sofern innerhalb einer Blasenstruktur K durch EDX detektiert wurde, ist daher davon auszugehen, dass es
sich hierbei um eine geschlossene Blase innerhalb des Probenvolumens handelt. Die Wahrscheinlichkeit
eine geschlossene Blase vorzufinden ist durch die begrenzte durchstrahlbare Probendicke von nur ca. 100 nm
verringert. Dennoch gelang dies fiir zahlreiche Blasen in wirmebehandelten Proben von WK3,7 und WK4,6.
Einige der zahlreichen kombinierten HAADF- und EDX-Aufnahmen, die repréisentativ fiir die beobachteten
Elementverteilungen und Phinomene stehen, werden im Folgenden abgebildet und diskutiert (Abbildung
4.21).

Eine erste wichtige Aussage, die sich aus den gewonnenen Daten ziehen ldsst: Simtliche K-haltige (und
damit mutmaflich geschlossene) Blasen in den Proben mit Warmebehandlung bis zu 1800 °C enthalten
neben K auch Al und O (Abbildung 4.21). Beispielhaft wird das EDX-Spektrum (S1) aus einer gerasterten
Flichenaufnahme eines Blaseninhalts in Abbildung 4.22 aufgezeigt, in dem ein deutlich von der W-M¢-Linie
(1,38 keV) zu unterscheidender Peak der Al-K,-Linie (1,49 keV) sowie Peaks der O-K,-Linie (0,52 keV) und
der K-K,-Linie (3,31 keV) zu sehen sind. Diese Peaks der Elemente K, Al und O sind in einem EDX-Spektrum
(S2) aus dem Probenbereich der umgebenden W-Matrix nicht zu erkennen.

Dieser Befund ist insofern bemerkenswert, da zahlreiche friihere Studien an W-Gliihlampendridhten anhand
von TEM-Replika keine Partikel innerhalb der Blasen finden konnten oder durch Beugungsbilder sowie
Sekundirionen-Massenspektrometrie (SIMS), EDX- und AES-Analysen lediglich elementares K erfassen
und keine Anreicherung von Si, Al oder anderen Zweitphasen feststellen konnten [29,172,180-
182,191,279-281]. Sintertemperaturen zur Fertigung der Gliihlampendrihte werden in diesen Studien
selten genannt, die niedrigste angegebene Temperatur liegt jedoch bei 2850 °C [181]. Wurde der
Sinterprozess dagegen zu experimentellen Zwecken nur in einer Vorstufe bei niedrigeren Temperaturen von
2100 °C durchgefiihrt, so konnten durch Replika Partikel aus Blasenvolumina gewonnen werden, welche
durch EDX-Analysen einer Al-, Si-, K-haltigen Phase zugeordnet wurden. Diese Phasen sind bei einer
Sintertemperatur von 2300 °C (> 30 min) deutlich reduziert [187]. Zu einem &hnlichen Ergebnis kommen
SIMS-Analysen an K-dotiertem W, das bei 2150 °C gesintert und anschliefiend fiir 1 h bei unterschiedlichen
Temperaturen wirmebehandelt wurde: Nach 2200 °C wurden hohe Anteile der Al-, Si-, K-haltigen Phasen
detektiert, welche nach 2500 °C deutlich geringer zugunsten von Anteilen einer mutmafilich elementaren
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K-Phase ausfielen. Nach 2800 °C wurde lediglich elementares K detektiert [282]. Offensichtlich fiihrte in
letzterer Studie das Sintern bei 2150 °C zu einem Verschluss offener Porenkanile, bevor die Alumosilikat-
Phasen ausreichend destabilisiert wurden. Bei einer nachtrédglichen Wirmebehandlung wird daher
scheinbar eine hohere Temperatur als 2300 °C (bzw. eine lingere Zeit) zur Entfernung der Alumosilikat-
Phasen bendétigt, da die Diffusionswege verlingert wurden. Ebenso konnten Alumosilikate in Blasen von K-
dotiertem Molybdin gefunden werden [283, 284], welches iiblicherweise bei niedrigeren Temperaturen als
W gesintert wird (z.B. 2200 °C) und folglich ebenso eine unzureichende Destabilisierung der Alumosilikate
stattfindet [284, 285]. Dabei sei allerdings erw#hnt, dass die Diffusion von Al, Si und O aufgrund von hSherer
Loslichkeit in Mo nicht direkt mit der in W vergleichbar ist.

Im Einklang mit diesen Studien lassen sich in den Proben von WK4,6, die bei 2400 °C wirmebehandelt
wurden, kaum noch Gehalte von Al und O im Blasenvolumen nachweisen (Abbildung 4.23 und Abbildung
4.22 mit EDX-Spektren S4-S6). Wie in Kapitel 3.1.1 erwdhnt, wird K-dotiertes W fiir die Blechherstellung bei
niedrigeren Temperaturen gesintert (< 2400 °C) als K-dotiertes W fiir die Lampendrahtherstellung. Im
Kontext der durch YAMAzAKI [185] dargestellten Abhingigkeit der chemischen Zusammensetzung eines
Sinterlings mit der Sintertemperatur (Abbildung 2.4, S. 21) und der Ergebnisse der chemischen Analyse in
Tabelle 3 (S. 33) wird deutlich, dass durch die hier verwendete Sintertemperatur eine nicht unerhebliche
Menge an Al im K-dotierten Material verblieben ist. Ein Einfluss auf die Gehalte an Al (sowie Si und O)
diirfte jedoch nicht nur durch die Temperatur, sondern auch die Art des Sinterns gegeben sein. W fiir
Gliihlampendrihte wird meist hingend, stabformig und durch direkten Stromdurchgang gesintert [172],
wodurch der Stab im Inneren schneller die Maximaltemperatur erreicht als auflen [286]. Da zur
Blechherstellung ein blockformiger Sinterling bendtigt wird, wurde Material WK als Pulverbett indirekt in
einem Wasserstoffofen gesintert. Dadurch erreichen die dufleren Bereiche des Sinterlings schneller einen
Temperaturbereich, in dem die offene Porositit geschlossen wird, wodurch theoretisch die Volatilisierung
von noch nicht destabilisierten Alumosilikaten im kiihleren Inneren des Sinterlings erschwert wird. Durch
die nachtriigliche Wirmebehandlung von WK4,6 mit Uberschreitung der Sintertemperatur wurden die
erhohten Gehalte an Al offensichtlich mobilisiert und durch Diffusion aus dem Blasenvolumen entfernt. Ob
dabei Al lediglich in die W-Matrix diffundiert oder gar vollstindig aus dem W-Material entfernt wird, wire
durch weitere chemische Analysen zu kliren.

Hierbei ist erwdhnenswert, dass experimentelle Arbeiten durch Widerstandmessungen [287-290] und
thermodynamische Betrachtungen durch PEBLER [282] und GAAL [193] zum Schluss kommen, dass bei
hohen Temperaturen zwischen dem Stoffsystem K-Al-Si-O innerhalb der Blasen und der W-Matrix eine
Gleichgewichtsreaktion stattfinden muss, die vom Sauerstoffgehalt der umgebenden Atmosphire abhédngig
ist. Wird K-dotiertes W in einer Atmosphére mit erhhtem Sauerstoff-Partialdruck wiarmebehandelt, so
kommt es zur Aufnahme von O in die W-Matrix und moglicherweise auch in das Blasenvolumen (interne
Oxidation). Umgekehrt fithrt eine Wiarmebehandlung mit niedrigem Sauerstoff-Partialdruck zu einem
Ausgasen von gelostem O aus der W-Matrix und mutmafllich auch aus dem Blasenvolumen (interne
Reduktion), wodurch nicht mehr als Oxid gebundenes Si und Al vornehmlich in der umgebenden W-Matrix
gelost wird. Es wire demnach vorstellbar, dass bei Betrieb des K-dotierten W in einer Atmosphire mit
gewissem Sauerstoff-Partialdruck eine Riickbildung von Alumosilikaten in den Blasenvolumina stattfindet.
Ob die K-Blasen damit sogar als Sauerstoff-Getter fungieren konnten, um Korngrenzen vor unerwiinschter
Segregation von O zu schiitzen, ist jedoch zweifelhaft. O sollte zunichst hauptsédchlich iiber das Netzwerk
von Korngrenzen in das W-Volumen diffundieren, bevor es direkt in Blasen an den Korngrenzen
aufgenommen werden kann oder von den Korngrenzen ausgehend durch die W-Matrix in die Blasen gelangt.
Weiterhin enthélt K-dotiertes W per se tendenziell mehr O als technisch reines W.
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1800°C/1h 1400°C/1h 1000°C/1h 700°C/1h
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Abbildung 4.21 STEM-Aufnahmen durch HAADF-Detektor (linke Spalte) und EDX-Elementverteilungsabbildungen
fiir K, Al und O nach unterschiedlichen Wirmebehandlungsparametern fiir WK3,7 (a-b) und WK4,6
(c-e). Blasen nach 700 °C / 1 h (a, b) zeigen nur einen teilweisen Aufbruch entlang RD (Abbildung
4.17). Priparationsbedingte Artefakte durch Verunreinigungen an der Probenoberfliche sind weif3
markiert. Blickrichtung entlang ND.
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Abbildung 4.22 Zusammenfassende Darstellung ermittelter EDX-Spektren (S1-S8) aus verschiedenen Proben-
bereichen und Proben nach unterschiedlichen Wirmebehandlungsparametern: (S1) Einzelne Blase
und (S2) W-Matrix ohne Blasen nach 1400 °C / 1 h. (S3) W-Matrix inklusive Blasen und (S4-S6)
einzelne Blasen nach 2400 °C / 1 h (Abbildung 4.23). (S7) Bereich erhohter Al-Konzentration und (S8)
Bereich erhdhter K-Konzentration innerhalb einer Blase nach 1400 °C / 1 h (Abbildung 4.24). Zur
besseren Signalunterscheidung wurden die Spektren geringfiigig geglittet (gleitender Durchschnitt von
fiinf Datenpunkten) und auf ihre jeweilige Gesamtintensitit normiert.

Abbildung 4.23 STEM-Aufnahmen durch HAADF-Detektor (linke Spalte) und EDX-Elementverteilungsabbildungen
fiir K, Al und O in einer Probe nach Wirmebehandlung bei 2400 °C / 1 h. Aus blau markierten
Bereichen wurden EDX-Spektren (S3-S6) ermittelt, die in Abbildung 4.22 dargestellt sind.

Ein weiterer beobachteter Effekt ist die Bewegung einer fliissigen K-Phase innerhalb der Blasenvolumina
wihrend der EDX-Aufnahmen. Wie in Abbildung 4.21 und vergréfiert in Abbildung 4.24 zu sehen, ist die
Verteilung von K und Al meist nicht homogen. In diesen Fillen ist innerhalb der kugelférmigen Blasen-
volumina K stets in der rechten Blasenhilfte gehduft, Al dagegen in der linken Blasenhilfte, wie auch die
EDX-Linienprofile in Abbildung 4.24 verdeutlichen. Hierbei ist relevant, dass wihrend einer gerasterten
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EDX-Aufnahme das gewdhlte Probenareal durch den fokussierten Elektronenstrahl fiir jeden Pixel
nacheinander punktweise durchstrahlt wird. Im Koordinatensystem des Pixelrasters verlduft die Abtastung
dabei mehrfach zeilenweise von links nach rechts. Wurde fiir weitere Aufnahmen an der gleichen Proben-
stelle die Richtung der Abtastung durch den Rastergenerator z.B. um 90° gedreht, so ist die rdumliche
Verteilung von Al und K in der resultierenden EDX-Abbildung ebenfalls um 90° rotiert. Ein Beispiel fiir
diesen beobachteten Effekt ist in Abbildung B.6 (S. 194) dargestellt. Es scheint, als wiirde elementares K
durch die Energie des wiederholt von links nach rechts rasternden Elektronenstrahls aufgeschmolzen und
als volatile Phase an den rechten Rand der Blasenvolumina gedringt. Ein mutmafilich noch im festen
Aggregatzustand befindlicher ,,Kern® einer Al-reichen Phase wird dagegen durch die fluide K-Phase an den
linken Blasenrand bewegt.
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Abbildung 4.24 (a-c) Kompositbild der EDX-Elementverteilungsabbildungen von K und Al fiir verschiedene K-Blasen
in WK4,6 nach Wirmebehandlung bei (a, b) 1400 °C bzw. (c) 1800 °C fiir 1 h. Die Bewegungsrichtung
des zeilenweise rasternden Elektronenstrahls ist durch einen weifien Pfeil markiert. Ermittelte
Elementverteilungsprofile entlang der gelben Pfeile A-C sind jeweils rechts inklusive der Elemente O
und W dargestellt (normiert auf maximale Intensitdt). Aus blau markierten Bereichen wurden EDX-
Spektren (S7-S8) ermittelt, die in Abbildung 4.22 dargestellt sind.

Die Bewegung einer fluiden Phase in K-Blasen wurde bereits 1972 durch SNow [182] mittels TEM-
Aufnahmen gezeigt und es konnten Gitterparameter festgestellt werden, die denen von reinem K dhneln
[279]. Da das durch SNOW untersuchte W-Material bei 3000 °C gesintert wurde, fillt der Anteil an
Fremdelementen sehr gering aus (ca. 5 ppm Al, 4 ppm Si und 9 ppm O), welcher durch préparationsbedingte
Wirmebehandlung in Vakuum bei 3020 °C fiir 6 min weiter gesenkt worden sein diirfte. Daher ist die
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Wahrscheinlichkeit grof3, dass die durch SNOw [182] untersuchten Blasenvolumina kein Al und Si enthielten
und damit keine Al-haltige Zweitphase beobachtet werden konnte.

Nach bestem Wissen zeigen die hier dargestellten Ergebnisse von nanoskaligen EDX-Elementanalysen zum
ersten Mal und in-situ, dass eine heterogene Verteilung von Elementen in K-Blasen und eine klare Trennung
zwischen fluider K-Phase und Al-haltigen Zweitphasen bestehen kann. Im Kontext der diskutierten
Sinterstudien ist dieses hier beobachtete Phinomen vermutlich dem Herstellungsprozess des verwendeten
Sinterlings geschuldet. Nach industriellem Standard hergestelltes, K-dotiertes W fiir Glithlampendréhte
sollte eine hohere Reinheit von K innerhalb der Blasen aufweisen und dieses Phinomen nicht zeigen.

4.2.3.2  Analyse durch Augerelektronenspektroskopie (AES)

Um die Anwesenheit von Si innerhalb des chemisch inhomogenen Blasenvolumens nachweisen zu konnen,
wurden zusitzlich die Bruchflachen einer weiteren, bei 1400 °C fiir 1 h temperaturbehandelten Probe durch
ein Elektronenmikroskop mit Augerelektronenspektroskopie untersucht. Da die Probe mittels eines Fall-
beils innerhalb des Vakuums des Elektronenmikroskops aufgebrochen und die Bruchfliche mdglichst zeit-
nah untersucht wurde, sind die frisch gedffneten Blasen frei von moglichen Einfliissen durch Priparation.

An den frischen Bruchflichen fanden sich zahlreiche gedffnete Blasen, in denen K detektiert wurde
(Abbildung 4.25 und Abbildung 4.26). Jedoch wurde K nicht nur innerhalb der Blasen vorgefunden, sondern
auch verteilt in einem mehrere 100 nm breiten Hof um das eigentliche Blasenvolumen. Wurde eine AES-
Messung im selben Bildausschnitt nach einigen Minuten wiederholt, so lief3 sich zwischen beiden Moment-
aufnahmen eine Ausbreitung des K-haltigen Hofes und eine diffuse Verteilung des K auf der Bruchflidche
feststellen (Abbildung 4.25). Dieses Phidnomen offenbart deutlich die Volatilitit des vorhandenen
elementaren Kaliums, welches offensichtlich im fliissigen Aggregatzustand die freie Oberfliche des W in
direkter Umgebung des gedffneten Blasenvolumens benetzt.

Neben der Anwesenheit des bereits durch EDX im TEM detektierten Al, konnte ebenso in einigen Blasen-
volumina das im Vorfeld vermutete Si gefunden werden (Abbildung 4.26 und AES-Spektrum A2 in
Abbildung 4.27). Al und Si verblieben auch nach lingerer Wartezeit innerhalb des getffneten Blasen-
volumens und eine Verteilung iiber die W-Oberfldche, wie sie fiir die volatile K-Phase beobachtet wurde,
fand nicht statt.

Teilweise lief sich ein erhohtes Signal von K, Si und Al an Korngrenzen feststellen (siehe z.B. griine Pfeile
in Abbildung 4.26). Dies muss jedoch nicht zwingend auf Segregation von Si und Al zuriickzufiihren sein
und konnte ein Artefakt durch einen Kanteneffekt darstellen. Insbesondere fiir K ist durch die starke
Oberflichenbenetzung von einer Interpretation der Bilddaten als Folge von Korngrenzensegregation
abzusehen.
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Abbildung 4.25 (a) Frische, innerhalb des REM erzeugte Bruchfldche einer Probe von WK3,7 (zuvor wiarmebehandelt
bei 1400 °C fiir 1 h), REM-Aufnahme (Sekundérelektronen). (b) AES-Elementverteilungsabbildung des
gleichen Bildausschnitts wie (a) fiir K ca. 11 min nach dem Bruch und (c) ca. 67 min nach dem Bruch.

Abbildung 4.26 (a) Innerhalb des REM erzeugte Bruchfldche einer Probe von WK3,7 (zuvor wirmebehandelt bei
1400 °C fiir 1 h), REM-Aufnahme (Sekundirelektronen). Aus blau markierten Bereichen wurden AES-
Spektren (A1, A2) ermittelt, die in Abbildung 4.27 dargestellt sind. AES-Elementverteilungsabbildung
(b) fiir K, (c) fiir Si und (d) fiir Al innerhalb des gleichen Bildausschnitts wie (a). Aufnahme ca. 135 min
nach dem Bruch. Griine Kreise dienen der Orientierung. Zu Pfeilen siehe Beschreibung im Text.

95



4 Ergebnisse und Diskussion

60

----------- A1: W-Oberflache
—— A2: Gedffnete K-Blase

Intensitit / 103s ™!

, 13 14 15 16 17 18
Energie / keV

Abbildung 4.27 AES-Spektren aus blau markierten Bildbereichen in Abbildung 4.26 auf W-Oberfliche (A1) und im
Bereich einer K-Blase (A2).

4.2.3.3  Implikationen zu chemischer Zusammensetzung und thermodynamischen Eigenschaften

Neben elementar vorliegendem K konnten die EDX- und AES-Analysen zusitzliche Anteile von Al, Si und
O in den Volumina einiger K-Blasen detektieren. Diese vorgefundenen Fremdelemente diirften das
elementare K zum Teil chemisch binden. Denkbare stochiometrische Phasen lassen sich aus Phasen-
diagrammen ermitteln, welche mithilfe der Software Factsage berechnet wurden (Siehe Anhang B.4, S. 195).
Aufgrund einer Software-Beschrinkung auf drei Elemente je Phasendiagramm lassen sich dabei keine
Alumosilikate simulieren und einige moglicherweise im Blasenvolumen auftretende Phasen wurden daher
lediglich aus den Systemen K-Al-O und K-Si-O ermittelt.

Das atomare Verhiltnis der aus der chemischen Gesamtanalyse (Kapitel 3.1.2) festgestellten Gehalte von
K :Al:Si:Oentsprichtca.8,6:3,5:1:1,7. Tendenziell sind die Gehalte von Al Si und O im Blasenvolumen
geringer, da diese auch geldst in der W-Matrix vorliegen konnen. Da keine der durch Factsage berechneten
Phasen (Abbildung B.7 und Abbildung B.8) eine ausreichende stdchiometrische Aufnahme von K nach
diesem Verhiltnis erlaubt, muss ein gewisser restlicher Anteil an elementarem K vorhanden sein. Dies
impliziert auch die im TEM beobachtete Bewegung einer fliissigen K-Phase nahe Raumtemperatur
(Abbildung 4.24, Abbildung B.6) und die Volatilitit einer K-Phase wihrend der AES-Untersuchungen an
frischen Bruchflichen. Sdmtliche der berechneten Oxide bzw. Silikate besitzen eine deutlich hohere
Schmelztemperatur und damit auch Siedetemperatur gegeniiber einer reinen K-Phase (Abbildung B.7 und
Abbildung B.8) oder diirften erst bei hoheren Temperaturen als der Sintertemperatur instabil werden, wie
die Beobachtung der Reduktion des Al-Gehaltes bei 2400 °C andeutet (Abbildung 4.23).

Die Fixierung eines Anteils von K als Oxid- oder Silikat-Phase hat unter Umstinden Auswirkungen auf die
thermodynamischen Eigenschaften der K-Blasen, insbesondere in einem Temperaturbereich, bei dem
elementares K in einen fluiden Aggregatzustand {ibergeht und einen Gasdruck aufbaut. Das in
Gliihlampendréhten beobachtete Blasenwachstum bei hohen Temperaturen [193,206] konnte somit
eingeschrinkt sein. Demgegeniiber steht jedoch, dass die Anwesenheit von Fremdelementen (insbesondere
O) die Oberflichenspannung reduzieren kann und damit Blasenwachstum fordert [193].

Auferdem konnte durch den hoheren Schmelzpunkt einiger Phasen die Diffusion an den Grenzfldchen der
K-Blasen gehemmt sein, da das Volumen des fliissigen Blaseninhalts als Medium fiir den Stofftransport
reduziert ist. Moglicherweise geht dadurch auch ein Einfluss auf die Mobilitdt der Blasenwdnde wihrend
des Aufbruchvorgangs bei niedrigeren Temperaturen einher. Dies konnte zusitzlich zu den bereits
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diskutierten geometrischen Aspekten eine Begriindung fiir den beobachteten unvollstindigen Aufbruch
einiger Blasen liefern, obwohl die geometrischen und thermodynamischen Bedingungen fiir deren Aufbruch
erfiillt sein sollten (Kapitel 4.2.1.3). Auch hierbei konnte allerdings eine mdgliche Reduktion der
Oberflichenspannung [193] kontrdr wirken, indem die Mobilitédt der Blasenwédnde erhoht wird.

Weiterhin besteht die Frage welche direkten Auswirkungen die gelosten Anteile an Fremdatomen auf die
Migration von Korngrenzen haben konnen. Einerseits kann die Segregation von Fremdatomen an
Korngrenzen deren Mobilitdt reduzieren und so Rekristallisation und Kornwachstum wirksam hemmen
[65, 66,97]. Andererseits finden sich Hinweise darauf, dass Si und Al (neben anderen Verunreinigungen, wie
insbesondere Ni) als ,,Aktivatoren” eine diffusionsinduzierte Migration von Korngrenzen in W erzeugen
konnen. Hierbei stellen lokale Konzentrationsunterschiede eine zusdtzliche Triebkraft wéhrend
Rekristallisation und Kornwachstum dar, die gegen den Zener-Druck der K-Blasen wirkt [193,291]. Dadurch
wird lokal die Loslosung der Korngrenzen von K-Blasen gefordert und wihrend des Kornwachstums kénnen
mehr Korner einen Grofienvorteil gegeniiber anderen erreichen. Wiahrend abnormalem Kornwachstum
steht damit eine hohere Dichte von wachsenden Kornern zur Verfligung, was letztendlich aber zu einer
feineren Korngrof3e fiihrt, als in Abwesenheit der Aktivatoren [193].

Zuletzt darf das primére Ziel der Verbesserung der mechanischen Eigenschaften des W-Materials nicht
aufler Acht gelassen werden, denn die Segregation von Fremdelementen kann eine deutliche Erhhung der
BDTT verursachen. Dahingehende Aussagen in der Literatur sind jedoch selten eindeutig, wie eine kurze
Ubersicht zeigt: In Bezug auf die Versprodung von W sind insbesondere P und S seit langem bekannt
[41,292,293]. Fiir Mo wurden O und C als versprodende Elemente an Korngrenzen durch AES identifiziert
[294] und daher auch fiir W angenommen [293, 295]. Simulationen bestitigten dies fiir O, gehen jedoch fiir
C von einer Festigung der Korngrenzen in W aus [296,297]. Neueste experimentelle Arbeiten zeigen fiir C
allerdings klar negative Auswirkungen auf die Duktilitdt, die vermutlich durch direkte Konfigurations-
dnderungen des Kerns von Schraubenversetzungen herriihren [298]. Einigkeit scheint aber in Bezug auf die
duktilitidtsfordernde Wirkung z.B. von B, Re und (indirekt durch Bindung von O) Hf zu herrschen [297-300].
Aussagen iiber die Auswirkungen von Al und Si auf die BDTT sind kaum in der Literatur vorhanden. Nach
MORNIROLI [293] konnten diese Elemente durch AES nicht an Korngrenzen nach einem Sprdodbruch
detektiert werden. In dotierten Wolfram-Schwermetall-Legierungen wurden Al, Si und O an W-Oberflichen
gefunden und mit einer gleichzeitig beobachteten Versprodung assoziiert [301], welche jedoch auch auf eine
Wechselwirkung mit dem Bindermaterial zuriickzufiihren sein kénnte. Simulationen unter Annahme von
¥3-Korngrenzen deuten eine Schwichung selbiger durch Si und Al in einem @hnlichem Ausmafl wie durch
P an [297]. In Anbetracht der genannten Diskrepanzen zwischen Simulation und Experiment fiir andere
Elemente ist letztere Deutung allerdings mit Vorsicht zu betrachten.

Abschliefiend ist an dieser Stelle kaum zu bilanzieren, ob die erhdhten Gehalte an Si und Al im untersuchten
K-dotierten W-Material positive oder negative Auswirkungen (i) auf den Zener-Druck der K-Blasen, (ii) auf
die Mobilitédt der Korngrenzen, (iii) auf die durch Rekristallisation und Kornwachstum erzeugte Korngréfie
und (iv) auf die mechanische Integritit der Korngrenzen und die Versetzungsbewegung haben. Hierfiir
wiren z.B. dedizierte Vergleichsuntersuchungen an speziellen W-Materialien mit Verunreinigungen durch
Si und Al vonnéten.

4.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

Eine weitere Sdule der Untersuchungen in dieser Arbeit liegt im Vergleich der mechanischen Eigenschaften
zwischen warm- und kaltgewalzten Wolframblechen mit und ohne K-Dotierung im Walzzustand. Zwar
haben die vorangestellten Untersuchungen an K-Blasen gezeigt, dass erst nach gewisser Warmebehandlung
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eine Aufspaltung von Blasenellipsoiden stattfindet und sich die von Glithlampendrihten bekannte
Verteilung der K-Blasen entlang von Reihen einstellt (mit einhergehender Mikrostrukturdnderung des
Wolframs), dennoch ist die Evolution der mechanischen Eigenschaften in Korrelation mit der Mikrostruktur
relevant, zum einen fiir das Verstindnis um den Walzprozess, zum anderen fiir eine Kenntnis iiber das
Materialverhalten wihrend einer weiteren Verarbeitung des Halbzeugs im Walzzustand. Eine zentrale
Fragestellung ist, ob sich die herausragenden Ergebnisse vorangegangener Studien aus Hirtepriifung [48],
Zugversuchen [49] und Risszdhigkeits-Untersuchungen [17] mit den beiden hier hergestellten Walzserien
replizieren lassen. Damit einhergehend schliefit sich die Frage an, ob eine K-Dotierung negative
Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften hat, wie beispielsweise ein sproderes Materialverhalten
durch die eingebrachten Blasenstrukturen. Zusétzlich soll auch auf die Anisotropie der mechanischen
Eigenschaften der unidirektional gewalzten Wolframbleche eingegangen werden, welche bislang in
vergleichbaren Studien [48-50] noch nicht untersucht wurde.

4.3.1  Vickers-Hirtepriifung

4.3.1.1  Mikrohdrte

Als erstes Priifverfahren zur Bewertung der mechanischen Eigenschaften wurde die Vickers-Hértemessung
auf den préparierten RD/ND-Probenfldchen aller zehn verschiedenen Bleche durchgefiihrt. Die Ergebnisse
sind in Abbildung 4.28 dargelegt in Relation zum jeweiligen Umformgrad der Bleche. Zusitzlich sind als
Vergleich die Ergebnisse vorangegangener Studien [48,51] an Blechserien aus reinem W, welche auf
dhnliche Weise durch Warm- und Kaltwalzen bei Plansee SE hergestellt wurden, dargestellt. Ausgehend von
einer Hirte im Bereich von 590 HVO,1 fiir die beiden Bleche WP1,6 und WK1,6 steigt die Hérte nur in
geringem Mafle wihrend des Warmwalzens bis zu ¢, von 3,3. Wihrend des Kaltwalzens erhoht sich diese
allerdings drastisch bis auf 754 = 11 HVO0,1 fiir WP1,6 und bis auf 772 + 8 HV0,1 fiir WK1,6. Die Hirte
scheint demnach im Gegensatz zu den vorangegangenen Studien hauptsédchlich durch den Kaltwalzprozess
beeinflusst zu sein.
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Abbildung 4.28 Mikrohirte durch Priifverfahren nach Vickers in Relation zum logarithmischen Umformgrad der
Bleche fiir WP und WK im Walzzustand. Zum Vergleich wurden Daten aus vorangegangenen Studien
durch Bonk et al. [48] und BONNEKOH et al. [51] hinzugefiigt. Bei diesen wurde lediglich im letzten
Walzschritt die Walztemperatur drastisch abgesenkt (d.h. Kaltwalzen).
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Jedoch wird der Vergleich zwischen WP und WK durch eine leichte Variation in der Entwicklung der Hérte
erschwert: Wiahrend die Zunahme der Hirte fiir beide Materialien zwischen €log VON 1,6 und 2,7 dhnlich ist,
bleibt die Hirte im nichsten Walzschritt zwischen WP2,7 und WP3,3 nahezu konstant (Abbildung 4.28), was
mit der Entwicklung Korngréfie korreliert (Abbildung 4.8, Abbildung 4.10). Wie bereits in Kapitel 4.1.4.2
beschrieben, kann dies durch dynamische Rekristallisation wihrend des Warmwalzens und/oder statische
Rekristallisation wihrend des Anwidrmvorgangs zwischen den Walzstichen hervorgerufen sein. Zwischen
WK2,7 und WK3,1 findet jedoch ein Anstieg der Hirte statt, wie auch eine Verkleinerung der Korngrofe.
Zudem erfuhr WP3,3 eine stirkere Warmumformung als WK3,1. Diese geringfiigigen Unterschiede in der
Handhabung zwischen WP und WK kénnten zu einer vorteilhaften Entwicklung der Hérte von WK wihrend
des weiteren Kaltwalzens gefiihrt haben und damit die hohere Hérte von WK4,6 im Vergleich zu WP4,7
begriinden.

4.3.1.2  Relation von Korngréfie zur Mikrohdrte

Als generelle Ursache fiir den Anstieg der Hirte kann die Reduktion der Korngréfle (Abbildung 4.8,
Abbildung 4.10) und dem einhergehenden Anstieg der Korngrenzendichte (Abbildung 4.4, Abbildung 4.7)
angesehen werden. Daher wird eine Hall-Petch-Relation [37-39] fiir die Abhingigkeit von Hérte (Hy) zur
Korngrofle entlang ND (dND_l/ %) in Abbildung 4.29a getestet und ein Hall-Petch-Koeffizient (k) berechnet.
Fiir alle warmgewalzten Proben konvergiert eine lineare Ausgleichsgerade sehr gut. Die Extrapolation dieser
linearen Anpassung ist jedoch nicht in der Lage das Verhalten der kaltgewalzten Proben zu beschreiben, da
die Hérte wihrend des Kaltwalzens deutlich stirker ansteigt, als dies durch die Hall-Petch-Relation (im
warmgewalzten Bereich) zu erwarten ist. Daher miissen neben der Verfestigung durch HAB weitere Effekte
beriicksichtigt werden. Ein offensichtlicher Grund ist die zusétzliche Verfestigung durch eine Erh6hung der
Versetzungsdichte, die qualitativ durch die TEM-Untersuchungen bestitigt werden kann (Kapitel 4.1.5).
Weiterhin wurde auch ein Anstieg in der Dichte von LAB wihrend des Kaltwalzens beobachtet (Abbildung
4.7), was die Frage aufwirft, welchen Einfluss die hohe Dichte der LAB auf die Entwicklung der Hérte hat.

In der Literatur werden LAB gewGhnlicherweise nicht bei einer Hall-Petch-Relation beriicksichtigt. Neben
der Hirte wird die Relation auch zur Beschreibung einer Abhingigkeit der Korngrofie von anderen
mechanischen Eigenschaften in polykristallinen Metallen und Legierungen genutzt, wie Streckgrenze und
Fliefispannung [82, 270, 302]. Es hat sich gezeigt, dass bei niedrigen bis mittleren Umformgraden Korngréfie
(d) und Fliefispannung (o) zufriedenstellend korrelieren, sofern fiir die Ermittlung der Korngréfie lediglich
HAB beriicksichtigt werden. Die Festigkeit ist die Summe der Beitréige der Fliefispannung im Korninneren
(0p) und des Widerstands gegen Versetzungsbewegungen, der durch das Vorhandensein von HAB mit
mittlerem Abstand d und mit k, als Koeffizient bei gegebener Dehnung verursacht wird [37-39]:

op = 0o + ky(d) ™2 (22)

HANSEN [270] diskutierte den zusitzlichen Beitrag von LAB zur Verfestigung in Zugversuchen. Dabei wurde
gezeigt, dass Gleichung (22) fiir stark verformte Metalle mit ultrafeinkdrnigen Korngroflen ungiiltig wird
und ein zusitzlicher Beitrag von Versetzungsgrenzen beriicksichtigt werden muss. Ausgehend von der
Annahme eines additiven Beitrags durch LAB und HAB kann die Fliefisspannung wie folgt ausgedriickt
werden:

O = 0y + MpBG,/1,5b(Sy0), 4p + k1 (d) ™2 (23)

wobei My der Taylor-Faktor, 8 eine Konstante und G der Schermodul ist. Die Verfestigung durch LAB wird
zurlickgefiihrt auf ihren Versetzungsgehalt, der abhéingig ist vom Term 1,5b(S0), , mit Burgers-Vektor
(b), Fliche der Korngrenzen pro Volumeneinheit (Sy,) und Desorientierungswinkel (6). Als alternativer
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Ansatz (der nur fiir stark verformte Metalle gilt) wird durch HANSEN [270] eine modifizierte Hall-Petch-
Beziehung in Betracht gezogen, bei der fiir den mittleren Korngrenzenabstand nicht nur HAB sondern
zusitzlich auch LAB beriicksichtigt werden (dy ap):

Op =0p + kz(dLAB)_l/z (24)

Bei diesem Ansatz wird der Wert k, als Konstante verwendet, es ist jedoch nicht bekannt, ob die von 6
abhingigen Eigenschaften der Korngrenzen moglicherweise zu unterschiedlichen Gleitwiderstinden
filhren. Experimentelle Daten mit einem hohen Wert fiir k, ergeben einen negativen Wert fiir oy, wenn sie
auf grofie Korngréfien extrapoliert werden. Aufgrund der sich mit zunehmender Verformung dndernden
Korngrenzeneigenschaften sollte k, als variabler Parameter angesehen werden und die Verwendung als
Konstante nur als grobe Naherung fiir stark verformte Materialien mit kleinen Korngréf3en in Betracht
gezogen werden [270].

Da Hirtemessungen auf plastischer Verformung des Materials beruhen, sollten die oben beschriebenen
Implikationen fiir die Fliefispannung in dhnlicher Weise fiir die Harteentwicklung in den hier untersuchten
Proben gelten und LAB sollten einen zusitzlichen Beitrag zur Hirte liefern. Obwohl der Parameter k, als
variabel fiir zunehmende Dehnungen angesehen werden sollte, wurde hier versucht, den alternativen Ansatz
von HANSEN [270] anzuwenden: Wie schon beim Vergleich der Korngréfien (Abbildung 4.10) werden LAB
in die Bestimmung von dyp,/1.ap €inbezogen (Abbildung 4.29b), was zu einer guten Konvergenz der linearen
Regression auch fiir die kaltgewalzten Bleche WP3,7 und WK3,7 fiihrt und die Berechnung eines Hall-Petch-
Koeffizienten kj ermoglicht (Asterisk zur Unterscheidung vom Hall-Petch-Koeffizienten, der aus
Zugversuchen abgeleitet wird). Die Proben WP4,7 und WK4,6 sind hierbei jedoch auszuschlief3en, da sie
jeweils um ca. +450 MPa von der Regressionsgerade abweichen. Eine Fehlerbetrachtung dieser hohen
Abweichung wird an spiterer Stelle zusammen mit den Ergebnissen der Zugversuche in Kapitel 4.3.2.4
diskutiert, bei denen ein dhnliches Phinomen beobachtet wird.

Die dennoch sehr gute Anpassung der Regressionsgeraden bis zu ¢, von 3,7 deutet darauf hin, dass das
Kaltwalzen eine Verdnderung der Korngrenzenpopulation bewirkt, indem die Dichte von Versetzungs-
grenzen mit niedrigeren Desorientierungen erhdht wird, wie von HANSEN [270] gezeigt. Andererseits zeigt
die gute lineare Regression fiir den Warmwalzprozess bei ausschlief3licher Beriicksichtigung von HAB
(Abbildung 4.29a), dass der Beitrag der Versetzungsgrenzen zur Festigkeit fiir alle warmgewalzten Proben
konstant ist (allerdings unterschiedlich zwischen WP und WK). Diese Beobachtungen stehen im Einklang
mit der konstanten oder gar leicht abnehmenden LAB-Dichte wihrend des Warmwalzens und dem
plétzlichen Anstieg der LAB-Dichte wihrend des Kaltwalzens (Abbildung 4.7, S. 65).

Die Verwendung von dyp, ap in der Hall-Petch-Relation nach HANSEN [270] in Gleichung (24) scheint
damit zumindest teilweise einen Schwachpunkt des friithen Modells der Versetzungsaufstauung nach HALL
[37,38] und PETCH [39] zu kompensieren, das in Gleichung (22) lediglich HAB beriicksichtigt. Da die
Regressionsgeraden bei Verwendung von dyp/;ap dem starken Anstieg von Hy nach dem Kaltwalzen eher
folgen als unter Verwendung von dyp, liegen auch die Hall-Petch-Koeffizienten k3 deutlich hoher als die
Koeffizienten ki (Abbildung 4.29). Negative Werte fiir o, die die Validitdt der Verwendung von dyp,;rap
infrage stellen wiirden, sind jedoch nicht vorzufinden. Die deutliche Abweichung der Bleche WP4,7 und
WK4,6 von der Relation zeigt jedoch auch Grenzen der Modifikation nach HANSEN [270] auf. Eine erweiterte
Modifikation durch HANSEN [270], welche eine spezifischere Gruppierung von HAB und LAB als IDB und
GNB verlangt, ldsst sich auf die hier vorhandene Datenbasis nicht anwenden, da zur Unterscheidung von
IDB und GNB weitere Analysen nétig sind.

Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass die Hall-Petch-Relation seit Jahrzehnten einer laufenden
Diskussion unterliegt und zahlreiche weitere Anpassungen erfuhr [303]. ARMSTRONG et al. [302] nennen
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4.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

beispielsweise mogliche Anderungen von k; und o, mit dem Umformgrad durch Kaltverfestigung, durch
welche Versetzungen in das Material eingebracht werden, die ihrerseits als Versetzungshindernisse oder
Versetzungsquellen dienen konnen. Eine Bestimmung von k; wird damit erschwert, da jegliche bereits
existierende Verformung nach Gleichung (22) nur durch o, beriicksichtigt wird, k; allerdings ebenso
Anderungen erfihrt. Einige alternative Modelle versuchen daher den Einfluss durch Kaltverfestigung zu
bertiicksichtigen. Hier ist beispielsweise das Modell nach LI [304] zu nennen, welches auf der Idee basiert,
dass Kanten (engl.: ledges) an Korngrenzen als potentielle Versetzungsquellen wihrend der Verformung
dienen und die Dichte dieser Kanten proportional zur Korngrenzendichte ist. Nachweise des Zusammen-
hangs von Dichte der Korngrenzenkanten zur Versetzungsdichte fehlen jedoch. Das Modell nach ASHBY
[305] beriicksichtigt die Bildung von geometrisch notwendigen Versetzungen bei der Verformung
individueller Korner in einem polykristallinen Gefiige. Die Dichte dieser Versetzungen ist invers
proportional zur Korngrofie. Doch auch durch dieses Modell werden nicht simtliche Einflussgréfien auf das
Verfestigungsverhalten von verschiedenen Materialien beriicksichtigt, wie eine Metastudie durch CORDERO
et al. [303] zeigt.
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Abbildung 4.29 Mikrohirte durch Priifverfahren nach Vickers in Relation zur Korngrofie nach Hall-Petch fiir WP und
WK im Walzzustand. (a)Lediglich HAB werden als Korngrenzen in dyp beriicksichtigt. Die
Regressionsgeraden zur Berechnung der Hall-Petch-Koeffizienten ki werden nur an den Verlauf der
warmgewalzten Proben angepasst (graue Linien) und fiir das kaltgewalzte Regime extrapoliert
(gestrichelte graue Linien). (b) Als alternativer Ansatz werden neben HAB auch LAB in dyp,ap
beriicksichtigt. Die Regressionsgeraden zur Berechnung von k5 werden an den Verlauf der
warmgewalzten Proben sowie den kaltgewalzten Proben WP3,7 und WK3,7 angepasst. Die
Extrapolation der Regressionsgeraden erfolgt in diesem Fall nur fiir die Proben WP4,7 und WK4,6.

Aufgrund der zahlreichen und oft nicht beriicksichtigten Einflussgrofien ist ein Vergleich von Hall-Petch-
Koeffizienten zwischen verschiedenen Studien stets mit Vorsicht zu betrachten. Beispielsweise erfassten
VasHI et al. [306] durch Vickers-Héirtemessungen einen deutlich hoheren Hall-Petch-Koeffizienten ki von
3,1 MPa m~1/2 fiir gesintertes W mit Korngréfien von 0,16-7,4 um. Durch Nanoindentation (mit Berkovich-
Priifk6rper) ermittelten TERENTYEV et al. [307] an geschmiedetem W ca. 0,9 MPa m~1/2 (Korngrofie nicht
gegeben) und XI1AO et al. [308] ca. 2,0-3,5 MPa m~Y/2 fiir rekristallisierte Proben des gleichen Materials mit
einer Korngrofie von 36 um. Aufgrund von Unterschieden in den Priifverfahren dieser Experimentreihen ist
von unterschiedlichen Verformungsraten auszugehen, welche ki beeinflussen kénnen. Auch Textur und
chemische Reinheit konnen einen Einfluss auf den Hall-Petch-Koeffizienten haben, weshalb die
Vergleichbarkeit der Experimentreihen eingeschridnkt ist [303]. Der Vergleich verdeutlicht jedoch den Trend
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4 Ergebnisse und Diskussion

einer hoheren Aufhirtung von rekristallisierten Materialien gegeniiber stark umgeformten Materialien mit
héherer Versetzungsdichte — oder, mit anderen Worten, die Abhéngigkeit von k; und o, vom Umformgrad.

Die hier ermittelten Hall-Petch-Parameter dienen damit lediglich dem Vergleich der Verfestigungs-
mechanismen zwischen WP und WK im nachfolgenden Unterkapitel. Eine weitere Diskussion zur Hall-
Petch-Relation erfolgt in Kapitel 4.3.2 zusammen mit den Ergebnissen der Zugversuche.

4.3.1.3  Einfluss der K-Dotierung auf Mikrohdrte

Die Hall-Petch-Koeffizienten ki bzw. k3 sind zwischen WP und WK nahezu identisch (Abbildung 4.29).
Folglich lassen sich keine Auswirkungen der K-Dotierung auf die Einfliisse durch HAB und LAB bei der
Aufhidrtung wihrend des Walzvorgangs feststellen. Jedoch ist eine allgemein héhere Hirte von WK im
Vergleich zu WP bei gleicher Korngrofie zu erkennen. Diese geringfligige Abweichung zwischen WP und
WK betrédgt bei Verwendung von dyp 150 MPa und bei Verwendung von dyp,;ap noch 90 MPa. Somit
scheint neben dem Korngrdfieneffekt ein weiterer Beitrag zur Hérte gegeben zu sein, der sich durch drei
mogliche Ursachen erklédren liefie: i) Ausscheidungshirtung durch Alumosilikate, die wihrend des Sinter-
prozesses gebildet wurden [183,273]. In Anbetracht des geringen Gehalts von 18 ppm Al und 5 ppm Si
(Tabelle 3, S. 33) diirfte der Beitrag zur Hirte jedoch gering sein. ii) Mischkristallhdrtung durch geldste
Zwischengitteratome wie Al und Si [273,309]. Auch hier sollte aufgrund des geringen Gehalts an diesen
Elementen der Hartungseffekt gering ausfallen. iii) Wechselwirkung von Versetzungen und Versetzungs-
netzwerken mit K-Blasen innerhalb der Korner. Alle drei Effekte sollten additiv zusammenwirken und
konnten damit zu einer hoheren Hirte durch eine hohere Spannung o, innerhalb der Kornvolumina von
WK fiihren, im Vergleich zu WP bei gleicher Korngrofie.

Zusammenfassend lédsst sich sagen, dass die Entwicklung der Hérte wihrend der Verformung durch die
Bildung von HAB, aber auch von LAB (insbesondere wihrend des Kaltwalzens) beeinflusst wird. Die K-
Dotierung selbst fiihrt bei vergleichbarer Korngrofie ebenfalls zu einer etwas hoheren Hirte.

4.3.2 Uniaxiale Zugversuche

4.3.2.1  Zugversuche entlang der Walzrichtung

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven (o-¢) aus den Zugversuchen bei 20 °C sind in Abbildung 4.30 dargestellt.
Die Kurven zeigen die geringste Festigkeit fiir die dicksten W-Bleche, wobei WK1,6 sogar sprodes Verhalten
vorweist (weshalb fiir WK1,6 kein Wert fiir die Dehngrenze bei 20 °C abgeleitet wird). Zugfestigkeit (R,)
und Dehngrenze (Spannung bei 0,2 % der plastischen Dehnung, Ry ,) steigen bei beiden Werkstoffgruppen
mit zunehmendem Umformgrad, mit der einzigen Ausnahme im Ubergang zwischen WP2,7 zu WP3,3,
wobei die Zugfestigkeit nicht zunimmt. Der hochste Anstieg der Zugfestigkeit ist bei den diinnsten
kaltgewalzten Blechen im Vergleich zu den nichststirkeren Blechen mit einer Dicke von 130 um zu
beobachten: WP4,7 weist mit R, von 2790 MPa einen Anstieg von +700 MPa im Vergleich zu WP3,7 auf und
WK4,6 weist mit R, von 2966 MPa einen Anstieg von +800 MPa im Vergleich zu WK3,7 auf.

Die o-e-Kurven zeigen ein nahezu elastisch-idealplastisches Verhalten mit einem schmalen Verfestigungs-
bereich, in dem das plastische Verhalten zu dominieren beginnt, und einem langen, flachen Plateau, welches
auf keine signifikante Einschniirung der Proben wihrend der Dehnung auf bis zu mehrere Prozent der
Messlidnge schlief3en ldsst. Obwohl WK3,1 und WK3,7 eine etwas hohere Gesamtdehnung als ihre jeweiligen
Aquivalente WP3,1 und WP3,7 aufweisen, zeigen die anderen Bleche von WK im Vergleich zu denen von
WP eine geringere Gesamtdehnung. Insbesondere das kaltgewalzte WK4,6 hat eine deutlich geringere
Gesamtdehnung als WP4,7. Wie bereits erwihnt, zeigt WK1,6 bei Raumtemperatur ein sprodes Verhalten,
wihrend WP1,6 mit 4,3 % eine hohe Gesamtdehnung aufweist. Es sei darauf hingewiesen, dass die
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4.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

Gesamtdehnung durch die Probenquerschnittsfliche beeinflusst wird und somit ein Vergleich zwischen
unterschiedlichen Blechdicken nicht sinnvoll ist.

Beide Materialsidtze wurden weiterhin durch Zugversuche bei hoheren Testtemperaturen (7; von 300 °C,
400 °C, 600 °C und 800 °C) untersucht und daraus Werte fiir die Zugfestigkeit (R,) und Dehngrenze (R »)
abgeleitet (wie in Abbildung 4.30 skizziert), die in Abbildung 4.31 dargestellt werden. R,,, nimmt mit
steigender Priiftemperatur ab, betrigt jedoch bei 800 °C noch immer mehr als 840 MPa fiir die Bleche mit
geringsten Umformgrad und mehr als 1200 MPa fiir die Bleche mit hochsten Umformgrad. Die Werte fiir
Rpo,2 liegen in einem &hnlichen Bereich (ca. 100-300 MPa niedriger als R,) und zeigen mit einer Abnahme
der Festigkeit bei steigender T; die gleichen Tendenzen wie Ry,,.
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Abbildung 4.30 Spannungs-Dehnungs-Diagramme aus Zugversuchen mit Zugrichtung entlang RD bei Raum-
temperatur (20 °C) fiir die Bleche von (a) WP und (b) WK mit jeweils fiinf unterschiedlichen
Umformgraden.

Die beobachtete Abnahme von Ry, und Ry, mit zunehmender Temperatur (Abbildung 4.31) ist durch das
Auftreten von thermisch aktivierten Prozessen erwartet [310]. Hinsichtlich der Abhdngigkeit von Ry, , mit
T; stehen die Ergebnisse im Einklang mit einer vergleichbaren Zugversuchskampagne mit reinen W-Blechen
durch BONK et al. [49,50]. Dabei lief3 sich fiir die Streckgrenze von warmgewalzten W-Blechen ein
athermischer Spannungsanteil und ein thermischer Spannungsanteil identifizieren. Letzterer sorgt mit
einem asymptotischen Kurvenverlauf fiir eine starke Abnahme von Ry, zwischen Raumtemperatur und
Knietemperatur von ca. 500 °C [311], wobei der Anteil bereits ab ca. 300 °C vernachlissigbar klein wird. Fiir
das in jener Studie untersuchte kaltgewalzte W-Blech (g, von 4,0) wurde jedoch eine nahezu lineare
Abnahme von Ry , mit der Temperatur beobachtet [50]. In &hnlicher Weise zeigen auch in Abbildung 4.31a
die warmgewalzten W-Bleche (g, < 3,3) einen gekriimmten Kurvenverlauf, wihrend R, fiir die
kaltgewalzten W-Bleche (g, > 3,7) annéhernd linear mit der Temperatur abnimmt.

Uber die Griinde fiir dieses anomale Verhalten der kaltgewalzten Bleche lisst sich nach heutigem Stand nur
spekulieren [50]. Moglicherweise spielen hierbei dynamische Erholungseffekte eine Rolle: Der bereits
genannte thermische Spannungsanteil resultiert aus der Gitterreibspannung gegeniiber der Versetzungs-
bewegung tiiber die Peierls-Barriere [312]. Da der Kurvenverlauf fiir R,q, zwischen allen Proben bei
20-300 °C etwa parallel verlduft, kann der thermische Anteil zwischen allen Blechen als konstant angesehen
werden und fiir kaltgewalzte W-Bleche ist kein Mechanismenwechsel in Bezug auf die thermische
Aktivierung von Schraubenversetzungen unterhalb der Knietemperatur fiir plastische Verformung
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4 Ergebnisse und Diskussion

festzustellen, wie auch BONK [50] argumentiert. Das anomale Verhalten in der Abnahme von Ry , in diesen
Blechen muss daher durch eine Anderung des athermischen Spannungsanteils bei Temperaturen oberhalb
von 300 °C begriindet sein. Dieser Spannungsanteil beruht auf Wechselwirkungen der Versetzungen mit
HAB, LAB und anderen Versetzungen. Wie durch BONK [50] gezeigt, steigt der athermische Anteil mit
steigendem Umformgrad bzw. kleiner werdenden Korngréfien. Infolgedessen kann eine Abnahme von HAB,
LAB und Versetzungsdichte auch zu einer Abnahme von Ry , oberhalb einer gewissen Temperatur fiihren
und das beobachtete Verhalten erkldren. Ebenso sollte demnach ein stirkerer Einfluss durch dynamische
Erholung auf R, gegeben sein, da im Vergleich zum Probenzustand bei Ry, , Versetzungswechselwirkungen
nicht gerade erst begonnen haben, sondern bereits weit fortgeschritten sind. Tatsdchlich ist fiir die
kaltgewalzten Bleche eine geringfiigig stirkere Abnahme von R, bei 400-800 °C zu beobachten (d.h. héhere
Steigung des Kurvenabschnitts bei hohen Temperaturen im Vergleich zum jeweiligen Kurvenverlauf
unterhalb von 400 °C). Die geringere Anfilligkeit der warmgewalzten Bleche fiir dynamische Erholung
deutet darauf hin, dass Erholungsprozesse bereits wihrend des Warmwalzens stattfanden.
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Abbildung 4.31 Ergebnisse der Zugversuche fiir die Bleche von WP und WK mit Zugrichtung entlang RD mit
(a) Dehngrenze und (b) Zugfestigkeit. Das dickste K-dotierte Blech WK1,6 wies im Zugversuch bei
Raumtemperatur (20 °C) ein sprodes Bruchverhalten auf (markiert durch schwarzen Kreis), weshalb
die Zugfestigkeit nicht mit der der anderen Bleche vergleichbar ist und kein Wert fiir die Dehngrenze
bei dieser Temperatur abgeleitet werden kann.

Zusitzliche Effekte durch statische Erholung diirften dabei allerdings ebenso eine Rolle spielen. Wie
nachfolgend in Kapitel 4.4 gezeigt, beginnt insbesondere die Mikrostruktur der diinnsten W-Bleche in einem
Temperaturbereich oberhalb von 600 °C (bei Wirmebehandlungsdauer von 1h) instabil zu werden
(Abbildung 4.39). Es sollte daher beriicksichtigt werden, dass die Zugproben vor dem eigentlichen
Zugversuch etwa 45 Minuten lang auf der Priiftemperatur gehalten werden, um eine gleichméfiige
Temperaturverteilung zu gewihrleisten. Bei T; von 800 °C sollten die mechanischen Eigenschaften der W-
Bleche mit besonders hohem Umformgrad aufgrund der erweiterten Erholung bereits messbar degradieren.
Dies diirfte die besonders starke Abnahme von R, fiir WP4,7 bei 800 °C im Vergleich zu den warmgewalzten
Blechen begriinden.
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4.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

4.3.2.2  Zugversuche entlang der Transversalrichtung

Erginzend zu den Zugversuchen entlang RD wurden mit den diinnsten Blechen WP4,7 und WK4,6
Zugversuche entlang TD durchgefiihrt, wie zuvor bei T; von 20-800 °C. Die daraus ermittelten Werte fiir
Dehngrenze und Zugfestigkeit sind in Abbildung 4.32 in Abhingigkeit zu T; und im Vergleich mit den
Zugversuchen entlang RD aufgefiihrt.
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Abbildung 4.32 Ergebnisse der Zugversuche fiir WP4,7 und WK4,6 mit Zugrichtung sowohl entlang RD als auch TD
mit (a) Dehngrenze und (b) Zugfestigkeit. Beide Bleche zeigten bei T; von 20 °C und 300 °C ein sprodes
Bruchverhalten auf (markiert durch schwarzen Kreis), weshalb die Zugfestigkeit nicht mit der der
anderen Bleche vergleichbar ist und kein Wert fiir die Dehngrenze bei dieser Temperatur abgeleitet
werden kann.

Die Zugversuche bei 20 °C und 300 °C offenbaren ein sprodes Bruchverhalten, sowohl fiir WP als auch WK.
Erst bei 400 °C stellt sich jeweils ein semiduktiles® Verhalten ein. Bei 600 °C zeigen alle Proben ein duktiles
Verhalten. Im Vergleich liegen R, , und Ry, bei T; > 400 °C fiir WP noch bei ca. 90 % des jeweiligen Wertes
fiir den Zugversuch entlang RD, fiir WK noch bei ca. 70 %. Diese Verhiltnisse verdeutlichen die anisotropen
mechanischen Eigenschaften, die sich bekanntermafien durch ein anisotropes W-Gefiige ergeben [211, 212].

Bei der Auslegung von Bauteilkomponenten aus gewalzten W-Werkstoffen muss diese Anisotropie bertick-
sichtigt werden und die Richtung der voraussichtlich grof3ten mechanischen Last entlang RD festgelegt
werden. Abhilfe wiirde hier die Fertigung von Laminaten bieten. Dabei besteht die Moglichkeit einer
kreuzweisen Schichtung, bei der die einzelnen Blechlagen abwechselnd mit RD und TD entlang einer
Richtung orientiert werden. Das resultierende Laminat konnte damit das anisotrope mechanische Verhalten
zumindest entlang der Blechebene kompensieren.

° Ahnlich zur Kategorisierung bei den Untersuchungen der Bruchzihigkeit bezeichnet semiduktil hier das Vorhanden-
sein eines deutlich duktilen Verformungsbereiches in der o-e-Kurve mit einer Verformung von > 0,2 % und einem
Bruch vor Erreichen eines Scheitelpunktes. Angegebene Werte von R, sind dabei tendenziell unterschitzt.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Aufgrund fehlender Daten zur Korngrofie entlang TD, lassen sich die Ergebnisse nicht auf eine Hall-Petch-
Beziehung hin priifen, wie dies fiir die Ergebnisse aus den Zugversuchen entlang RD in den nachfolgenden
Unterkapiteln dargestellt wird. Fiir eine konkrete Bewertung des Einflusses der K-Dotierung wire dies
jedoch nétig. In der anschlieflenden Diskussion werden die Ergebnisse fiir die Zugrichtung entlang TD daher
nicht weiter berticksichtigt.

4.3.2.3  Vergleich von Gesamtdehnung und Festigkeit zu Literaturdaten

Nahezu alle hier untersuchten Bleche zeigten im Zugversuch bei 20 °C mit Zugrichtung entlang RD ein
duktiles Verhalten, mit Ausnahme des sproden Verhaltens fiir WK1,6. Ein elastisch-idealplastisches
Verhalten in den o-e-Kurven (Abbildung 4.30) ist besonders gut fiir die kaltgewalzten Bleche WP3,7, WP4,7
und WK3,7 zu erkennen. Ein solches Phinomen des nahezu elastisch-idealplastischen Verhaltens wurde
von WEI & KECSKES [43] und BONK et al. [49, 50] fiir kaltgewalzte W-Bleche festgestellt.

Ungewohnlich ist die hohe Gesamtdehnung von WP1,6 mit 4,3 % (Abbildung 4.30a), die bei Zugversuchen
iiber 300 °C auf mehr als 6 % ansteigt (hier nicht dargestellt). In der analogen Studie durch BONK et al. [49, 50]
ist fiir das darin untersuchte dickste W-Blech mit #hnlichem Umformgrad wie WP1,6 der Betrag der Gesamt-
dehnung bei Raumtemperatur wesentlich geringer (etwa 1,5 %). Ab einer Versuchstemperatur von 200 °C
zeigte dieses dickste W-Blech jedoch auch die hochste Gesamtdehnung aller untersuchten Bleche mit mehr
als 5 % [49, 50]. Wie bereits im Kapitel 3.7.2 zur Methodik erwdhnt, kénnen abnehmende Verhiltnisse von
Ly /Aol/ % zu einer steigenden Gesamtdehnung fiihren, was den Grund fiir die hohe Dehnung von WP1,6 mit
dem niedrigsten Verhiltnis von LO/AOI/ 2 darstellt (Tabelle 2, S. 32). Andererseits ist das K-dotierte Gegen-
stiick WK1,6 das einzige der zehn Bleche, das bei Raumtemperatur ein sprodes Bruchverhalten zeigt.
Obwohl Zugversuche und Bruchzdhigkeitspriifungen nur begrenzt vergleichbar sind, entspricht das hier
beobachtete sprode Verhalten in den Zugversuchen den nachfolgend dargestellten Ergebnissen der
Bruchzihigkeitspriifungen (Kapitel 4.3.3), bei denen WK1,6 mit ca. 250 °C die hochste BDTT aller unter-
suchten Bleche aufweist. Dies konnte vermutlich auf die grof3e Anzahl von Orientierungsbidndern mit einer
Dicke von einigen zehn Mikrometern zuriickzufiihren sein. Da die Proben nicht poliert wurden, konnte ein
weiterer Einfluss durch Rauigkeiten auf der belassenen Walzoberfliche gegeben sein, wodurch Riss-
induktion leichter stattfinden und ein sproderes Verhalten resultieren kann [313]. Allerdings sollten die
Auswirkungen dieses Effektes bei allen hier untersuchten Proben vergleichbar sein.

Der Anstieg von Ry, und Ry, mit zunehmendem Umformgrad ist leicht durch die damit abnehmende
Korngrofie zu begriinden. Die sehr hohe Zugfestigkeit der am stirksten kaltgewalzten Bleche (dyp von
jeweils ca. 0,17 um) mit etwa 2790 MPa fiir WP4,7 und 2970 MPa fiir WK4,6 ist jedoch aufiergewohnlich und
nach bestem Wissen sind dies die bisher hochsten Werte, die fiir gewalzte W-Bleche berichtet wurden. Dies
gilt auch fiir R,,, mit Werten von 2720 MPa bzw. 2860 MPa. Zum Vergleich: Die Werte dieser Bleche
libertreffen beispielsweise das technisch reine W-Blech mit 100 um Dicke (und geringerem ¢,,, von 4,0) aus
der Studie durch BONK et al. [49, 50], in der fiir R, rund 2300 MPa und fiir Ry, , ca. 2200 MPa gemessen
wurden (mit dyp von 0,24 um). Es sei hierbei jedoch nochmals auf die im vorigen Unterkapitel
demonstrierte Anisotropie der mechanischen Eigenschaften durch das Walzgefiige hingewiesen, die zu
schlechteren Ergebnissen bei Zugversuchen mit anderen Belastungsrichtungen als RD fiihrt.

Zum weiteren Vergleich finden sich in der Literatur zahlreiche Ergebnisse von Zugversuchen an W-Dréhten.
Die Einstellung eines hohen Umformgrades ist fiir Drihte naturgemif} einfacher als bei gewalzten Blechen.
Bei gleicher logarithmischer Umformung entwickeln die Korner beim Walzen von Blechen eine wesentlich
geringere Grofie entlang TD als beim Ziehen von Drihten entlang der radialen Richtung. Umgekehrt
formuliert: Die gleichen Korngr63en werden beim Drahtziehen nach grofieren logarithmischen Umform-
graden erreicht als beim Walzen. ¢),, von mehr als 8 sind fiir Dréhte iiblich, und so finden sich in Berichten
teils extreme Werte fiir R,,,, wie beispielsweise ca. 5200 MPa fiir Drihte mit einer radialen Korngrofie von
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100 nm [27]. Andere Studien an kommerziell erhéltlichen W-Drihten nennen jedoch deutlich niedrigere
Werte fiir R,. Zum Beispiel 2914-2940 MPa fiir gezogenen Draht aus technisch reinem W (Drahtdurch-
messer von 150 pm) mit einer radialen Korngréfie von 0,1-1,0 um [314], oder 2721 MPa fiir gezogenen Draht
aus K-dotiertem W (Drahtdurchmesser von 150 um, Korngréfie nicht erwédhnt) [315], beide hergestellt durch
OSRAM GmbH, Schwabmiinchen. Diese niedrigeren Werte fiir R, von handelsiiblichen Dréhten im
Vergleich zu den ebenso berichteten 5200 MPa konnen auf einen geringeren Umformgrad, aber auch auf
eine mogliche Wiarmebehandlung zum Spannungsabbau zuriickzufiihren sein. Wahrend der Vergleich
zwischen Drédhten und Blechen aufgrund der sehr unterschiedlichen Kornform schwierig ist, ist es aus
technologischer Sicht recht interessant, dass gewalzte W-Bleche eine #hnliche Zugfestigkeit wie
handelsiibliche W-Drihte erreichen konnen.

Um die Diskussion auf gewalzte W-Bleche zuriickzufiihren, sei hier eine weitere Studie durch SASAKI et al.
[316] genannt, in der die Zugfestigkeit von technisch reinen und K-dotierten W-Platten (30 ppm K)
verglichen wurde, die bei A.L.M.T. durch Heifliwalzen mit 80 % Dickenreduktion und anschlielender
Wirmebehandlung (900 °C fiir 20 min) hergestellt wurden. Mit einer dhnlichen Dehnrate wie in der hier
vorliegenden Arbeit (1073 s~1) wies die K-dotierte Platte bei Raumtemperatur fiir Rpo,, etwa 1400 MPa auf.
Die reine W-Platte zeigte ein sprédes Verhalten bei Raumtemperatur, aber ein duktiles Verhalten bei
> 200 °C, mit R, , von etwa 750 MPa bei 200 °C und sogar iiber 800 MPa fiir die K-dotierte Platte bei 200 °C.
Dieser Unterschied in der Duktilitdt zwischen den beiden Werkstoffen scheint jedoch nicht direkt mit der
Wirkung der K-Dotierung zusammenzuhingen, sondern mit der Korngrofe, da die reine W-Platte eine grob-
kornigere Mikrostruktur aufwies als das K-dotierte Blech. Die Autoren vermuten, dass eine ausgeprigtere
Kornfeinung wihrend des Walzens durch die K-Dotierung hervorgerufen wird [316]. Die Daten aus der hier
vorliegenden Arbeit zeigen jedoch, dass die Korngrofie der Bleche von WK beim Kaltwalzen nicht starker
abnimmt als die Korngrofie der Bleche von WP, sondern nur beim Warmwalzen (z.B. Abbildung 4.10, S. 70).
Letzteres deutet darauf hin, dass K-Blasen im W-Blech die Kornfeinung beim Walzen nicht direkt férdern,
sondern Restaurationsvorginge beim Wiedererwidrmen der W-Bleche zwischen den Warmwalzstichen
hemmen.

4.3.2.4  Relation von Korngrdfie zur Fliefspannung

Um zu untersuchen, ob der Anstieg von R, und Ry, , mit zunehmendem Umformgrad auf die abnehmende
Korngrofie zuriickzufiihren ist (gemif3 einer Hall-Petch-Beziehung), werden im Folgenden beide Grofien bei
jeweiliger Testtemperatur auf die Relation zu dND_l/ > und dnp /LAB_” % hin iiberpriift.

In Abbildung 4.33 ist R, fiir alle untersuchten Bleche bei T; zwischen Raumtemperatur und 800 °C aufge-
tragen. Mit Ausnahme der Bleche mit htchstem Umformgrad (und der bei Raumtemperatur sproden Probe
WK1,6), kann fiir alle T; ein nahezu linearer Anstieg von R, mit dND_l/ % beobachtet werden. Eine
Abweichung von diesem ansteigenden Trend von R, ist allerdings zwischen WP2,7 und WP3,3 zu finden.
Wie in Kapitel 4.1.4.2 und 4.3.1.1 diskutiert, ist trotz ihres unterschiedlichen Umformgrades zwischen diesen
beiden Blechen von WP kein signifikanter Unterschied in Korngréfie (Abbildung 4.10) und Mikrohirte
(Abbildung 4.28) erkennbar, was moglicherweise durch zeitliche Variationen im Warmwalzprozess und
daraus resultierenden Restaurationsprozessen verursacht wurde. Folglich sind zwischen beiden Blechen
auch keine nennenswerten Unterschiede in R, zu erwarten.

Eine Abweichung der diinnsten Bleche WP4,7 und WK4,6 vom anndhernd linearen Trend ist durch einen
starken Anstieg ihrer Zugfestigkeit in Abbildung 4.33 zu erkennen. Nochmals deutlicher wird dies in
Abbildung 4.34, wobei lediglich die Datenpunkte mit T; von 20 °C dargestellt werden und jeweils fiir WP
und WK eine Regressionsgerade zur Ermittlung der Hall-Petch-Koeffizienten k; und k, angepasst wurde
(unter Ausschluss von WP4,7 und WK4,6 sowie der spréden Probe WK1,6). In der Abhingigkeit von Hy zu
dnp, wurde ebenfalls eine signifikante Abweichung von der Hall-Petch-Beziehung beobachtet (Abbildung
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4.29a), allerdings fiir alle vier kaltgewalzten Bleche (ergo zusitzlich fiir WP3,7 und WK3,7). Mit dem
alternativen Ansatz unter Verwendung von dyp,ap sind es jedoch sowohl fiir Hy, (Abbildung 4.29b) als
auch R, (Abbildung 4.34b) lediglich WP4,7 und WK4,6, die durch wesentlich hohere Werte von der linearen
Abhingigkeit abweichen. Mit zunehmender Priiftemperatur wird die Abweichung dieser beiden Bleche von
der Hall-Petch-Relation geringer (Abbildung 4.33), was moglicherweise durch die bereits erwidhnte statische
und dynamische Erholung bedingt ist.
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Abbildung 4.33 Zugfestigkeit in Relation zur Korngré3e nach Hall-Petch fiir WP und WK im Walzzustand bei unter-
schiedlichen Testtemperaturen (7;) von 20-800 °C. (a) Lediglich HAB werden als Korngrenzen in dyp
beriicksichtigt. (b) Als alternativer Ansatz werden neben HAB auch LAB in dyp,4p beriicksichtigt.

Ahnliche Kurvenverlidufe mit hoher Abweichung von WP4,7 und WK4,6 sind ebenso in der Relation von
Ry, mit der Korngrofie zu erkennen (Abbildung 4.35). Auf eine Bestimmung von Hall-Petch-Koeffizienten
auf Basis von Ry, wurde an dieser Stelle verzichtet. Da Hall-Petch-Koeffizienten von der Verformung ab-
hingig sind, wiren diese nicht direkt mit k; und k, auf Basis von R, vergleichbar. Bei Verwendung von R,
bezieht sich o in Gleichung (22) auf konstante Verformung, bei Verwendung von R, ; jedoch nicht [302].

Die auf Basis von R, bestimmten Hall-Petch-Koeffizienten sind fiir WK geringfiigig niedriger als fiir WP,
sowohl k; als auch k, (Abbildung 4.34). Damit liegt g, fiir WK hdoher als fiir WP. Dieses Ergebnis ist jedoch
mit Vorsicht zu betrachten, da bei Messwiederholungen einiger Zugversuche bei gleichen Messparametern
Unterschiede in Ry, (und Ry ;) von teilweise ca. 50 MPa auftraten. Solche Schwankungen von etwa 2,5 %
liegen im Bereich der Messabweichung bei Zugversuchen.

Doch weshalb besitzen beide Bleche mit hochstem Umformgrad eine deutlich hohere Zugfestigkeit,
Dehngrenze und Hirte als durch die Hall-Petch-Beziehung erwartet? In Bezug auf die Abweichung der Hirte
wurde bereits in Kapitel 3.7.1 diskutiert, dass die Probengrofie fiir die Konformitdt mit DIN EN ISO 6507-1
[242] und ASTM E92 [243] zu klein ist und dass dies scheinbar geringere Werte fiir die Mikrohirte
Materialverhalten verursachen konnte, als es von der Hall-Petch-Beziehung erwartet wird. Da jedoch ein
Anstieg der Hértewerte (statt einer Abnahme) zu beobachten ist, kann ein Artefakt aufgrund der geringen
Probengrdfie als Grund fiir eine solche Hirteanomalie ausgeschlossen werden. Die dhnlich erhhten Werten
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von Ry, und Ry, in der Hall-Petch-Relation geben ebenso einen Hinweis darauf, dass der Trend zu hoherer
Mikrohirte eine Materialeigenschaft und kein Artefakt ist.

Fehler bei der Bestimmung von dyp bzw. dyp;ap miissen ebenfalls als mdgliche Ursache fiir die
Abweichung beriicksichtigt werden. Relativ kleine Anderungen von dyp bzw. dyp,;ap konnen aufgrund
der reziproken Beziehung einen gro3en Einfluss haben, insbesondere bei kleinen Korngréf3en. Wie bereits
in Kapitel 3.4.3.5 erortert, liegt die fiir die EBSD-Messungen gewihlte Schrittweite von 40 nm in einem
Grenzbereich, um die kleine Korngréfie der Bleche mit dem hochsten Verformungsgrad ausreichend
aufzuldsen. Wie in Tabelle 6 (S. 46) dargestellt, wurde die Korngro3enbestimmung fiir WK4,6 mit kleineren
Schrittweiten wiederholt. Werden die dabei ermittelten kleinsten Werte fiir die Hall-Petch-Beziehung
angenommen (dyp mit 0,115 um bzw. dyp,pap Mit 0,082 um), so ist dennoch keine lineare Abhingigkeit zu
erreichen. Fiir eine solche lineare Korrelation wiren weitaus kleinere Korngroflen notig (fiir dyp,ras
0,030 pm mit Ry, 0,053 um mit Ry, sowie 0,072 um mit Hy), als es die moglichen Fehler durch die
verwendete Schrittweite annehmen lieflen. Daher sind Fehler bei der Messung von dyp bzw. dyp/pap als
alleinige Ursache fiir das anomale Verhalten in der Hall-Petch-Beziehung auszuschlief3en.
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Abbildung 4.34 Zugfestigkeit in Relation zur Korngréf3e nach Hall-Petch fiir WP und WK im Walzzustand bei einer
Testtemperaturen (T;) von 20 °C. (a) Lediglich HAB werden als Korngrenzen in dyp beriicksichtigt. Die
Regressionsgeraden zur Berechnung der Hall-Petch-Koeffizienten k; werden lediglich an den
anndhernd linear abhidngigen Bereich angepasst (graue Linien) und fiir WP4,7, WK4,6 und WP1,6
extrapoliert (gestrichelte graue Linien). (b) Als alternativer Ansatz werden neben HAB auch LAB in
dnp/Lap beriicksichtigt. Die Berechnung der Hall-Petch-Koeffizienten k, (siehe graue Regressions-
geraden) erfolgt wie in (a).
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Abbildung 4.35 Dehngrenze in Relation zur Korngrofie nach Hall-Petch fiir WP und WK im Walzzustand bei unter-
schiedlichen Testtemperaturen (7;) von 20-800 °C. (a) Lediglich HAB werden als Korngrenzen in dyp
beriicksichtigt. (b) Als alternativer Ansatz werden neben HAB auch LAB in dyp,4p beriicksichtigt.

4.3.2.5  Proportionalitdt zwischen Hdrte und Zugfestigkeit

Um dieses anomale Verhalten der diinnsten W-Bleche weiter zu untersuchen, wird im Folgenden eine
Korrelation zwischen Hérte und Flieflspannung gepriift. Ein Zusammenhang zwischen Elastizititsgrenze
und Hy wurde bereits durch TABOR [317-319] nachgewiesen: Stahl- und Kupferproben wurden um
verschiedene Betrdge verformt und anschlieBend Vickers-Héartemessungen durchgefiihrt. Eine
reprasentative Elastizitdtsgrenze wurde bei einer Verformung von etwa 8 % ermittelt, wobei eine ausreichend
gute Proportionalitit zwischen Hy und der Elastizititsgrenze mit einem Faktor von etwa 2,9 bis 3,0
festgestellt wurde. Da die W-Bleche in der vorliegenden Arbeit eine geringe Kaltverfestigung aufweisen und
R, bereits bei ca. 1% der Verformung erreicht wird (Abbildung 4.30), sollte auch R, mithilfe eines
dhnlichen Proportionalititsfaktors (c) anndhernd mit Hy; korrelieren:

Hy =c-Ry (25)

Diese Korrelation sollte jedoch eher als Faustregel betrachtet werden. Wird Gleichung (25) auf die
ermittelten Ergebnisse von Hy und R, angewendet, so wird unter Ausschluss von WP4,7, WK4,6 und der
sproden Probe WK1,6 mit sehr guter Niherung (R? > 0,999) ein Proportionalitiitsfaktor von 3,1 gefunden
(Abbildung 4.36), der nahe dem Wert von TABOR [317-319] liegt.

Bei einem Vergleich dieses Proportionalititsfaktors mit anderen Studien ist Vorsicht geboten, da es sich in
der vorliegenden Arbeit um gewalzte Bleche mit stark anisotroper Kornform handelt. Dieser Aspekt kann in
Verbindung mit den unterschiedlichen Spannungsfeldern eines Hérteeindrucks und eines Zugversuchs
sowie den in diesem Fall unterschiedlichen Belastungsrichtungen (respektive entlang TD und entlang RD)
zu einer Anderung des Proportionalititsfaktors fiithren. Dennoch liegt der ermittelte Faktor ¢ mit 3,1 sehr
nahe an den Literaturdaten, und da W kein starkes Verfestigungsverhalten zeigt (siehe auch c-e-Kurven in
Abbildung 4.30), sind niedrige Werte im Bereich von ca. 3 erwartungsgemaf3. Im Vergleich dazu weisen z.B.
einige Werkstoffe mit hoher Kaltverfestigung Proportionalititsfaktoren von mehr als 4 auf [320].
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Abbildung 4.36 Zugfestigkeit gegeniiber Mikrohirte nach Vickers fiir WP und WK. Eine angepasste Regressionsgerade
nach Gleichung (25) zeigt eine gute Ndherung mit einem Proportionalitétsfaktor (c) von 3,1 zwischen
Rm und Hv.

Ahnlich zu den Hall-Petch-Relationen stellen auch bei der Korrelation von Hy und R,,, die Bleche WP4,7
und WK4,6 einen Sonderfall dar. Beide Bleche zeigen eine hohe Abweichung von der Proportionalitit mit
einem grofleren Anstieg von Ry, (4+400 MPa bzw. +500 MPa) gegeniiber Hy als durch Gleichung (25)
erwartet, d.h. die Werte fiir Hy unterschitzen die Ergebnisse von R,. Wie zuvor dargelegt, kann die
unzureichende Probendicke nach DIN EN ISO 6507-1 [242] und ASTM E92 [243] der diinnsten Bleche zu
einer niedrigeren gemessenen Hirte fiihren. Zwar bietet dies keine Erkldrung fiir die zu hohe Hirte in der
Hall-Petch-Korrelation (Abbildung 4.29), die zu niedrige Hérte fiir die Korrelation zwischen Hy und R,
konnte jedoch tatsdchlich durch die unzureichende Probendicke bedingt sein. Die reale Harte konnte damit
sogar noch hoher liegen als die gemessenen Werte von bis zu 771 HVO0,1 (7,6 GPa), was zu noch gré3eren
Abweichungen von der Hall-Petch-Beziehung mit Hy, fiihren wiirde (Abbildung 4.29).

Aus diesen Beobachtungen lassen sich folgende Schlussfolgerungen ziehen: Erstens zeigt die Korrelation
von R, und Hy (Abbildung 4.36), dass die Walzschritte bis zum zweithochsten Umformgrad zu einem
vergleichbaren Anstieg von Zugfestigkeit und Hirte fiihren, da die Beziehung zwischen beiden linear ist und
der Proportionalititsfaktor von 3,1 mit den Ergebnissen in der Literatur vergleichbar ist. Zweitens wurde u.a.
der Einfluss von Fehlern bei der Korngréfienbestimmung als ein moglicher Grund fiir die Abweichung der
Bleche mit dem hochsten Umformgrad diskutiert. Ein anomales Verhalten dieser Bleche zeigt sich jedoch
nicht nur in den Hall-Petch-Beziehungen (Abbildung 4.29 und Abbildung 4.34), sondern auch in der
Korrelation zwischen R, und Hy (Abbildung 4.36), worin die Korngrdéfie nicht miteinbezogen ist. Dies
beweist, dass der verstirkte Anstieg von R, und Hy, mit dem Umformgrad nicht auf ein Auflésungsproblem
bei der Bestimmung des Grenzabstandes zuriickzufiihren ist, sondern eine reale Eigenschaft des Materials
darstellt.

Uber die Griinde fiir das anomale Verhalten von WP4,7 und WK4,6 kann bisher nur spekuliert werden. Ein
zusétzlicher Beitrag zu einem Anstieg von Zugfestigkeit und Hirte konnte beispielsweise durch eine erhthte
Versetzungsdichte in den Blechen gegeben sein. Eine zunehmende Menge an Waldversetzungen schrinkt
die Bewegung anderer Versetzungen ein und fiihrt zu einer Verfestigung [304,305]. Daher konnten sich
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Messungen der Versetzungsdichte als niitzlich erweisen, die jedoch schwer verlésslich zu quantifizieren ist.
Einen ersten qualitativen Hinweis auf eine auflergewthnlich hohe Versetzungsdichte geben die TEM-
Aufnahmen in Abbildung 4.11 (S. 73).

4.3.2.6  Einfluss der K-Dotierung auf Festigkeit

Im Vergleich zu WP mit jeweils dquivalentem Umformgrad zeigen nahezu alle untersuchten Proben von
WK etwas hohere Werte fiir Ry, und Ry, , (Abbildung 4.31). Wird statt in Abhédngigkeit vom Umformgrad
unter Abhingigkeit von der Korngr6fie miteinander verglichen, so ist kaum ein Unterschied in Ry, und Ry »
vorhanden (Abbildung 4.34 und Abbildung 4.35), aber erkennbar fiir R, bei Zugversuchen mit T, iiber
300 °C (Abbildung 4.33). Dies konnte auf einen leichten Verfestigungseffekt durch Ausscheidungshirtung,
Mischkristallhdrtung und Wechselwirkung von Versetzungen mit K-Blasen zuriickzufiihren sein, wie
bereits in Bezug auf die Ergebnisse zur Mikrohdrte diskutiert (Kapitel 4.3.1.3).

4.3.3  Analyse der Risszihigkeit

4.3.3.1  Risszdhigkeit und BDTT

Die ermittelten Werte fiir die scheinbare Risszihigkeit (K) der Bleche von WP und WK sind in Abbildung
4.37 dargestellt. Mit zunehmendem Umformgrad ist ein Anstieg der gemessenen K bei duktilem und
semiduktilem Bruchverhalten zu erkennen. Der hochste Wert von K, aller Proben von WP wird fiir das
diinnste W-Blech WP4,7 mit bis zu ca. 140 MPa m!/2 gemessen, verglichen mit dem nichstdickeren Blech
WP3,7 mit bis zu ca. 60 MPa m!/2. Die Werte von Ky fiir die Bleche von WK liegen in einem Zhnlichen
Bereich wie die von WP fiir den jeweils dquivalenten Umformgrad.

Obwohl die statistische Aussagekraft der Daten nicht so umfassend ist, wie in einer vorangegangenen
Messkampagne durch BONNEKOH et al. [17, 52] an dhnlich gewalzten W-Blechen, liefern die hier gezeigten
Daten eine Naherung der BDTT fiir die untersuchten W-Bleche. Der mogliche Bereich der BDTT wird dabei
fiir jedes W-Blech eingegrenzt, indem die untere Grenze durch den spréden Datenpunkt mit der hochsten
Temperatur und die obere Grenze durch den semiduktilen Datenpunkt bei ndchsthoherer Temperatur
definiert wird (oder durch den duktilen Datenpunkt, wenn kein semiduktiler Datenpunkt vorhanden ist).
Der sich daraus ergebende Temperaturbereich fiir die geschétzte BDTT (Typt) des jeweiligen Bleches wird
in Abbildung 4.37 durch die Breite der Balken représentiert.

Wihrend WP1,6 eine niedrige Tgpr zwischen +20 °C und +50 °C aufweist, variiert die so definierte Typy fiir
WP2,7 und WP3,3 nur unwesentlich zwischen 0 °C und +50 °C. Die kaltgewalzten Bleche zeigen jedoch
einen starken Abfall der Ty auf ein Niveau unterhalb der Raumtemperatur mit —50 °C bis —60 °C fiir
WP3,7 und —80 °C bis —100 °C fiir WP4,7.

Die K-dotierten Bleche zeigen einen dhnlichen Trend, allerdings weist WK1,6 eine wesentlich hohere Ty
zwischen 240 °C und 260 °C auf als sein Aquivalent WP1,6. Die Typy von WK2,7 und WK3,1 ist vergleichbar
mit der ihrer Aquivalente von WP. Die kaltgewalzten Bleche WK3,7 und WK4,6 weisen mit —70 °C bis
—80 °C bzw. —100 °C bis —130 °C sogar eine etwas niedrigere Typy auf als WP3,7 und WP4,7.

Die deutlich verringerten Werte der Typr mit weniger als —80 °C (193 K) bzw. —100 °C (173 K) fiir die
diinnsten Bleche WP4,7 und WK4,6 sind auflergewdhnlich fiir einen Wolframwerkstoff und iibertreffen
damit sogar die BDTT von kaltgewalzten reinen W-Blechen mit ¢,,, von 4,1 aus der Studie durch BONNEKOH
et al. [17,52] mit —65 °C (208 K) bei gleicher Dehnrate. Beim Vergleich der hier gezeigten Werte mit der
BDTT anderer Studien, bei denen wihrend der Probenprédparation Ermiidungsrisse erzeugt wurden, ist
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4.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

jedoch Vorsicht geboten: Aufgrund der hier durch EDM erzeugten Kerbe konnten die Ergebnisse fiir Typr
unterschitzt werden (siehe Kapitel 3.7.3).

Beim direkten Vergleich der Ty fiir die Bleche von WK mit der Typy fiir die dquivalenten Bleche von WP
scheinen die kaltgewalzten Bleche aus K-dotiertem W (WK3,7 und WK4,6) im Trend etwas niedrigere Werte
zu besitzen. Der auffilligste Unterschied zwischen den beiden Materialsédtzen zeigt sich jedoch bei der Typr
der dicksten Bleche WP1,6 und WK1,6 und mit etwa +250 + 10 °C bzw. +35 + 15 °C, also eine erhebliche
Diskrepanz von mehr als 200 K. Als Grund lédsst sich die signifikant unterschiedliche Mikrostruktur
zwischen den beiden Blechen vermuten, welche in Form der Orientierungsbénder in WK1,6 auftreten, die
eingehend in Kapitel 4.1 beschrieben wurden (Abbildung 4.3, S.60). Der mogliche Einfluss dieser
Orientierungsbdnder wird im Folgenden diskutiert.
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Abbildung 4.37 Abhingigkeit der scheinbaren Risszidhigkeit von der Testtemperatur fiir jeweils alle fiinf untersuchten
Bleche mit unterschiedlichem Umformgrad von (a) WP und (b) WK. Das Bruchverhalten wird
klassifiziert als sprode (gefiilltes Symbol), semiduktil (gekreuztes Symbol) und duktil (offenes Symbol).
Details zu dieser Klassifikation werden im Kapitel zur Methodik (3.7.3) ndher erldutert. Fiir jedes Blech
wird der mégliche Bereich fiir die geschétzte Ty durch die Breite des vertikalen Balkens angegeben.

4.3.3.2  Relation von Korngrofie zur BDTT

Eine an die Hall-Petch-Relation angelehnte Beziehung zwischen BDTT und Korngrofie wird in der Literatur
z.B. fiir Stdhle beschrieben [321]. Nach diesem Ansatz wurden auch gute Korrelationen fiir W-Bleche
gefunden [24,47]. In dhnlicher Weise wird in der vorliegenden Arbeit auch die Typr auf eine Hall-Petch-
Relation zur Korngréfie gepriift. Wie bereits fiir Hy und Ry, wird auch hier Tgpr gegen dND_l/ * bzw.
dnp/L AB_I/ 2 aufgetragen (Abbildung 4.38), um die beiden Ansétze der Beriicksichtigung von HAB bzw. HAB
und LAB als Korngrenzen gegeneinander zu testen.
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Abbildung 4.38 Abhiingigkeit der geschitzten Sprod-duktil-Ubergangstemperatur (Typr) von der KorngréRe unter
(a) Beriicksichtigung von HAB als Korngrenzen (dyp) und (b) Beriicksichtigung von HAB und LAB als
Korngrenzen (dyp,ap)- Der schraffierte Bereich markiert das jeweils ermittelte untere und obere Limit
zwischen denen die Ty liegen kann (mit Interpolation zwischen den Datenpunkten). Der Mittelpunkt
zwischen beiden Limits wird als Datenpunkt fiir die geschétzte Typp verwendet (Kreuz). Griine
Hilfslinien dienen der Verdeutlichung der partiellen linearen Abhingigkeit.

Die Kurve fiir die K-dotierten Bleche in Abbildung 4.38a lédsst eine anndhernd lineare Abnahme fiir Typr mit
zunehmendem dND_l/ ? (d.h. abnehmende Korngréfie) fiir alle Bleche erkennen, mit Ausnahme von WK1,6.
Betrachtet man die Abhéngigkeit zu dyp,ap in Abbildung 4.38b, so ist weiterhin eine lineare Abhéngigkeit
fiir diese Bleche gegeben. Die Abweichung von WK1,6 ist unter Verwendung von dyp,.4p jedoch erhéht.
Dies deutet darauf hin, dass die Ty eher durch die Dichte der HAB gesteuert wird als durch die Dichte von
HAB und LAB, im Gegensatz zu Hy, und R,. Fiir die Bleche von WP ist eine lineare Korrelation der Typy
sowohl zu dND_l/ % als auch dnpsLag Nur miBiger Giite (innerhalb der griin markierten Bereiche in Abbildung
4.38). Eine Anomalie ist dabei auch fiir WP1,6 festzustellen, das durch die leicht geringere Typp im Vergleich
zu WP2,7 vom Trend abweicht und damit einen gegenteiligen Effekt zur deutlich erhdhten Ty von WK1,6
darstellt.

Fraglich ist insbesondere, welche mikrostrukturellen Merkmale zum anomalen Verhalten von WK1,6
fithren. Ein offensichtlicher Unterschied in der Mikrostruktur zwischen WK1,6 und WP1,6 ist in den bereits
erwahnten Orientierungsbéndern zu finden. Es sei hier nochmals verdeutlicht, dass bei einer Korngrofien-
analyse mit Linienschnitten entlang ND, bei der nur HAB als Korngrenzen betrachtet werden,
Orientierungsbénder als anomal grofie Korner erscheinen mit Ausmaflen entlang ND in einer Groflen-
ordnung von 10 um, da sie hauptsichlich LAB enthalten. Daher hat die mittlere Korngréfie dyy, fiir das Blech
WK1,6 mit zahlreichen Orientierungsbdandern einen deutlich grofieren Wert im Vergleich zu seinem
Aquivalent WP1,6. Fiir dyp,; o3 ist die Diskrepanz zwischen beiden Blechen dagegen eher gering (Abbildung
4.10, S. 70). Folglich zeigt WK1,6 in Abbildung 4.38a signifikant kleinere Werte von dND_l/ % als WP1,6. Der
hohe Anteil an Orientierungsbiandern fiihrt somit zu einer geringen Dichte von HAB in WK1,6, was eine
Erklarung fiir die hohere T in WK1,6 im Vergleich zu WP1,6 darstellen kdnnte.

Es kann ferner argumentiert werden, dass die Rissausbreitung leichter iiber ein solches Orientierungsband
erfolgen kann: Im Allgemeinen ist bekannt, dass HAB an einer Rissfront eine maf3gebliche Quelle fiir
Versetzungen wihrend plastischer Deformation sind [322, 323]. Da die Orientierungsbidnder ausschlie3lich
LAB enthalten, wire nach diesem Ansatz lokal die Dichte der Versetzungsquellen reduziert. Ist die lokale
Dichte der Versetzungsquellen wihrend der Deformation unzureichend, so sollten diese Bereiche anfilliger
fiir Sprodbriiche sein als ein feinkdrnigeres Gefiige mit einer hoheren Dichte an Versetzungsquellen. Daher
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konnten Orientierungsbdnder Regionen in der Probe darstellen, in denen instabiles Risswachstum mit
hoherer Wahrscheinlichkeit initiiert werden kann.

Es sei ebenso erwihnt, dass in der Studie durch BONNEKOH [52] neben dyp weitere Einflussgrofien auf die
BDTT bestimmt wurden. So ldsst sich im Widerspruch zur hier aufgestellten Hypothese eine deutlich bessere
Korrelation der BDTT mit der Dichte von HAB und LAB in der Ebene RD/ND feststellen als im Vergleich zu
Korrelation mit einer Dichte von HAB und LAB, die lediglich durch ein Linienschnittverfahren entlang ND
ermittelt wurde (i.e. dyp,ap)- Die gestreckte Kornmorphologie im Walzgefiige sollte demnach ebenfalls eine
Rolle fiir die BDTT spielen. Eine Relation der Korngrenzendichte (S}, Abbildung 4.7, S. 65) mit Tgpy flir WP
und WK fiihrt jedoch nicht zu einer besseren Annédherung an eine lineare Korrelation (hier nicht dargestellt).

Auch Einfliisse durch die Versetzungsdichte kdnnten gegeben sein. Die Versetzungsdichte hat bei einer
grobkornigen Mikrostruktur eine groflere Auswirkung als bei feink6rnigen Mikrostrukturen. Zuletzt ist ein
moglicher Einfluss durch die Texturschirfe zu nennen, der bisher jedoch weder verifiziert noch falsifiziert
werden konnte [52]. Da all diese Faktoren gemeinsam eine Evolution mit steigendem Umformgrad durch-
laufen, sind ihre jeweiligen Einfliisse auf die BDTT nur schwer voneinander zu trennen. Um das anomale
Verhalten in der BDTT von WK1,6 und WP1,6 im Vergleich zu den Blechen héheren Umformgrades besser
verstehen zu konnen, sollten diese Parameter allerdings ebenso in weiteren Untersuchungen bertiicksichtigt
werden.

4.3.3.3  Einfluss der K-Dotierung auf BDTT

Wie in Kapitel 4.1.1 diskutiert, sind die Griinde fiir das Auftreten der Orientierungsbidnder in den Blechen
von WK zum gegenwdrtigen Zeitpunkt noch nicht gekldrt. Indizien fiir die K-Dotierung als indirekte
Ursache der Orientierungsbinder sind zwar gegeben, aber nicht belegt. Damit ist ebenfalls nicht bekannt,
ob solche Orientierungsbinder auch gewalzten Blechen von technisch reinem W auftreten konnen.
Ungeachtet der Unkenntnis iiber die Hintergriinde geben die hier gezeigten Daten Hinweise darauf, dass die
Anwesenheit von Orientierungsbéndern zu einer hoheren BDTT fiihrt und damit im Endprodukt mdglichst
zu vermeiden sind. Die Daten deuten ebenso an, dass weiteres Walzen die Orientierungsbidnder reduzieren
und damit den Effekt der Orientierungsbdnder auf die BDTT verringern kann, da dyp sowie Tgpp im
Walzschritt von WK1,6 auf WK2,7 drastisch reduziert werden (Abbildung 4.38a).

Obwohl reine und K-dotierte W-Bleche bei Plansee SE kommerziell erhiltlich sind, ist an dieser Stelle zu
betonen, dass die in der vorliegenden Studie gepriiften Werkstoffe Teil einer Walzstudie zur Untersuchung
der Gefiigeentwicklung und der mechanischen Eigenschaften von zwei Werkstoftklassen sind und dass die
meisten der untersuchten Bleche lediglich Zwischenschritte des Walzprozesses darstellen. Daher
entsprechen insbesondere die Bleche mit geringerem Umformgrad (die nicht kaltgewalzt wurden) nicht den
handelsiiblichen Werkstoffen von Plansee SE. Die hier vorgestellten Daten zeigen auf, dass Fertigungs-
optimierungen in Betracht gezogen werden sollten, sofern Orientierungsbdnder bei zukiinftigen
Produktionen von dickeren W-Blechen im Bereich von 1 mm (mit oder ohne K-Dotierung) weiterhin
auftreten wiirden.

4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

Dieses Kapitel umfasst simtliche Warmebehandlungsversuche, die zur Untersuchung des Verhaltens von
reinem und K-dotierten W in Bezug auf Erholungs-, Rekristallisations- und Kornwachstumsprozesse durch-
gefiihrt wurden. Dabei wird zunédchst auf die Ergebnisse einer isochronen Wiarmebehandlungsreihe
eingegangen. Zur Gewinnung eines besseren Verstidndnisses iiber die in unterschiedlichen Temperatur-
regimen beobachteten Restaurationsphdnomene wurden mehrere isotherme Wiarmebehandlungsreihen bei
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750 °C, 1100 °C und 2200 °C durchgefiihrt und analysiert. In Unterkapitel 4.4.6 werden die gewonnenen
Erkenntnisse schlief3lich als Gesamtbild diskutiert.

4.4.1 Isochrone Wirmebehandlungen

Fiir eine erste Bewertung der in verschiedenen Temperaturbereichen auftretenden mikrostrukturellen
Restaurationsprozesse (bei konstanter Zeit) und der potentiellen Unterschiede zwischen reinem und K-
dotierten W wurden isochrone Wirmebehandlungen bei Temperaturen (T ) von 500-2400 °C fiir eine Dauer
(to) von 1h durchgefiihrt. Ein Vergleich der Mikrostruktur erfolgt zunichst erneut iiber Hirtepriifung.
Diese Untersuchungen werden anschlielend durch REM- und EBSD-Analysen als bildgebende Verfahren
erganzt.

4.4.1.1  Hartepriifung

Die Ergebnisse der Hirtepriifung sind in Abbildung 4.39 dargestellt. Hierbei offenbart sich fiir beide
Materialgruppen mit steigender Temperatur eine Abnahme der Hérte, die in zwei Stufen erfolgt. Anhand
dieser Stufen in den Hérteverlustkurven kdnnen drei Temperaturbereiche definiert werden, in denen
verschiedene Vorginge der mikrostrukturellen Restauration ablaufen: Regime A, B und C (siehe markierte
Bereiche in Abbildung 4.39). Diese Temperaturregime sollen jedoch nicht als strikt voneinander abgegrenzte
Bereiche verstanden werden und dienen nur der Vereinfachung der nachfolgenden Diskussion, da die
Starttemperaturen der Restaurationsphdnomene (fiir ein gegebenes t) schwer zu definieren sind und sich
die jeweiligen Temperaturbereiche, in denen diese tatsdchlich auftreten, iiberlagern konnen.
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Abbildung 4.39 Mikrohirte von reinem und K-dotiertem W mit unterschiedlichem Umformgrad nach Wirmebehand-
lung fiir 1 h bei unterschiedlichen Temperaturen. Anhand des verschieden stark ausgeprédgten Abfalls
der Mikrohérte kdnnen drei Temperaturregime (A, B, C) gegeneinander abgegrenzt werden, in denen
verschiedene Restaurationsmechanismen ablaufen.
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In Regime A (niedriger Temperaturbereich) zeigen die meisten Proben mit niedrigem Umformgrad einen
leichten Anstieg der Hérte bei ca. 600 °C im Vergleich zur Hirte ohne Wiarmebehandlung und nach 500 °C.
Dieser leichte Anstieg konnte einen Beginn von Erholungsvorgingen kennzeichnen, bei denen zunéchst
mobile Versetzungen vernichtet werden, was zu einer leichten Festigkeitssteigerung fiihrt [324]. Als weitere
Griinde konnen die Vernichtung des dislocation debris gesehen werden, der ebenso als Versetzungsquelle
dienen kann [325], sowie die Relaxation von Korngrenzen, wodurch diese nur erschwert neue Versetzungen
emittieren konnen [324, 326]. Ein dhnlicher Effekt der Hiartung konnte in verschiedenen nanostrukturierten
Materialien (Korngrofie unterhalb von 100 nm) nachgewiesen werden [324-328].

Mit T, von 800 °C zeigt jedes der getesteten Materialien eine Abnahme der Hérte. Diese Abnahme ist fiir die
Bleche mit hochstem Umformgrad bereits bei 700 °C fiir WK4,6 und bei 600 °C fiir WP4,7 ohne initialen
Anstieg der Hirte zu finden. Erholungsvorginge scheinen durch die besonders hohe Versetzungsdichte bei
diesen beiden Blechen (siehe beispielsweise WK4,6 in Abbildung 4.11) bereits bei relativ niedrigen
Temperaturen deutliche Auswirkungen auf die Harte zu haben. Die Abnahme der Hirte fillt besonders stark
mit Ty von 900 °C aus und es ist ein Wendepunkt in der Hérteverlustkurve zu beobachten. Bei dieser
Temperatur kann eine dhnliche Hérte zwischen allen Blechen von WP mit ca. 560 + 10 HV0,1 und zwischen
allen Blechen von WK mit 585 + 8 HVO0,1 festgestellt werden. Wahrend dadurch der Verlust der Hirte (AHy)
zwischen Raumtemperatur und nach Wiarmebehandlung bei 900 °C z.B. fiir WP1,6 mit —26 HVO0,1 und fiir
WK1,6 mit —6 HVO0,1 nur gering ausfillt und damit dem Hirteverlust in Warmebehandlungsstudien an
reinem W mit 4hnlichen Umformgraden dhnelt [329], fallt AHy, bei den Blechen mit héchstem Umformgrad
mit —184 HVO,1 fiir WP4,7 und mit —178 HVO,1 fiir WK4,6 drastisch aus. Der Grund fiir die mit steigendem
Umformgrad immer drastischere Reduktion der Hérte in diesem Temperaturregime kann durch die EBSD-
Untersuchungen im nachfolgenden Kapitel erkldrt werden.

In Regime B (mittlerer Temperaturbereich) ist eine zweite Stufe mit signifikantem Hérteverlust zu
beobachten, der fiir alle Materialien von WP am stirksten mit Tg von 1400 °C ausfillt. Die Hirte liegt fiir
diese Bleche hier in einem Bereich von 410-460 HVO0,1 und nihert sich damit der Hérte eines W-Einkristalls
von ca. 392 HVO0,1 [6] an. Dieser zweistufige Hérteverlust deutet auf (mindestens) zwei verschiedene
Restaurationsmechanismen hin und wurde in &dhnlicher Weise in einer anderen Studie an warm- und
kaltgewalzten W-Blechen beobachtet [330]. Wahrend die Abnahme der Hérte in Regime A nach klassischem
Verstdandnis als Erholungsphinomen interpretiert werden konnte, liegt die Vermutung nahe, dass die
weitere Abnahme in Regime B durch Rekristallisation ausgeldst wurde.

Bleche von WK zeigen mit Ausnahme von WK1,6 ein abweichendes Verhalten der Harteabnahme in
Regime B, da diese fiir WK2,7, WK3,1 und WK3,7 bei 1400 °C noch schwach und erst bei 1600 °C stark
ausgepragt ist (mit einer Reduktion bis auf < 455 HV0,1). WK4,6 behilt dagegen selbst bei 1600 °C noch eine
Hirte von 525 HVO0,1 bei und erst bei 2000 °C ist ein Harteverlust bis auf ein Minimum von 429 HV0,1 zu
beobachten. Die grofie Standardabweichung fiir den Datenpunkt bei 1800 °C deutet allerdings auf einen
diskontinuierlichen Restaurationsmechanismus hin, da eine grofie Varianz der gemessenen Hérte innerhalb
einer Probe ein Indiz fiir eine bimodale Korngréf3enverteilung darstellt. Das Beibehalten einer hoheren
Hirte mit hoherem Umformgrad zeigt weiterhin deutlich, dass die K-Blasen mit der in Kapitel 4.2.1
festgestellten feineren Verteilung durch steigendem Umformgrad auch eine stdrker retardierende Wirkung
aufdie Restaurationsmechanismen in diesem Temperaturregime entfalten, hnlich wie durch das Verhiltnis
nach ZENER & SMITH [142] vorhergesagt, siehe Gleichung (13).

In Regime C (hoher Temperaturbereich) wird fiir alle Proben (mit Ausnahme von WK4,6) eine anndhernd
konstante Hirte bei 410-460 HV0,1 beobachtet. Die &hnliche Hirte erlaubt jedoch keine Aussage iiber den
Fortschritt weiterer Restaurationsprozesse in diesem Regime. Zu beachten ist, dass eine Hirte von 410 HVO0,1
der Grofie eines Priifkorpereindrucks von ca. 21 um entspricht. Allerdings kann beispielsweise
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Kornwachstum zu wesentlich grofleren Kornern fithren, weshalb die durch den Priifk6rper eingebrachte
plastische Verformungszone mit geringerer Wahrscheinlichkeit mit Korngrenzen in Wechselwirkung tritt
bzw. mit einer geringeren Anzahl von Korngrenzen als bei einem feinkornigeren Gefiige. Daher kann die so
gemessene Hirte der eines Einkristalls dhneln. Gefiige mit durchschnittlichen Korngréf3en von z.B. 500 um
und 1000 um konnen insofern durch das Priifverfahren mit HV0,1 kaum voneinander unterschieden
werden. Dieses Temperaturregime wird daher weiter durch REM-Aufnahmen untersucht.

4.4.1.2  Mikrostruktur und Texturentwicklung

Zur EBSD-Analyse wurden Proben mit T, von 1270 °C ausgewdhlt. Diese Temperatur stellt einen
interessanten Uberschneidungspunkt zwischen Regime A und Regime B dar, bei dem mikrostrukturelle
Restaurationsvorginge aus Regime A weitestgehend vollstindig abgelaufen sind (siehe Wendepunkt in
Hirteverlustkurven bei 900 °C und @hnliche Hartewerte zu 1100 °C und 1270 °C in Abbildung 4.39) und
moglicherweise bereits der Beginn von Vorgingen zu beobachten ist, die vorwiegend in Regime B ablaufen.
Da die groten Unterschiede in den Hirteverlustkurven zwischen den Materialien mit niedrigstem und
héchstem Umformgrad zu finden sind, beschrinkt sich die folgende Analyse auf diese Materialien.

Im Vergleich zum Walzzustand (Abbildung 4.40a) zeigt die Orientierungsabbildung nach T von 1270 °C
fiir WK4,6 (Abbildung 4.40b) eine signifikante Vergroberung der Mikrostruktur, die eine starke Reduktion
des ehemals hohen Achsenverhiltnisses der Kérner beinhaltet. In den Ubersichtsaufnahmen von WP4,7 und
WK4,6 (Abbildung 4.41a, b) wird deutlich, dass die Vergroberung der Mikrostruktur das gesamte Proben-
volumen erfasst. Auffallend ist, dass wihrend der Restauration nicht nur LAB reorganisiert wurden, wie
man es von Erholung erwarten wiirde, sondern auch HAB. Diese Reorganisation scheint jedoch nur
kleinrdumig stattgefunden zu haben. Ausbildungen von Rekristallisationskeimen bzw. HAB, die als
Rekristallisationsfront weitreichend iiber eine deformierte Mikrostruktur migrieren, sind nicht zweifelsfrei
zu erkennen. Einzelne Korner in WP4,7 treten in der KAM-Abbildung zwar durch eine niedrige lokale
Desorientierung (blau) hervor, jedoch wire ihre Einordnung als Rekristallisationskeime nicht eindeutig: Im
Vergleich zur umgebenden Mikrostruktur sind diese Korner nur geringfiigig grofier und beinhalten nach
genauer Betrachtung der KAM-Abbildung meist noch einen gewissen Anteil an lokalen Desorientierungen,
die in ihrer Struktur an Versetzungsnetzwerke erinnern. Auch die Walztextur mit dominanter a- und y-Faser
ist weitestgehend erhalten geblieben bzw. wurde in ihrer Intensitét sogar verstarkt (vgl. Abbildung 4.2), was
ebenso gegen das klassische Bild von Rekristallisation spricht, bei dem zumeist die Ausbildung spezieller
Rekristallisationstexturen beschrieben wird [65, 79, 80]. All diese Beobachtungen deuten iiberwiegend auf
Mechanismen der erweiterten Erholung hin, wie sie oftmals in Materialien mit hohem Umformgrad und
hohem Verhiltnis von HAB zu LAB (ca. 60-70 %) beobachtet werden [65, 66,74,331]. Ein solch hohes
Verhiltnis von HAB zu LAB ist auch in den hier untersuchten kaltgewalzten W-Blechen zu finden
(Abbildung 4.7). Eine dhnliche mikrostrukturelle Entwicklung konnte ebenfalls fiir ein kaltgewalztes W-
Blech (mit €, von 4,1) nach Wirmebehandlung bei 1027 °C fiir 6 h durch BONNEKOH et al. [24] gezeigt
werden. Auch eine parallel durchgefiihrte Studie an einem kaltgewalzten K-dotierten W-Blech (80 ppm K,
ebenfalls Produktion durch Plansee SE) durch MADSEN et al. [332] kommt zu gleichartigen Ergebnissen und
deutet den Restaurationsvorgang ebenso als erweiterte Erholung.

Im Gegensatz dazu zeigen die Bleche mit geringstem Umformgrad ein deutliches Wachstum einzelner
Rekristallisationskeime (Abbildung 4.41c, d), die {iber das teils erholte Gefiige wachsen und vereinzelt zu
Peaks in den ODFs fiihren, die auflerhalb von «- und y-Faser liegen. Die in Regime B stattfindenden
Restaurationsprozesse scheinen demnach zu einem grofien Teil durch Rekristallisation bestimmt zu sein
und T, von 1270 °C markiert bei gegebenem ¢, von 1 h einen Ubergangsbereich, in dem Rekristallisation
startet. Dies deckt sich mit dem Temperaturbereich, in dem meist eine partielle Rekristallisation von W nach
1 h beobachtet wird [6].
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1270°C/1h

WK4,6

Abbildung 4.40 Detailaufnahme der Orientierungsabbildungen fiir WK4,6 vor und nach Temperaturbehandlung bei
1270 °C fiir 1 h. HAB und fehlindizierte Pixel sind schwarz, LAB weif3 dargestellt. Jeweils gleicher
Mafistab. Das Farbschema der IPF zur Orientierungsangabe findet sich in Abbildung 3.3b (S. 41).

Fiir die Bleche mit hohem Umformgrad, die zu stark erholtem Gefiige durch erweiterte Erholung neigen, ist
an dieser Stelle unklar, ob in einem weiteren Verlauf der Restauration iiberhaupt eine Bildung von
Rekristallisationskeimen stattfinden kann oder eine Vergroberung des Gefiiges alleinig iiber Kornwachstum
umgesetzt wird. Umgekehrt ist unklar, ob erweiterte Erholung auch in Blechen mit geringem Umformgrad
stattfindet, auch wenn die den Rekristallisationskeimen benachbarte, feinkdrnige Mikrostruktur in
Abbildung 4.41c und d Anzeichen von Sphiroidisierung zeigt. Es ist jedoch keinesfalls sinnvoll von einem
harschen Ubergang der Restaurationsmechanismen mit steigendem Umformgrad auszugehen. Viel eher ist
eine mit dem Umformgrad sinkende Tendenz zu Rekristallisation gegeniiber einem vermehrten Auftreten
von erweiterter Erholung durch einen Restaurationsmechanismus wie beispielsweise triple junction motion
[101,102] zu vermuten. Demnach diirften sowohl Rekristallisation als auch erweiterte Erholung innerhalb
eines gewissen Ubergangsbereiches des Umformgrades zusammen auftreten kénnen.

Zuletzt wird an dieser Stelle auf die in Regime C stattfindende Restauration eingegangen, die durch die
Mikrohdrtepriifung mit HVO,1 nicht erfasst werden konnten. Die Riickstreuelektronenabbildungen an
wirmebehandelten Proben mit T, von 1800 °C (1 h) zeigen fiir simtliche Bleche von WP vollstindig
rekristallisierte Mikrostrukturen, die polygonal aufgebaut sind (Abbildung 4.42a). Die K6rner haben meist
ein Achsenverhiltnis nahe 1 und eine Ausrichtung von Kornern mit gestrecktem Habitus entlang der
Walzrichtung ist kaum mehr auszumachen. Vergleicht man die Proben von WP untereinander, so
erscheinen die Kérner von WP1,6 am kleinsten. Eine Ausnahme bilden hier zwei Korner nahe der
Walzoberfliche (siehe Pfeile in Abbildung 4.42a), die eine Grofie von 100 um {iiberschreiten und auf einen
moglichen Beginn von abnormalem Kornwachstum hinweisen. Mit zunehmendem Umformgrad steigt die
Korngrofle an. Zum einen konnte dies an der bereits beschriebenen Tendenz zu erweiterter Erholung mit
steigendem Umformgrad liegen. Mit zunehmender erweiterter Erholung sollte sich auch die Dichte der
Bereiche reduzieren, in denen es zur Keimbildung fiir Rekristallisation kommt. Folglich wiirden weniger
Rekristallisationskeime und eine grobere Mikrostruktur nach vollstdindigem Ablauf der Rekristallisation
entstehen. Es ist allerdings weiterhin fraglich, ob Nukleation in einer stark von erweiterter Erholung
beeinflussten Mikrostruktur entstehen und das Wachstum nennenswert fortschreiten kann. Moglicherweise
ist eine hohe lokale Desorientierung innerhalb der Korner (wie in Abbildung 4.41a vorgefunden) jedoch
ausreichend, um Rekristallisation zu ermoglichen, wenn auch mit reduzierter Triebkraft. Ein anderer Grund
fiir die grofleren Korner in den diinnen Blechen kdnnte sich durch fortschreitendes Kornwachstum ergeben.
Fiir diesen Erkldarungsansatz ist allerdings unklar, wodurch die hoheren Triebkréfte des Kornwachstums in
den diinneren Blechen gegeniiber den dickeren Blechen bedingt sind. Widerspriichlich ist dabei ebenfalls,

119



4 Ergebnisse und Diskussion

dass durch die Dickenreduktion der Bleche das Verhiltnis von Probenoberfliche zum Probenvolumen steigt,
wodurch ein grofierer Anteil der wenigen vorhandenen Korngrenzen an der Probenoberfldche endet und die
Korngrenzenmigration dort durch die Ausbildung von Vertiefungen an den Korngrenzen (als Folge von
thermischem Atzen oder durch bereits vorhandene Unebenheiten) beeintrichtigt werden sollte [66, 333].
Am wahrscheinlichsten erscheint daher ein Textureffekt als Ursache: Zwar sollte die scharf ausgebildete
Walztextur in den stark umgeformten Blechen das Fortschreiten von Kornwachstum eher behindern als
fordern, da Korner einer dominierenden Texturkomponente mit grofler Wahrscheinlichkeit bereits im
friihen Wachstumsstadium an Korner mit dhnlicher Orientierung stofien und dadurch LAB mit geringer
Mobilitdt entstehen. Gleichzeitig ermoglicht dies den wenigen verbliebenen Kornern einer anderen
Texturkomponente (und damit mobilen Korngrenzen) die iibrige Matrix weitreichend zu durchwachsen -
abnormales Kornwachstum entsteht [66, 71].

Die Mikrostrukturen der wiarmebehandelten Proben von WK unterscheiden sich teilweise deutlich von
denen der Proben von WP. Anhand der REM-Aufnahmen in Abbildung 4.42b entsteht der Eindruck, dass
WK1,6 ein breiteres Korngrofienspektrum im Vergleich zu WP1,6 in Abbildung 4.42a besitzt, d.h. es treten
sowohl kleinere als auch grofiere Korner auf. Insbesondere grofiere Korner zeigen verzahnte Korngrenzen
und einen deutlich gestreckten Habitus mit einer Vorzugsorientierung entlang RD, was im direkten
Zusammenhang mit einem verstirkten Zener-Pinning der Blasenketten entlang ND stehen diirfte. Ob fiir
WK1,6 bereits eine bimodale Korngréfienverteilung besteht, 1dsst sich rein qualitativanhand von Abbildung
4.42b nicht erkennen. Bei genauer Betrachtung ist fiir WK2,7 jedoch eine bimodale Verteilung sichtbar, da
hier teilweise eine besonders feine Mikrostruktur beibehalten wird, die von deutlich grofleren Kornern
konsumiert wird. Dieser Trend zur Bimodalitit verstdrkt sich mit zunehmendem Umformgrad bis hin zu
WK4,6, worin ebenso stellenweise eine sehr feinkdrnige Mikrostruktur mit Korngréfien weniger Mikrometer
vorgefunden wird, die allerdings in direkter Koexistenz mit bis zu millimetergrof3en Kérnern steht (siehe
Detail in Abbildung 4.42b). Wie in Kapitel 4.4.1.1 erwidhnt, wurde diese stark ausgeprédgte Bimodalitét fiir
WXK4,6 bereits durch die hohe Standardabweichung in der gemessenen Hérte an der gleichen Probe indiziert
(Abbildung 4.39). Die ebenso durch die Hirtepriifung indizierte hohere Effektivitit des Zener-Pinnings mit
steigendem Umformgrad wird nochmals durch die Anwesenheit der Bereiche mit besonders feiner
Mikrostruktur verdeutlicht, die in ihrer Korngréfie den Mikrostrukturen dhneln, die nach T von 1270 °C
vorgefunden werden (Abbildung 4.41). Offensichtlich fiihrt das verstirkte Zener-Pinning bei WK4,6
allerdings zu besonders starkem abnormalem Kornwachstum, das die Bereiche feiner Mikrostruktur fast
vollstindig konsumiert.

Bei T von 2400 °C (1 h) ist fiir jede der Proben stark fortgeschrittenes Kornwachstum sichtbar. Im Vergleich
zwischen den Proben von WP (Abbildung 4.42c) ist die Mikrostruktur mit den gréfiten Kornern bei WP1,6
zu beobachten, teils mit mehr als 800 um Durchmesser. Ein einzelnes, besonders grofies Korn in WP2,7
verdeutlicht, dass hier abnormales Kornwachstum stattfand. Im Gegensatz zu den Beobachtungen an der
Probenreihe mit Ty von 1800 °C sinkt bei dieser Probenreihe die mittlere Korngrofle mit steigendem
Umformgrad. Wie zuvor erwihnt, lidsst sich dies durch das reduzierte Probenvolumen der diinnen Bleche
und stidrker hervortretenden Oberflicheneffekten begriinden [333]. Zusitzlich sollte die Triebkraft des
Kornwachstums durch die Geometrie der nun sdulenartigen Korner mit weniger stark gekriimmten
Korngrenzen gemindert sein [66].

In WK4,6 (Abbildung 4.42d) ist abnormales Kornwachstum so weit vorangeschritten, dass im untersuchten
Schliff keine Uberbleibsel der feinen Mikrostruktur mehr gefunden werden konnen und das Blech bei
Linienschnitten entlang ND zu grofien Teilen aus einem einzigen Korn besteht, also nur noch vereinzelte
(und verzahnte) Korngrenzen erkennbar sind. Dagegen sticht Blech WK1,6 mit der kleinsten Korngréfie
hervor. Abnormales Kornwachstum ist darin nicht zu beobachten, was den Schluss nahelegt, dass dies durch
die geringere Dispersion der K-Blasen in diesem Blech nicht moglich oder zumindest deutlich reduziert ist.
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Abbildung 4.41

90°

g

Orientierungsabbildungen (links) und dazugehdrige KAM-Abbildungen (Mitte) und ODFs (rechts) fiir
Bleche von WP (a, ¢) und WK (b, d) mit hochstem (a, b) und niedrigstem (c, d) Umformgrad nach
Wirmebehandlung bei 1270 °C fiir 1 h. HAB und fehlindizierte Pixel sind in den Orientierungs-
abbildungen schwarz, LAB weif3 dargestellt. Das Farbschema der IPF zur Orientierungsangabe findet
sich in Abbildung 3.3b (S. 41). Regionen mit hoher lokaler Desorientierung (und mutmaflich hoher
Versetzungsdichte) erscheinen in den KAM-Abbildungen hellgriin, wihrend rekristallisierte Korner
mit niedriger lokaler Desorientierung blau erscheinen (griine Schattierungen teils prédparations-
bedingt). Fiir Intensitdtsskala der ODFs siehe Abbildung 4.2 (S. 59). Jeweils gleicher Maf3stab.
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Abbildung 4.42 Riickstreuelektronenabbildungen des Korngefiiges der jeweils fiinf Bleche von WP (a, ¢) und WK (b, d)
nach Wirmebehandlung bei 1800 °C (a, b) bzw. 2400 °C (c, d) fiir jeweils 1 h. Jeweils gleicher Maf3stab,
ausgenommen Vergrofierungen.

4.4.2 Isotherme Wirmebehandlungen bei 750 °C

In dieser Versuchsreihe wurden beide Materialreihen fiir unterschiedliche Zeiten von 1-1000 h bei 750 °C
wirmebehandelt, um das Fortschreiten der erweiterten Erholung zwischen WP und WK vergleichen zu
konnen. Riickstreuelektronenabbildungen und EBSD-Aufnahmen sollen zunichst qualitativ Aufschluss
iiber die Entwicklung der Mikrostruktur geben, was durch Korngréfienanalysen anhand von EBSD-
Aufnahmen und Hirtepriifung quantitativ erginzt wird. Ansitze zur Evaluierung kinetischer Parameter zur
Evaluierung einer retardierenden Wirkung durch K-Dotierung werden zuletzt dargestellt.

Da in den bisher gezeigten Ergebnissen zur mikrostrukturellen Entwicklung meist ein Gradient in
Abhingigkeit zum Umformgrad zwischen den dicksten und diinnsten Blechen zu beobachten ist und keines
der dazwischen eingeordneten Bleche durch ein besonderes Verhalten hervortritt, wird in den weiteren
Experimenten oftmals das Hauptaugenmerk lediglich auf die Bleche WP1,6 und WP4,7 bzw. WK1,6 und
WK4,6 gelegt.

4.4.2.1  Mikrostruktur

Die Riickstreuelektronenabbildungen in Abbildung 4.43 bilden fiir WP4,6 und WK4,6 einen stetigen Verlauf
in der Vergroberung der Mikrostruktur ab, ausgehend vom Walzzustand bis hin zu ¢, von 1000 h, wie man
es von erweiterter Erholung erwarten wiirde. Dabei treten typische Korngrenzenmorphologien auf, wie sie
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durch einem Mechanismus wie triple junction motion erzeugt werden [101-103]. Trotz zunehmender
Abstidnde von Korngrenzen entlang ND bleibt eine anndhernd lamellare Mikrostruktur erhalten.

WP4,7 WK4,6
— s = - —_—
-~ - £ 4 e

750°C /1000 h

Abbildung 4.43 Riickstreuelektronenabbildungen des Korngefiiges von WP4,7 und WP4,6 im Walzzustand (WZ) bzw.
nach Wirmebehandlungen bei 750 °C fiir 1 h, 48 h, 1000 h. Jeweils gleicher Maf3stab.

Die anhand von EBSD-Daten gewonnenen Korngrofienverteilungen entlang ND fiir WP4,7 und WK4,6
(Abbildung 4.44) zeigen deutlich eine Zunahme von dyp nach ¢y von 48 h und 1000 h und damit eine
Mobilisierung von HAB bereits in diesem Temperaturbereich. Oberhalb einer Korngrofie von 2 um sind nach
Wirmebehandlung kleinere Peaks zu beobachten, die den Eindruck von sich entwickelnden
Rekristallisationskeimen vermitteln. Sofern es sich dabei um Rekristallisationskeime handeln wiirde, so
sollten jene Peaks allerdings auch in den Korngrofienverteilungen mit Berlicksichtigung der LAB
(Abbildung 4.44, rechte Seite) auftreten, was nicht der Fall ist. Eine Erkldrung fiir das beobachtete Verhalten
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bietet die Konvergenz von Kornern &dhnlicher Orientierung zueinander, die durch ihr Wachstum
dazwischenliegende Korner anderer Orientierung konsumieren und beim gegenseitigen Kontakt durch ihre
geringe Desorientierung eine neue LAB erzeugen. Die mittlere Subkorngréfie dyp,1.ap €rhoht sich zwischen
Walzzustand und nach 1000 h fiir WP4,7 um ca. 300 %, fiir WK4,6 um ca. 240 %.

Die ebenfalls in Abbildung 4.44 dargestellten Korngréfienverteilungen der dicksten Bleche WP1,6 und
WK1,6 zeigen ebenfalls Peaks oberhalb von 1 um. Allerdings sind diese bereits im Walzzustand vorhanden
und, wie bereits erldutert, durch die ausgepridgten Orientierungsbinder bedingt. Eine Bewertung des
Fortschreitens von Erholungsvorgédngen ist daher nur anhand der Verteilungen unter Beriicksichtigung der
LAB sinnvoll. Hier ist eine leichte Verschiebung der Maxima zwischen Walzzustand und nach 1000 h zu
beobachten, was ein Subkornwachstum andeutet. dyp/ap €rhoht sich dabei fiir WP1,6 um 42 % und fiir

WK1,6 und 35 %.
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Abbildung 4.44 Korngriofienverteilungen mit flichengewichteter Hiufigkeit unter Beriicksichtigung von HAB (linke
Seite) sowie LAB und HAB (rechte Seite) fiir die diinnsten Bleche WP4,7, WK4,6 und die dicksten
Bleche WP1,6, WK1,6 im Walzzustand und nach Warmebehandlung bei 750 °C fiir 48 h und 1000 h.
Die Klassengrofie liegt bei 0,04 um. Das arithmetische Mittel dyp bzw. dyp,1.ap Und dessen Standard-
abweichung wurde anhand der relativen Hiufigkeiten aus jeweils drei Datensétzen bestimmt (siehe

Methodik S. 44).
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4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

4.4.2.2  Texturentwicklung

Die den EBSD-Datensitzen zugehorigen ODFs sind in Abbildung 4.45 dargestellt. Da die EBSD-Aufnahmen
nur in einem Bereich von 40 X 40 um?2 erzeugt wurden und die in WP1,6 und WK1,6 beobachtete
Heterogenitit der Textur (Abbildung 4.3, S. 60) zu lokalen Unterschieden fiihren kann, ist eine Anderung in
der Schirfe der Textur im Vergleich zum Walzzustand kaum aussagekriftig zu bewerten. Die Aufnahmen
wurden jeweils nahe dem Zentrum des Blechquerschnitts entlang ND durchgefiihrt, demnach in einem
Probenbereich, der hohe Anteile an Komponenten der a- und y-Faser und kaum Anteile der vor allem in
den oberflichennahen Bereichen vertretenen Scherkomponenten enthélt (Abbildung 4.3). Aus diesem
Grund sind auch die aus diesen Daten erstellten unkorrelierten Desorientierungsverteilungen fiir WP1,6 und
WK1,6 (Abbildung 4.46) dhnlich zu den unkorrelierten Verteilungen der diinnen Bleche im Walzzustand
(Abbildung 4.4, S. 62), da hier ebenso die Komponenten der o- und y-Faser dominieren und damit durch
deren gegenseitige Desorientierungsbeziehung ein erhohter Anteil an Korngrenzen im Bereich von 50-60°
vorzufinden ist. Da aufgrund des nur geringen Subkornwachstums in WP1,6 und WK1,6 (Abbildung 4.44)
keine wesentlichen Texturdnderungen in diesen beiden Blechen zu erwarten sind, wurde auf die besonders
aufwindige Anfertigung grofiflichiger EBSD-Aufnahmen wie in Abbildung 4.3 verzichtet.

max = 17,4

WP1,6 (750°C / 1000 h)
n=979

30° 60°

90°4 90°4
Intensitétsskala / MRD
CT T T T T 77

1,01317222836476,179 10 13 17 22 29 37 48 62 80

max

Abbildung 4.45 Schnitte der ODFs mit ¢, = 45° fiir WP1,6, WK1,6, WP4,7 und WK4,6 nach Warmebehandlung bei
750 °C fiir 1000 h. Jeweilige Maxima der Orientierungsdichten sind durch violetten Kreis markiert und
in MRD angegeben, dazu die Anzahl der Korner (n) unter Beriicksichtigung von LAB. Die zugrunde
liegenden EBSD-Datensitze entsprechen denen der Korngrofienverteilungen in Abbildung 4.44.

Die ebenfalls mit einer Grofie von 40x40 um? erzeugten EBSD-Aufnahmen flir WP4,7 und WK4,6 decken
jedoch nahezu die gesamte Blechdicke ab, wodurch die daraus ermittelten ODFs (Abbildung 4.45) und
Desorientierungsverteilungen (Abbildung 4.46) statistisch aussagekriftig sind. Die maximale Intensitédt der
ODF fiir WP4,7 steigt im Vergleich zum Walzzustand (Abbildung 4.2, S. 59) merklich an. Die Anteile von
Komponenten der a-Faser scheinen erhoht, wiahrend Anteile von Komponenten der y-Faser deutlich sinken.
Fiir WK4,6 ist dagegen ein Absinken der maximalen Texturintensitdt und eine Beibehaltung der Verhaltnisse
zwischen Komponenten der a- und y-Faser zu beobachten. Dies zeigen auch die Desorientierungs-
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verteilungen: Wéahrend im Walzzustand sowohl WP4,7 als auch WK4,6 die fiir die Desorientierung zwischen
a- und y-Faser charakteristischen Peaks nahe 54,7° in korrelierter und unkorrelierter Verteilung aufzeigen
(Abbildung 4.4), verschwinden diese nahezu vollstdndig nach der Warmebehandlung fiir WP4,7, bleiben fiir
WK4,6 jedoch erhalten (Abbildung 4.46).

Die jeweiligen Gesamthdufigkeiten als Summe aller Desorientierungswinkelklassen (bzw. das jeweilige
Integral der korrelierten oder unkorrelierten Verteilungen) steht im direkten Zusammenhang mit der
Korngrenzendichte im untersuchten Probenareal. Infolgedessen ist nach Warmebehandlung ein Absinken
der Gesamthiufigkeiten zu beobachten, das mit steigendem Umformgrad umso stirker ausfillt (Abbildung
4.46). Somit nihern sich die Kurven der korrelierten und unkorrelierten Desorientierungsverteilungen fiir
alle Bleche einander an. Dies ist ein Effekt, wie er sich auch in den Hirteverlustkurven nach isochroner
Temperaturbehandlung in Regime A beobachtet 1dsst (Abbildung 4.39).

Q Q W. rein ——wp16| korreliert W, K-dotiert |— k18| korreliert
ST ’ —WP2,7 ’ —WK2,7
104 WP3,3 '4‘ WK3,1 54,7°
WP3,7 : ‘
—— WP4,7 347 |

unkorreliert unkorreliert

o NWMW'VN«;NM_,}G‘W., & Ko \:‘\ //\/WV\JM

texturreduziert

relative Haufigkeit (normiert) / 10° nm™

Desorientierungswinkel (6) / ° Desorientierungswinkel (6) / °

Abbildung 4.46 Desorientierungsverteilungen fiir jeweils fiinf Bleche von WP und WK mit unterschiedlichem
Umformgrad nach Wiarmebehandlung bei 750 °C fiir 1000 h. normiert auf die Anzahl der indizierten
Pixel innerhalb des Datensatzes einer EBSD-Aufnahme und der jeweils verwendeten Schrittweite. Die
Klassengrofie liegt bei 0,2°. Die zugrunde liegenden Datensétze entstammen EBSD-Aufnahmen mit
jeweils 40 X 40 um? bei einer Schrittweite von 40 nm und entsprechen fiir WP1,6, WK1,6, WP4,7 und
WXK4,6 denen der Korngréfienverteilungen in Abbildung 4.44. Korrelierte Verteilungen (obere Reihe)
geben die Desorientierungsbeziehung direkt benachbarter Pixel an, unkorrelierte Verteilungen
(mittlere Reihe) hingegen von zufillig verteilten Pixeln. Die texturreduzierte Verteilung entspricht
jeweils dem Quotienten von korrelierter zu unkorrelierter Verteilung (untere Reihe).
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4.4.2.3  Hdrtepriifung

Die Ergebnisse der Hartepriifung fiir alle zehn Bleche sind in Abbildung 4.47 auf einer logarithmischen Skala
fiir t; dargestellt, jeweils im Vergleich zur Hirte im Walzzustand. Wie bereits durch die Ergebnisse aus den
isochronen Versuchen zu erwarten war, zeigen die jeweils diinnsten Bleche WP4,7 und WK4,6 durch die
starke Tendenz zur erweiterten Erholung innerhalb des experimentellen Beobachtungszeitraums die
starkste Abnahme der Hérte. Dabei ergibt sich durch die logarithmische Zeitskala ein anndhernd linearer
Verlauf der Hirteabnahme mit gewisser Steigung (m). Ausgehend von einem theoretischen Minimum der
Hirte bei ca. 400 HVO,1 (fiir W gewalzt und rekristallisiert bzw. nahe eines W Einkristalls [6]) entspridche
der Hirteverlust zwischen dem jeweiligen Walzzustand und nach der Warmebehandlung fiir 1 h ca. 22 % fiir
WP4,7 und 16 % fiir WK4,6. Im Zeitraum zwischen 1 h und 1000 h betrigt der Hérteverlust fiir beide Bleche
jeweils zusitzliche 19 %. Ein dhnlich linearer Hirteverlust zeigt sich fiir die nichstdickeren Bleche WP3,7
und WK3,7, wobei der Verlust zwischen Walzzustand und nach Wiarmebehandlung fiir 1 h lediglich jeweils
2 % betrigt, zwischen 1 h und 1000 h dann 20 % fiir WP3,7 und 19 % fiir WK3,7. Bei den warmgewalzten
Blechen hingegen ist zum einen die Abnahme der Hérte bis zu ¢, von 1000 h wesentlich geringer ausgeprégt
(teilweise noch im Bereich des Fehlerbalkens), was sich durch die geringere Versetzungsdichte und die
weniger stark ausgeprédgte lamellare Mikrostruktur mit geringerer Tendenz zur erweiterten Erholung
gegeniiber den kaltgewalzten Blechen erklidren ldsst. Zum anderen liegt die Hirte nach der Wirme-
behandlung von 1 h oder 2 h sogar teils hoher als die des Walzzustands, was moglicherweise durch die bereits
in Kapitel 4.4.1.1 geschilderte Festigkeitssteigerung durch beginnende Erholungsvorginge bedingt ist.
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Abbildung 4.47 Mikrohirte der jeweils fiinf Bleche von WP und WK nach Wirmebehandlung bei 750 °C fiir unter-
schiedliche Zeiten . Der Bereich der Standardabweichung der Harte im Walzzustand ist jeweils als
breites, farbiges Band dargestellt. Beispielhaft ist fiir WP4,7 und WK4,6 eine lineare Kurvenanpassung
zur Bestimmung der Steigung (m) dargestellt.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.4.2.4  Berechnung von Aktivierungsvolumen und t,,

Anhand der Hirteverlustkurven stellt sich die Frage in welcher Weise ein retardierender Effekt gegeniiber
den Erholungsvorgingen durch die K-Dotierung nachvollzogen werden kann. Naheliegend ist die
Berechnung von (scheinbaren) Aktivierungsenergien, fiir die es jedoch mindestens zwei isotherme
Wirmebehandlungsreihen bendtigt, aus denen die Zeit bis zum Erreichen der Hilfte des Hirteverlustes
zwischen Beginn und Ende des Erholungsvorgangs ermittelt werden muss. Da zusitzliche
Wirmebehandlungsreihen aufgrund des begrenzten Probenmaterials nicht durchgefiihrt werden konnten,
werden im Folgenden zwei alternative Ansitze diskutiert, mithilfe derer Riickschliisse auf die effektiven
Aktivierungsenergien aus den verfiigbaren Daten gewonnen werden sollen. Grundlage fiir beide Ansitze ist
der in Abbildung 4.47 vorgefundene logarithmische Zusammenhang der Héarteabnahme mit der Zeit, auf
den sich das Erholungsmodell nach KUHLMANN [66,104-106] anwenden ldsst, welches auf thermisch
aktivierter Versetzungsbewegung basiert (siehe Seite 10). Wie Gleichung (1) entnommen werden kann, setzt
sich die scheinbare bzw. effektive Aktivierungsenergie aus der intrinsischen Aktivierungsenergie (Q,) und
dem Aktivierungsvolumen (AV) zusammen.

Zunichst soll im ersten Ansatz gepriift werden, ob die K-Dotierung einen Einfluss auf das Aktivierungs-
volumen haben konnte. Ausgehend von einer Proportionalitdt zwischen Hirte und Festigkeit kann mithilfe
des in Kapitel 4.3.2.4 abgeleiteten Proportionalitédtsfaktors c¢ (= 3,1) in Gleichung (25) fiir Gleichung (5) die
Spannung (o bzw. g,) in Hirte (Hy bzw. H,) umgerechnet werden. Daraus folgt:

Hy =H0—ckB—T ln(ti+ 1) (26)
0

Um sich der Form eines logarithmischen Zeitgesetzes anzundhern, kann der Vorfaktor des logarithmischen
Terms mit einer Steigung m der logarithmischen Kurve (Abbildung 4.47) substituiert werden:

t
Hy = Ho—mln(t—+1) 27
0

Fiir ausreichend grofie t > ¢, ldsst sich Gleichung (27) nun folgendermafien ndherungsweise betrachten
[104,106]:

t
Hy ~ Hy —mIn (E) (28)
Hy ~ Hy, — mIn(t) + m1In(t,) (29)
Hy = Hj — mIn(t) (30)

Die Substitution H stellt dabei einen theoretischen, initialen Hirtewert dar, der mit kleiner werdendem ¢,
gegen unendlich strebt, wodurch Gleichung (30) nur begrenzte Giiltigkeit fiir kleine ¢ hat. Gleichung (30)
entspricht somit der Form von Gleichung (6) und die dargestellte Abhéngigkeit deutet das iiblicherweise bei
Erholungsvorgingen beobachtete Verhalten an, dass mit hoherer Temperatur der Betrag der Steigung der
logarithmischen Erholungskurve grofier wird, demnach ein gewisser Grad der Erholung in kiirzerer Zeit
ablduft. Fiir die Giiltigkeit dieser logarithmischen Abhingigkeit gibt es eine gewisse untere Grenz-
temperatur, die von Metall zu Metall unterschiedlich ist [105]. Da in der vorliegenden isothermen
Experimentreihe bei 750 °C Erholungsvorginge deutlich in den Hérteverliufen mit einem logarithmischen
Zusammenhang erkennbar sind, sei angenommen, dass die Giiltigkeit in diesem Fall fiir Wolfram erfiillt ist,
im Mindesten fiir die Bleche mit Kaltumformung.
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4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

Das Aktivierungsvolumen ergibt sich somit durch:

Ay = ckeT (31)
m

Doch worin genau lidge der Einfluss der K-Blasen auf Versetzungsbewegungen? Zwei Thesen sind hierzu
denkbar: (i) Eine Blase, die zwischen zwei Korngrenzen innerhalb der Gleitebene einer Versetzung sitzt und
deren Bewegung zur nichsten Korngrenze verhindert, konnte rechnerisch das Aktivierungsvolumen fiir
diese Versetzung entsprechend reduzieren. In diesem Sinne wire die Blase mit einer Korngrenze
gleichgesetzt und die gepinnte Versetzung als annihiliert betrachtet. Mit kleinerem AV wiirde allerdings
auch m steigen, heif3t die Hiarteabnahme bzw. die Erholung wiirde schneller ablaufen. Wenn K-Blasen die
Erholung bremsen und dadurch die Steigung beeinflussen wiirden, so sollte im Widerspruch dazu eine
Reduktion von m zu beobachten sein. (ii) Viel eher sollte eine Versetzung, die gegen eine Blase lduft, nicht
vollstindig annihilieren, sondern lediglich ein Teilabschnitt ihres Versetzungskerns innerhalb des Blasen-
volumens. Die restlichen Segmente der Versetzung im Kornvolumen sollten somit weiterhin zur Hirtung
beitragen, bis der Teilabschnitt des Versetzungskerns durch zusétzlichen Energieaufwand wiederhergestellt
werden kann und die Versetzung an einer Korngrenze vollstindig annihiliert. Dieser Vorgang konnte bei
der Bilanzierung der Aktivierungsenergie als eine Erhthung des Aktivierungsvolumens aufgefasst werden
und dementsprechend eine Wirkung der K-Dotierung anhand der reduzierten Steigung beobachtet werden.

Aus der jeweiligen durch Kurvenanpassung abgeleiteten Steigung m der Hérteverlustkurven (siehe Beispiel
in Abbildung 4.47) wurde daher fiir jedes der zehn Bleche mithilfe von Gleichung (31) das Aktivierungs-
volumen bestimmt und in Abhéngigkeit zu dyp,; ap in Abbildung 4.48 aufgetragen. Hierbei zeigt sich fiir
die warmgewalzten Bleche ein dhnliches Aktivierungsvolumen mit 35-50 b3, mit Ausnahme von Blech
WK2,7, da hier die dufierst geringe Steigung (innerhalb des Bereiches der Fehlerbalken fiir die gemessene
Hirte) einen extrem hohen Wert fiir AV erzeugt. Da fiir alle warmgewalzten Bleche im Vergleich zur
Standardabweichung der gemessenen Hirte nur eine geringe Steigung beobachtet wird, und der Verlauf des
Hirteabfalls Schwankungen unterliegt, sind die ermittelten AV bei diesen Blechen mit Vorsicht zu
betrachten. Fiir die kaltgewalzten Bleche sinkt das Aktivierungsvolumen deutlich auf unter 25 b3, wobei sich
ein linearer Zusammenhang zwischen AV und dyp, g flir diese Bleche ergibt. Dies erscheint nachvoll-
ziehbar, wenn man bertiicksichtigt, dass das Volumen, das die Versetzung bis zur nichsten Blockade
durchlduft, durch HAB und in Teilen auch LAB begrenzt wird. Eine Korrelation zu dyp,; 45 konnte bereits
fiir Hirte und Zugfestigkeit festgestellt werden, wie in Kapitel 4.3.1.2 und 4.3.2.4 diskutiert. Im Wesentlichen
zeigen sich allerdings zwischen WP und WK keine nennenswerten Unterschiede fiir AV in Abhéngigkeit zu
dnp/Lap» insbesondere fiir die kaltgewalzten Bleche. Die K-Dotierung scheint demnach keine Auswirkungen
auf das Aktivierungsvolumen zu haben und somit auch nicht die Steigung bzw. die Geschwindigkeit des
Erholungsvorgangs zu beeinflussen.

Wombdglich ist jedoch ein etwaiger retardierender Effekt der K-Dotierung in der KUHLMANN’schen
Erholungskinetik nichtin AV, sondern in Q, zu suchen, was nachfolgend im zweiten Ansatz diskutiert wird.
Die intrinsische Aktivierungsenergie fiir Versetzungsbewegung wird also durch die zusitzliche Energie
erhoht, die die Versetzungen zur Wiederherstellung ihres teilweise annihilierten Versetzungskerns
benotigen, um ihren Weg entlang der Gleitebene fortzusetzen. Ausgehend von Gleichung (27), worin bereits
Q, durch die Grofie ¢, substituiert wurde (siehe Gleichung (4), Seite 10), wiirde eine Erh6hung von Q, (und
damit eine Erh6hung von t,) eine zeitliche Verzogerung der Hirteabnahme bewirken. Dies wiirde bedeuten,
dass sich durch die Dotierung nicht die Steigung der log. Kurve dndert, sondern ein lateraler Versatz entlang
der Zeitachse stattfindet, also der Beginn der Erholung durch den retardierenden Effekt der K-Blasen
verzogert wire. Nach Gleichung (27) ldsst sich mit bekanntem H, und m, der abhéngigen Variable ¢ und
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4 Ergebnisse und Diskussion

dem offenen Parameter t, eine Anpassungskurve fiir Hy erstellen, um Riickschliisse auf Unterschiede von
Qq zwischen den Blechreihen ziehen zu konnen.

Die fiir alle Bleche erzeugten Anpassungskurven und daraus ermittelten t, sind in Abbildung 4.49
aufgefiihrt. Fiir die Probenreihen von WK werden dabei h6here Werte vorgefunden im Vergleich zu den
Probenreihen von WP mit entsprechend dquivalentem Umformgrad, was die Vermutung zuldsst, dass hier
tatsdchlich ein retardierender Effekt durch die K-Dotierung beobachtet werden kann.
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Abbildung 4.48 Aus den in Abbildung 4.47 ermittelten Steigungen m aus isothermer Wirmebehandlungsreihe bei
750 °C nach Gleichung (31) ermitteltes Aktivierungsvolumen, das fiir jedes der jeweils fiinf Bleche von
WP und WK in Abhingigkeit zur mittleren Korngrofie entlang ND (unter Beriicksichtigung von LAB)
im Walzzustand aufgetragen wurde.

Problematisch ist jedoch, dass der bereits beschriebene Effekt durch die Erholungshirtung zum Teil hohere
Hirtewerte als H, bewirkt und somit einen signifikanten Storeinfluss darstellt. Die Anpassungskurven
zeigen daher auch insbesondere fiir die warmgewalzten Bleche ein niedriges R? von < 0,78 (teils nahe 0).
Gleichung (27) muss demnach durch einen zusdtzlichen Summanden ergénzt werden:

t
Hy=Hy—m In (t_ + 1) + HV(r) (32)
0

Eine mit einem zusitzlichen offenen Parameter Hy ) erstellte Anpassungskurve hat jedoch innerhalb der
Fehlerbalken der gemessenen Hirte zu viele Freiheitsgrade, um noch sinnvolle Grof3enordnungen fiir ¢,
ableiten zu konnen. Somit bleibt der potentielle Einfluss der Dotierung auf den Erholungsvorgang in diesem
Experiment durch die Erholungshédrtung maskiert. Eine Ausweitung des Experiments auf noch lingere und
insbesondere wesentlich kiirzere Wirmebehandlungszeiten diirfte zwar die Ermittlung realistischerer
Groflenordnungen fiir ¢, und Hy) moglich machen, ist praktisch jedoch schwierig umzusetzen. Langere
Wirmebehandlungszeiten sind durch die logarithmische Zeitskala ab einem gewissen Grad kaum noch
effektiv, um Anderungen in der Hirte zu erzeugen, wihrend bei kiirzeren Wirmebehandlungszeiten die
tatsdchlich in das Material eingebrachte Energie einer wachsenden Fehleranfilligkeit unterliegt, da die
zeitlichen Anteile von Aufheiz- und Abkiihlphasen im Verhiltnis zur eigentlichen isothermen Warme-
behandlungsphase steigen. Moglicherweise ist diese Problematik fiir die kaltgewalzten Bleche weniger
relevant, da R? hier bei 0,89-0,98 liegt. Allerdings schliefit dies nicht aus, dass der Effekt durch
Erholungshirtung hier ebenso die Berechnung von ¢, beeinflussen kann.
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Abbildung 4.49 Mikrohirte der jeweils fiinf Bleche von WP und WK nach Wéirmebehandlung bei 750 °C fiir
unterschiedliche Zeiten ;. Die Standardabweichung der Hirte im Walzzustand ist jeweils als breites,
farbiges Band indiziert. Zur Bestimmung von f, wurde eine Kurvenanpassung nach Gleichung (27)
durchgefiihrt.

Ein weiteres Problem dieses Modells ist, dass idealisiert von einer Versetzung ausgegangen wird, die zum
Zeitpunkt t = 0 an einer K-Blase sitzt und am Gleitprozess gehindert wird. Wie durch KUHLMANN bereits
formuliert [105], muss theoretisch das Zeitgesetz fiir jede einzelne Versetzung in ihrer Gleitebene betrachtet
werden, welche unterschiedliche Q, besitzen. Bei Uberlagerung der Zeitgesetze fiir verschiedene Gleit-
ebenen kann dies zu einer leichten, S-formigen Kriimmung der idealerweise geraden Erholungskurve als
Funktion von In (¢) und damit zu einer Unterschidtzung von m fiihren. In dhnlicher Weise konnte eine
Beeinflussung von Q, durch die K-Dotierung zu einer Anderung in m fiihren, was eine Quantifizierung der
Retardierung mithilfe von ¢, zusitzlich erschwert. Umgekehrt formuliert konnte damit die Retardierung
dhnlich zum ersten Ansatz anhand von m erfasst werden, auch wenn Q, statt AV beeinflusst wird. Da jedoch
nicht abzusehen ist in welchem Zeitraum von ¢ die Retardierung einen mafigeblichen Effekt zeigt, ist die
Linearitdt des logarithmischen Zeitgesetzes in diesem Fall fraglich.

Wihrend also durch m keine nennenswerten Unterschiede im Erholungsverhalten zwischen WP und WK
erkennbar sind, wird der Parameter t, durch die bereits in der isochronen Versuchsreihe festgestellte
Erholungshirtung maskiert. Selbst wenn jedoch eine mogliche Erhohung von ¢, durch die Erholungs-
hirtung vernachldssigt wird, diirften Auswirkungen der K-Dotierung auf ¢, nur zu einer geringfiigigen
Verzogerung der Erholung fithren.

44.3 Isotherme Wirmebehandlungen bei 1100 °C

In dieser Versuchsreihe wurden beide Materialreihen fiir unterschiedliche Zeiten von 1-1000 h bei 1100 °C
wirmebehandelt, um das Fortschreiten von Rekristallisation zwischen WP und WK vergleichen zu kénnen.
Ergebnisse aus Hartepriifungen wurden in der Darstellung dieser Experimentreihe ausgeschlossen, da zu
wenige Proben einen mafigeblichen Fortschritt in Bezug auf Rekristallisation aufzeigten. Lediglich WP1,6
und WP2,7 zeigen nach 200 h einen deutlichen Abfall der Hirte, der als Folge von Rekristallisation gedeutet
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werden kann. Zwar ist fiir die meisten Proben ein Trend zu einer leichten Reduktion der Hérte gegeben, der
Erholungsprozessen zugesprochen werden kann. Eine grofie Standardabweichung und eine hohe Varianz
der Messwerte erschweren jedoch die Bestimmung von m zur Berechnung einer Aktivierungsenergie
zusammen mit den Ergebnissen der isothermen Wirmebehandlungsreihe bei 750 °C (Kapitel 4.4.2.3).
Zudem liegen die gemessenen Werte in einem Bereich von ca. 520-580 HVO0,1 was nach den Ergebnissen der
isochronen Wiarmebehandlungsreihe (Kapitel 4.4.1) einen fast vollstdndigen Ablauf der Erholungsprozesse
andeutet. Nach KUHLMANN et al. [105] ldge der Reaktionsfortschritt in Bezug auf Erholung damit nicht mehr
im linearen Bereich des logarithmischen Zeitgesetzes. Von grofierem Interesse sind jedoch Ergebnisse aus
Riickstreuelektronenabbildungen und EBSD-Aufnahmen zur Bestimmung von Korngréfien und Texturen,
die im Folgenden dargestellt werden.

4.4.3.1  Mikrostruktur

Die Riickstreuelektronenabbildungen nach 1000 h (Abbildung 4.50 und Abbildung 4.51) geben einen
Uberblick zum qualitativen Vergleich der Entwicklung von Rekristallisationskeimen in allen zehn
untersuchten Blechen. Bei Blechen von reinem W zeigt WP1,6 eine besonders hohe Dichte von wachsenden
Keimen in einer Grofienordnung von 10 um, gefolgt von WP2,7 mit deutlich weniger Keimen, die im
Blechquerschnitt vor allem in den mittleren Lagen (mittig entlang ND) auffallend geh&uft sind. Geringfiigige
Rekristallisation ist scheint auch in WP3,3 und WP3,7 stattzufinden, die in Abbildung 4.51c durch einige
iiberdurchschnittlich grofie Korner mit sphirischem Habitus in Erscheinung tritt, wie er zuweilen fiir
Rekristallisationskeime typisch ist (beispielhafte Markierung durch gelbe Pfeile). Allerdings ist nach wie vor
unklar, ob es sich bei diesem diskontinuierlichen Vorgang tatsdchlich um Rekristallisation handelt, da das
Gefiige durch erweiterte Erholung stark beeinflusst wurde und die Triebkréfte in Form von hoher
Versetzungsdichte stark reduziert sein sollten. Eine Entstehung solcher Koérner konnte auch durch
abnormales Kornwachstum bedingt sein.
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Abbildung 4.50 Riickstreuelektronenabbildungen des Korngefiiges der jeweils fiinf Bleche von (a) WP und (b) WK nach
Wirmebehandlung bei 1100 °C fiir 1000 h. Jeweils gleicher Maf3stab.

Die K-dotierten Bleche WK1,6 und WK2,7 zeigen ebenfalls Wachstum von Keimen, dabei aber eine drastisch
reduzierte Dichte im Vergleich zu WP1,6 bzw. WP2,7. Ahnlich zu WP2,7 scheint auch die Keimbildung in
WK1,6 in gewissen bandartigen Bereichen bzw. Lagen gehduft zu sein. In Blechen von WK mit héherem
Umformgrad scheint das Keim- bzw. Kornwachstum stark eingeschridnkt zu sein. Nur sehr wenige Korner
fallen im lamellaren Gefiige durch einen deutlich runden Habitus auf (Abbildung 4.51d, gelbe Pfeile). Dabei
zeigen diese Korner jedoch keine signifikant {iberdurchschnittliche Grofe.
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W, K-dotiert

1100°C / 1000 h

Abbildung 4.51 Details aus Riickstreuelektronenabbildungen des Korngefiiges von (a) WP1,6, (b) WK1,6, (c) WP3,7
und (d) WK3,7 nach Wiarmebehandlung bei 1100 °C fiir 1000 h. Jeweils gleicher Mafistab.

1100°C /48 h

1100°C / 1000 h

Abbildung 4.52 Orientierungsabbildungen (a, c, e, g) und Korngrenzenabbildungen (b, d, f, h) fiir WP4,7 (a, b, e, f) und
WK4,6 (c, d, g, h) nach Temperaturbehandlung bei 1100 °C fiir 48 h und 1000 h. Das Farbschema der
IPF zur Orientierungsangabe findet sich in Abbildung 3.3b (S. 41). In den Korngrenzenabbildungen
werden HAB durch blaue, LAB durch griine Linien dargestellt, fehlindizierte Pixel schwarz. Jeweils
gleicher Maf3stab.
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Erginzende EBSD-Aufnahmen an den jeweils diinnsten und dicksten Blechen bestitigen die Beobachtungen
durch die Riickstreuelektronenabbildungen. Im Vergleich zwischen WP4,7 und WK4,6 wird ein deutlicher
Unterschied in der Korngrofle sichtbar (Abbildung 4.52), insbesondere nach fp von 1000 h. Auch die
signifikanten Unterschiede in der Dichte von wachsenden Rekristallisationskeimen zwischen WP1,6 und
WXK1,6 treten insbesondere in den Korngrenzenabbildungen hervor (Abbildung 4.53b und d).
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Abbildung 4.53 Orientierungsabbildungen (a, c) und Korngrenzenabbildungen (b, d) fiir WP1,6 (a, b) und WK1,6 (c, d)
nach Temperaturbehandlung bei 1100 °C fiir 1000 h. Das Farbschema der IPF zur Orientierungsangabe
findet sich in Abbildung 3.3b (S. 41). In den Korngrenzenabbildungen werden HAB durch blaue, LAB
durch griine Linien dargestellt, fehlindizierte Pixel schwarz. Jeweils gleicher Mafistab.
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Die aus den EBSD-Aufnahmen ermittelten Korngréf3enverteilungen sind in Abbildung 4.54 dargestellt,
wobei die Entwicklung zwischen Walzzustand sowie nach Warmebehandlung bei 1100 °C fiir 48 h und
1000 h verglichen wird. Wie bereits in Abbildung 4.44 fiihren auch hier die beobachteten Orientierungs-

binder zu Peaks in Bereichen der Fraktionen grofier Korner, sofern lediglich HAB beriicksichtigt werden.
Verstiarkt wird dieses Phdnomen insbesondere in WP4,7 (aber auch WK4,6) durch die Reduktion von
Kornern der y-Faser und Konvergenz von Koérnern dhnlicher Orientierung, wodurch die Anteile von HAB

deutlich sinken. Die Bewertung der Korngroflenverteilungen ist daher erneut lediglich unter Beriick-
sichtigung von LAB sinnvoll. Da fiir WP1,6 und WK1,6 Daten aus grof}flichigen EBSD-Aufnahmen heran-
gezogen wurden (u.a. Abbildung 4.53), wurden zwecks besserer Vergleichbarkeit auch fiir den Walzzustand

Daten aus grofiflichigen Aufnahmen verwendet (Abbildung 4.3a, c).
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Abbildung 4.54 Korngrofienverteilungen mit flichengewichteter Hiufigkeit unter Beriicksichtigung von HAB (linke

Seite) sowie LAB und HAB (rechte Seite) fiir die diinnsten Bleche (WP4,7 und WK4,6) und die dicksten
Bleche (WP1,6 und WK1,6) im Walzzustand und nach Wirmebehandlung bei 1100 °C fiir 48 h und
1000 h. Fiir WP4,7 und WK4,6 liegt die Klassengrofie bei 40 nm und das arithmetische Mittel dyp bzw.
dnp/Lag Und dessen Standardabweichung wurde anhand der relativen Hiufigkeiten aus jeweils drei
Datensétzen bestimmt (siehe Methodik S. 44). Fiir WP1,6 und WK1,6 liegt die Klassengrofe bei 200 nm
und dyp bzw. dyp;ap Wurde aus jeweils einem Datensatz bestimmt (u.a. EBSD-Aufnahmen in
Abbildung 4.3 und Abbildung 4.53).
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Die Verteilungen fiir WP4,7 und WK4,6 unter Beriicksichtigung von LAB und HAB zeigen ebenso Peaks in
Bereichen der Fraktionen grofier Korner (bis ca. 5 um), wenn auch nur mit sehr geringer Intensitit im
Vergleich zu den Verteilungen unter Beriicksichtigung von HAB. Dies deutet eine Bimodalitét an, wie sie
durch einen diskontinuierlichen Vorgang, wie z.B. durch Entstehung und Wachstum von Rekristallisations-
keimen und/oder abnormales Kornwachstum, zustande kommt, und deckt sich mit der Beobachtung in den
zuvor dargestellten elektronenmikroskopischen Aufnahmen. Implizit scheint damit ein diskontinuierlicher
Vorgang in den kaltgewalzten Blechen mdglich. Dennoch ist dessen Ausprdgung im Vergleich zu den
Blechen WP1,6 bzw. WK1,6 duflerst gering und kontinuierliche Vorgénge scheinen bis zu gegebenem T,
und ¢ zu liberwiegen, wie die kontinuierliche Verschiebung der glockenférmigen Korngroéfienverteilungen
andeutet (Vergleich zu Abbildung 4.44). Auf diese Art findet nach 48 h bzw. 1000 h durchschnittlich eine
Vergroberung der Korngrofie fiir WP4,7 auf das 7,8- bis 9,5-fache und fiir WK4,6 auf das 4,5- bis 5,3-fache
statt.

Eine ausgepridgt bimodale Verteilung findet sich allerdings fiir WP1,6 nach 1000 h, was die weit
fortgeschrittene Rekristallisation in Abbildung 4.53 reflektiert. Die maximale Korngrofie liegt bei ca. 40 pm.
Diese Bimodalitit ist aufgrund der geringeren Dichte von wachsenden Rekristallisationskeimen fiir WK1,6
nur sehr schwach ausgeprigt und die Verteilung zeigt einen Ausldufer mit nur schwacher Intensitit hin zu
Fraktionen grof3er Korner bis ca. 30 um.

4.4.3.2  Texturentwicklung

Die ODFs fiir WP1,6 und WK1,6 aus den grofiflichigen EBSD-Aufnahmen fiir diese Warmebehandlungs-
reihe finden sich in Abbildung 4.55. Ahnlich wie dies bereits nach 1000 h bei 750 °C fiir WP4,7 nach
erweiterter Erholung beobachtet wurde (Abbildung 4.45), schwinden hier ebenso fiir WP1,6 die Anteile der
Komponenten der y-Faser, allerdings in deutlich stirkerem Umfang. In Erscheinung treten dafiir
Komponenten entlang der 6-Faser. Die unkorrelierte Desorientierungsverteilung fiir WP1,6 (Abbildung
4.56) zeigt entsprechend dieser Entwicklung eine zunehmende Abweichung von der Mackenzie-Verteilung
durch einen relativen Anstieg von Desorientierungen < 35° (Vergleich zu Walzzustand, Abbildung 4.6,
S. 64). In der ODF von WK1,6 (Abbildung 4.55) treten in Zhnlicher Weise Komponenten entlang der 6-Faser
hervor, dabei aber in geringerer Intensitét als in WP1,6. Auch die Komponenten der y-Faser bleiben hier
stirker erhalten als in WP1,6, was sich an dieser Stelle leicht durch den unterschiedlichen Fortschritt der
Rekristallisation begriinden ldsst. Wie durch die spiter dargestellten Experimente bei hoheren
Temperaturen angedeutet wird, konnte allerdings auch die Entwicklung der Texturkomponenten zwischen
WP1,6 und WK1,6 unterschiedlich verlaufen.

Eine mogliche Ursache fiir die Reduktion von Komponenten der y-Faser ist in Abbildung 4.53c zu erahnen.
Die meisten der Rekristallisationskeime in WK1,6 sind innerhalb der vorwiegend blau erscheinenden
Orientierungsbidnder mit y-Komponenten angesiedelt und scheinen auch vorwiegend innerhalb und entlang
dieser Bidnder zu wachsen. Der oftmals entlang RD gestreckte Habitus dieser Keime kann auch durch die
entlang RD aufgereihten Blasenketten beeinflusst zu sein, was zu einer Anisotropie von Py fiihrt [204].
Teilweise scheinen die Keime aber durch Orientierungsbdnder mit Komponenten der 6-Faser in ihrem
Wachstum begrenzt zu werden und sich dadurch tendenziell eher entlang der Binder mit y-Komponenten
auszubreiten. Beispiele fiir eine solche Begrenzung sind durch Pfeile in Abbildung 4.57c markiert. In dieser
Texturkomponentenabbildung werden die in Abbildung 3.4 und Tabelle 5 definierten Texturkomponenten
farblich voneinander getrennt dargestellt. Dabei fillt ein weiterer Punkt auf: Zwar besitzen viele der Keime
eine Orientierung der y-Komponenten (blau), einige Keime sind aber gidnzlich anderen Komponenten aus
den benachbarten Gebieten zuzuordnen (beispielsweise aus rC, nC, ma) und wachsen grofirdaumig in jene
Orientierungsbdnder mit y-Komponenten hinein.
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Abbildung 4.55 Schnitte der ODFs mit ¢, = 45° fiir WP1,6, WK1,6, WP4,7 und WK4,6 nach Wiarmebehandlung bei
1100 °C fiir 1000 h. Jeweilige Maxima der Orientierungsdichten sind durch violetten Kreis markiert
und in MRD angegeben, dazu die Anzahl der Korner (n) unter Beriicksichtigung von LAB. Die
zugrunde liegenden EBSD-Datensétze entsprechen denen der Orientierungsabbildungen in Abbildung

4.52 bzw. Abbildung 4.53.
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Korrelierte, unkorrelierte und texturreduzierte Desorientierungsverteilungen fiir WP1,6, WKI,6,
WP4,7 und WK4,6 nach Wiarmebehandlung bei 1100 °C fiir 1000 h, dazu theoretische Zufalls-
verteilungen nach Mackenzie [231, 232]. Normierung auf Anzahl der indizierten Pixel innerhalb des
Datensatzes einer EBSD-Aufnahme und jeweils verwendete Schrittweite. Zur besseren Vergleich-
barkeit wurden die Werte mit dem angegebenen Skalierungsfaktor multipliziert. Die zugrunde
liegenden Datensitze entsprechen denen in Abbildung 4.52 bzw. Abbildung 4.53.
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Abbildung 4.57 Texturkomponentenabbildungen nach Bildung von Rekristallisationskeimen in (a, b) WP1,6 und
(c, d) WK1,6. Die dargestellte Farbcodierung richtet sich nach den in Abbildung 3.4 (S. 42) definierten
Texturkomponenten. HAB und fehlindizierte Pixel sind schwarz, LAB weif3 dargestellt. Weifie Pfeile
markieren moglicherweise durch Orientierungsbidnder der 6-Faser gepinnte Rekristallisationsfronten.
Schwarze Ellipsen markieren Bereiche mit Rekristallisationskeimen in Scherbidndern. Der vergrofierte
Teilbereich (d) ist nochmals in (e) als KAM-Abbildung dargestellt, worin Regionen mit hoher lokaler
Desorientierung (und damit mutmafllich hoher Versetzungsdichte) rot bis hellgriin erscheinen,
rekristallisierte Kérner mit niedriger lokaler Desorientierung dagegen blau.

Ein dritter Punkt ist die Keimbildung im Bereich von Scherbandern: Keimbildung scheint in Orientierungs-
biandern der a-Faser nur selten stattzufinden. Eine Aufnahme von WK1,6 nach 1000 h bei 1100 °C offenbart
jedoch Rekristallisationskeime im Bereich eines Scherbandes (Abbildung 4.57d und e, sieche Markierung).
Dieses Phianomen ist allerdings nur selten vorzufinden und ob Scherbdnder auch zu einer verstdarkten
Keimbildung in Orientierungsbdndern mit y-Komponenten fiihrt, in denen die sigmoidalen Schergefiige
vermehrt auftreten, ldsst sich aufgrund der ohnehin hohen Keimbildungsrate nicht feststellen. Schergefiige
ohne Keimbildung sind ebenso zu beobachten.
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Da also Keimbildung in WK1,6 hauptsdchlich in Bereichen mit y-Komponenten geschieht und diese
entweder mit eigenen Orientierungen der y-Komponenten oder anderen Komponenten ersetzt werden,
diirfte dies zur sukzessiven Reduktion der Texturanteile von y-Komponenten fiihren. Dass ein dhnlicher
Effekt in WP1,6 den Grund fiir die beobachtete starke Reduktion der y-Komponenten darstellt, ist zwar
naheliegend, ldsst sich aber anhand der fortgeschrittenen Rekristallisation in Abbildung 4.53 nicht
iiberpriifen. Zusétzliche EBSD-Aufnahmen von WP1,6 nach 48 h bei 1100 h (hier nicht dargestellt) oder nach
1 h bei 1270 °C, in denen sich das Wachstum der Rekristallisationskeime noch im Anfangsstadium befindet,
geben hieriiber nur geringen Aufschluss, da die Wechsellagen der Orientierungsbidnder von a- und y-Faser
in WP1,6 deutlich dichter verteilt sind als bei WK1,6 (Abbildung 4.3a und c) und wachsende Keime nur
selten auf ein mutmafiliches Orientierungsband beschrénkt sind. In Einzelféllen ist darin jedoch ebenso eine
Beschrinkung des Keimwachstums entlang von Fronten aus Orientierungsbdndern der a-Faser und ein
entlang RD gestreckter Habitus der Korner zu beobachten (Abbildung 4.57a und b), trotz wesentlich
dichterer Verteilung von Orientierungsbdndern und fehlender K-Dotierung.

In den ODFs Fiir WP4,7 und WK4,6 (Abbildung 4.55) setzt sich der zuvor nach 1000 h bei 750 °C beobachtete
Trend einer Abnahme der y-Komponenten zugunsten von Komponenten der a-Faser (Abbildung 4.45)
weiter fort. y-Komponenten sind fiir WP4,7 nach 1000 h bei 1100 °C gédnzlich verschwunden, fiir WK4,6 in
geringerer Intensitdt als nach 1000h bei 750 °C allerdings noch vorhanden. Die texturreduzierten
Desorientierungsverteilungen (Abbildung 4.56) zeigen fiir beide Bleche einen Anstieg der Anteile von LAB
im Vergleich zum Walzzustand (Abbildung 4.6). Dies ist eine direkte Folge der Zunahme von Komponenten
der a-Faser, insbesondere der ma-Komponente, wodurch statistisch mehr Korner mit einer Desorientierung
von < 15° nebeneinander liegen. Durch die drastische Schirfung der Walztextur von WP4,7 nehmen dabei
auch in der unkorrelierten Verteilung (Abbildung 4.56) die Anteile von HAB > 30° stark ab (Vergleich zu
Abbildung 4.6 und Abbildung 4.46). Ahnlich wie im Vergleich zwischen WP1,6 und WK1,6 bleibt es
ungewiss, ob die stirkere Abnahme der y-Komponenten in WP4,7 gegeniiber WK4,6 lediglich dem
unterschiedlichen Fortschritt der Restauration geschuldet ist oder eine unterschiedliche Entwicklung der
Texturen stattfindet.

44.4  Isotherme Wirmebehandlungen bei 2200 °C

In dieser Versuchsreihe wurden beide Materialreihen fiir unterschiedliche Zeiten bei 2 h und 8 h mit 2200 °C
wirmebehandelt, um das Fortschreiten von Kornwachstum und abnormalem Kornwachstum zwischen WP
und WK vergleichen zu kénnen. Zu Beginn erfolgt ein qualitativer Vergleich iiber Riickstreuelektronen-
abbildungen. Messungen der Hirte wurden in dieser Versuchsreihe nicht durchgefiihrt, da aufgrund der
Grofie der Korner zu wenige Korngrenzen durch den Vickers-Priifkérper mit HV0,1 hétten erfasst werden
konnen. Eine Quantifizierung erfolgt daher lediglich iiber EBSD-Aufnahmen.

4.4.4.1  Mikrostruktur

Die Riickstreuelektronenabbildungen (Abbildung 4.58) zeigen eine grofie Varianz im Fortschritt des Korn-
wachstums zwischen WP und WK, wie es bereits nach Warmebehandlung fiir 1 h bei 2400 °C beobachtet
wurde (Abbildung 4.42c, d).

Fiir sémtliche Proben von WP zeigt sich auch fiir T, von 2200 °C nach 2 h (Abbildung 4.58a) eine durch
Kornwachstum stark vergroberte Mikrostruktur mit polygonaler Kornmorphologie, die keinen Riickschluss
mehr auf das urspriingliche Walzgefiige mit lamellaren Kornern erlaubt. Die Probe von WP4,7 hat hierbei
im Vergleich zu T, von 1800 °C fiir 1 h (Abbildung 4.42a) nur geringfiigig grofiere Kérner. Auch eine lingere
Wirmebehandlungsdauer mit ¢, von 8 h (Abbildung 4.58¢c) scheint keine nennenswerten Unterschiede in
der Korngrofie zu bewirken, was vermutlich auf der bereits erwdhnten Retardierung der Korngrenzen-
bewegung an der freien Oberfliche beruhen diirfte. Eine Vielzahl von Korngrenzen verlaufen gerade und
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nahezu senkrecht zur Oberfldche bzw. parallel zu ND, was ein mogliches mechanisches Versagen durch
Risswachstum entlang der Korngrenzen vereinfachen diirfte.

WP1,6 offenbart einzelne Korner, die die Grofie ihrer Nachbarkdrner um ein Vielfaches iibersteigen
(Abbildung 4.58a). Mit t, von 8 h treten Korner mit einer Linge von mehr als 1 mm entlang RD auf
(Abbildung 4.58c). Solche zu abnormaler Grofie wachsenden Korner mit mehr als 1 mm Linge sind ist
ebenso in WP2,7 zu finden (hier nicht im gezeigten Bildausschnitt). Diese Beobachtung demonstriert, dass
abnormales Kornwachstum nicht nur in WK mit hohem Umformgrad stattfindet, sondern auch in WP mit
niedrigem Umformgrad bei hohen Ty bzw. ¢ .

W, K-dotiert

O -

JWPIT Ly, W

el

Abbildung 4.58 Riickstreuelektronenabbildungen des Korngefiiges der jeweils fiinf Bleche von WP (a, c) und WK (b, d)
nach Warmebehandlung bei 2200 °C fiir 2 h (a, b) bzw. 8 h (¢, d). Jeweils gleicher Mafistab.

Wie bereits durch isochrone Wirmebehandlung bei hohen Temperaturen deutlich wurde (Abbildung 4.42d),
sind dagegen bei WK auch nach 2200 °C fiir 2 h die gréfiten Korner im diinnsten Blech WK4,6 zu finden
(Abbildung 4.58b). Eine qualitative Aussage iiber einen Wachstumstrend im Vergleich zu ¢, von 8h
(Abbildung 4.58d) ldsst sich aufgrund der Grofie der Korner, die den Bildausschnitt von 2,6 mm Breite teils
iiberragen konnen, nicht vornehmen.

Die maximale Korngrofie von WK1,6 (Abbildung 4.58b, d) unterscheidet sich indessen kaum im Vergleich
zur Mikrostruktur nach T, von 1800 °C fiir 1 h (Abbildung 4.42b). Von allen untersuchten Blechen nach
Wirmebehandlung mit 2200 °C zeigt WK1,6 eindeutig die kleinste mittlere Korngréfie und es kénnen keine
signifikanten Unterschiede zwischen ¢y von 2h und 8 h beobachtet werden. Noch deutlicher ist der
Unterschied in der Korngrofie zwischen WP1,6 und WK1,6 in den Orientierungsabbildungen in Abbildung
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4.59 zu erkennen. Wihrend die Textur von WP1,6 lokal durch die rC-Komponente nahe der Orientierung
{001}(110) dominiert wird, zeigt WK1,6 weiterhin andere Komponenten, wie die aus der Walztextur
bekannten y-Faser. Auch die Kornmorphologie unterscheidet sich zwischen beiden Materialien deutlich
durch Korngrenzen mit meist sehr grofien Kriimmungsradien (teils nahezu planar) und Kérnern mit eher
polygonalem und &dquiaxialem Habitus fiir WP1,6, wohingegen WK1,6 zu einem Gefiige mit sehr
unregelmifig geformten Kdrnern neigt, welche oftmals einen entlang der Walzrichtung gestreckten Habitus
und Korngrenzen mit lokal meist sehr engen Kriimmungsradien besitzen. Diese starke lokale Kriimmung
der Korngrenzen ist im Hinblick auf das Zener-Pinning interessant, da der durch die Triebkraft der
Oberflichenreduktion wirkende Druck auf eine Korngrenze reziprok zu ihrem Kriimmungsradius steht
(Gleichung (11), S. 14). Demnach erzeugt die Anwesenheit der K-Blasen in WK1,6 einen starken Zener-
Druck, der dem Korngrenzendruck entgegenwirkt und diese Kriimmung ermdoglicht.

Fiir eine Bewertung der Korngréfie in WP1,6 ist die hier verwendete Grofie der Orientierungsabbildung
(600 x 800 um?2) bei weitem nicht ausreichend, da zu wenige Korner enthalten sind (Abbildung 4.59a). Aus
diesem Grund wurden fiir WP1,6 mit t;, von 2h und 8h jeweils zwei groflere EBSD-Aufhahmen
(3000 x 950 um?) mit einer Schrittweite von 1600 nm erstellt (Abbildung 4.59c, d). Aus diesen jeweils zwei
Datensétzen fiir jeden wirmebehandelten Zustand wurden Korngrofienverteilungen (unter Beriick-
sichtigung von LAB) und das arithmetische Mittel dyp,pap berechnet (Abbildung 4.60). Fiir die
feinkornigeren Proben von WK1,6 wurden die gleichen Berechnungen auf die EBSD-Datensdtze mit
600 X 800 um?2 und Schrittweite von 400 nm angewandt, dyp,.ap Wurde dabei jedoch nicht nur aus zwei,
sondern drei (bei t von 2 h) bzw. vier (bei ¢ von 8 h) Datensétzen berechnet.

Fiir WP1,6 ist dyp/ap Ca. siebenfach groler nach ¢, von 2 h und zehnfach grofier nach to von 8 h im
Vergleich zu WK1,6, dessen dyp,pap zZwischen 2 h und 8 h keine signifikanten Anderungen erfihrt. Sogar
eine leichte Reduktion der Korngrof3e ist zu beobachten, welche jedoch im Bereich der Standardabweichung
liegt. Hier sei nochmals erwihnt, dass fiir WP1,6 das berechnete dyp,; g mit Standardabweichung aus nur
zwei Datensitzen gemittelt wurde und daher eine ungeniigende Statistik aufweist. Die grofien Fehlerbalken
zeigen dabei, dass die untersuchten Probensektionen nicht genug abnormal wachsende Korner enthielten,
um statistisch relevante Aussagen iiber ihre Gréfie zu erlauben. Durch die immense Grofie dieser Kérner
innerhalb der Proben von WP1,6 wire eine ausreichende Erfassung jedoch kaum durch angemessenen
experimentellen Aufwand mittels EBSD zu bewerkstelligen (Abbildung 4.58 zeigt beispielsweise die nahezu
minimal mogliche Vergrofierung des genutzten REM-Systems).

Die Korngrof3enverteilungen zeigen fiir WP1,6 eine bimodale Verteilung mit zahlreichen Peaks oberhalb von
200 um, die auf die Anwesenheit der abnormal wachsenden Korner zuriickzufiihren sind. Bei separater
Betrachtung der Korngrofienfraktionen ober- und unterhalb von 200 um kann zwischen den wirme-
behandelten Proben von 2 h und 8 h nicht nur ein Anstieg in der Grof3e von abnormal wachsenden Kornern,
sondern auch fiir die Korner der Fraktionen mit kleinerer Grofie beobachtet werden. Dies ldsst darauf
schlieflen, dass neben abnormalem auch normales Kornwachstum voranschreitet. Dagegen ist die
Verteilung von WK1,6 zum einen unimodal, zum anderen ist ein solcher Anstieg der Korngrofie nicht zu
beobachten und die Verteilungen zwischen 2 h und 8 h gleichen sich annihernd. Somit scheint sowohl
abnormales als auch normales Kornwachstum in WK1,6 stark gehemmt oder sogar vollstindig unterdriickt
zu sein. Dieser Sachverhalt wird nochmals deutlicher im Vergleich zu den spéter dargestellten Ergebnissen
nach aufheizratenkontrollierter Warmebehandlung: Die Korngréfienverteilungen nach ca. 15 min bei
1800 °C (Abbildung 4.64) sind nahezu identisch zu denen nach 2 h bzw. 8 h bei 2200 °C (Abbildung 4.60).
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Abbildung 4.59 Orientierungsabbildungen (600 x 800 um2, Schrittweite 400 nm) fiir Bleche von (a) WP1,6 und
(b) WK1,6 jeweils nach Warmebehandlung bei 2200 °C fiir 2 h sowie Orientierungsabbildungen aus
grofiflichigen EBSD-Aufnahmen (3000 x 950 um2, Schrittweite 1600 nm) an WP1,6 nach Wirme-
behandlung bei 2200 °C fiir 2h (c¢) und 8 h (d). HAB sind schwarz, LAB weif3 dargestellt. Fiir
Intensititsskala der ODFs siehe Abbildung 4.61.
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Abbildung 4.60 Korngroflenverteilungen mit flichengewichteter Hiufigkeit unter Beriicksichtigung von LAB und HAB
fiir die dicksten Bleche WP1,6 und WK1,6 jeweils im Walzzustand (WZ) und nach Wiarmebehandlung
bei 2200 °C fiir 48 h und 1000 h. Die Klassengrofie liegt durch die verwendete Schrittweite der EBSD-
Aufnahmen jeweils bei 200 nm. Das arithmetische Mittel dyp,ap und dessen Standardabweichung
wurde anhand der relativen Haufigkeiten aus jeweils zwei (WP1,6) bzw. drei (WK1,6 mit ¢, von 2 h)
oder vier (WK1,6 mit t, von 8 h) Datensitzen bestimmt (siche Methodik S. 44). dyp/ap fiir den
Walzzustand entstammt aus nur einem Datensatz (EBSD-Aufnahmen in Abbildung 4.3).

4.4.4.2  Texturentwicklung

ODFs an grobkristallinen Proben sind bei hoher Vergrofierung wie in Abbildung 4.59a nur von geringer
Aussagekraft. Zur Erh6hung der statistischen Datenmenge bzw. der Kornanzahl (n) wurden zur Berechnung
von ODFs fiir WP1,6 die Daten jeweils beider grofiflichiger EBSD-Aufnahmen in Abbildung 4.59c und d
(3000 x 950 um?2) zusammengefasst. Auch fiir WK1,6 wurde die Datenmenge durch Zusammenfassung aller
verfligbarer EBSD-Daten vergrofiert (drei Aufhahmen fiir £ von 2 h, vier Aufnahmen fiir ¢, von 8 h, jeweils
Probenbereiche 600 X 800 um? wie Abbildung 4.59b). Die daraus berechneten ODFs sind in Abbildung 4.61
dargestellt.

WP1,6 zeigt darin eine drastische Erhohung der maximalen Texturintensitit mit 39 MRD bzw. 54 MRD
gegeniiber dem Zustand nach Wirmebehandlung bei 1100 °C fiir 1000 h mit ca. 18 MRD (Abbildung 4.55).
Diese Unterschiede lassen sich durch eine noch nicht abgeschlossene Rekristallisation bei T, von 1100 °C
und durch das stark fortgeschrittene Kornwachstum bei T, von 2200 °C begriinden. Auch eine Verschérfung
der Textur zwischen ¢ von 2 h mit ca. 39 MRD gegeniiber 8 h mit ca. 54 MRD ist erkennbar, was durch das
fortschreitende abnormale Kornwachstum und eine Reduktion von Kérnern mit einer von rC abweichenden
Orientierung bedingt sein diirfte (Vergleich Abbildung 4.59c zu d). Trotz der Erhéhung der statistischen
Datenmenge ist dieser beobachtete ansteigende Trend der maximalen Texturintensitit mit Vorsicht zu
betrachten, da nur wenige abnormal wachsende Korner erfasst wurden (Abbildung 4.59c und d). Wie bereits
erwdhnt, wire allerdings eine weitere Verbesserung der Statistik nur mit unverhéltnismifiig grofiem
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Aufwand zu betreiben, da das grobkristalline Gefiige mit teils millimetergrofien Kornern nur schwer in
Génze durch das EBSD-System zu erfassen ist.

WK1,6 zeigt dagegen eine deutliche Schwichung der maximalen Texturintensitdt (Abbildung 4.61) im
Vergleich zur Wiarmebehandlung bei 1100 °C fiir 1000 h (Abbildung 4.55) mit ca. 24 MRD gegeniiber ca.
8 MRD. Wohlgemerkt ist ein direkter Vergleich der ODFs in Abbildung 4.61 zwischen WP1,6 und WK1,6
nicht sinnvoll, da Kornwachstum in WP1,6 drastisch fortschreiten konnte, in WK1,6 jedoch kaum. Ein fiir
WK1,6 auffilliger Effekt ist die Verschiebung des Intensititsmaximums, welches bei niedrigerem T, noch
bei der {001}(110)-Orientierung (rC-Komponente) vorzufinden war und nun durch eine Rotation um den
Euler-Winkel ¢, entlang der 6-Faser mit ca. 10-15° versetzt liegt. Dieser Aspekt wird in den Kapiteln 4.4.6.3
und 4.4.6.6 ndher behandelt.

P1—> 30° 60° 90°

WP1,6 (2200°C / 2 h)
n=1148

WK1,6 (2200°C / 2 h)
n=8979

0° 30° 60° 90° 0° 30° 60° 90°

WP1,6 (2200°C / 8 h) WK1,6 (2200°C / 8 h)
n =698 n=12634
90° 90°+
Intensitétsskala / MRD

max

1,01317222836476,179 10 13 17 22 29 37 48 62 80

Abbildung 4.61 Schnitte der ODFs mit ¢, = 45° fiir WP1,6 und WK1,6 nach Warmebehandlung bei 2200 °C fiir 2 h bzw.
8 h. Jeweilige Maxima der Orientierungsdichten sind durch violetten Kreis markiert und in MRD
angegeben, dazu die Anzahl der Korner (n) unter Beriicksichtigung von LAB. Die zugrunde liegenden
EBSD-Datensétze fiir WP1,6 entsprechen denen der zusammengefiigten grofiflichigen Orientierungs-
abbildungen in Abbildung 4.59c und d (jeweils zwei Datensiitze). ODFs fiir WK1,6 mit f; von 2 h
wurden aus drei, fiir WK1,6 mit ¢, von 8 h aus vier zusammengefiigten Datensitzen erstellt.

Bei der Diskussion der Desorientierungsverteilungen (Abbildung 4.62) sei hier zunichst auf WKI1,6
eingegangen. Die unkorrelierten Verteilungen nach 2 h und 8 h zeigen kaum Abweichungen im Vergleich
zum Walzzustand (Abbildung 4.6) oder nach 1100 °C fiir 1000 h (Abbildung 4.56) und liegen weiterhin nahe
der Mackenzie-Verteilung. Auffillig ist allerdings, dass die Anteile von LAB in der korrelierten und
texturreduzierten Verteilung stark abnehmen, die im Walzzustand und nach 1100 °C fiir 1000 h noch
deutlich erhoht waren. Diese Abnahme ist durch die hier nach 2200 °C fiir 2 h vollstindig abgelaufene
Rekristallisation zu erkldren, wodurch verformungsinduzierte Korngrenzen und Orientierungsbiander mit
hoher Dichte von LAB durch die Migration von Rekristallisationsfronten abgebaut werden.
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Abbildung 4.62 Korrelierte, unkorrelierte und texturreduzierte Desorientierungsverteilungen fiir WP1,6 und WK1,6
nach Wirmebehandlung bei 2200 °C fiir 2h bzw. 8 h, dazu theoretische Zufallsverteilungen nach
Mackenzie [231, 232]. Normierung auf Anzahl der indizierten Pixel innerhalb des Datensatzes einer
EBSD-Aufnahme und jeweils verwendete Schrittweite. Zur besseren Vergleichbarkeit wurden die
Werte mit dem angegebenen Skalierungsfaktor multipliziert. Die zugrunde liegenden Datensdtze
entsprechen denen in Abbildung 4.61.

Die Desorientierungsverteilungen von WP1,6 unterscheiden sich dagegen deutlich von WK1,6 und
erscheinen fast spiegelverkehrt. Nach 2 h und 8 h bei 2200 °C ist eine starke Abnahme der Anteile von
Desorientierungen > 30° sowohl in den korrelierten als auch unkorrelierten Verteilungen zu beobachten.
Dieser Trend wurde bereits nach 1000 h bei 1100 °C gegeniiber dem Walzzustand beobachtet (Abbildung
4.56). Das Maximum der unkorrelierten Verteilung ist damit statt bei 40° (Mackenzie) nun im Bereich von
10-25° zu finden und dementsprechend sind auch in den texturreduzierten Verteilungen die Anteile von
LAB reduziert. Dieser Unterschied zu den Verteilungen von WK1,6 ist allerdings nicht zwingend durch eine
unterschiedliche Texturentwicklung zwischen beiden Proben bedingt, sondern auch durch den unterschied-
lichen Restaurationsfortschritt. Wiahrend die Reduktion von LAB in den texturreduzierten Verteilungen
zwischen 1100 °C und 2200 °C vermutlich dhnlich wie bei WK1,6 aufgrund von Rekristallisation stattfand,
fiihrt offenbar das zusétzlich drastisch vorangeschrittene Kornwachstum durch die starke Texturschirfung
(mit bevorzugtem Wachstum von Kornern der rC-Komponente) zu einer Erhohung der LAB-Anteile in
korrelierter und unkorrelierter Verteilung. In den nachfolgend dargestellten Ergebnissen der Experimente
mit autheizratenkontrollierter Warmebehandlung bis 1800 °C, nach denen die Korngrdéfie zwischen beiden
Materialien vergleichbar ist, sind die Desorientierungsverteilungen zwischen WP1,6 und WK1,6 noch
deutlich dhnlicher (Abbildung 4.66).

44.5 Aufheizratenkontrollierte Wirmebehandlungen

In dieser Experimentreihe wird ein Vergleich der mikrostrukturellen Anderungen von WP1,6 und WK1,6
nach Wirmebehandlung bis auf 1800 °C mit unterschiedlichen Aufheizraten bei 1K/s und 200 K/s
durchgefiihrt. Wie bereits in Kapitel 3.2 beschrieben und in Anhang A.3 ausgefiihrt, wurde die Dauer der
Wirmebehandlungen mit unterschiedlichen Aufheizraten so angepasst, dass die Proben eine annidhernd
dquivalente Warmemenge erhielten. Dabei soll primér die Frage gekldrt werden, ob beispielsweise eine sehr
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schnelle Aufheizrate zu einer feinkornigeren Mikrostruktur fithren kann als eine langsame und ob ein
solcher Effekt durch die K-Dotierung beeinflusst oder gar ausgeldst wird.

4.4.5.1 Mikrostruktur

Abbildung 4.63 stellt die Mikrostrukturen aus grofiflichigen EBSD-Aufnahmen fiir WP1,6 und WK1,6 nach
entsprechenden Wirmebehandlungen bei schneller und langsamer Aufheizrate dar. Wie bereits in anderen
Experimentreihen zu erkennen (Abbildung 4.42, Abbildung 4.58), zeigt sich hier erneut eine deutlich
polygonale und ann#hernd dquiaxiale Kornmorphologie fiir WP1,6, wihrend WK1,6 eine eher unregel-
miflige Kornmorphologie aufweist, bei der die Korner teils entlang der Walzrichtung gestreckt sind.

Eine Besonderheit findet sich in der Aufnahme von WK1,6 mit Aufheizrate von 1 K/s (Abbildung 4.63b,
weifle Pfeile und Vergréfierung) durch einen feinkdrnigen mikrostrukturellen Teilbereich, der stark einem
Orientierungsband mit Komponenten der a-Faser im Walzgefiige dhnelt und von den umgebenden
rekristallisierten Kornern noch nicht konsumiert wurde. Zwar ist diese Beobachtung innerhalb der
aufheizratenkontrollierten Experimentreihe ein Einzelfall, unterstreicht aber erginzend zu den bisherigen
Beobachtungen, dass geringere Triebkrifte fiir Rekristallisation in solchen Orientierungsbiandern mit
Komponenten der a-Faser gegeben sein diirften.

Abbildung 4.64 stellt die aus den EBSD-Daten erzeugten flichengewichteten Korngrofienverteilungen dar.
Dabei sind jeweils fiir WP1,6 und WK1,6 keine signifikanten Unterschiede zwischen den Verteilungen von
schneller und langsamer Aufheizrate zu erkennen. Die mittlere Korngrofie fiir jeweils beide Aufheizraten
liegt fiir WP1,6 bei ca. 10 um und fiir WK1,6 bei ca. 9-10 um. Wie anhand der unimodalen Korngréfien-
verteilungen zu erkennen, fand in keiner der vier Proben abnormales Kornwachstum statt, wofiir
offensichtlich eine hohere T, bzw. ldngere ¢ notig ist. Es ist dabei auch fraglich in welchem Ausmaf3 auch
normales Kornwachstum voranschreiten konnte. In diesem Zusammenhang ist ein Vergleich mit den
Korngrofienverteilungen von WP1,6 nach 1000 h bei 1100 °C (Abbildung 4.54, S.135) interessant. Bei
nédherer Betrachtung ist in den bimodalen Verteilungen ein Peak im Bereich der Korngrofienfraktionen von
10 um zu erkennen, der durch die wachsenden, sich aber bereits grofitenteils gegenseitig begrenzenden
Rekristallisationskeime (Abbildung 4.53) entsteht. Wiirden durch Nukleation und Wachstum weiterer
Keime die restlichen feinkdrnigen Volumenbereiche mit erhdhter Versetzungsdichte vollstindig ersetzt
werden, so wiirde sich die bimodale Verteilung zu einer unimodalen Verteilung entwickeln, deren Peak sich
mit hoher Wahrscheinlichkeit jedoch weiterhin nahe der Korngrofienfraktion von 10 um befinde. Damit
liegt die Vermutung nahe, dass das Gefiige in Abbildung 4.63 nach 1800 °C mit einer mittleren Korngréfie
von ca. 10 um (und Peak im Bereich von ca. 12 um) einen Zustand nach vollstindig abgelaufener
Rekristallisation représentiert und Kornwachstum nur in geringem Umfang stattfinden konnte.

Es sei hier nochmals darauf hingewiesen, dass die ermittelte Korngréfie fiir WK1,6 nach ca. 15 min bei
1800 °C (Abbildung 4.64) nahezu identisch ist zu der nach 2 h bzw. 8 h bei 2200 °C (Abbildung 4.60), ergo
Kornwachstum durch die K-Dotierung besonders stark gehemmt ist.
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1800 °C (1KIs)

1800 °C (200 K/s)

Abbildung 4.63 Orientierungsabbildungen (400 X 400 um2, Schrittweite 200 nm) fiir Bleche von WP1,6 (a,c) und
WK1,6 (b, d) nach heizratenkontrollierter Warmebehandlung bis auf 1800 °C mit 1 K/s (a, b) und
200K/s (c,d). HAB sind schwarz, LAB weify dargestellt. Weifle Pfeile markieren Bereich mit
feinkodrniger Mikrostruktur in (b), siehe auch Vergrofierung. Jeweils gleicher Maf3stab (Vergro3erung
ausgenommen).
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Abbildung 4.64 Korngroflenverteilungen mit flichengewichteter Hiufigkeit unter Beriicksichtigung von LAB und HAB
fiir die dicksten Bleche WP1,6 und WK1,6 jeweils im Walzzustand und nach aufheizratenkontrollierter
Wirmebehandlung bis auf 1800 °C mit 1 K/s und 200 K/s. Die Klassengrofie liegt durch die verwendete
Schrittweite der EBSD-Aufnahmen jeweils bei 200 nm. Das arithmetische Mittel dyp,ap Wurde jeweils
aus nur einem Datensatz bestimmt (EBSD-Aufnahmen in Abbildung 4.3 und Abbildung 4.63).

4.4.5.2  Texturentwicklung

Beziiglich der unterschiedlichen Aufheizrate sind in den ODFs fiir jeweils beide Materialien lediglich
marginale Unterschiede in den Verteilungen entlang der 6-Faser zu beobachten (Abbildung 4.71). Das
Intensitdtsmaximum fiir WP1,6 verschiebt sich sowohl nach dem Experiment bei 1 K/s als auch nach 200 K/s
von der {001}{110)-Orientierung auf einen Bereich mit ¢; von 10-15°. Bis auf die hoheren Anteile der y-
Komponenten und einer geringfiigig anderen Verteilung der Komponenten entlang der 8-Faser Zhneln beide
ODFs der ODF nach 1100 °C fiir 1000 h (Abbildung 4.55). Fiir WK1,6 findet ebenfalls eine Umverteilung des
Intensitdtsmaximums statt, allerdings sind die Verteilungen beider ODFs diffus und die Maxima sinken auf
unter 10 MRD, &dhnlich wie es auch in der Wirmebehandlungsreihe mit 2200 °C beobachtet wurde
(Abbildung 4.61). Entlang der 6-Faser sind mehrere lokale Maxima vorhanden, fiir 200 K/s sogar bei der
{001}(100)-Orientierung mit ¢; von 45°. Ob die unterschiedliche Verteilung tatsdchlich in der unter-
schiedlichen Aufheizrate begriindet oder zufdlliger Natur ist, kann nur durch weitere Experimente geklirt
werden. Die Verschiebung des Intensitdtsmaximums entlang der 6-Faser wird in den Kapiteln 4.4.6.3 und
4.4.6.6 ndher behandelt.

Auch die Desorientierungsverteilungen (Abbildung 4.66) lassen zwischen den verschiedenen Aufheizraten
keine maf3geblichen Unterschiede erkennen. Im Vergleich WP1,6 zu WK1,6 fillt ein deutlich hoherer Anteil
von LAB sowohl in der korrelierten als auch unkorrelierten Verteilung von WK1,6 auf, wie es auch schon
die Desorientierungsverteilungen nach T, = 2200 °C (Abbildung 4.62) in stérkerer Ausprigung gezeigt
haben.
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Abbildung 4.65 Schnitte der ODFs mit ¢, =45° fiir WP1,6 und WK1,6 nach autheizratenkontrollierter Wirme-
behandlung. Jeweilige Maxima der Orientierungsdichten sind durch violetten Kreis markiert und in
MRD angegeben, dazu die Anzahl der Korner (n) unter Beriicksichtigung von LAB. Die zugrunde
liegenden EBSD-Datensétze entsprechen denen der Orientierungsabbildungen in Abbildung 4.63.
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Abbildung 4.66 Korrelierte, unkorrelierte und texturreduzierte Desorientierungsverteilungen fiir WP1,6 und WK1,6

nach aufheizratenkontrollierter Warmebehandlung bis auf 1800 °C mit 1 K/s und 200 K/s, dazu
theoretische Zufallsverteilungen nach Mackenzie [231, 232]. Normierung auf Anzahl der indizierten
Pixel innerhalb des Datensatzes einer EBSD-Aufnahme und jeweils verwendete Schrittweite. Zur
besseren Vergleichbarkeit wurden die Werte mit dem angegebenen Skalierungsfaktor multipliziert. Die
zugrunde liegenden EBSD-Datensédtze entsprechen denen der Orientierungsabbildungen in Abbildung

4.63.
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4.4.6 Restaurationsprozesse in W und Auswirkungen durch K-Dotierung

In diesem Kapitel erfolgt eine Gesamtbetrachtung der Ergebnisse zum Restaurationsverhalten von W und
welche Einfliisse auf die Restauration durch die, je nach Umformgrad, mehr oder weniger dispergierten K-
Blasen beobachtet werden konnen.

Bei dieser Betrachtung ist zu beachten, dass bei Wirmebehandlungen mit niedrigen und hohen
Temperaturen unterschiedliche Restaurationsmechanismen bevorzugt stattfinden konnten. Beispielsweise
konnte die bei Rekristallisation notige Inkubationszeit zur Keimbildung in Verbindung mit einer zwischen
Restaurationsvorgingen unterschiedlichen Aktivierungsenergie dazu fiihren, dass bei Warmebehandlung
mit hoher Temperatur und hoher Aufheizrate eher Vorginge wie Subkorn- und Kornwachstum stattfinden,
die keine Inkubationszeit bendtigen. Es ist zwar naheliegend aus den Ergebnissen der isochronen
Versuchsreihe abzuleiten, dass z.B. bei einer Wiarmebehandlung von WP1,6 mit 2400 °C auch bei unter-
schiedlichen Aufheizraten in festgelegter zeitlicher Reihenfolge zunédchst Erholung, dann Rekristallisation
und zuletzt Kornwachstum ablduft, allerdings ist dies nicht zwingend gegeben. Die dargestellten Ergebnisse
der aufheizratenkontrollierten Warmebehandlungsreihe mit 1800 °C (die Rekristallisation und beginnendes
Kornwachstum aufweisen) lassen jedoch vermuten, dass durch unterschiedliche Aufheizraten keine
signifikanten Unterschiede in der Evolution der Mikrostruktur entstehen. Mit Vorbehalt wird daher in der
folgenden Diskussion davon ausgegangen, dass zwar in gewissem Rahmen zeitliche Uberschneidungen
zwischen den Restaurationsvorgingen bestehen, aber zumindest ndherungsweise eine solche zeitliche
Abfolge in den dargestellten Experimenten stattfand.

An dieser Stelle sei auch nochmals betont, dass Restaurationsvorginge durch lingere Warmebehandlungs-
zeiten bereits bei niedrigeren Wiarmebehandlungstemperaturen stattfinden konnen. Anhand der isochronen
Wirmebehandlungsreihe mit jeweils 1 h eine gewisse ,,Rekristallisationstemperatur” definieren zu wollen,
ist fiir die Bewertung der mikrostrukturellen Stabilitdt eines Materials fiir dessen langfristigen Einsatz in
einer thermisch belasteten Komponente nicht ausreichend [67].

4.4.6.1 Erholungin W

Im niedrigen Temperaturregime (A) tritt insbesondere in den kaltgewalzten Blechen ein intensiver
Erholungsprozess auf, der zu einer drastischen Reduktion der Hirte fiihrt (Abbildung 4.39) sowie den
hauptsédchlichen Grund fiir die in kaltgewalzten W-Blechen beobachtete 45°-Versprodung [24,261] bei
relativ niedrigen Temperaturen darstellen diirfte. In der isothermen Warmebehandlungsreihe mit 750 °C
zeigen REM- und EBSD-Aufnahmen sowie Hirtepriifung fiir die diinnsten Bleche eine stetige Vergroberung
der Mikrostruktur, die einem logarithmischen Zeitgesetz folgt und daher durch die Erholungskinetik nach
KUHLMANN [66,104-106] beschrieben werden kann. Da hierbei jedoch neben LAB auch HAB mobilisiert
werden, ist von erweiterter Erholung auszugehen. Ein Mechanismus wie triple junction motion [101-103]
diirfte dabei angesichts der beobachteten Kornmorphologie eine verstidrkte Rolle spielen.

Die dickeren, warmgewalzten Bleche zeigen einen geringeren Verlust der Hirte (Abbildung 4.39), wobei
unklar bleibt, ob dies lediglich durch normale Erholung oder zusitzlich in geringerem Mafie durch
erweiterte Erholung bedingt ist. Durch die Anwesenheit von Orientierungsbéndern ist eine Mobilisierung
von HAB in den dicksten Blechen nicht bestimmbar, ein Subkornwachstum lésst sich allerdings feststellen.

Aufgrund des geringeren Hérteverlustes der Bleche mit niedrigerem Umformgrad gleicht sich jeweils fiir WP
und WK in der isochronen Warmebehandlungsreihe mit T, von 900 °C das Hérteniveau aller fiinf Bleche
untereinander an (Abbildung 4.39). Ein dhnlicher Trend ist in der isothermen Wirmebehandlungsreihe bei
750 °C zu beobachten (Abbildung 4.47). Dies korreliert mit einem Trend der Angleichung von Korngréfien
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(Abbildung 4.44) sowie von Korngrenzendichten (Abbildung 4.46, als Integral der korrelierten oder
unkorrelierten Desorientierungsverteilungen zu betrachten).

4.4.6.2  Auswirkungen der K-Dotierung auf Erholung

Zum einen sind mutmaflich durch die K-Dotierung fiir WP4,7 und WK4,6 Unterschiede in der durch
erweiterte Erholung bedingten Texturentwicklung festzustellen: Wihrend die Textur fiir WK4,6 nahezu
stabil bleibt, dndern sich in WP4,7 die Verhiltnisse zwischen den dominierenden Texturkomponenten der
a- und y-Faser deutlich zugunsten denen der a-Faser (Abbildung 4.45). Besonders deutlich wird dies, wenn
die Anteile der Texturkomponenten bilanziert werden (Abbildung 4.67): So verdoppeln sich die Anteile von
rC nach 1000 h bei 750 °C im Vergleich zum Walzzustand, wogegen sich die Anteile der y-Komponenten
halbieren. Dieser Trend setzt sich in der isothermen Wirmebehandlungsreihe mit 1100 °C fort, wobei die
Anteile der y-Komponenten nahezu gidnzlich schwinden und sich die Anteile der ma-Komponente
geringfiigig erhdhen. Nennenswerte Anderungen in der Walztextur wurden fiir WP1,6 und WK1,6 nicht
beobachtet, was aufgrund der mikrostrukturellen Evolution insbesondere auf Subkornebene (d.h. haupt-
sdchlich durch normale Erholung) auch nicht zu erwarten ist.

Neben der unterschiedlichen Texturentwicklung zwischen WP4,7 und WK4,6 wird weiterhin eine um ca.
25 % kleinere mittlere Korngrofie (dyp und dyp,rap) fiir WK4,6 (Abbildung 4.44) nach 48 h und 1000 h bei
750 °C beobachtet. Dies ldsst einen Einfluss durch die K-Dotierung vermuten. Dennoch ist die mittlere
Korngrofle fiir WK4,6 nach 1000 h verdoppelt im Vergleich zum Walzzustand und eine Versprodung des
Materials ist zu erwarten.

Zudem ist fraglich, ob die Unterschiede zwischen WP4,7 und WK4,6 tatsdchlich durch die K-Dotierung
entstehen, da aus der Analyse der Reaktionskinetik kein nennenswerter retardierender Effekt erkennbar
wird (Kapitel 4.4.2.4): Da die Experimentreihe keine Auswertung von effektiven Aktivierungsenergien
zuldsst, wurde versucht einen etwaigen retardierenden Effekt der K-Dotierung auf die Erholungsvorginge
durch die Bestimmung von m als Riickschluss auf AV (bzw. auch Q) und ¢, als Riickschluss auf Q,
nachzuweisen. Wihrend durch m keine nennenswerten Unterschiede im Erholungsverhalten erkennbar
sind, wird der Parameter ¢, durch die bereits in der isochronen Versuchsreihe festgestellten Erholungs-
hédrtung maskiert. Selbst wenn jedoch eine mogliche Erh6hung von t, durch die Erholungshirtung
vernachlissigt wird, diirften Auswirkungen der K-Dotierung auf t, nur zu einer geringfligigen zeitlichen
Verzogerung der Erholung fiihren.

Die retardierende Wirkung der K-Blasen scheint sich demnach bei Erholungsvorgingen kaum bemerkbar
zu machen und erst bei Rekristallisation oder fortschreitender erweiterter Erholung in Kraft zu treten. Dieser
Sachverhalt ist leicht durch die Verteilung der K-Blasen zu begriinden: Da die Blasenreihen selbst bei
hochstem Umformgrad in Abstinden von teils mehreren Mikrometern entlang ND angeordnet sind
(Abbildung 4.12, Abbildung 4.13), kdnnen diese den zahlreichen, dazwischen stattfindenden Erholungs-
prozessen bei Subkorngrofien der Grofienordnung von 10-100 nm nur wenig entgegensetzen. Erst mit
zunehmender Korngréfie steigt die statistische Chance einer Wechselwirkung von Korngrenzen mit
K-Blasen. Ein bewusster Einsatz von K-Dotierung in kaltgewalzten Wolframblechen zur Retardierung von
erweiterter Erholung bei niedrigen Temperaturen erscheint somit ineffektiv.
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Abbildung 4.67 Anteile der in dieser Arbeit definierten Texturkomponenten (siehe Definition Kapitel 3.4.3.2, S. 41) fiir
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WP4,7, WK4,6, WP1,6 und WK1,6 bei unterschiedlichen Wirmebehandlungsparametern. Der Anteil Z
entspricht restlichen, zufilligen Orientierungen, welche im Eulerraum auflerhalb der definierten
Komponenten liegen. Dunkel schraffierte Flichen stellen die Anteile rekristallisierter Korner dar (siche
Definition Kapitel 3.4.3.3). Man beachte fiir die ma-Komponente bei WP4,7 und WK4,6 die Unter-
brechung der Skala (betont durch rote Ziffern). Die zuoberst dargestellten Balken beschreiben die bei
diesen Wirmebehandlungsparametern beobachteten Restaurationsphdnomene.



4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

4.4.6.3  Rekristallisation in W

Im mittleren Temperaturregime (B) findet in der isochronen Wiarmebehandlungsreihe eine weitere deutlich
ausgeprigte Reduktion der Hérte fiir alle Bleche statt (Abbildung 4.39). Wihrend sich in den dicksten
Blechen WP1,6 und WK1,6 bei Tp von 1270 °C wachsende Rekristallisationskeime nachweisen lassen
(Abbildung 4.41), ist Rekristallisation in den diinnsten Blechen anhand der gezeigten Daten nicht eindeutig
feststellbar. Nur wenige Korner dhneln durch ihre {iberdurchschnittliche Gré3e Rekristallisationskeimen.
Dass Rekristallisation nur stark eingeschrdnkt ablaufen kann, entspricht der géngigen Beobachtung bei
Mikrostrukturen, die vornehmlich bereits durch erweiterte Erholung transformiert wurden, die
insbesondere bei Materialien mit hohem Umformgrad auftritt [65,66,74,331]. Dies impliziert, dass die
Bildung von Rekristallisationskeimen auch hier in den diinnsten Blechen durch zuvor stattfindende
erweiterte Erholung inhibiert wird, da ungiinstige Bedingungen fiir das Wachstum von Rekristallisations-
keimen geschaffen werden (u.a. rapide Abnahme der Versetzungsdichte und damit der Triebkraft fiir
Rekristallisation). Eine Vergroberung des Gefiiges in den diinnsten Blechen findet demnach grofitenteils
kontinuierlich {iber (normales) Kornwachstum statt. Zwar besitzt Kornwachstum iiblicherweise gegeniiber
Rekristallisation eine deutlich geringere Triebkraft, in diesem Fall verkehrt sich jedoch dieser Umstand, da
APgg nach Gleichung (11) mit kleiner werdenden Kornradien antiproportional steigt.

Riickstreuelektronenabbildungen und EBSD-Aufnahmen lassen dennoch in kaltgewalzten Proben, welche
bei 1100 °C fiir 1000 h wirmebehandelt wurden, einzelne Korner erkennen, die in ihrem sphirischen
Habitus und ihrer iiberdurchschnittlichen Grofie Rekristallisationskeimen dhneln (Abbildung 4.51, gelbe
Pfeile; Abbildung 4.52) und zu einer geringfiigig ausgeprigten Bimodalitét in den Korngréfienverteilungen
fithren (Abbildung 4.54). Allerdings konnten diese Korner noch nicht zu einer signifikant iiberdurch-
schnittlichen Grofie heranwachsen, wie es z.B. fiir Rekristallisationskeime in WP1,6 bei gleicher Wirme-
behandlung der Fall ist. Dies diirfte neben der Abnahme der Triebkraft fiir Rekristallisation durch erweiterte
Erholung auch an der stark ausgebildeten Walztextur liegen, die verstdrkt zu Orientierungspinning und
einer damit herabgesetzten Mobilitdt der Korngrenzen fiihrt [66]. Dieser in geringem Umfang stattfindende,
diskontinuierliche Vorgang kann allerdings nicht nur durch Rekristallisation, sondern auch durch
abnormales Kornwachstum erkldrt werden. Mit Blick auf Gleichung (8) und (11) erscheint es im
vorliegenden Fall sinnvoll nicht von einer strikten Trennung von Rekristallisation und (abnormalem)
Kornwachstum auszugehen, sondern dem Wirken beider Triebkrifte, welche sich je nach lokalen
Verhiltnissen entweder gegenseitig beeintrichtigen oder sogar verstdrken konnen.

Festzuhalten bleibt, dass zwischen der vom Umformgrad abhingigen Tendenz zu vorwiegend erweiterter
Erholung bei WP4,7/WK4,6 bzw. zu vorwiegender Keimbildung und Rekristallisation bei WP1,6/WK1,6 ein
stufenloser Ubergang stattfindet. Gestiitzt wird diese Aussage durch die Arbeiten von ALFONSO et al.
[23,334], CIUCANI et al. [106] und PANTLEON [67], die verdeutlichten, dass eine breite Spanne von
Aktivierungsenergien zwischen 569 kJ/mol fiir W-Bleche mit niedrigem und 352 kJ/mol fiir W-Bleche mit
hohem Umformgrad existieren konnen. Die in diesen Studien ermittelten Aktivierungsenergien liegen damit
entweder im Bereich der Aktivierungsenergie von Selbstdiffusion mit 502-586 kJ/mol [6], die vorwiegend
bei Versetzungsmigration und Migration von LAB angenommen wird [66], der von Oberflichendiffusion
mit 377-460 kJ/mol [6], die vorwiegend bei Migration von HAB gilt [66], oder dazwischen.

Wie bereits erwédhnt, zeigen die warmgewalzten Proben WP1,6 und WK1,6 die Entwicklung einer bimodalen
Korngrofienverteilung durch wachsende Rekristallisationskeime (Abbildung 4.53). Die dadurch bedingte
Ausbildung eines zweiten Peaks in der Verteilung nach 1000 h bei 1100 °C bei ca. 10 um (Abbildung 4.54)
lasst im Vergleich zur Verteilung von vollstdndig rekristallisierten Proben nach ca. 15 min bei 1800 °C
(Abbildung 4.64) die Einstellung einer maximalen Korngréfie durch Rekristallisation erahnen, bevor Korn-
wachstum mit deutlich geringerer Triebkraft als Rekristallisation bei hheren Temperaturen bzw. lingeren
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Zeiten zu weiteren mafigeblichen Gefiigedinderungen fiihren kann. Dieses Sittigungsverhalten der Korn-
grofie ist durch die Dichte der sich bildenden Rekristallisationskeime bestimmt.

In Bezug auf eine Texturentwicklung durch Rekristallisation sind fiir die diinnsten Bleche keine definitiven
Aussagen zu treffen, da unklar bleibt, in welchem Ausmaf} die Mikrostruktur tatsdchlich durch
Rekristallisation bzw. erweiterte Erholung beeinflusst wird. Aufgrund der grofien Kristallite im Vergleich
zur kleinen Probenoberfliche, wurde die Texturentwicklung dieser Bleche bei hohen Temperaturen nicht
weiter untersucht.

Der in den diinnsten Blechen bereits wihrend erweiterter Erholung stattfindende Trend von sich stark
reduzierenden Anteilen der y-Komponenten, findet sich jedoch auch in WP1,6 und (geringfiigiger) in WK1,6
wihrend der Rekristallisation bei 1100 °C (Abbildung 4.67). Zwar liegen diese Anteile nach aufheizraten-
kontrollierter Wiarmebehandlung hoher (vergleichbar mit dem Walzustand) und Anteile von Scher-
komponenten (Cu, Br/G) liegen niedriger, dieser Effekt konnte jedoch dadurch zustande kommen, dass die
EBSD-Daten in diesem Fall nur 400 X 400 um2 abdecken (Abbildung 4.63) und nicht die gesamte Blechdicke
von ca. 1 mm, wie die Datensitze der isothermen Warmebehandlungsreihen mit 1100 °C. Ein Vergleich der
Texturunterschiede zwischen diesen Experimentreihen ist daher nur eingeschrinkt moglich.

Ungewohnlich ist ein Textureffekt, welcher in den ODFs nach aufheizratenkontrollierter Wirme-
behandlung (Abbildung 4.65) sehen ist: Eine Verschiebung des Intensitdtsmaximums nahe der {001}(110)-
Orientierung (rC-Komponente) durch eine Rotation um den Euler-Winkel ¢; entlang der 8-Faser von ca.
10-15°, wodurch das Maximum nahe der {001}(230)-Orientierung (mit ¢; =~ 12°) oder auch der {001}(350)-
Orientierung (mit ¢; ~ 14°) liegt, demnach also in einem Bereich der hier als m6-Komponente definiert
wurde (Abbildung 3.4). Dieser Effekt ist ebenso teilweise in den ODFs nach den isothermen Wirme-
behandlungen mit T, von 2200 °C ersichtlich (Abbildung 4.59 und Abbildung 4.61), allerdings nur fiir
WK1,6. Geringfiigige Steigerungen des Anteils der m6-Komponente lassen sich aber bereits nach den
isothermen Wirmebehandlungen von mit T von 1100 °C ausmachen, sowohl fiir WK1,6 als auch WP1,6
(Abbildung 4.55). Demnach lidsst sich die Entstehung dieser Texturkomponente als Folge von
Rekristallisation auffassen. Wie an spiterer Stelle in Kapitel 4.4.6.5 und 4.4.6.6 diskutiert, wird die Textur-
entwicklung wihrend des nachfolgenden Kornwachstums dadurch deutlich beeinflusst.

Beim Vergleich der Anteile des rekristallisierten Gefiiges der jeweiligen Texturkomponenten untereinander
(schraffierte Flichen in Abbildung 4.67) wird fiir WP1,6 nach 1000 h bei 1100 °C deutlich, dass die rC-
Komponente den geringsten rekristallisierten Anteil besitzt. Dies bestitigt nochmals die bisher rein
qualitative Beobachtung einer geringeren Keimbildung innerhalb von Bereichen mit Kérnern der rC-
Komponente.

Parallelen zu dieser Abhéngigkeit der Keimbildung von Texturkomponenten lassen sich beispielsweise im
Rekristallisationsverhalten von kohlenstoffarmen Stahllegierungen sehen (ebenso mit krz Gitter). Diese
neigen nach Kaltwalzen und anschlieBender Wiarmebehandlung zur Ausprigung einer starken y-Faser
[120, 121, 269]. Nukleation findet dabei hauptsichlich in deformierten Kérnern der y-Faser statt, in welchen
sich durch das Kaltwalzen besonders viele Scherbdnder entwickeln [269]. Zusitzlich erlaubt die {111}-
Texturfaser vermehrt HAB zwischen den Kornern, sofern diese gehduft innerhalb einer Region auftreten,
wodurch Nukleation an deformationsinduzierten HAB bevorzugt méglich ist [65]. Wird kohlenstoffarmer
Stahl allerdings warmgewalzt, so ist die Verformungsratensensitivitit durch interstitielle Kohlenstoffatome
erhoht, die Ausbildung von Scherbindern wird verhindert und die Textur schérfer ausgebildet. Bei
nachfolgender Wirmebehandlung geschieht Nukleation hauptsichlich durch verformungsinduzierte
Korngrenzenmigration in Kérnern der a-Faser (insbesondere der rC-Komponente), welche in Korner der y-
Faser hineinwachsen [269]. W zeigt ebenfalls eine unterschiedliche Verformungsratensensitivitit in
Abhingigkeit von der Temperatur, wie BONK [50] eingehend untersuchte. Ob daher in dhnlicher Weise die
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Texturentwicklung in W durch unterschiedliche Walztemperaturen beeinflusst werden koénnte und ob
geloste Fremdatome den Effekt der Verformungsratensensitivitdt noch verstirken konnten, bliebe heraus-
zufinden.

4.4.6.4  Auswirkungen der K-Dotierung auf Rekristallisation

Anhand der Hirteverlustkurven ldsst sich fiir WK mit steigendem Umformgrad (und zunehmender
Dispersion der K-Blasen) eine stirkere Retardierung von Rekristallisations- bzw. Kornwachstumsvorgingen
beobachten, wie es durch eine Zunahme des Zener-Pinnings zu erwarten wire. Wie in Kapitel 4.2.1 gezeigt,
steigt P, mit dem Umformgrad, da Blasenellipsoide stirker gestreckt werden und dadurch in ldngere Ketten
mit kleineren Blasen zerfallen. Zudem sind durch Kompaktierung der Bleche entlang ND die Blasenreihen
dichter angeordnet, dhnlich wie auch in Glithlampendrihten [207]. Dieser Zusammenhang zwischen
Umformgrad und P; ldsst sich anhand der Ergebnisse der isochronen Wirmebehandlungsreihe
nachvollziehen (Abbildung 4.39) und ist ebenso in der isothermen Wiarmebehandlungsreihe bei 1100 °C zu
beobachten.

Es muss dabei allerdings beriicksichtigt werden, dass mit hoherem Umformgrad der bereits diskutierte
Wechsel von Rekristallisation zu vermehrt erweiterter Erholung bzw. Kornwachstum stattfindet. Die
Mechanismen der Restauration unterscheiden sich demnach und Py richtet sich mit steigendem Umform-
grad eher gegen APgg als gegen APrx. Dies erschwert einen quantitativen Vergleich der tatsichlichen
Effektivititssteigerung von P, mit dem Umformgrad anhand einer Bewertung des Restaurationsfortschritts,
auch wenn der Trend auf der theoretischen Grundlage des Zener-Pinnings (Abbildung 4.19, S. 86) scheinbar
auch durch die zunehmende Retardierung der Restauration mit dem Umformgrad sichtbar wird. Von
Interesse ist daher insbesondere der direkte Vergleich der Bleche von WP und WK mit jeweils dquivalentem
Umformgrad.

Trotz theoretisch kleinstem P, fiir WK1,6 ist ein retardierender Effekt gegeniiber Rekristallisation in diesem
Blech mit niedrigstem Umformgrad deutlich bemerkbar. In der isothermen Versuchsreihe bei 1100 °C ist
nach 1000 h ein drastischer Unterschied in der Dichte von Rekristallisationskeimen zwischen WP1,6 und
WK1,6 sichtbar (Abbildung 4.53). Der Flidchenanteil rekristallisierter Kérner (berechnet nach Definition in
Kapitel 3.4.3.3) betrégt fiir WP1,6 ca. 69 %, fiir WK1,6 jedoch nur 13 %. In der isochronen Versuchsreihe nach
1 h bei 1400 °C liegt die Hérte zwischen beiden Blechen allerdings nahezu gleich auf (Abbildung 4.39) und
REM-Aufnahmen nach 15 min und 1 h bei 1800 °C zeigen eine annéhernd gleiche Korngréfie (Abbildung
4.63 und Abbildung 4.42). Aufgrund dessen ist die Dichte der sich bildenden Rekristallisationskeime fiir
WP1,6 und WK1,6 als anndhernd gleich anzunehmen, lediglich deren Entwicklung findet im K-dotierten
Material mit einer deutlichen Verzogerung statt. Das Wachstum der meisten Rekristallisationskeime scheint
bereits in einem sehr frithen Stadium retardiert zu werden, so dass diese in Abbildung 4.53 noch nicht in
Erscheinung treten. Dieser Effekt kann durch eine Stabilisierung von Subkdrnern und der Unterdriickung
von verformungsinduzierter Korngrenzenmigration zustande kommen [335,336]. Zwar wird dadurch in
einer partikelstabilisierten Mikrostruktur die Nukleation mafigeblich gehemmt, Auswirkungen auf das
Wachstum der Keime sind allerdings eher gering [337,338]. Dies erkldrt, warum einige wenige Keime in
WK1,6 dennoch frith eine Korngréfie in einer Gréf3enordnung von 10 um erreichen. Dass damit jedoch
Nukleation bereits im frithen Stadium in WK1,6 drastisch reduziert wird, wohingegen die K-Blasen mit
deutlich hoherer Dispersion in WK4,6 nur geringfiigige Auswirkungen auf das Korn- und Subkornwachstum
wihrend erweiterter Erholung zeigen, erscheint widerspriichlich. Weitere EBSD-Untersuchungen mit
hoherer Auflosung wiren zur Kldarung dieses Mechanismus forderlich.

Im weiteren Verlauf der Restauration ergibt sich ein Nachholeffekt: Wiahrend die Restaurationsprozesse fiir
WP1,6 nach vollstindiger Rekristallisation stagnieren, da nur noch deutlich langsameres Kornwachstum
stattfinden kann, wird nachfolgend die Rekristallisation in WK1,6 vervollstindigt, bevor auch hier die
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Restauration durch Kornwachstum stagniert. In einem gewissen Bereich von T, und ¢ besitzen so beide
Materialien eine dhnliche Korngrofie.

Auffillig ist allerdings die sich unterschiedlich entwickelnde Kornmorphologie durch K-Dotierung:
Wiéhrend WP1,6 durch Rekristallisation anndhernd dquiaxiale und polygonale Korner ausbildet, sind die
rekristallisierten Korner in WK1,6 sichtbar entlang RD gestreckt (z.B. Abbildung 4.53 und Abbildung 4.63)
und unregelméflig geformt (Abbildung 4.68). Dieses Phidnomen ist auch in rekristallisierten Gefiigen von K-
dotierten W-Drihten zu beobachten und in der rdumlichen Verteilung von K-Blasen bedingt, welche in
parallel zur Zugrichtung des Drahtes angeordneten Blasenketten aufgereiht sind und zu einer Anisotropie
von Py flihren [194, 204]. Nach dem gleichen Mechanismus diirfte auch die gestreckte Kornmorphologie in
K-dotierten Blechen entstehen: Eine Rekristallisationsfront, die entlang ND migriert, interagiert zeitgleich
mit einer hoheren Dichte von K-Blasen und erfdhrt damit ein stirkeres Zener-Pinning als eine Front, die
entlang RD migriert.

Abbildung 4.68 Riickstreuelektronenabbildung eines einzelnen Rekristallisationskeims mit gestreckter Korn-
morphologie innerhalb des umgebenden feinkdrnigen Gefiiges von WK2,7 nach Wirmebehandlung
von 1 h bei 1400 °C.

Zusitzliche, texturbedingte Effekte sind dabei allerdings nicht auszuschlieflen. Wie bereits diskutiert, sind
durch EBSD-Aufnahmen an WK1,6 Indizien dafiir gegeben, dass in Orientierungsbdndern mit mutmafilich
geringerer Versetzungsdichte (insbesondere solche aus der rC-Komponente) Keimbildung verzogert
und/oder das Wachstum der Keime langsamer stattfindet als z.B. in Orientierungsbindern mit
Komponenten der y-Faser (Abbildung 4.53 und Abbildung 4.57c). Damit wird fiir einige Keime das
Wachstum an der Grenzflache zu einem versetzungsarmen Orientierungsband begrenzt und es kann eine
gestreckte Kornmorphologie entstehen. Dieser Effekt scheint auch die Kornmorphologie einiger
Rekristallisationskeime in WP1,6 geringfiigig zu beeinflussen (Abbildung 4.57a und b), worin ebenfalls
Wechsellagen verschiedener Orientierungsbdnder existieren, lediglich dichter gepackt als in WKI,6.
Allerdings diirften die Auswirkungen eines solchen texturbedingten Effektes auf die Kornmorphologie im
Vergleich zu Einfliissen durch die anisotrope Blasenverteilung als gering einzustufen sein. Zum einen sind,
wie bereits erwdhnt, die Koérner in WP1,6 nach vollstaindiger Rekristallisation anndhernd &dquiaxial
(Abbildung 4.63). Zum anderen erscheinen rekristallisierte Korner in WK mit zunehmendem Umformgrad
immer gestreckter (Abbildung 4.42), trotz gleichzeitig immer dichter gepackter Wechsellagen (Abbildung
4.1), welche damit eine immer geringere Barrierewirkung gegeniiber Keimwachstum haben sollten.
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4.4.6.5 Kornwachstum in W

Im hohen Temperaturregime (C) ist Kornwachstum der treibende Vorgang weiterer Gefiigeinderungen
nach abgelaufener Rekristallisation fiir Bleche mit niedrigem Umformgrad, bzw. als Fortsetzung der Gefiige-
dnderungen durch erweiterte Erholung fiir Bleche mit hohem Umformgrad. Letztere Bleche zeigen
innerhalb der Serie von WP nach 1 h bei 1800 °C die grofiten Kérner (Abbildung 4.42a). Wie bereits in Kapitel
4.4.1.2 diskutiert, kann jener Effekt durch eine scharfe Textur bedingt sein, die normales Kornwachstum
durch Orientierungspinning behindert und stattdessen abnormales Kornwachstum férdert. Dies deuten
auch die hohen Anteile der rC- und ma-Texturkomponenten in WP4,7 an, die bereits im Walzzustand
bestehen und nach Wiarmebehandlung bei 1100 °C fiir 48 h und 1000 h gegeniiber den y-Komponenten noch
erhoht werden (Abbildung 4.67). Zusitzlich entstanden durch Rekristallisation bei 1100 °C in diesen
Blechen nur wenige Rekristallisationskeime (Abbildung 4.51), die jedoch einen gewissen Grofienvorteil
gegeniiber anderen Kornern aufweisen, womit tendenziell grofiere Triebkrifte fiir die Migration ihrer
Korngrenzen gegeben sind und das Auftreten von nachfolgendem abnormalem Kornwachstum erleichtert
wird. Bei hoheren Ty, stagniert jedoch das (abnormale) Kornwachstum in den diinneren Blechen, was vor
allem an den bereits diskutierten Oberflicheneffekten liegen diirfte.

Allerdings zeigen die REM-Aufnahmen nach sehr hohen T, von 2200 °C bzw. 2400 °C auch in Blechen mit
geringerem Umformgrad teilweise abnormales Kornwachstum (Abbildung 4.42c und Abbildung 4.58a, c),
wodurch in WP1,6 nach 8 h bei 2200 °C Korngrofien von teils iiber einem Millimeter erreicht werden. Da
Oberflacheneffekte in den dickeren Blechen von geringerer Relevanz sind und weder Partikel noch
Dotierelemente im technisch reinen W vorhanden sind, ist die hauptsichliche Ursache fiir das abnormale
Kornwachstum in der Texturentwicklung zu suchen. Mit geringerer Ausprigung der Walztextur diirfte
jedoch die Verfiigbarkeit verschiedener Texturkomponenten zundchst normales Kornwachstum
begiinstigen, da vermehrt Korngrenzen mit hoherer Energie und Mobilitdt existieren und seltener
Orientierungspinning auftritt. Indessen konnen wihrend des Kornwachstums Texturdnderungen auftreten,
die wiederum verstidrkt zu Orientierungspinning und abnormalem Kornwachstum fiihren [66,71]. Eine
solche Entwicklung ldsst sich anhand der Desorientierungsverteilungen von WP1,6 nach T, von 2200 °C
beobachten, worin die Anteile von HAB sowohl in korrelierten als auch unkorrelierten Verteilungen
deutlich reduziert sind (Abbildung 4.62). Dies verdeutlicht die iiblicherweise wihrend des Kornwachstums
stattfindende Abnahme der durchschnittlichen Korngrenzenenergie und/oder Korngrenzenmobilitét
[66,339]. Generell wird nach Kornwachstum meist eine Verschérfung der Textur beobachtet, wie z.B. die
Erhohung der Anteile von y-Komponenten in kohlenstoffarmem Stahl [120]. Texturdnderungen durch
Wachstum anderer als der bereits dominanten Komponenten sind jedoch ebenfalls moglich, wie die Aus-
bildung der Goss-Textur in Si-Stdhlen zeigt [120, 121]. Die Mechanismen, die zu solchen Texturdinderungen
fithren, sind allerdings komplex und noch vergleichsweise unerforscht [66]. Da die Texturentwicklung fiir
den Verlauf des Kornwachstums in WP1,6 eine entscheidende Rolle zu spielen scheint, wird diese im
Folgenden néher betrachtet.

Nach 2 h bei 2200 °C ist ein fast vollstindiges Schwinden der nC-, C-, y- und der zufilligen Komponenten in
WKI1,6 zu beobachten. Dagegen steigen die Anteile der rC- und m8-Komponenten drastisch (Abbildung
4.67). In Kombination mit den iibrigen Anteilen der ma- und Cu-Komponenten ist die Wahrscheinlichkeit
erhoht, dass eine hohere Anzahl benachbarter Korner eine Desorientierung von > 10° besitzen und durch
eine mobile Korngrenze voneinander getrennt sind, im Vergleich zu einer Mikrostruktur in der nur zwei
Texturkomponenten vorherrschen, wie in der von WP4,7 (Abbildung 4.67). Allerdings sind in Abbildung
4.69a, in der Korner farblich den Texturkomponenten zugeordnet werden, zahlreiche Cluster bzw. Netz-
werke von kleineren Kornern der m6-Komponente (und zu geringeren Anteilen auch der rC-Komponente)
zu beobachten. Nach dem Prinzip des orientierten Wachstums bzw. dem des Orientierungspinnings sollten
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diese Konglomerate durch benachbarte Koérner anderer Texturkomponenten mit Grof3envorteil besonders
leicht zu konsumieren sein.

Nach 8 h bei 2200 °C nehmen die Anteile der rC-Komponente in WP1,6 weiter zu, die der m6-Komponente
jedoch leicht ab (Abbildung 4.67). Dieser Effekt ist auf das abnormale Wachstum einzelner Korner
zurilickzufiihren, von denen die meisten der rC-Komponente zuzuordnen sind, wie Abbildung 4.69b
offenbart. Aufgrund der geringen Anzahl an abnormal wachsenden Kdrnern im untersuchten Probenareal
ist jedoch keine statistisch relevante Aussage dariiber zu treffen, ob generell vermehrt Korner der rC-
Komponente zu abnormalem Kornwachstum neigen oder nicht. Auch abnormal wachsende Korner der ma-
und der Cu-Komponente sind zu beobachten. Korner der Cu-Komponente scheinen sich insbesondere von
Bereichen nahe der Blechoberfldche aus, wo sie primér im Walzzustand als Scherkomponenten auftreten
(Abbildung 4.3a, b), in das Innere des Blechvolumens auszubreiten (Abbildung 4.69a, b).

Das beobachtete normale und abnormale Kornwachstum in reinem W ist demnach tatsidchlich texturbedingt
und durch ein Wechselspiel sich gegenseitig konsumierender Texturkomponenten bestimmt. Dabei scheint
durch die hohen Anteile der rC- und der m6-Komponente ein grofier Einfluss insbesondere durch diese
beiden Komponenten gegeben zu sein. Wihrend die rC-Komponente bereits im Walzzustand den
hauptsidchlichen Anteil der Textur ausmacht, sind die hohen Anteile der m6-Komponente erst nach

Rekristallisation ausgebildet (Abbildung 4.67) und fiihren dabei zu einer Texturdnderung durch
Verschiebung des Maximums in den ODFs entlang der 6-Faser (Abbildung 4.65). Aufgrund ihrer Signifikanz
wird auf die Entstehung dieser Texturkomponente im folgenden Unterkapitel detailliert eingegangen.

@ mo @ rC @ mo . y1/2 @ Cu @ Br/G

Abbildung 4.69 Texturkomponentenabbildungen von WP1,6 nach Wirmebehandlung bei 2200 °C (a) fiir 2h und
(b) fiir 8 h. Die EBSD-Daten entsprechen denen aus Abbildung 4.59c und d. Zur Definition der Textur-
komponenten siehe Kapitel 3.4.3.2. Je gesiittigter die Farbe, desto nidher befindet sich die Orientierung
des Pixels an der in Tabelle 5 angegeben Orientierung fiir die jeweilige Texturkomponente innerhalb
des Toleranzwinkels von 20°.

Texturkomponenten: @ C nC

4.4.6.6  Bildung der m6-Texturkomponente

Zunichst wire denkbar, dass die Verschiebung des Maximums in den ODFs entlang der ©-Faser (Abbildung
4.65) ein Artefakt durch eine Verkippung der Probe darstellt, z.B. durch eine schrige Einbettung oder
unprizise Ausrichtung auf der Halteapparatur des EBSD-Systems. Da fiir die Erstellung der ODFs eine
orthotrope Symmetrie angenommen wurde, lisst sich eine Verkippung anhand jener Abbildungen nicht
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4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

feststellen. Zur Uberpriifung wurden daher Polfiguren ohne Voraussetzung einer Symmetrie erstellt
(Abbildung 4.70). Vier der sechs Fliachenpole der {001}(110)-Orientierung sollten sich am dufieren Rand der
Polfigur befinden und ausgehend von {001}{100) um die Achse ND mit 45° rotiert sein, wie an den
Intensitdtsmaxima am Beispiel der Walztextur von WP1,6 zu sehen ist (Abbildung 4.70a). Ein Artefakt durch
Verkippung der Probe um die Rotationsachse ND wiirde fiir diese vier Intensititsmaxima ausgehend von 45°
eine Abweichung in eine Richtung erzeugen. Im Falle der Textur von WP1,6 nach aufheizratenkontrollierter
Wirmebehandlung mit 200 K/s ist jedoch eine Aufteilung in jeweils zwei Intensitdtsmaxima mit Rotation
um ND von ca. 12-14° in jeweils entgegengesetzter Richtung sichtbar (Abbildung 4.70b). Demnach sind die
Maxima nahe der {001}{230)-Orientierung und {001}(320)-Orientierung einer realen (doppelten) Textur-
komponente entlang der 6-Faser zuzuordnen.

(@ we1,6(Wz) (b) WP1,6 (200Kis) {001}(230)

001110 12
K110) _..{001}<320>

TD ™

' 7 {001X(530)
{001 K110) 74

k140
RD RD {001}(350)

Intensitétsskala / MRD
N I I

10 1,2 1,4 1,7 21 2,5 30 35 42 51 6,1 7,3 87 10 12 15

max

Abbildung 4.70 Polfiguren [001] mit Blickrichtung entlang ND ohne orthotrope Symmetrie fiir (a) WP1,6 im
Walzzustand (Datensatz wie ODF in Abbildung 4.3b, gesamt) und (b) WP1,6 nach aufheizraten-
kontrollierter Warmebehandlung mit 200 K/s (Datensatz wie ODF in Abbildung 4.65).

Ahnliche Texturinderungen wurden auch 1959 durch PUGH [64,119] in einem technisch reinen W-Blech
beschrieben: Wiahrend die Walztextur nach isochroner Warmebehandlung von 0,5 h bis zu einer Temperatur
von 1800 °C weitgehend erhalten blieb, wird nach Wirmebehandlung oberhalb von 2000 °C (bis 2500 °C)
ebenfalls von der Entstehung einer Texturkomponente nahe der {001}(320)-Orientierung berichtet. Weitere
Berichte zu einer solchen Rekristallisationstextur in W lassen sich nach eingéngiger Literaturrecherche nicht
finden, was moglicherweise der bisher geringen technischen Relevanz von hochtemperaturbehandelten W-
Blechen geschuldet ist.

Parallelen lassen sich jedoch zu den in K-dotierten W-Drihten vorgefundenen Texturkomponenten ziehen,
welche nach Rekristallisation und abnormalem Kornwachstum zwar vorwiegend grofie Kristallite nahe der
(531)-Orientierung, zu hohen Anteilen aber auch nahe der (320)-Orientierung ausbildeten. In einem Draht
aus technisch reinem W wurden dagegen lediglich Korner der (110)-Orientierung gefunden [340].

HOMMA et al. [341] sowie KESTENS & PIRGAZI [77] beschreiben eine #hnliches Phidnomen in der
Rekristallisationstextur von ferritischen Stihlen mit niedrigem Kohlenstoffgehalt und hohem Umformgrad
(> 95 %) durch Kaltwalzen. Dabei entwickelt die Rekristallisationstextur statt den typischerweise hohen
Anteilen der y-Faser mit zunehmendem Umformgrad hohere Anteile einer ,,{h11}{(1/h, 1, 2)-Faser®, die in
den ODFs mit ¢, = 45° parallel zur a-Faser in einem Bereich von 0° < @ < 35° liegt. Der Bildungs-
mechanismus dieser speziellen Texturkomponente konnte bis dahin nicht gekldrt werden. Bekannt scheint
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4 Ergebnisse und Diskussion

lediglich, dass als Grundvoraussetzung eine gut ausgepridgte Walztextur mit hoher Intensitit in der rC-
Komponente notig ist (wie sie auch die Bleche von WP und WK zeigen) und ein Orientierungseffekt bei
Nukleation und Wachstum eine Rolle spielt.

Ein solcher Orientierungseffekt, wie z.B. durch Orientierungspinning, wire auch denkbar im Fall der hier
beobachteten Textur von WP1,6 und WK1,6 nach Kornwachstum. Abbildung 4.71 stellt zur Verdeutlichung
die Orientierungsdichteverteilung innerhalb der ©-Faser dar. Fiir WP1,6 ist im Walzzustand noch ein
deutlich ausgeprigtes Maximum der rC-Komponente bei ¢; = 0° zu beobachten. Dieses ist nach 1270 °C fiir
1h verstirkt, zusitzlich steigen dabei allerdings auch Anteile im Bereich der m8-Komponente. Nach
aufheizratenkontrollierter Wirmebehandlung bis 1800 °C ist das Maximum um 10-15° verschoben, wie
bereits anhand der ODFs (Abbildung 4.65) festgestellt. Die Verteilungen entlang der ©-Faser zeigen aber
weiterhin, dass die Komponenten des neu gebildeten Maximums (m6) bereits im Walzzustand in gewissen
Anteilen vorhanden sind. Geht man nun davon aus, dass die Volumenanteile von Koérnern der rC-
Komponente wihrend Rekristallisation und frither Kornwachstumsphase zunehmen, wie es auch die
Verteilung nach 1270 °C fiir 1 h durch eine hohere Amplitude andeutet, dann ist fiir diese Korner mit
steigendem Volumenanteil ein wachsender Einfluss durch Orientierungspinning zu erwarten, da durch
zunehmende Konvergenz von Kornern dhnlicher Orientierung auch vermehrt LAB mit niedriger Mobilitét
gebildet werden. Das Wachstum von rC-Kornern stagniert somit.
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Abbildung 4.71 Orientierungsdichteverteilung innerhalb der 6-Faser fiir WP1,6 und WK1,6 im Walzzustand und nach
unterschiedlichen Wiarmebehandlungsparametern.

Fraglich ist, weshalb im weiteren Verlauf des Kornwachstums speziell die Volumenanteile der m6-
Komponente gegeniiber der rC-Komponente zunehmen, denn einzelne Korner mit einer Desorientierung
von mehr als 15° von {001}{110) hitten ebenso einen Wachstumsvorteil gegeniiber der rC-Komponente.
Jedoch sind Korner solcher Orientierung bereits im Walzzustand nur in geringer Dichte vorhanden
(< 3 MRD) und kénnen zusétzlich durch die wachsenden Volumenanteile der rC-Komponente konsumiert
werden. Dagegen sind Korner mit Desorientierungswinkeln von 10-15° zur rC-Komponente (wie m6)
hiufiger vorhanden (3-8 MRD) als solche mit gro3eren Desorientierungswinkeln (in Bezug auf die ©-Faser,
Abbildung 4.71). Aufierdem werden diese aufgrund der geringeren Mobilitdt der Korngrenzen (10° < 6 <
15°) mit geringerer Wahrscheinlichkeit durch die rC-Komponente konsumiert. Voraussetzung dafiir miisste
jedoch sein, dass diese m8-Korner mindestens zu dhnlicher Gréfie heranwachsen konnten, wie die der rC-
Korner. Denn erst durch eine iiberdurchschnittliche Grofie ergibt sich eine fiir das Wachstum glinstige
Kriimmung der Korngrenzen, aus der die Triebkraft resultiert (siehe Gleichung (11), S. 14).
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4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

In Summe sind somit drei Faktoren fiir die Bildung einer weiteren dominanten Texturkomponente neben
rC in der Kornwachstumsphase entscheidend: H&ufigkeit bereits vorhandener Korner jener Textur-
komponente (dhnlich einer Nukleationsdichte fiir Rekristallisation), ihre Desorientierung zur dominanten
rC-Komponente (Mobilitit der Korngrenzen) und die Moglichkeit zum Heranwachsen zu einer
konkurrenzfihigen Grofie (Triebkraft fiir das Wachstum). Da diese Umstéinde vermutlich auf nur wenige
Korner zutreffen, liefert dies eine Erkldrung fiir die in Abbildung 4.42 und Abbildung 4.58 beobachtete
diskontinuierliche Natur der spiten Kornwachstumsphase in reinem W. Wie die experimentellen Ergebnisse
von PUGH [64, 119] und der vorliegenden Arbeit zeigen, scheinen sich die Verhiltnisse dieser drei Faktoren
aus den genannten Griinden am giinstigsten fiir m6-Korner zu entwickeln.

Zuletzt stellt sich die Frage weshalb die Ausbildung von Komponenten entlang der 6-Faser vornehmlich in
den Blechen WP1,6 und WK1,6 geschieht, nicht jedoch in Blechen mit besonders hohem Umformgrad wie
WP4,7 und WK4,6 (Abbildung 4.55). Dies diirfte in der schirferen Walztextur begriindet sein, welche ein
deutlich hoheres Verhiltnis der rC- zur m6-Komponente bedingt. Durch das seltenere Auftreten von
Kornern entlang der 6-Faser mit 10° < 6 < 15° von der {001}{110)-Orientierung, verringert sich auch die
Anzahl potentieller Rekristallisationskeime dieser Komponenten. Jedoch wire zu erwarten, dass die mit
hohen Anteilen vertretenen Korner der a-Faser mit 6 > 10° von der {001}(110)-Orientierung ebenso
Wachstumsvorteile gegeniiber der rC-Komponente zeigen konnen. Genau dieser Effekt ist in Abbildung 4.55
fiir WP4,7 und WK4,6 zu beobachten: Eine deutliche Verschiebung des Intensitdtsmaximums von {001}(110)
in Richtung der {113}(110)-Orientierung um ca. 15-20°, also zur ma-Komponente. Ungeklart bleibt jedoch,
weshalb es umgekehrt in den Blechen WP1,6 und WK1,6 nicht zu einer Verstdrkung der Anteile der ma-
Komponente kommt, wie es bei der m6-Komponente der Fall ist, trotz dessen, dass die ma-Komponente
ebenso bereits im Walzzustand vorhanden ist (Abbildung 4.67). Zur weiteren Analyse wiren detailliertere
Rekristallisationsstudien und Simulationen hilfreich, deren Fokus auf die Entstehung der m6- und ma-
Komponente gelegt ist.

4.4.6.7  Auswirkungen der K-Dotierung auf Kornwachstum

Wihrend in WP hauptsichlich normales Kornwachstum und im weit vorangeschrittenen Restaurations-
stadium in Blechen mit niedrigem Umformgrad abnormales Kornwachstum stattfindet, entwickelt sich die
Mikrostruktur der Bleche von WK génzlich unterschiedlich bei hohen Temperaturen (Abbildung 4.42 und
Abbildung 4.58).

Fiir WK4,6 fiihrt die starke Dispersion der K-Blasen durch den hohen Umformgrad zwar zu einer
Stabilisierung der Mikrostruktur durch Rekristallisation, gleichzeitig entsteht jedoch eine extreme
Ausprdgung von abnormalem Kornwachstum, wodurch in diesem Blech bei hohen Temperaturen
paradoxerweise die grofiten Kérner entstehen (Abbildung 4.42). Dies dhnelt dem Kornwachstumsverhalten
in K-dotierten W-Dridhten mit hohem Umformgrad fiir Gliihlampenfilamente, worin bewusst durch
thermische Behandlung das Wachstum besonders grof3er Korner provoziert wird, um das Kriechverhalten
zu optimieren [31].

Dagegen scheint sich die Mikrostruktur in WKI1,6 mit niedrigstem Umformgrad nach den
Wirmebehandlungen im hohen Temperaturbereich von 1800-2200 °C innerhalb des experimentellen
Beobachtungszeitraums von bis zu 8 h weitgehend stabil gegeniiber Kornwachstum zu verhalten (Vergleich
Abbildung 4.60 und Abbildung 4.64). Auch abnormales Kornwachstum wird nicht beobachtet. Damit besitzt
dieses Blech beispielsweise nach 1 h bei 2400 °C (Abbildung 4.42) oder 2 h bei 2200 °C (Abbildung 4.58) die
feinste Mikrostruktur aller untersuchten Bleche von WP und WK.

Abweichungen zwischen WP und WK finden sich auch in der Textur. Wie bereits in der isothermen
Experimentreihe mit T, von 2200 °C (Abbildung 4.61) zeigen ebenso die ODFs zwischen WP1,6 und WK1,6
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4 Ergebnisse und Diskussion

in der aufheizratenkontrollierten Experimentreihe (Abbildung 4.65) deutliche Unterschiede in der
maximalen Intensitdt. Die Entwicklung besonders hoher Anteile der rC-Komponente (wie in WP1,6) bleibt
in WK1,6 aus. Da sich die Korngrofle zwischen beiden Materialien in der aufheizratenkontrollierten
Experimentreihe nahezu gleicht (Abbildung 4.64), ist nicht davon auszugehen, dass die grofien Intensitéts-
unterschiede zwischen WP1,6 und WK1,6 bei Tp von 2200 °C (Abbildung 4.61) erst durch die spite
abnormale Kornwachstumsphase des reinen W zustande kamen, die im K-dotierten Material verhindert
wurde. Viel eher scheinen sich die Texturen beider Materialien wiahrend des Kornwachstums aber auch
bereits wihrend der Rekristallisation (Abbildung 4.55) unterschiedlich zu entwickeln. Zudem zeigt WK1,6
nach Wirmebehandlung bei hohen Temperaturen (T, > 1800 °C) in Abbildung 4.71 mehrere Peaks entlang
der ©-Faser, die sich meist um ca. 15° voneinander unterscheiden. Dies deutet an, dass ein komplexerer
Mechanismus der Texturentwicklung stattfindet als in WP1,6, worin lediglich die m6-Komponente verstirkt
wird. Es ist denkbar, dass die K-Blasen wéhrend der Rekristallisationsphase eine Abgrenzung und dadurch
eine Stabilisierung von Komponenten mit tendenziell hoherer Versetzungsdichte (z.B. y-Komponenten)
bewirkt, die dagegen in WP durch andere Komponenten bereits in einem frithen Stadium konsumiert
werden. Die Korner dieser Komponenten kénnten daher abgeschottet jeweils in einem gewissen Bereich,
der von K-Blasen begrenzt wird, zu einer konkurrenzfihigen Grofie heranwachsen, ohne dabei frithzeitig
durch konkurrierende Komponenten konsumiert zu werden. Sobald im weiteren Verlauf Kornwachstum
zum dominierenden mikrostrukturverdndernden Prozess wird und Konglomerate von K-Blasen schrittweise
iiberwachsen werden, kann eine grofiere Anzahl solcher Korner mit denen anderer Komponenten
konkurrieren.

Die besonders starke Retardierung des Kornwachstums in WK1,6 gibt Anlass zur weiteren Diskussion. Es ist
bekannt, dass die Wachstumsrate in partikelstabilisierten Mikrostrukturen mit fortschreitendem Korn-
wachstum ab einem gewissen Zeitpunkt stagniert, da tendenziell mit zunehmendem Kornradius auch die
Kriimmung der Korngrenzen abnimmt und damit die Triebkraft APgg nach Gleichung (11). Sobald die
Bedingung APgg = Py erfiillt ist, kommt das Wachstum zum Stillstand und ein gewisses Korngréfienlimit
bzw. das sogenannte Zener-Limit ist erreicht [66,142,143]. Da sich fiir WK1,6 sowohl wihrend der
Wirmebehandlungen mit 1800 °C fiir 15 min als auch nach 2200 °C fiir 8 h die nahezu gleiche mittlere
Korngréfie von ca. 10 um einstellt, 1dsst sich vermuten, dass dabei ein Zener-Limit erreicht wurde. Dies wird
im Folgenden gepriift.

Fiir die limitierende Korngrofie (dy;, ) wird meist auf Grundlage von Gleichung (13) folgender Zusammen-
hang angenommen:
4 1y
dllm - 3ﬁfV (33)
Fiir den Faktor g sollte nach der urspriinglich formulierten Beziehung durch SMITH & ZENER [142, 143] ein
Wert von 1 angenommen werden. Zahlreiche Anpassungen des Modells verwenden dagegen kleinere Werte
[66]. In einem Ubersichtsartikel kommen MANOHAR et al. [158] durch den Vergleich mit experimentellen
Daten zum Schluss, dass ein deutlich niedrigerer Wert fiir 5 von ca. 0,13 anzunehmen ist. Der Volumenanteil
der K-Blasen (fj,) wurde wihrend der Untersuchungen nicht bestimmt, da zwar die mittleren Gréfien von
einzelnen Blasen (rg) ermittelt wurden, aber das dabei untersuchte Probenvolumen nur mit grof3en Mess-
unsicherheiten ermittelt werden kann. Jedoch ldsst sich ausgehend von der chemischen Zusammensetzung
und der Dichte von K ein theoretisches Minimum fiir f; annehmen. Bei einem K-Gehalt von 60 ppm ergibt
sich dadurch fiir f;- ein Wert von 0,00136. Damit werden weder die ebenfalls in den Blasen nachgewiesenen
Anteile von Fremdatomen wie Al, Si und O beriicksichtigt, noch etwaige Anderungen des Aggregatzustands
von K und eine Zunahme des Blasenvolumens durch einen Gasdruck. f;- wird damit unterschitzt.
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Mit rg von 33,5 nm fiir WK1,6 (Abbildung 4.18), einem Faktor 8 von 0,13 (nach MANOHAR et al. [158]) und
dem kleinsten anzunehmenden f;- von 0,00136 (aus der chemischen Zusammensetzung) ergibt sich fiir dj;
nach Gleichung (33) eine Korngréfie von 4,3 um. Aufgrund der Unterschédtzung von fi, wiren allerdings
kleinere Werte fiir die wahre limitierende Korngrofie anzunehmen, wohingegen die tatsichlich gemessene
Korngrofie mit 10 um deutlich dariiber liegt. Hauptsédchlich ist hier zu berticksichtigen, dass das Modell nach
SMITH & ZENER lediglich zufillig verteilte Partikel beschreibt [66,142,143], wie bereits in Kapitel 2.3.3.1
erwahnt. Durch die spezielle Anordnung der K-Blasen in Reihen wire demnach wiederum P, iiberschitzt
und es wiren groflere Werte fiir die wahre limitierende Korngrofle zu erwarten. Aufgrund der gréfieren
gemessenen Korngrofle im Vergleich zum berechneten dj;,, scheint der Einfluss durch Uberschétzung von
P, gegeniiber dem Einfluss durch Unterschétzung von fj, zu liberwiegen. Letztendlich ldsst sich aber anhand
von d};, nicht beurteilen, ob die gemessene Korngréfie von 10 um eine limitierende Korngrofe darstellt oder
weiteres Kornwachstum mdoglich ist. Zur besseren Ndherung eines d;,, wire nicht nur eine genauere
Bestimmung von f,, sondern auch eine zufriedenstellende Anpassung des Modells nach SMITH & ZENER fiir
die Anordnung der K-Blasen notig.

Vergleicht man jedoch die unterschiedliche Warmemenge, die den Proben bei Wirmebehandlung mit
1800 °C fiir ca. 15 min und mit 2200 °C fiir 8 h zur Verfiigung gestellt wurde, so wiren enorme Differenzen
im Reaktionsfortschritt und damit der Korngréfie zu erwarten. Bei einem Reaktionsverlauf mit Ty, ist der
Reaktionsfortschritt (X) gegeben durch:

X =vexp (— %) to (34)

Wird v als temperaturunabhéngig und die Aktivierungsenergie des Kornwachstums im Bereich der
Oberflachendiffusion mit mindestens 370 kJ/mol angenommen [6], so betrédgt der Reaktionsfortschritt nach
2200 °C fiir 8 h mindestens das 1000-fache des Reaktionsfortschritts nach 1800 °C fiir 15 min. Dass sich die
mittlere Korngréfie von WK1,6 nach beiden Warmebehandlungen dennoch #hnelt, ist ein starkes Indiz
dafiir, dass tatsédchlich eine limitierende Korngrofie erreicht wurde.

Durch die Unsicherheiten in Bezug auf f;, und P, scheint auch eine Bewertung durch einen Pinning-
Parameter (¥) nicht sinnvoll, nach dem durch das von HUMPHREYS postulierte Einheitsmodell fiir Erholung,
Rekristallisation und Kornwachstum [66,70,72] die Voraussage eines mdglicherweise auftretenden
abnormalen Kornwachstums nach héheren T, bzw. ldngeren ¢, angestrebt wird. Auf Basis dieses Modells
werden je nach Wert von ¥ verschiedene Entwicklungstendenzen eines Gefiiges in Bezug auf normales
Kornwachstum (GG) und abnormales Kornwachstum (AGG) klassifiziert: Ausschliefllich GG (¥ = 0); GG
und geringfiigig AGG, wobei AGG bei gewisser Korngrofie stagniert und eine Verbreiterung der Korngrofien-
verteilung erzeugt (0 < ¥ < 0,1); GG und AGG zu grofieren Kornern (0,1 < ¥ < 0,25); Ausschliefilich AGG
ohne maximale Korngréfie (0,25 < ¥ < 1); kein Wachstum mdglich (¥ > 1) [66,70,72]. Fiir WK1,6
berechnet sich der Pinning-Parameter folgendermafien:

3fyd
Y= fZ_ND = 0,30 (35)

;!

Damit wire nach HUMPHREYS® Modell lediglich abnormales Kornwachstum zu beobachten, was jedoch in
WK1,6 nicht der Fall ist. In den Korngrofienverteilungen nach den Wirmebehandlungen mit 2200 °C
(Abbildung 4.60) ist eine maximale Korngrofle von ca. 70 um erkennbar. Bei einem dadurch gegebenen
Verhiltnis der maximalen Korngré3e zur durchschnittlichen Korngréfie von ca. 7 wire umgekehrt eher ein
Pinning-Parameter von 0,15-0,20 zu erwarten. Das Modell miisste daher zur Beschreibung von normalem
und abnormalem Kornwachstum in WK1,6 angepasst werden.
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Ob abnormales Kornwachstum in WK1,6 stattfinden kann oder die Mikrostruktur ausreichend stabilisiert
ist, ldsst sich somit nicht abschlieflend kldren. Die dafiir nétigen Experimente mit 1dngeren Warme-
behandlungsdauern bei hohen Temperaturen sind allerdings aufgrund von einschrinkenden Betriebs-
bedingungen fiir Wassersstoffofen nur schwierig durchzufiihren und mit hohem Zeitaufwand verbunden.
Wird zur Erh6hung der eingebrachten Wirme stattdessen die Warmebehandlungstemperatur auf > 2400 °C
erhoht, so wiirde dies zu einer Anderung der chemischen Zusammensetzung der K-Blasen fiihren (siehe
Nachweis in Kapitel 4.2.3), was vermutlich eine Erhohung des Blaseninnendrucks bewirkt. Auch die
Gleichgewichtsgrofie der Blasen dndert sich und es tritt Blasenwachstum auf (Kapitel 2.3.3.4). All diese
Effekte beeinflussen f;, und damit P, was eine Vergleichbarkeit einschrinkt. Als hilfreich konnten sich
allerdings auch 3D-Simulationen von Kornwachstum erweisen, die die besondere Anordnung der K-Blasen
berticksichtigen.

4.4.6.8  Einfluss der Aufheizrate auf Restauration in reinem und K-dotiertem W

Die Mikrostrukturen sowohl von WP1,6 als auch WK1,6 zeigen jeweils nach Wirmebehandlung mit
unterschiedlicher Aufheizrate eine fast gleiche Korngréfie. Die grofite Abweichung findet sich in WK1,6 mit
schneller Auftheizrate durch eine ca. 10% kleinere Korngrdfie als die restlichen Proben (Abbildung 4.64). Es
ist allerdings denkbar, dass dieser Unterschied noch im Bereich einer Messabweichung liegt. Auch in der
Texturentwicklung kénnen nur marginale Unterschiede zwischen den Aufheizraten festgestellt werden
(Abbildung 4.65). Damit scheint fiir W-Bleche mit niedrigem Umformgrad keine signifikante Abhéngigkeit
der mikrostrukturellen Evolution von der Aufheizrate gegeben zu sein.

Dieses Ergebnis steht in Opposition zu Ergebnissen bisheriger Studien, bei denen drastische Unterschiede
beobachtet wurden: HORACSEK et al. [213] untersuchten K-dotierte W-Dréhte nach Wiarmebehandlung mit
unterschiedlicher Aufheizrate von 1 K/s und 180 K/s bis auf 1800 °C mit anschlieflender Haltezeit von 300 s.
Im Vergleich zur schnellen Autheizrate ist die Mikrostruktur nach Warmebehandlung mit langsamer
Aufheizrate deutlich grobkdrniger (Faktor 3,8 in Kornlidnge und 1,5 in Breite), die Kérner haben ein grofieres
Achsenverhiltnis und die Durchmesser der K-Blasen sind grofier. TANOUE [30] untersuchte ebenso einen K-
dotierten W-Draht mit Aufheizraten von 0,2-985 K/s bis auf Maximaltemperaturen von ca. 2000-2500 °C
mit anschliefender Haltezeit von 300 s. Die Ergebnisse dhneln denen von HORACSEK et al. [213] und
insbesondere das Achsenverhiltnis der K6rner unterscheidet sich zwischen einer Aufheizrate von 1 K/s und
200 K/s um eine Groflenordnung. DENISSEN et al. [214] experimentierten dhnlich bei Aufheizraten von
3-550 K/s, jedoch gédnzlich ohne Haltezeit. Auch hier wurden deutlich kleinere Koérner bei schnellerer
Aufheizrate festgestellt.

Es ist zu beriicksichtigen, dass in den hier genannten Studien W-Drédhte verwendeten wurden, welche mit
grofier Wahrscheinlichkeit einen hheren Umformgrad als die Bleche WP1,6 und WK1,6 aufwiesen, und
dass dabei abnormales Kornwachstum stattfand, was bei den hier gezeigten Blechen nicht der Fall war. Ein
mafigeblicher Unterschied ist jedoch ebenfalls, dass in den vorangegangenen Studien durch die konstante
Haltezeit von 300 s bzw. 0 s keine Beriicksichtigung der thermischen Aktivierungsiquivalenz vorgenommen
wurde und dadurch die Proben mit langsamer Autheizrate eine signifikant grofiere Energiemenge zum
Fortschreiten des Kornwachstums zur Verfiigung hatten. Dass DENISSEN et al. [214] aus ihren Ergebnissen
eine auf3ergewdhnlich hohe Aktivierungsenergie von 800-1000 kJ/mol berechnen, die die fiir Selbstdiffusion
von W mit ca. 502-586 kJ/mol [6] bei Weitem {ibersteigt, verdeutlicht ebenso, dass dabei eine experimentell
bedingte Problematik ursédchlich sein diirfte. Diese Problematik wurde in der vorliegenden Arbeit durch die
Anpassung der Haltezeit vermieden (siehe Anhang A.3).

Theoretisch sollten Einfliisse der Aufheizrate auf die Evolution der Mikrostruktur mdglich sein, wenn
Unterschiede in der Aktivierungsenergie der Restaurationsvorginge bestehen und/oder Phasentrans-
formationen wie Ausscheidungsreaktionen im Material stattfinden konnen [66,74]. Unterschiede in der
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4.4 Analyse des Restaurationsverhaltens

Aktivierungsenergie zwischen den ablaufenden Prozessen Erholung, Rekristallisation (Volumendiffusion)
und Kornwachstum (Oberflichendiffusion) sind zu erwarten und bei langsamer Aufheizrate wire
Kornwachstum durch die niedrigere Aktivierungsenergie begiinstigt. Dennoch ist keinerlei Effekt durch
Korngroflenunterschiede zwischen den beiden Proben von WP1,6 zu erkennen (Abbildung 4.64). Wie bereits
erwahnt, scheint Kornwachstum nach autheizratenkontrollierter Warmebehandlung nur geringfiigig
fortgeschritten zu sein, wodurch moglicherweise hauptsidchlich Restaurationsprozesse mit &hnlicher
Aktivierungsenergie stattfanden. Zu bedenken ist dabei jedoch auch, dass in einem umgeformten Gefiige
generell von einer deutlich geringeren Triebkraft von Kornwachstum gegeniiber Rekristallisation
ausgegangen werden muss (APgg < APgx), die nach Gleichung (10) und (12) einen grofieren Einfluss auf
die Reaktionsgeschwindigkeit haben sollte als die Aktivierungsenergie im Mobilitdtsterm. Dadurch tendiert
ein Gefiige mit gewisser Versetzungsdichte dazu, grofitenteils durch rekristallisierende Korner zu iiber-
wachsen, womit einhergehend die Triebkraft von Rekristallisation abgesenkt wird. Erst wenn die Bedingung
APgg > APy erfiillt ist, beginnen mafigebliche Gefiigefinderungen durch Kornwachstum. Die unter-
schiedliche Aktivierungsenergie von Rekristallisation und Kornwachstum sollte demnach in reinem W nur
marginale Auswirkungen auf die mikrostrukturelle Evolution bei unterschiedlicher Aufheizrate haben.

Auswirkungen durch Ausscheidungsreaktionen wiren lediglich in den K-dotierten Materialien denkbar,
sollten allerdings nur bei hohen Temperaturen stattfinden und aufgrund der geringen Konzentration der
Dotierungselemente zu vernachldssigen sein. Auch Phasenumwandlungen innerhalb der Blasenvolumina
sollten, wenn {iberhaupt, erst oberhalb der kritischen Temperatur des Kaliums relevant werden [193].
Dadurch ist bei hohen Temperaturen fiir das K-dotierte Material WK1,6 ein Einfluss durch eine Volumen-
zunahme der K-Blasen infolge eines gestiegenen Gasdrucks denkbar (siehe Kapitel 2.3.3.4 und 4.2.1.4). Bei
niedrigeren Temperaturen ist jedoch der Aufbruch der umgeformten Blasenellipsoide von Relevanz (siehe
Kapitel 2.3.3.3 und 4.2.1.3). Sowohl Blasenaufbruch als auch Blasenwachstum wiirden nach Gleichung (13)
eine Zunahme von P; bewirken. Da der Blasenaufbruch fiir die an dieser Stelle nicht untersuchten Bleche
mit hohem Umformgrad und insbesondere fiir W-Drihte deutlich stirker ausfdllt, muss in der folgenden
Diskussion zwischen stark und weniger stark umgeformten K-dotierten W-Materialien unterschieden
werden.

Fiir stark umgeformte, K-dotierte W-Materialien entstehen demnach gréfiere Anderungen von P, wihrend
der Warmebehandlung. Gleichzeitig tendieren diese Materialien zu einer mikrostrukturellen Restauration,
die vorwiegend durch erweiterte Erholung und weniger durch Rekristallisation bestimmt ist. Die
Aktivierungsenergie der Restauration liegt damit deutlich niedriger im Bereich von Oberflichendiffusion,
wie durch PANTLEON et al. [23,67,106] gezeigt. Allerdings sind sowohl Blasenaufbruch als auch Blasen-
wachstum ebenso durch Oberflichendiffusion gesteuert und besitzen damit eine dhnliche Aktivierungs-
energie (siehe Kapitel 2.3.3.3). Demnach sind durch unterschiedliche Aufheizraten nur vernachléssigbare
Einfliisse auf die mikrostrukturelle Evolution in stark umgeformten W-Materialien zu erwarten.

Fiir weniger stark umgeformte, K-dotierte W-Materialien (wie WK1,6) ist die Restauration eher durch
Rekristallisation bestimmt und die Aktivierungsenergien liegen hoher [23,67,106,334]. Da durch den
niedrigeren Umformgrad in WK1,6 jedoch deutlich weniger Blasenellipsoide ein kritisches Achsenverhiltnis
erreichen als in den kaltgewalzten Blechen (Abbildung 4.15), brechen weniger Blasenellipsoide auf und
Anderungen von P; wihrend der Wiarmebehandlung fallen geringer aus.

Weiterhin sollte bei langsamerer Aufheizrate ein Prozess mit geringerer Aktivierungsenergie bevorzugt zu
einem fritheren Zeitpunkt stattfinden. Bei schnellerer Aufheizrate ndhern sich die zeitlichen Abstdnde
zwischen den Prozessen mit unterschiedlicher Aktivierungsenergie einander an. Im Falle der K-dotierten
Proben bedeutet dies bei langsamerer Aufheizrate einen fritheren Aufbruch der Blasenketten gegeniiber der
stattfindenden Rekristallisation und eine frithere Erh6hung von P,, damit also eine kleinere Korngrofie.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Kontrdr dazu wird hier im Experiment allerdings die geringfiigig kleinere Korngrofle in WK1,6 bei
schnellerer Aufheizrate beobachtet. Es bleibt daher zu vermuten, dass diese geringfligige Abweichung durch
eine Messabweichung zustande kommt.

Als Fehlerquelle ldsst sich dabei auch die Anpassung durch die Aktivierungsdquivalenz mit einer
angenommenen Aktivierungsenergie von 400 kJ/mol ausschlieffen. Dieser Wert wurde aufgrund eines
erwarteten hohen Anteils an Kornwachstum festgelegt (Anhang A.3, S.181). Wire man stattdessen -
aufgrund der vermutlich hauptsichlich durch Rekristallisation verinderten Mikrostruktur — von 580 kJ/mol
ausgegangen, so wiirde sich die zusétzliche Haltezeit bei schnellerer Autheizrate verkiirzen (Aty von 58 s
statt 82 s), was wiederrum zu einer noch kleineren Korngrofie gefiihrt hitte.

Dass trotz der theoretisch moglichen Abweichungen bei weniger stark umgeformten K-dotierten W-
Materialien keine signifikante Abweichung beobachtet wird, liegt moglicherweise nicht nur an den geringen
Anderungen von P, sondern auch an der Kinetik des Aufbruchs. Angenommen das theoretische Modell
nach MooN & Koo [29] wiirde auch bei sehr kurzen Zeiten uneingeschriankte Giiltigkeit besitzen, so wiirden
beispielsweise Blasenellipsoide mit einem Radius von < 30 nm (ein betrichtlicher Anteil) bei 1800 °C bereits
nach 1 s aufbrechen (Abbildung 4.14). Ob Rekristallisation unter Beriicksichtigung einer Inkubationszeit in
einem solch kurzen Zeitraum nennenswert voranschreiten kann, wdhrend P, noch gering ist, bliebe
herauszufinden.

Ein Einfluss durch die Aufheizrate auf das Restaurationsverhalten von W, sowohl mit als auch ohne K-
Dotierung, erscheint somit nicht nur anhand der experimentellen Ergebnisse, sondern auch aus kinetischen
Griinden unwahrscheinlich.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Mit der vorliegenden Dissertation gelang ein umfassender Vergleich zweier Serien von technisch reinen und
K-dotierten W-Blechen mit unterschiedlichem Umformgrad durch Warm- und Kaltwalzen. Das primére Ziel
dieser Studie lag in der Ergriindung des Potentials von K-Dotierung zur Stabilisierung der Mikrostruktur fiir
einen Einsatz in der Fusionsenergietechnologie. Die Untersuchungen kombinierten verschiedene Methoden
zur Charakterisierung der mikrostrukturellen Evolution in Folge von Walzumformung (EBSD, TEM, Hirte-
priifung), der vom Umformgrad und von Wirmebehandlungsverfahren abhidngigen Verteilung von K-
Blasen, deren Interaktion mit Korngrenzen und Versetzungen sowie deren chemische Zusammensetzung
(REM, TEM und nanoskalige EDX- und AES-Analyse), der mechanischen Eigenschaften beider Blechserien
im Walzzustand (Hértepriifung, uniaxiale Zugversuche und Risszdhigkeitsuntersuchungen) und zuletzt der
ebenfalls von Umformgrad und Wéirmebehandlung abhéngigen Restaurationsphdnomene in diesen
Materialien (Hértepriifung, REM, EBSD). Die wichtigsten Erkenntnisse dieser Arbeit sind im Folgenden
zusammengefasst.

5.1 Produktion und Mikrostruktur im Walzzustand

In enger Kooperation mit Plansee SE konnte erstmals demonstriert werden, dass ein hoher Umformgrad
durch sukzessive Warm- und Kaltumformung, wie sie fiir reine W-Bleche durch schrittweise Absenkung der
Walztemperatur in Anlehnung an den Coolidge-Prozess praktiziert wird, auch mit K-dotiertem W-Blechen
realisierbar ist. Durch die Walzstudie wurde mit der geringsten Blechdicke von 51 um eine Dickenreduktion
von 99,0 % bzw. ein logarithmischer Umformgrad von 4,6 erreicht. Insgesamt konnten aus je einem Sinter-
ling von reinem und K-dotiertem W (60 ppm K) zwei Blechserien mit jeweils fiinf verschiedenen Umform-
graden hergestellt werden, die paarweise einen anndhernd dquivalenten Umformgrad zwischen den Serien
aufweisen. Dies ermoglichte einen substantiellen Vergleich der mikrostrukturellen Entwicklung durch den
Walzprozess zwischen beiden Blechserien.

Durch die detaillierte Analyse der Entwicklung von Korngrofie und Textur konnte insbesondere in den
dickeren K-dotierten Blechen ein mikrostrukturelles Phinomen aufgedeckt werden, welches durch teils
mehr als 10 um breite, entlang der Walzrichtung gestreckte Bidnder in Erscheinung tritt. Diese Bidnder
enthalten jeweils vornehmlich eine einzige Texturkomponente (meist der a- oder y-Faser zugehorig) und
damit fast ausschliefilich LAB. Im weiteren Verlauf der Studie deuteten sich Auswirkungen dieser
»Orientierungsbander® auf die BDTT und das Rekristallisationsverhalten an, wodurch die Ergriindung ihrer
Entstehungsmechanismen in zukiinftigen Studien von hohem technologischem Interesse ist. Da in
Orientierungsbindern LAB dominieren, wurde weiterhin deutlich, dass beim Vergleich der mikro-
strukturellen Evolution zwischen WP und WK auch die Gréfie von Subkornern miteinzubeziehen ist. Mit
zunehmendem Umformgrad reduzieren sich jedoch die Auswirkungen der Orientierungsbinder auf die
BDTT, welche in den kaltgewalzten Blechen kaum noch vorhanden sind.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Es wurde gezeigt, dass die Evolution der Mikrostruktur durch den Walzvorgang zwischen WP und WK
dhnlich verlduft (ausgenommen der Orientierungsbidnder in WK), wobei die Textur drastisch verschirft wird
und letztendlich fast ausschlief3lich die fiir gewalzte krz Materialien charakteristischen Texturkomponenten
der a- und y-Faser vorhanden sind. Die Dichte von HAB steigt wihrend des Warmwalzens nur geringfiigig
und wihrend des Kaltwalzens stidrker an. Hingegen erhoht sich die Dichte der LAB erst wihrend des
Kaltwalzens. Diese Effekte lassen auf statische und/oder dynamische Erholung bzw. Rekristallisation
wihrend des Warmwalzens bzw. der zwischengeschalteten Anwidrmphasen schlieflen, welche wihrend des
Kaltwalzens nicht auftreten.

Die mittlere Korngrofle (gemessen entlang der Blechnormalen) betrégt fiir die am stdrksten kaltgewalzten
Bleche sowohl von WP als auch WK ca. 160-180 nm bzw. unter Beriicksichtigung von Subkorngrenzen ca.
100-120 nm. Eine Sdttigung der Korngréfienverkleinerung konnte nicht nachgewiesen werden, weshalb
eine mogliche weitere Verkleinerung der Korngréfie durch ein Fortsetzen des Walzvorgangs mdéglich
erscheint. Eine bislang angenommene zusitzliche Kornfeinung durch die K-Dotierung, konnte falsifiziert
werden.

5.2 Verteilung und Zusammensetzung der Kalium-Blasen

Mittels tiefgreifender Analyse der Blasengeometrie nach unterschiedlichen Wiarmebehandlungen wurde
gezeigt, dass auch in K-dotierten W-Blechen eine Plateau-Rayleigh-Instabilitit zum Aufbruch von
gestreckten K-Blasenellipsoiden fiihrt, wie bekanntermaf3en in K-dotierten W-Dridhten. Daraus folgt, dass
die Verteilung der Blasen signifikant durch den Umformgrad der Bleche und den Parametern einer
darauffolgenden Wiarmebehandlung (Temperatur und Zeit) determiniert wird. Je hoher der Umformgrad,
desto linger werden die Blasenellipsoide gestreckt und desto frither bzw. bei niedrigerer Temperatur
zerfallen diese in umso lingere kettenartige Anordnungen mit umso kleineren K-Blasen, die durch die
zunehmende Kompression der W-Matrix entlang der Blechnormalen umso dichter angeordnet sind.

Es wurde dargestellt, dass die Blasengeometrie in Blechen im Unterschied zu Blasen in Dréhten stark
abgeflacht und nicht nur eindimensional entlang RD gestreckt ist. Eine solche abgeflachte Geometrie kann
jedoch die Aufbruchskinetik beeinflussen. Dadurch konnte erkldrt werden, dass fiir einige Blasen trotz
Erfiillung der Aufbruchskriterien (Achsenverhiltnis, Blasengrofie, Temperatur und Zeit) kein Aufbruch
beobachtet wurde. Eine Anpassung des Modells wire durch die Einfiihrung eines geometrischen Korrektur-
faktors moglich.

Da insbesondere in Blechen mit niedrigem Umformgrad ein nicht zu unterschitzender Anteil an Blasen-
ellipsoiden mit geringem Streckungsverhiltnis zu erwarten ist, wurde im Rahmen dieser Arbeit das mehr
als 50 Jahre alte Modell der Aufbruchskinetik nach MOON & Koo [29] auf Basis der Plateau-Rayleigh-
Instabilitét fiir solche Grenzfille weiterentwickelt und dabei das sogenannte kritische Achsenverhiltnis auf
den Priifstand gestellt. Demnach sollten Ellipsoide mit deutlich geringerem Achsenverhiltnis bereits zu
einem Aufbruch fihig sein. Ein detailliertes Verstdndnis dieser Aufbruchskinetik erlaubt eine Optimierung
der Blasenverteilung, die direkt den Zener-Druck beeinflusst, welcher den Triebkréften fiir Kornwachstum
und Rekristallisation entgegensteht.

Die Interaktionsmechanismen von K-Blasen mit Versetzungen und Korngrenzen wurden mithilfe von TEM-
Untersuchungen herausgestellt. Aufgrund des fluiden Blaseninhalts stellt die Phasengrenze zur W-Matrix
fiir Versetzungen und Korngrenzen eine freie Oberfldche dar. Schneiden diese eine Blase, so wird die Linge
der Versetzung um das fehlende Segment im Blasenvolumen bzw. die Korngrenzenfliche um die
Schnittfliche reduziert und damit auch deren Energie.
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5.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

Durch die nanoskalige Analyse der chemischen Zusammensetzung des Blaseninhalts wurde aufgedeckt,
dass in sdmtlichen Blasen neben K auch die Elemente Al, O und zu gewissen Anteilen auch Si enthalten
sind, welche zur Vermeidung der Verfliichtigung des volatilen K wihrend der pulvermetallurgischen
Verarbeitung hinzugegeben werden. Es wurde argumentiert, dass dies durch den indirekten Sinterprozess
bedingt sein muss, welcher bei niedrigeren Temperaturen stattfindet als bei der Herstellung von W-
Sinterlingen mit kleinerem Volumen durch direkten Stromdurchgang zur Produktion von K-dotierten
Gliihlampendréhten. Folglich ist K innerhalb der untersuchten Bleche zu gewissen Anteilen z.B. in Form
einer Silikatphase gebunden und damit nicht wie elementares K in der Lage bei niedrigen Temperaturen zu
verdampfen und durch den Dampfdruck das Volumen der K-Blasen bei hohen Temperaturen zu vergrofiern.

Anteile von elementarem K sind allerdings dennoch vorhanden, wie durch eine weitere Beobachtung gezeigt
wurde: Die Bewegung einer fluiden, K-reichen Phase innerhalb des Blasenvolumens, welche wéahrend der
TEM-gestiitzten EDX-Analyse durch die Energie des Elektronenstrahls verfliissigt wird. Eine &hnliche
Beobachtung wurde zwar bereits in einer Studie von 1972 beschrieben [182], neuartig ist jedoch der
gleichzeitige Befund einer zweiten Al-reichen Phase, welche als Partikel innerhalb der Blase von
elementaren K umgeben ist und durch letzteres in Bewegung versetzt wird. Erstmalig wurde damit in-situ
ein experimenteller Nachweis fiir eine chemische Inhomogenitét des Blaseninhalts erbracht, welche mit
erhohten Gehalten von Al, Si und O in Verbindung zu bringen ist.

Weiterhin konnte eine Verarmung der Begleitelemente Al und O nach Wirmebehandlung bei 2400 °C fiir
1 h nachgewiesen werden. Damit scheinen die Begleitelemente entweder in die W-Matrix hinein oder sogar
aus der Probe heraus zu diffundieren, lediglich K verbleibt im Blasenvolumen. Moglich ist auch eine
dynamische Wechselwirkung des chemischen Gleichgewichtes zwischen W-Matrix und Blaseninhalt. Zum
einen kann durch Segregation der Begleitelemente zu Korngrenzen direkt die Migration der Korngrenzen
beeinflusst werden, zum anderen wird innerhalb des Blasenvolumens zusitzliches elementares K freigesetzt,
das den Innendruck der K-Blase erhohen, das Blasenwachstum fordern und den Zener-Druck erhéhen kann.
Diese chemische Instabilitit bei hohen Temperaturen ist gegebenenfalls in Bezug auf eine Nutzung im
Fusions-Reaktor zu beriicksichtigen.

5.3 Mechanische Eigenschaften im Walzzustand

Komplementdr zur mikrostrukturellen Charakterisierung des Walzzustands wurde die Entwicklung von
Hirte, Zugfestigkeit, Dehngrenze und BDTT in Abhédngigkeit vom Umformgrad bestimmt und diese
hinsichtlich méglicher Korrelationen zur Korngrofie analysiert.

Hervorzuheben ist eine besonders niedrige BDTT fiir die reinen und K-dotierten Bleche mit héchstem
Umformgrad. Diese konnte fiir WP4,7 auf einen Bereich unterhalb von —80 °C eingegrenzt werden, fiir
WXK4,6 sogar auf unterhalb von —100 °C. Herausragend sind ebenfalls die Zugfestigkeiten beider Materialien
entlang der Walzrichtung mit 2790 MPa bzw. 2970 MPa, welche nach bestem Wissen die bisher hochsten
Werte darstellen, die fiir gewalzte Wolframbleche berichtet wurden. Eine mikrostrukturbedingte
Anisotropie dieser mechanischen Eigenschaften durch das unidirektionale Walzen wurde jedoch ebenfalls
experimentell nachgewiesen.

Die weitere Analyse verdeutlichte, dass Harte, Zugfestigkeit, Dehngrenze und BDTT sowohl fiir WP als auch
WK mit der Korngrofle korrelieren — Abweichungen von diesem Verhalten wurden allerdings ebenfalls
beobachtet: Zum einen liegen die Werte der Zugfestigkeit und der Mikrohérte fiir die diinnsten Bleche WP4,7
und WK4,6 sehr viel hoher, als durch die Relation zur Korngréfie erwartet (sowohl ohne als auch mit
Beriicksichtigung von LAB). Eine Bestimmung der Versetzungsdichte konnte zur Kldrung dieses anomalen
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Verhaltens beitragen. Zum anderen besitzt das dickste Blech von WK eine wesentlich hohere BDTT im
Vergleich zu seinem umformgradédquivalenten Pendant von WP. Es wurden jedoch Indizien dafiir gefunden,
dass die hohe BDTT von WK1,6 nicht durch die K-Dotierung verursacht wird, sondern auf die Anwesenheit
der zuvor beschriebenen Orientierungsbidnder zuriickzufithren ist. Weitere Untersuchungen sind
erforderlich, um das spréde Verhalten dieses Bleches umfinglich zu verstehen.

Anhand von Hall-Petch-Koeffizienten konnte gezeigt werden, dass sich das Verfestigungsverhalten in
Abhingigkeit zur Korngrofie zwischen WP und WK nahezu gleicht. Lediglich eine geringfiigig hohere
Verfestigung in WK, mutmafllich durch die Anwesenheit von Dotierelementen in der W-Matrix und/oder
von K-Blasen, wurde nachgewiesen. Allgemein lisst sich aus den mechanischen Versuchen ableiten, dass
durch eine K-Dotierung keine signifikanten positiven oder negativen Anderungen in Bezug auf die
mechanischen Eigenschaften im Walzzustand ergeben.

5.4 Restaurationsverhalten und Wirkung der K-Dotierung

Als eine der priméren Aufgabenstellungen dieser Arbeit wurde eine detaillierte Analyse der Vorginge von
Erholung, Rekristallisation und Kornwachstum in reinem und K-dotiertem W durchgefiihrt, um zu
ergriinden, wie diese vom Umformgrad durch Warm- bzw. Kaltwalzen abhingig sind und welchen Einfluss
eine K-Dotierung darauf hat. Wesentliche Punkte der Charakterisierung der beobachteten Restaurations-
vorgdnge sind in Abbildung 5.1 schematisch dargestellt und werden im Folgenden zusammengefasst und.

In einem niedrigen Temperaturregime zeigen W-Bleche mit niedrigem Umformgrad (durch Warmwalzen)
nur geringfiigige Anderungen der Hirte durch Erholung mit Subkornwachstum. Es konnte gezeigt werden,
dass mit zunehmendem Umformgrad ein flieBender Wechsel der Erholungsvorginge hin zu Mechanismen
stattfindet, die zu einer kontinuierlichen Vergroberung der Mikrostruktur fiihren, insbesondere in den am
stiarksten kaltgewalzten Blechen WP4,7 und WK4,6. Diese Vorginge sind dem Phinomen der erweiterten
Erholung zuzuordnen (zuweilen auch als kontinuierliche Rekristallisation bezeichnet). Charakteristischer-
weise kommt es hierbei zu einer Mobilisierung von HAB, die Korngrofienverteilung (gemessen entlang ND)
bleibt unimodal, die Walztextur verschérft sich und das urspriinglich sehr hohe Achsenverhiltnis der
gewalzten Korner reduziert sich stark. Durch hohe Triebkrifte schreitet dieser Vorgang schnell voran und
fiihrt zu einer drastischen Reduktion der Hirte. Aufgrund der kontinuierlich wachsenden Korngrofie sowie
der sich wihrend Erholung iiblicherweise reduzierenden Versetzungsdichte wird die Dichte von
Versetzungsquellen gesenkt, wodurch wiederum eine Zunahme der BDTT zu erwarten ist. Damit konnte
erweiterte Erholung als Ursache fiir die bei niedrigen Temperaturen stattfindende Versprodung von
kaltgewalzten W-Blechen [18, 22, 24-26] identifiziert werden.

Der detaillierte Vergleich von WP zu WK zeigt weiterhin, dass die K-Dotierung nur geringfiigige
Auswirkungen auf das frithe Stadium der erweiterten Erholung hat, was durch die kleinrdumigen
Gefiigednderungen bei diesem Restaurationsvorgang bedingt ist. Durch den grofieren Blasenabstand kann
erweiterte Erholung ungehindert zwischen den K-Blasen stattfinden. Erst mit wachsenden Korngrofien ist
eine zunehmende Retardierung der Restauration zu erwarten, da die Wahrscheinlichkeit einer Interaktion
von Korngrenzen mit K-Blasen mit zurlickgelegtem Migrationsweg zunimmt. Erschwerend kommt hinzu,
dass der hauptsdchliche Anteil der K-Blasen den Blasenaufbruch erst bei hoheren Temperaturen bzw.
langeren Zeiten vollzieht. Erst damit wird eine Steigerung des Zener-Drucks erzielt. Folglich ist die K-
Dotierung mit gegebener Blasenverteilung zur Verhinderung einer Versprodung als Folge von erweiterter
Erholung unzureichend.
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5.4 Restaurationsverhalten und Wirkung der K-Dotierung

Charakteristischerweise kommt es durch die erweiterte Erholung in den kaltgewalzten Blechen von WP in
einem mittleren Temperaturregime nur stark eingeschrinkt zu Rekristallisation. Es ist daher zu vermuten,
dass weitere Restauration hauptséchlich tiber fortschreitende erweiterte Erholung bzw. Kornwachstum'

geschieht. Nur wenige Korner dhneln in ihrem sphirischen Habitus und ihrer iiberdurchschnittlichen Grofe
wachsenden Rekristallisationskeimen. Dabei gestaltet sich jedoch eine phanomenologische Abgrenzung von
abnormalem Kornwachstum als schwierig. Die Textur wird dabei drastisch verschirft. Infolge des starken

Orientierungspinnings findet in einem hohen Temperaturregime abnormales Kornwachstum statt. Sobald

sich jedoch die Korngrdfie der Blechdicke ann#hert, stagniert das Kornwachstum durch Oberfldcheneffekte.

kaltgewalzt

| wkas | wear J wkis | wpis |
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Zusammenfassung von mikrostrukturellen Eigenschaften und Restaurationsvorgéngen in unterschied-
lichen Temperaturregimen (bezogen auf eine Wiarmebehandlungsdauer von 1 h) der Bleche von WP
und WK mit hochstem und niedrigstem Umformgrad. Im Vergleich zwischen den Blechen kdnnen die
beschriebenen Parameter bzw. Vorginge geringfiigig (®) bis stark (0@®) ausgeprégt oder vernach-
ldssigbar (—) sein. Mehr oder weniger deutliche Erniedrigungen (] bis |]|) oder Erh6hungen (1 bis
111) eines Parameters sind im Vergleich zum jeweils linken Feld zu betrachten. Mit einem Stern ist
jeweils innerhalb eines Temperaturregimes das Feld jenes Bleches markiert, in dem die geringsten

mikrostrukturellen Anderungen erscheinen.

In Blechen mit niedrigem Umformgrad findet im mittleren Temperaturregime Rekristallisation statt.

Hervorzuheben ist dabei die komplexe Texturentwicklung, die einen Wechsel der dominierenden rC-
Komponente nahe der {001}{110)-Orientierung zu einer Komponente nahe der {001}(350)-Orientierung
(hier m6 genannt) beinhaltet. Eine solche Texturdnderung wurde bereits in den 50er Jahren beobachtet und

10 Anmerkung: Eine Trennung zwischen erweiterter Erholung und Kornwachstum ist schwer zu definieren, da beiden
Vorgingen die Migration von HAB und LAB zugrunde liegt. Als Unterscheidungsmerkmal wire lediglich die im
frithen Stadium der erweiterten Erholung stattfindende Reduktion der Versetzungsdichte heranzuziehen, die
zeitgleich mit Subkorn- und Kornwachstumsprozessen ablduft.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

ist mit einem dhnlichen Effekt in kaltgewalztem Stahl mit niedrigem Kohlenstoffgehalt vergleichbar. Neben
einer detaillierten Analyse dieses Phidnomens wurde ein Erkldrungsansatz présentiert, der auf den
Mechanismen von orientiertem Wachstum bzw. Orientierungspinning fuft (siehe Kapitel 4.4.6.6). Demnach
haben die Grenzen zwischen Kornern der mO-Komponente und der dominanten rC-Komponente eine
gerade noch ausreichend hohe Desorientierung bzw. Mobilitit, um als Rekristallisationsfront zu migrieren.
Gleichzeitig ist der Volumenanteil von Kérnern der m6-Komponente erh6ht, weshalb mehr Kérner der mé-
Komponente im Vergleich zu denen anderer Komponenten wachsen. Eine einhergehende Reduktion von
Komponenten der y-Faser konnte durch eine mutmafilich hohere Versetzungsdichte in diesen Kdrnern
bedingt sein, wodurch diese wihrend Rekristallisation eher konsumiert werden. Nach abgelaufener
Rekristallisation findet bei hohen Temperaturen weitere Restauration durch Kornwachstum statt, das im
weiteren Verlauf zunehmend in abnormales Kornwachstum iibergeht. Letzteres ist ebenfalls texturbedingt
und scheint durch ein komplexes Wechselspiel zwischen verschiedenen Texturkomponenten (insbesondere
rC und m6) zu entstehen. Dadurch wachsen z.B. in WP1,6 nach 1 h bei 2400 °C teils millimetergrof3e Kérner
heran.

Es konnte gezeigt werden, dass die K-Dotierung im mittleren Temperaturregime eine deutlich retardierende
Wirkung gegeniiber Restaurationsvorgingen aufweist, im Gegensatz zu den geringfiigigen Auswirkungen
im niedrigen Temperaturregime, da mit wachsenden Kornern die Wahrscheinlichkeit der Interaktion einer
Korngrenze mit einer K-Blase steigt. Im Einklang mit den im Vorfeld dargestellten Berechnungen des
relativen Zener-Drucks wurde dabei deutlich, dass die Effektivitit der Retardierung mit dem Umformgrad
steigt, d.h. in Blechen mit hohem Umformgrad wird eine kleinere Korngrofie beibehalten. Beim Vergleich
der Effektivitdtssteigerung muss allerdings beachtet werden, dass sich mit dem Umformgrad auch die
Restaurationsmechanismen und damit die Triebkréfte &ndern, denen der Zener-Druck gegeniibersteht.

Aus den Ergebnissen wurde auch ersichtlich, dass bei hohem Umformgrad bzw. hoher Dispersion der Blasen
eine Neigung zu abnormalem Kornwachstum entsteht. Am stérksten ist dieser Effekt in WK4,6 ausgebildet,
worin einzelne Korner ab 1800 °C fiir 1 h zu einer Gréf3e von mehreren Millimetern heranwachsen und die
bestehende feinkornige, stabilisierte Mikrostruktur aufzehren, trotz der geringen Blechdicke und der damit
verbundenen Oberflicheneffekte.

Wenngleich die dicksten Bleche von WK den niedrigsten Zener-Druck aufweisen, so ergeben sich dennoch
drastische Unterschiede zu WP: Zwar findet in WK1,6 ebenso wie in WP1,6 Nukleation und Wachstum von
Rekristallisationskeimen auf eine mittlere Grofie von ca. 10 um statt, die Keimbildungsrate ist jedoch
erheblich reduziert. Beispielsweise belduft sich der Fliachenanteil rekristallisierter Kérner nach 1000 h bei
1100 °C fiir WP1,6 auf 69 %, wiahrend fiir WK1,6 deutlich weniger Keime mit einem Anteil von nur 13 %
entstanden sind. Sofern bei hoheren Temperaturen eine vollstindige Rekristallisation erreicht wird, ist in
beiden Materialien die gleiche mittlere Korngréfie von ca. 10 um zu beobachten. Fiihrt im hohen
Temperaturregime schliefilich Kornwachstum und darauffolgend abnormales Kornwachstum nochmals zu
einer drastischen Vergroberung der Korngrofie in WP1,6, so scheint die Mikrostruktur in WK1,6 dagegen
stabil und die mittlere Korngrofie liegt selbst nach 8 h bei 2200 °C weiterhin bei ca. 10 um. Dies legt nahe,
dass bei gegebener K-Blasenverteilung in WK1,6 ein Korngréf3enlimit erreicht wurde und kein weiteres
normales Kornwachstum mehr stattfinden kann. Auch Anzeichen von abnormalem Kornwachstum sind
nicht zu erkennen. Jedoch kann die Moglichkeit, dass letzteres bei noch langerer Warmebehandlung auftritt,
nach aktuellem Kenntnisstand nicht ausgeschlossen werden.

Weitere Unterschiede in den rekristallisierten bzw. durch Kornwachstum beeinflussten Gefiigen ergeben
sich durch die polygonale Kornmorphologie von WP gegeniiber den ineinander verzahnten Kérnern von
WK, welche meist einen entlang der Walzrichtung gestreckten Habitus besitzen. Dies kdnnte moglichweise
Risswachstum in WK erschweren, insbesondere entlang ND.
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5.5 Optimierungspotential der K-Dotierung in Wolfram

Zuletzt wurden mogliche Auswirkungen der Autheizrate auf die Evolution der Korngrdfie analysiert. Die
experimentelle Umsetzung von Aufheizraten mit 1 K/s und 200 K/s bis auf 1800 °C durch Laserbestrahlung
geschah in Kooperation mit dem Institute Fresnel (Marseille, Frankreich). Im Ansatz wurde dabei zwischen
den Versuchen bei verschiedenen Aufheizraten die Haltezeit bei Maximaltemperatur angepasst, wodurch
jeweils den Proben eine Warmemenge zugefiihrt wurde, die theoretisch den gleichen Reaktionsfortschritt in
Bezug auf Restauration gewdihrleisten sollte. Eine solche thermische Aktivierungsdquivalenz wurde in
vorangegangenen Studien zu W bisher nicht berticksichtigt. Die resultierenden Mikrostrukturen von WP1,6
und WK1,6 dhneln sich (bis auf die verzahnte Kornmorphologie von WK1,6) stark und zeigen jeweils eine
mittlere Korngrofie von ca. 10 um, auch nach unterschiedlichen Autheizraten. Damit kann ein potentieller
Einfluss der Aufheizrate zumindest fiir Rekristallisation und beginnendes Kornwachstum in
warmgewalztem W (mit Dickenreduktion von 80 %) in technisch reiner und K-dotierter Form verneint
werden. Die Griinde hierfiir und mogliche Auswirkungen durch verschiedene Einflussgréfien wurden
eingehend diskutiert.

5.5 Optimierungspotential der K-Dotierung in Wolfram

Angesichts der nur geringen Auswirkungen auf erweiterte Erholung, stellt sich die Frage, durch welche
Parameter die Effektivitit der retardierenden Wirkung erhdht werden kodnnte. Zunichst ist dabei zu
beachten, dass der Prozess der K-Dotierung industriell entwickelt und seit Jahrzehnten hochgradig auf die
Fertigung von W-Gliihlampendrdhten mit niedrigem Kriechverhalten optimiert wurde. Dabei wird
abnormales Kornwachstum bewusst gefordert, um eine Reduktion von Korngrenzen und eine verzahnte
Kornmorphologie zu erzielen. Hiervon unterscheiden sich jedoch die Anforderungen an ein W-Material fiir
den Einsatz in einem Divertor, wobei ein moglichst feinkdrniges Gefiige fiir eine niedrige BDTT angestrebt
wird. Die eingangs in Kapitel 2.3 dargestellte Herstellungsroutine zeigt zahlreiche Anpassungsméglichkeiten
auf, die die Verteilung von K-Blasen zugunsten eines hoheren Zener-Drucks beeinflussen konnten. Die
Steigerung des Verhiltnisses vom Volumenanteil zur Grofie der K-Blasen wire demnach ein erster Ansatz.

Eine Moglichkeit hierfiir ergibt sich durch den Walzprozess in der Erh6hung des Umformgrades, was zu
langeren Reihen von kleineren K-Blasen fiihrt, die dichter entlang ND verteilt sind. Dies bedingt allerdings,
dass ein im Ausgangszustand grofierer Sinterling gewalzt werden muss, was hohe Anforderungen an den
Sinterprozess stellt und wodurch der Walzprozess nur in besonders grofien und automatisierten
industriellen Anlagen moglich ist. Alternativ konnte versucht werden, bereits nach niedrigeren Umform-
graden einen Wechsel von Heif3- auf Warmwalzen und anschlieflend Kaltwalzen zu vollziehen, um die
Sphéroidisierung der K-Blasen wihrend den zwischengeschalteten Warmebehandlungen einzuddmmen
und so das Achsenverhiltnis der Ellipsoide zu erhohen. Zur Retardierung der lokalen Korngrenzen-
bewegungen durch erweiterte Erholung wire es jedoch nicht nur von Vorteil die Dispersion von K-Blasen
entlang RD durch den Walzprozess zu erh6hen, sondern auch entlang TD. Die Anwendung von Kreuz-
walzen empfiehlt sich hierbei jedoch nicht, da damit die Blasenellipsoide ein geringeres Achsenverhiltnis
erreichen und dies viel eher die Sphéroidisierung der K-Blasen anstelle eines Aufbruchs fordert.

Statt durch die Umformung, konnte die Dispersion der Blasen auch bereits durch die pulvermetallurgische
Verarbeitung des W-Materials beeinflusst werden. Zusétzlich zu einer hdheren Dispersion entlang TD
ergeben sich dadurch Moglichkeiten zur Erhdhung des Volumenanteils der K-Blasen. Wesentliche
Stellschrauben sind hierbei: (i) Die Partikelverteilung des W-Pulvers, (ii) die Pulverreduktion und die
einhergehende Rissbildung innerhalb der W-Partikel, welche die Dotierelemente absorbieren, (iii) die
zugegebene Menge und das Verhiltnis der Dotierelemente K, Al und Si, (iv) der Auslaugungsprozess des
reduzierten und dotierten Pulvers, (v) die Methodik des Sinterns (direkter Stromdurchgang oder indirekt
aufgeheizt) sowie (vi) die dabei verwendeten Sinterparameter von Aufheizrate, Maximaltemperatur, Dauer
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und Einstellung verschiedener Temperaturniveaus. Aufgrund der Komplexitit dieses industriell etablierten
und optimierten Herstellungsprozesses konnen Parameteranpassungen jedoch auch negative Aspekte nach
sich ziehen, weshalb hierbei eine sorgfiltige Abwigung vonnéten ist. Ist beispielsweise eine Erh6hung des
K-Gehalts durch einen Verzicht auf den Auslaugungsvorgang des W-Pulvers moglich? Es ist denkbar, dass
dadurch im Endprodukt neben kleinen auch &duferst grofie K-Blasen erzeugt werden, die einerseits
Kornwachstumsprozesse noch stirker behindern konnten, andererseits aber auch instabiles Risswachstum
hervorrufen kdnnten. Fraglich ist indessen, ob die Additive Si und Al oder die bewusste Beimengung
weiterer Elemente hinderlich oder gar forderlich zur Reduktion von Restauration sind. Denn generell
konnen Fremdatome, die an Korngrenzen segregieren, deren Migration reduzieren oder verstirken
[65,66,193,342].

Abgesehen von Al und Si ergibe sich also auch durch Segregation anderer Fremdelemente an Korngrenzen
eine Moglichkeit, um Korngrenzenmigration in W zu retardieren. Die bewusste Beimengung bestimmter
Elemente (zusétzlich oder alternativ zur K-Dotierung) wire demnach ein weiterer Ansatz. Dabei ist aber zu
bertiicksichtigen, dass gewisse Elemente den Reduktions- und Sinterprozess in unterschiedlicher Weise
beeinflussen kénnen [183]. Wie ist gleichermafien deren Auswirkung auf die mechanische Stabilitdt der
Korngrenzen zu bewerten? Beispielsweise fiihren bekanntlich O und C zu einer Versprodung von W [298].
Simulationen und experimentelle Ergebnisse deuten jedoch an, dass bestimmte Elemente (wie B, Hf, Mn,
Fe, Co, Ni, Cr) die Kohision der Korngrenzen in W direkt oder indirekt (durch Bindung von O) verbessern
konnen [298, 343, 344]. Weitere Moglichkeiten ergeben sich so z.B. auch durch Ausscheidungen von HfC als
O-Aufnehmer in W [344].

Wie mit dieser Arbeit dargestellt werden konnte, bedingt eine Erh6hung des Zener-Drucks allerdings auch
eine verstirkte Neigung zu abnormalem Kornwachstum. Es erscheint zweifelhaft, dass der Zener-Druck
durch Pulvermetallurgie und Walzprozess auf ein solches Ausmafl gesteigert werden konnte, dass eine
vollstindige Stabilisierung der Mikrostruktur erreicht wird (siehe Pinning-Parameter nach HUMPHREYS
[66,70,72]). Sofern jedoch zur Vermeidung von abnormalem Kornwachstum die Anwendungstemperatur
und -dauer unterhalb einer gewissen Grenze liegt, konnte sich eine Neuausrichtung der pulver-
metallurgischen Verarbeitungsroutine von K-dotiertem W als sinnvoll erweisen, um die Stabilisierung der
besonders feinkdrnigen Mikrostruktur von duktilem W zu optimieren.

Grofies Interesse an der Verwendung von K-dotiertem W besteht jedoch nicht nur im Bereich der Fusions-
energietechnik, sondern auch in der diagnostischen Medizintechnik, speziell als Material von spulen-
formigen oder flachen Elektronenemittern in Rontgenréhren von Computertomographen [45]. Ahnlich zu
Gliihlampendrdhten sind hierbei hohe Anforderungen an die Kriechbestindigkeit gegeben, da durch
Zentrifugalkridfte hohe mechanische Belastungen auf den Emitter wirken. Idealerweise sollten daher
Korngrenzen im W-Emitter weitestgehend reduziert werden, weshalb abnormales Kornwachstum - wie im
hochgradig kaltgewalzten Material WK4,6 - in einem solchen Anwendungsfall erwiinscht ist. Die in dieser
Arbeit dargestellten Erkenntnisse konnten sich somit fiir die Weiterentwicklung kriechbestdndiger
Flachemitter auf W-Basis als niitzlich erweisen.

5.6 K-dotiertes Wolfram in der Fusionsenergietechnik

Abschlief3end stellt sich die Frage, ob die hier untersuchten K-dotierten Wolfram-Werkstoffe als Materialen
fiir den Einsatz in thermisch hochbelasteten Komponenten eines Divertors in einem zukiinftigen Fusions-
reaktor geeignet sind. Primir galt die vorliegende Arbeit dem Versuch die Mikrostruktur von kaltgewalztem
W bestmoglich zu stabilisieren und damit eine mdoglichst niedrige BDTT zu gewéhrleisten. Allerdings zeigte
sich die K-Dotierung gegeniiber erweiterter Erholung, welche sich im Laufe der Arbeit als hauptsédchlicher
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5.6 K-dotiertes Wolfram in der Fusionsenergietechnik

Restaurationsvorgang bei niedrigen Temperaturen in den kaltgewalzten Blechen identifizieren lief3, als nur
gering effektiv. Damit ist eine Versprodung in einem Temperaturbereich von ca. 600-900 °C (je nach Dauer
der thermischen Belastung) sowohl in reinem als auch K-dotiertem, kaltgewalztem W zu erwarten. Dies
schliefit auch den Fiigeprozess durch Diffusionsschweiflen bei mehr als 800 °C zur Herstellung von
Laminaten oder Wickelrohren aus diinnen W-Blechen ein. Ein Einsatz solcher Materialien in mechanisch
beanspruchten Teilen des Divertors (insbesondere als Wickelrohr mit Druckbelastung durch ein
Kiihlmedium) ist daher infrage zu stellen. Wie drastisch die BDTT nach gewisser thermischer Belastung
jeweils in reinem als auch K-dotiertem W erhoht wird und ob die gleichen Korrelationen zwischen
(Sub-)Korngrofie, Achsenverhiltnis von Kérnern und Versetzungsdichte nach BONNEKOH et al. [24, 52]
gefunden werden konnen, bliebe durch weitere Untersuchungen der Risszdhigkeit nach Wirmebehandlung
herauszufinden.

Bei Verwendung als Monoblock-Material in einem Temperaturbereich, in dem reines W mit geringem
Umformgrad zu Rekristallisation neigt, 14ge der Vorteil eines Laminats aus kaltgewalzten, K-dotierten
Blechen in der Beibehaltung einer signifikant kleineren Korngrofie und damit mutmafilich einer niedrigeren
BDTT. Innerhalb des thermischen Gradienten eines bestrahlten Monoblocks (Abbildung 1.1) wiirde damit
ein grofierer Bereich eine niedrigere BDTT aufweisen. Nachteilig ist hingegen die Neigung zu abnormalem
Kornwachstum in einem solchen Material, wodurch es ausgehend von der bestrahlten Oberfliche des
Monoblocks zum Wachstum millimetergrofier Kérner kommen diirfte, zwischen denen sich Risswachstum
besonders leicht ausbreiten kénnte.

In Summe iliberwiegen damit nach bisherigem Kenntnisstand die Vorteile von K-dotiertem W mit geringem
Umformgrad. Dazu zdhlen (i) eine deutliche Verzégerung der Nukleation von Rekristallisationskeimen und
damit theoretisch die Beibehaltung einer niedrigeren BDTT iiber einen ldngeren Zeitraum hinweg, (ii) die
Entwicklung einer verzahnten Kornmorphologie widhrend der Rekristallisation, welche Rissausbreitung
erschweren sollte, und (iii) die dufierst effektive Stabilisierung gegeniiber normalem und abnormalem Korn-
wachstum bei hohen Temperaturen. Eine Oberflichentemperatur des Monoblocks von mehr als 2000 °C
wird zwar nach aktuellem Planungsstand lediglich kurzzeitig wihrend Plasmaeinstellungsphasen erreicht,
im Hinblick auf unerwiinschte thermische Ereignisse konnen jedoch sehr viel hohere Temperaturen
auftreten (Abbildung 1.1). Dass normales und abnormales Kornwachstum durch lingere Wéirme-
behandlungszeiten bereits bei niedrigeren Temperaturen stattfinden konnen, sollte bei der Bewertung der
potentiellen Lebensdauer eines Materials fiir Divertorkomponenten ebenso beriicksichtigt werden,
insbesondere in Bezug auf eine geplante Reaktorlaufzeit unter Volllast von insgesamt zwei Jahren [67]. Ein
weiterer Vorteil des Materials mit niedrigem Umformgrad ergibt sich aus dem reduzierten Verarbeitungs-
aufwand des Halbzeugs. Von grofiem Interesse ist in dieser Hinsicht auch, inwieweit sich die Dicke des
Halbzeugs steigern bzw. der Umformgrad reduzieren lie3e, um zwar weiterhin eine ausreichende Verteilung
der K-Blasen zur Retardierung von Rekristallisation zu gewihrleisten, gleichzeitig aber ein Plattenmaterial
mit ausreichender Dicke (z.B. 5 mm) zu erhalten, aus welchem die direkte Produktion massiver Monobl6cke
ohne Zwischenschritt des Laminatfiigeprozesses moglich ist. Denkbar wire der Einsatz eines K-dotierten
Plattenmaterials nicht nur in Divertor-Komponenten, sondern auch als sogenannte First Wall, welche die
Reaktorwand vor den Einwirkungen des heifien Plasmas schiitzt.

Generell wire allerdings vor dem Einsatz eines solchen Materials in einem Fusionsreaktor die Beantwortung
folgender Fragen von grof3em Interesse:

e Ist die Anwesenheit von Orientierungsbdndern der tatsichliche Grund fiir eine anomal hohe BDTT?
Falls ja, wie ist deren Entstehung wahrend der Produktion zu vermeiden?

e Ist nach Wirmebehandlung ebenso eine Korrelation zwischen Mikrostruktur und mechanischen
Eigenschaften vorzufinden, wie bereits im Walzzustand? Bewirkt damit die Stabilisierung der Mikro-

175
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struktur gegeniiber normalem und abnormalem Kornwachstum signifikante Verbesserungen in Bezug
auf BDTT, Risszdhigkeit und Festigkeit oder {iberwiegen hierbei andere Einfliisse z.B. durch die Textur
oder die Segregation von chemischen Verunreinigungen an Korngrenzen? Fiihrt die unregelméfiige
Kornmorphologie und die Verzahnung von Korngrenzen nach Rekristallisation im K-dotierten Material
zu einem hoheren Risswiderstand im Vergleich zum reinem W mit polygonalen Kérnern?

e Wie verhalten sich K-Blasen in W unter Neutronenbestrahlung? Ist dabei das vermutlich durch
Leerstellenakkumulation bedingte Wachstum von K-Blasen bei hohen Temperaturen intensiviert?

e Wird die in reinem W vorkommende oberflichennahe Blasenbildung (engl.: blistering) aufgrund von
Plasma-Interaktionen sowie die Tritium-Riickhaltung verstdrkt durch die Anwesenheit von K-Blasen?

In Bezug auf vorletzteren Punkt sind weitere Arbeiten zu nennen, die in Kooperation mit dem Belgian
Nuclear Research Centre (SCK CEN, Mol, Belgien) im Rahmen von EUROfusion entstanden. Hierzu wurden
innerhalb einer Bestrahlungskampagne Proben des Materials WK1,6 unter der Bezeichnung ,,W-K, KIT*
zusammen mit verschiedenen anderen W-Materialien innerhalb des Reaktors BR2 einem hohen Neutronen-
fluss ausgesetzt, um eine Strahlenschidigung im Bereich von 1,04-1,25dpa bei unterschiedlichen
Bestrahlungstemperaturen (600 °C, 1100 °C) zu erzeugen. 3-Punkt-Biegeversuche durch TERENTYEV et al.
[345] zeigten fiir Proben von WK1,6 sowohl im Ausgangszustand als auch nach Bestrahlung eine geringfligig
niedrigere BDTT im Vergleich zu Proben eines geschmiedeten Referenzmaterials aus reinem W (,,IGP,
Plansee“ [11,346]). Proben aus einer heifigewalzten, K-dotierten Platte (,,W-K, Tohoku“ [32,153]) mit K-
Gehalt von 30 ppm und einer Dicke von 7 mm offenbarten nochmals niedrigere Werte der BDTT. Es ist
demnach zu vermuten, dass sich auch nach Bestrahlung keine signifikant negativen Auswirkungen auf die
BDTT durch die Anwesenheit der K-Blasen ergeben. Weitere Untersuchungen zur Verifikation dieser
Aussage sind jedoch zu empfehlen, insbesondere unter Beriicksichtigung der Mikrostruktur.

Zusitzlich erfolgte eine Analyse der Defektstrukturen innerhalb der bestrahlten Proben anhand von TEM-
Untersuchungen durch KLIMENKOV et al. [347]. Bislang nicht veroffentlichte Teile dieser Untersuchungen
an bestrahlten Proben von WK1,6 zeigen einige wenige ellipsoide K-Blasen zwischen zahlreichen strahlungs-
induzierten Poren mit einem Durchmesser von ca. 2-9 nm innerhalb der W-Matrix. An Korngrenzen findet
sich dabei meist eine ca. 20 nm breite, porenfreie Zone, wie sie charakteristischerweise durch Interaktion
und Annihilation der Bestrahlungsdefekte mit Korngrenzen entsteht [348-352]. Eine solche porenfreie Zone
ist im Bereich um K-Blasen nicht zu beobachten. Es kann jedoch filschlicherweise den Anschein haben, dass
sich Poren sehr nahe an K-Blasen befinden, obwohl diese entlang der Durchstrahlungsrichtung einen
Abstand von > 20 nm aufweisen konnten und damit eine porenfreie Zone besteht. Die Schlussfolgerung zu
ziehen, dass keine nennenswerte Interaktion zwischen Bestrahlungsdefekten und K-Blasen besteht, wire
daher verfriiht und ein mogliches Wachstum von K-Blasen durch Absorption von Leerstellenclustern wire
weiter zu untersuchen.

Hinsichtlich des letzten Punktes, der Tritium-Riickhaltung, wurden erste Abschitzungen mittels Unter-
suchungen der Deuterium-Riickhaltung an K-dotiertem W durch MA et al. [353] unternommen. Die
Ergebnisse zeigten eine niedrigere Riickhaltung fiir das K-dotierte Material im Vergleich zu reinem W.
Mogliche Auswirkungen durch unterschiedliche chemische Zusammensetzungen und Mikrostrukturen
wurden durch diese Studie jedoch nicht betrachtet und sollten in zukiinftigen Untersuchungen beriick-
sichtigt werden.

Trotz dieser noch offenen Fragen zeichnet sich nach bisherigem Stand ein positives Bild fiir die Verwendung
von K-dotiertem W mit niedrigem Umformgrad als Monoblock-Material in einem Divertor ab. Mehr als
100 Jahre nach der ersten gezielten Dotierung von Wolfram mit Kalium zur Verldngerung der Lebensdauer
von Gliihlampendrihten konnten sich dadurch vollkommen neue Einsatzmoglichkeiten fiir dieses Material
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5.6 K-dotiertes Wolfram in der Fusionsenergietechnik

zur Verldngerung der Lebensdauer von Fusionsreaktorkomponenten ergeben und dessen Anwendungs-
bereich von der Nutzung elektrischer Energie zur Erzeugung elektrischer Energie verschieben.
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Anhang

A Zur Methodik

A.1 Integrationsverfahren zur Erholungskinetik nach KUHLMANN

Die Integration und Umformung von Gleichung (2) in (3) wird nach folgenden Schritten durchgefiihrt:

do Qo — oAV
- e"p( kT ) (36)
__ _&> ("A_V)
do = vexp( koT exp kT dt (37)
g t
far)io= [ ven(-t)
ex do= | —vexp|——=])dt 38
f p( keT P\"%T (38)
(o] 0
kBT oAV kB O'OAV _ QO
N (_kB )+AV Xp(_ kBT)_ ”eXp( kBT>t (39)
oAV AV Qo oAV
ex (— —) = ex ( —) t+ex (— ) (40)
P\ 06T ) T Vi TP T kT P\™ T
_9AV (A _&> (_ "OA‘/))
kT 1 (kaT exp( kT t + exp kT 41)
-2 (0ar e (g e Cr) ) ew (%)
o=--n ((‘V kT exp( ks T exp | t+1)exp kT (42)
kT AV Qo — oAV < O'OAV)
o=-5yn ((V kT exp( kT ) t+ 1) exp kT (43)
_ kT ([ goAV AV _QO—GOAV> )
NG (( kT ) +1In (V kT exp( T t+1 (44)
_ kgT AV Qp — oy AV
0 =0y =31 (v KT exp( T >t+ 1) (45)
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A.2 Probengeometrien fiir mechanische Priifverfahren
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Abbildung A.1 Technische Zeichnung der in dieser Arbeit verwendeten Probengeometrie fiir uniaxiale Zugversuche.
Alle Angaben in Millimeter. Die Probendicke (hier mit 0,1 mm angegeben) entspricht jeweils der Dicke
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des untersuchten W-Bleches (fp). Maf3stab ca. 1,5:1. Zeichnung Eigentum des IAM-AWP, KIT.
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Abbildung A.2 Technische Zeichnung der in dieser Arbeit verwendeten Probengeometrie fiir Risszdhigkeits-
untersuchungen. Alle Angaben in Millimeter. Die Probendicke entspricht jeweils der Dicke des

_——

Detail A (VergroBerung 5:1)

untersuchten W-Bleches (¢p). Mafistab ca. 1,5:1. Zeichnung Eigentum des IAM-AWP, KIT.
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A.3 Aufheizraten und thermische Aktivierungsiquivalenz

Fiihrt man eine Wirmebehandlung einer Probe 1 mit einer langsamen Aufheizrate durch und hilt diese fiir
gewisse Zeit (¢) bei einer Maximaltemperatur (Ty,,x), so erhilt diese Probe eine grofiere Wiarmemenge und
damit eine groRere Anderung ihrer inneren Energie als eine Probe 2, die sehr schnell auf die Maximal-
temperatur erhitzt wird und die gleiche Haltezeit erfihrt. Restaurationsprozesse konnen somit in Probe 1
signifikant weiter fortschreiten als in Probe 2. Um diese Unterschiede auszugleichen, ldsst sich ¢, fiir Probe 2
verlingern. Zur Berechnung dieser Ausgleichszeit (Aty) gilt es zunédchst die Aufheizrampen in den T-t-
Verldufen durch Integration in quasi-isotherme Haltezeiten (ty;) umzuwandeln. Die Herleitung wird im
Folgenden dargestellt.

Ahnlich wie in Gleichung (2) nach ARRHENIUS (zitiert nach LAIDLER [354]) formuliert, ist der Reaktions-
fortschritt (X) abhéngig von der Aktivierungsenergie (Q), der Temperatur (T) und der Zeit (¢):

%zvexp(—%ﬁ)) = sz/‘vexp(—%(t))dt (46)

Bei einem isothermen Reaktionsverlauf mit Ty, ist der Reaktionsfortschritt bei einer Haltezeit (ty)
bestimmt durch

X =vexp (— )tH (47)

Q
RTmax

Fiir jedes Zeitintervall t wihrend einer Aufheiz- oder Abkiihlphase bis zu einer Temperatur T existiert damit
ein dquivalentes, quasi-isothermes Zeitintervall ¢ty bei Tj, 5 mit

1 Q Q ) ( Q )
= —_ = —_—— 4
tg =X S €XP (RTmax> exp (RTmax f v exp 0] dt (48)
Bei einer gewissen Aufheizrate (I"), ausgehend von einer Starttemperatur (T;), gilt
)| e (-7 )
- - 4
ty = exp (RTmax fv exp R(Ty 17D dt (49)

Zur weiteren Berechnung von ty stellt sich die Frage von welcher Aktivierungsenergie fiir die Restaurations-
mechanismen ausgegangen werden muss. Fiir eine Aktivierungsenergie im Bereich der Selbstdiffusion (die
vorwiegend bei Versetzungsmigration und Migration von LAB angenommen werden muss [66]) lige Q
zwischen 502-586 kJ/mol [6]. Im Bereich der Oberflichendiffusion (vorwiegend bei Migration von HAB
[66]) ldge Q zwischen 377-460 kJ/mol [6]. ALFONSO et al. [23,334], CIUCANI et al. und PANTLEON [67]
verdeutlichten, dass eine breite Spanne von Q fiir W-Bleche mit unterschiedlichem Umformgrad existieren
kann. Da bei den verwendeten Versuchsparametern lediglich Erholung und Rekristallisation und kein
Kornwachstum beobachtet wurde, erscheint es sinnvoll, dass Bleche mit niedrigerem Umformgrad im
Bereich von 548-579 kJ/mol liegen. YUAN et al. [329] ermittelten allerdings ca. 395kJ/mol fiir ein
warmgewalztes W-Blech mit Dickenreduktion von 75 % (dhnlich zu WP1,6 und WK1,6). Kornwachstum trat
in einigen der Proben in dieser Experimentreihe auf. Da Kornwachstum auch wéhrend des hier durch-
gefilhrten Aufheizratenexperiments mit T, von 1800 °C erwartet war, wurde Q fiir die nachfolgende
Berechnung auf 400 kJ/mol festgelegt.

Abbildung A.3 stellt den Zusammenhang von I" zu ty; mit unterschiedlichen Ty, dar. Die Berechnung von
ty fir I mit 1 K/s bei Ty, ,x von 1800 °C ergibt 82,48 s, tyy, fiir 200 K/s ergibt 0,41 s. Folglich gilt

AtH = tHl - tHZ = 82,07 S (50)
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Da die Abkiihlrate zwischen beiden Proben nahezu identisch sein sollte (ca. 20 s), ist eine Beriicksichtigung
der Abkiihlphase fiir Aty unerheblich. Die Probe mit schnellerer Autheizrate muss also ca. 82 s linger auf
Tmax gehalten werden, um zwischen den Proben eine Aquivalenz der eingebrachten Wirmemenge zum
Fortschreiten der Restaurationsprozesse zu erreichen (Abbildung A.4).

103 L L L L L

\ Q = 400 kJ/mol
- T,=25°C
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S/ 002
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Aufheizrate (I') | Ks™
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Abbildung A.3 Schema zur Bestimmung von quasi-isothermen Haltezeiten bei unterschiedlichen Aufheizraten und
Maximaltemperaturen (Ty,,,)- Berechnet nach Gleichung (49) mit festgelegter Aktivierungsenergie (Q)
und Starttemperatur (Tp).
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Abbildung A.4 Vergleich der fiir die autheizratenkontrollierten Warmebehandlungen durchgefiihrten Temperatur-
Zeit-Verldufe mit Haltezeit (to) und Ausgleichszeit (Aty).
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A.4 Texturkomponenten

A4 Texturkomponenten
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Texturkomponenten:

Q C (cube)

Q nC (nearcube)

O m6 (mittlere 6-Faser)
. rC  (rotated cube)
. mo  (mittlere a-Faser)
. ¥1/2 (y-Faser1&2)
Q Cu (copper)

Q Br/G (near brass/goss)

Abbildung A.5 Graphische Darstellung der in dieser Arbeit als Texturkomponenten definierten Bereiche (Tabelle 5,
S. 42) in einigen Schnitten des Eulerraums entlang ¢,. Die Bereiche sind als farbige Sphiren mit einem
Durchmesser von jeweils 20° in der oberen Hilfte des Eulerraums dargestellt. Die jeweilige
Uberlappung der Sphiren fiihrt rechnerisch zum gegenseitigen Beschnitt, wie in Abbildung 3.4.
Aquivalente der Komponenten entlang der {001} Orientierung (mit @ = 0°) erstrecken sich linear
innerhalb des Eulerraums iiber die durch ¢, und ¢, aufgespannte Ebene. Dabei gilt fiir die
C-Komponente: ¢; + ¢, = {0°,90°,180°}; rC-Komponente: ¢, + ¢, = {45°,135°}; nC-Komponente:
@, + @, = {14°,76°,104°,166°}. Grau hinterlegte ODF aus grofiflichiger EBSD-Aufnahme von WP1,6

nach Temperaturbehandlung bei 1270 °C fiir 1 h.
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B Zur Untersuchung von Kalium-Blasen

B.1 Rekonstruktion des Radius urspriinglicher Blasenellipsoide

Um von einem Radius der Blasen aus einer aufgebrochenen Blasenkette (1) durch einen Umrechnungs-
faktor (x) auf den urspriinglichen Radius des Blasenellipsoids (r,) schlieffen zu kdnnen, muss zunéchst von
einer Volumenkonstanz ausgegangen werden. Vereinfacht sei hier ebenso statt eines Ellipsoids das Volumen
eines Sphéarozylinders (V) angenommen der die Gesamtlidnge [ und den gesuchten Radius r, besitzt (linker
Term). Dieser spaltet sich auf in kugelférmige Blasen mit Anzahl ng und Gesamtvolumen Vi (rechter
Term):

Vo=Vy (51
2 4 3_4 3
(L — 2ry) + 3To” = 3TNplE (52)
3.3 2 3
o> +7 7o (1—2ry) = nprg (53)

Nach RAYLEIGH [197,199] ist die treibende Kraft fiir einen Aufbruch die Minimierung der Oberflichen-
energie. Dabei muss zur Erzeugung einer Instabilitit ein Storeinfluss mit einer Wellenlinge A > 2nr,
auftreten, damit sich das Ellipsoid in mindestens zwei Blasen aufspaltet. Ist A < 27r,, so zieht sich das
Ellipsoid zu einer einzelnen Blase zusammen. Sofern das Ellipsoid jedoch eine ausreichende Linge besitzt,
wird dieses mit einer Wellenldnge aufbrechen, die der fluktuierenden Amplitude die maximale Wachstums-
rate erlaubt. Zur Vereinfachung der Rechnung sei diese an die Wellenléinge mit theoretisch maximaler
Wachstumsrate bei 2\/57'cr0 [198,203] im Folgenden angendhert mit:

A€ or, (54)

Aus geometrischen Uberlegungen ergibt sich mit der Wellenlidnge ein Zusammenhang zur Linge des
urspriinglichen Sphérozylinders und der Anzahl der Blasen (ng):

_l=2n

A=9
"o nB—l

{ng eN:ng>1} (55)

[ =9ry(ng — 1) + 21y = Irgng — 71y (56)

Der gesuchte Radius r, ldsst sich bereits an dieser Stelle mithilfe von ng und I berechnen. Ein weiterer
Rechenweg ergibt sich durch Substitution von [ in Gleichung (53) mit Gleichung (56), wodurch stattdessen
ng und ry als Eingabeparameter notig sind:

3
o+ 7 ro?(9ryng — 91y) = nprg’ (57)
27 27
ro3 + 25 ngryd — 213 = nprg’ (58)
4 4
13(1 4 6,75 ng — 6,75) = ngryg’ (59)
5,75
l’03 (6,75 - _) = rB3 (60)
ng
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5,75 (61)

I (62)

Fiir grofie ng konvergiert der Faktor x ziigig gegen 1,89, bei einer durchschnittlichen Blasenanzahl von ng =
5 errechnet sich 1,77 und fiir die minimale Anzahl von ng = 2 ergibt sich 1,57. Ellipsoide mit sehr niedrigem
Achsenverhiltnis erfahren somit durch eine Aufspaltung in zwei Blasen eine Vergréfierung des Radius auf
das eineinhalbfache, bei sehr langgestreckten Ellipsoiden ist es dagegen fast das doppelte.

Nachteil beider Methoden ist jedoch, dass jeweils von einem festgelegten Verhiltnis von Wellenldnge zu
Radius ausgegangen wird, wie in diesem Fall von 4 = 9r,. Dieses Verhiltnis kann in der Realitét jedoch
Schwankungen unterliegen, sofern die Lange des Ellipsoids kein exaktes Vielfaches der Wellenldnge trifft,
was insbesondere bei Ellipsoiden mit kleinem Achsenverhiltnis hdufiger auftreten kann. Ein weiterer
Ansatz zur Berechnung von ry, der unabhingig vom Verhiltnis der Wellenldinge zum Radius formuliert
werden kann, geht aus Gleichung (53) hervor, die ein Polynom dritter Ordnung darstellt:

1 3
—zr03 +7! 1 —nprg®= 0 (63)
Arg® + Bro2 + Cre? +D = 0 mit C = 0 (64)

Zur Losung kann hierfiir die Formel nach CARDANO herangezogen werden, wobei zundchst die
Diskriminante A bestimmt wird:

27 5 6
_ 18ABCD —4AC3 —27A’D* + B>C*—4B’D ~ 3 "'B''B
B 108A% B 6,75

27 3 3
+ 16l ngrg (65)

Ac

Da die Diskriminante der kubischen Gleichung fiir die Gréfienordnungen der gegebenen experimentellen
Werte immer positiv ist, ergeben sich fiir r, drei unterschiedliche reelle Losungen (casus irreducibilis):

12AC—4B2 |1 ;| 9ABC —27A*D — 2B?

Fo =\ =gz 08 |k§ 540

B [ 12AC — 4B2 cos| Leos-1 | 2ABC = 27AD — 2B° 27 LT|_B -
0@ = 9A2 3 5443 3AC B3| 3| 34 ©7)
\ (5

(66)

B 12AC —4B> |1 1| 9ABC — 27AD — 2B° 27 n| B 68
03 = 942 3 5443 (3 AC — Bz>3 3| 34 )
\

Hiervon liefert jedoch lediglich die Gleichung fiir r(,) fiir den urspriinglichen Radius des Ellipsoids eine
sinnvolle Losung, die nahe an die Approximationen durch (56) und (61) reicht, wihrend r 3y negativ wird
und 7y deutlich zu grof3.
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Zur Berechnung von ry, fiir den vollstindigen Datensatz aus vermessenen K-Blasen wurde ein Skript in der
Programmiersprache Python konstruiert, welches zur Dokumentation im Folgenden dargestellt ist:

# -*- coding: utf-8 -*-
Created on Wed Jan 12 10:54:30 2022
@author: Philipp Lied

input file must have the following format:

.csv file with ";" as delimiter
no header information, first row must contain data

columnl: row number of values
column2: length of bubble row
column3: diameter of single bubbles
column4: number of bubbles in row

al
0.665;0.045;7
1.101;0.04;5
0.663;0.049;5
0.464;0.032;5
1.159;0.048;7
0.832;0.049;4
0.539;0.029;7

#calling necessary functions:
from math import cos

from math import acos

from math import pi

data = [] #create data list for output

import csv
with open ("C:/Users/df7279/Desktop/Blasenanzahl/Results_aufgebrochene_Blasen.csv") as file:
#adjust path of .csv file to be opened here
csv_file = csv.reader(file, delimiter=";")
#adjust delimiter if other than ";"

for row in csv_file: #starting loop iteration
nr = row[0] #row number of values
1 = float(row[1]) #length of bubble row
d = float(row[2]) #diameter of single bubbles
n = float(row[3]) #number of bubbles in row
print (nr)
a= -0.5
b = 0.75*1
c= 0
d = -n*(d/2)**3

p = (3*a*c - b**2) / (3*a**2)
q = (-9%a*b*c + 27*a**2*d + 2¥b**3) / (27*a**3)
#print ("p = ",p)
#print ("q = ",q)

delta = (18*a*b*c*d - 4*a*c**3 - 27%akk2xd**Q 4 b*¥*Qkc**k) - A*p**3%d)/(108*a**4)
#print ("delta = ",delta)

deltapg = -(p/3)**3 - (g/2)**2
#print ("deltaq =",deltapq)

u = (-q/2 + (-deltapq)**(0.5))**(1/3)
#print ("u =",u)

#x1 = (-4/3*p)**(0.5) * cos(1/3*acos(-q/2%(-27/p**3)**(0.5))) - b/(3*a)
#print("x1 =",x1)

X2 = -(-4/3*p)**(0.5) * cos(1/3*acos(-q/2*(-27/p**3)**(0.5))+pi/3) - b/(3*a)
#only possible solution for re
#print("x2 =",x2)

#x3 = -(-4/3*p)**(0.5) * cos(1/3*acos(-q/2*(-27/p**3)**(0.5))-pi/3) - b/(3*a)
#print("x3 =",x3)

do = x2*2
#calculating diameter
print (de)
data.append (do)
#adjust path of output file here:
with open ("C:/Users/df7279/Desktop/Blasenanzahl/Results_aufgebrochene_Blasen_output.csv","w") as file_output:
for d in data:
file_output.write(str(d) + '\n'")

# END of code
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B.2 Uberlegungen zum kritischen Achsenverhiiltnis fiir Blasenaufbriiche

Durch BRIANT [199] wurde fiir das kritische Achsenverhiltnis (I/d,), das ein Blasenellipsoid zum Aufbruch
bendtigt, ein Wert von 27 postuliert. Experimentelle Daten in der gleichen Arbeit scheinen dies anndhernd
zu bestitigen. Zwar ist als physikalische Basis das Theorem nach RAYLEIGH genannt, ohne jedoch die
Schlussfolgerung auf den Grenzfall fiir den Aufbruch in zwei Blasen nédher zu beschreiben. Es kann nur
vermutet werden, dass BRIANT das Instabilitdtskriterium fiir unendliche Zylinder auf einen endlichen,
kurzen Zylinder angewandt und fiir einen Aufbruch in zwei Blasen die fiir die Pertubation minimal notige
Wellenldnge A > nd,, schlicht verdoppelt hat, um zwei Amplituden zu ermoglichen. Demnach wird von
einem Zylinder mit I, = 24 ausgegangen. Leider ist mit dieser Annahme der Einfluss von Randproblemen
unverhiltnisméfig grof3, wie Abbildung B.1a zeigt.

Daher soll hier ein alternativer Ansatz dargestellt werden, der eine dem Blasenellipsoid realitdtsndhere
Ausgangsform zugrunde legt. Statt von einem Zylinder mit ebenen Enden wird von einem Sphérozylinder,
d.h. einem Zylinder mit halbkugelférmig abgerundeten Enden, ausgegangen (Abbildung B.1b). Dieser muss
fiir einen Aufbruch in ng Blasen mindestens folgende Linge besitzen:

lS > /1(nB - 1) + 21"0 (69)
Wie im Abschnitt zuvor ist eine weitere Annahme die Konstanz zwischen dem Volumen des Ellipsoids (bzw.

hier dem Sphérozylinder) und der Summe der Blasenvolumina nach Gleichung (51) und (52), woraus der
Radius der Einzelblasen (rz) nach dem Aufbruch berechnet wird:

3 1 3
3 V03+—V02(ls —21”0) 3 ——V03 +—lsr02
ry = \j 4 _|_2°% "1 (70)

ng ng

Daraus ergibt sich ein Problem: Da r, mit fortschreitendem Blasenaufbruch durch Annidherung an rz wichst,
erweitert sich die Phasengrenze an den beiden dufleren Enden des Sphérozylinders und Ig wichst ebenso.
Dazu wire ein Stofftransport von W-Atomen von den dufieren Enden in Richtung des Zentrums des
Sphirozylinders notig (roter Pfeil in Abbildung B.1b). Der Triebkraft der Oberflichenminimierung steht
somit ein zusitzlicher Energiebedarf zur Diffusion gegeniiber.

Dabei ergidben sich kiirzere Diffusionswege, wenn sich die bisher als statisch betrachteten Mittelpunkte der
K-Blasen wihrend des Aufbruchs einander annihern, sodass Ig konstant bleibt (Abbildung B.1c). Mit dieser
Annidherung verringert sich allerdings auch A und unterschreitet damit das kritische Minimum von nd,,. Es
muss also ein lg gefunden werden, welches der Pertubation geniigend Raum fiir einen Aufbruch bietet;
gleichzeitig ist I nun von rg abhédngig. Zur mathematischen Losung dieses Ansatzes mit zwei Unbekannten
ist Iteration nétig. Hierzu sei Gleichung (69) umformuliert und Ig in Gleichung (70) substituiert:

g > A(ng — 1) + 2rg = 2mrg(ng — 1) + 2rp (71)

- 11’03 + %rOZ(ZTrrO(nB — 1)+ 2rg) (72)

S
O =\

ng

In Gleichung (72) wird zunichst fiir die erste Iteration als Ndherung rg =r, verwendet. Das daraus
berechnete rz mit jeder Iteration erneut in Gleichung (72) eingesetzt. Nach i =10 konvergiert f(9
hinreichend gut und fiir ng = 2 ergibt sich rg = 1,48 r,. Mithilfe von Gleichung (71) berechnet sich daraus
ein kritisches Achsenverhiltnis von Ig/d, = 4,62 fiir den Fall in Abbildung B.1c. Das Verfahren kann ebenso
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fiir beliebige np angewendet werden, um beispielsweise das kritische Achsenverhiltnis fiir einen Aufbruch

in drei Blasen zu berechnen. Zum Vergleich finden sich einige Werte fiir ng < 15 in Tabelle 9.

An dieser Stelle sei nochmals betont, dass es sich beim kritischen Achsenverhiltnis um das absolute

Minimum handelt, bei dem ein Blasenaufbruch moglich ist. Wie im Abschnitt zuvor beschrieben, liegt die

Wellenlidnge fiir die maximale Wachstumsrate der Perturbation bei \/Endo. Zum Vergleich wird daher im

Folgenden mit angepasster Gleichung (69) fiir gegebene ng das ideale Achsenverhiltnis Ig/d, ermittelt, bei

dem ein Sphirozylinder mit maximaler Wachstumsrate aufbrechen wiirde:
X =+/2nd,

lé = l’(nB - 1) + 2d0 = \/Eﬂ:do(nB - 1) + d()
—Szx/in(nB—l)+1
do

Entsprechende Werte fiir Ig/d, sind in Tabelle 9 erginzt.

@ d
EDESED
| T A=nd, |
' 1, =2n,
® d, o
IR
r]%
' A=md,

ly=Any,—1)+2r,

® d, "

A <j

' A=md,
Iy =A(ny—1)+2r,

(73)
(74)

(75)

Abbildung B.1 Geometrie des Blasenaufbruchs unter Annahme (a) eines Zylinders mit ebenen Enden nach Briant
[199], (b) eines Sphirozylinders mit statischem Mittelpunkt der sich ausbildenden Blasen und (c) eines
langeren Sphirozylinders mit dynamischen Blasenmittelpunkten durch optimierte Diffusionsvorgidnge
der W-Atome (rot). Die dargestellten Proportionen entsprechen jeweils den hier genannten

Grofienverhiltnissen.
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B.2 Uberlegungen zum kritischen Achsenverhiltnis fiir Blasenaufbriiche

Tabelle 9 Beispielhafte Berechnung der ersten und zehnten Iteration von Gleichung (72) fiir gegebene Anzahl an
Blasen nach Aufbruch (ng) zur Approximation der Linge eines Sphirozylinders (Ig) zum Radius der Blasen
(rg) und das daraus berechnete kritische Achsenverhiltnis (I5/d,). Dazu erginzt das kritische Achsen-
verhiltnis unter Annahme eines Zylinders mit ebenen Enden (I;/d,). Das ideale Achsenverhiltnis (Ig/dy),
bei dem ein Sphérozylinder mit maximaler Wachstumsrate aufbrechen wiirde, ist in der letzten Spalte

gegeben.
ng ARG NG ls/d, lz/d, ls/dy
2 1,419 1,476 4,62 6,28 9,89
3 1,515 1,554 7,84 9,42 18,8
4 1,558 1,588 11,0 12,6 27,7
5 1,583 1,607 14,2 15,7 36,6
6 1,600 1,620 17,3 18,8 45,5
7 1,611 1,628 20,5 22,0 54,3
8 1,620 1,635 23,6 25,1 63,2
9 1,626 1,639 26,8 28,3 72,1
10 1,631 1,643 29,9 31,4 81,0
11 1,636 1,646 33,1 34,6 89,9
12 1,639 1,649 36,2 37,7 98,8
13 1,642 1,651 39,4 40,8 107,7
14 1,644 1,653 42,5 44,0 116,6
15 1,647 1,655 45,6 47,1 125,5

Zur Uberpriifung, ob sich der theoretische Idealwert der Wellenlinge A’ auch in den experimentellen
Ergebnissen wiederfindet, wurde A fiir jedes aufgebrochene Ellipsoid berechnet:

lzﬂ (76)
ng—1

Aus dem Datensatz mit 255 Blasenketten erfiillen 9 Stiick das Kriterium von A > nd, nicht (siehe Verteilung
in Abbildung B.2). Wie bereits zuvor erwdhnt kann es bedingt durch das Messverfahren des maximalen
Blasendurchmessers innerhalb einer Blasenkette zu einer Uberschitzung von d, und damit einer
Unterschitzung von 4/d, kommen.

Von hoherem Interesse ist der Mittelwert von 4/d,. Sollten die Blasenketten hauptsidchlich mit A’
aufgebrochen sein, so ldge dieser ca. bei \/ET[ ~ 4,44. Tatsdchlich liegt der Mittelwert fiir den gesamten
Datensatz jedoch mit 5,31 deutlich dariiber (Abbildung B.2). Da diese Abweichung in positive Richtung
tendiert, bieten zuvor genannte Messfehler mit daraus folgender Unterschitzung dafiir keine Erkldrung.
Denkbare Korrelationen zwischen 1/d, und T, oder anderen Blasenparametern lielen sich wéhrend
weiterer Datenanalyse nicht erkennen. Eine dhnliche Verschiebung zu gréfieren Werten ist ebenso anhand
der experimentellen Ergebnisse durch BRIANT [199] festzustellen, worin die Mittelwerte fiir 1/d; in einem
Bereich von 4,4-7,0 liegen.

Ein moglicher Grund fiir die Abweichung ist in der Wachstumsrate der fluktuierenden Amplituden zu
finden, die zur Instabilitit der Blasenellipsoide fiihren. Nach STUWE & KOLEDNIK [198] wird diese
Wachstumsrate durch einen geometriebedingten Faktor (Z) bestimmt:
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/1 2
(%) ‘44“2 o

&)

Fiir A/d, < mistdie Funktion des Faktors Z negativ, woraus sich die fiir den Aufbruch minimale Wellenldnge
ergibt. Ebenso fiihrt die Funktion zum bekannten Maximum der Wachstumsrate bei 1/d, = \/2m. Zwischen
Nullpunkt und Maximum zeigt die Funktion einen steilen Anstieg, wihrend sie sich fiir 1/d, > \/ET[ mit
wesentlich geringerer Steigung asymptotisch der Abszisse annidhert (Abbildung B.2). Die Instabilitiit eines
Ellipsoids mit einem Achsenverhiltnis, das beispielsweise gerade grofy genug ist, um einen Aufbruch in drei
Blasen zu ermdglichen (4 =~ mdy) besitzt alternativ durch den Aufbruch in zwei Blasen mit grofierer
Wellenlidnge (4 =~ 6,2d,) eine deutlich hohere Wachstumsrate. Erst bei grofieren Achsenverhiltnissen, die
eine Wellenlinge von ca. 3,5d, erlauben (1~ 7d, fiir den Aufbruch in zwei Blasen), beginnt die
Wachstumsrate fiir den Aufbruch in drei Blasen zu iiberwiegen. Statistisch gesehen sollten die Mittelwerte
von A/d, also zu htheren Werten als dem Maximum bei \/ET[ tendieren, was die Abweichung in den
experimentellen Werten erklidren wiirde.

7 =

Die vorgefundene statistische Streuung und die Schwierigkeit der Bestimmung eines Verhiltnisses 1/d,, mit
dem die Blasenellipsoide vorzugsweise aufbrechen wiirden, verdeutlicht nochmals, dass fiir eine
rechnerische Rekonstruktion des Radius urspriinglicher Blasenellipsoide (siehe vorangegangenes Kapitel)
eine Unabhingigkeit von 4/d, wichtig ist.

0,008

25

F20
0,006

T
(3]

0,004

3
Haufigkeit / -

0,002

0,000 /{:} - ! ‘ A, 0
2

3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
Wellenlénge (1/d,) I -

Faktor zur Wachstumsrate (Z) / -

Abbildung B.2  Verhiltnis der Wellenldnge (1) zum Durchmesser der urspriinglichen Blasenellipsoide (d,) fiir alle
vermessenen Blasenketten (n = 255) als Hiufigkeitsverteilung mit angepasster Gauf}-Verteilung
(griin). Dazu Funktion des Faktors Z, von dem die Wachstumsrate einer Pertubation abhéngig ist (rot).
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B.3 K-Blasen in TEM-Untersuchungen

_ »
100nm | HAADF " Sk 3 HAADF -~ 100nm

100nm | ApF

Abbildung B.3  Beispiele fiir Interaktionen von K-Blasen mit Versetzungsnetzwerken und Korngrenzen in einer Probe
von WK4,6 nach Wirmebehandlung bei 1000 °C fiir 1h. Jeweils STEM-Aufnahme durch (a, b)
HAADF-Detektor, (c, d, e) ADF-Detektor bzw. (f) BF-Detektor. Aufnahmen (e) und (f) zeigen den
gleichen Bildausschnitt. Pridparationsbedingte Artefakte durch Verunreinigungen an der Proben-
oberfldche sind weify markiert. Blickrichtung entlang ND.
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HAADF

1400 °C

Y HAADF __200nm

700°C

HAADF

Abbildung B.4 Beispiele fiir Interaktionen von K-Blasen mit Versetzungen und Korngrenzen in einer Probe von
(a—d) WK4,6 nach Wiarmebehandlung bei 1400 °C fiir 1 h und (e, f) WK3,7 nach Wiarmebehandlung bei
700 °C fiir 1 h. Jeweils STEM-Aufnahme durch (a—e) HAADF-Detektor bzw. (f) BF-Detektor.
Aufnahmen (e) und (f) zeigen den gleichen Bildausschnitt. Blickrichtung entlang ND.
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Abbildung B.5 TEM-Aufnahme (HAADF) an einer Probe von WK4,6 (wiarmebehandelt bei 1400 °C fiir 1 h) zur
statistischen Messung von Blasengréf3en in Abbildung 4.18. Blickrichtung entlang ND. Der schwarze
Bereich am linken Bildrand entspricht dem durch die elektrochemische Prédparationsmethode
erzeugten Loch. Zur Erfassung von feinen Bilddetails ist eine Betrachtung der digitalen Version der
vorliegenden Arbeit angeraten.
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e~-Strahl

e—-Strahl

e~-Strahl

Abbildung B.6 (a) HAADF-Aufnahme einer Reihe von K-Blasen nach Wirmebehandlung bei 1400 °C fiir 1h.
(b-d) Kompositbild der EDX-Elementverteilungsabbildungen von K und Al aus dem gleichen Bildaus-

schnitt wie (a), wobei die Bewegungsrichtung des zeilenweise rasternden Elektronenstrahls (markiert
durch weif3e Pfeile) jeweils um 90° rotiert wurde.
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K-AlI-0O
O/(K+AI+0) (mol/mol) = 0.2, 1 atm G’actSagE!TM
S0P e " T ' I ' I ' I |

AlLO,(liq) + gas_ideal
250 ATo,(liq) + gas.idea
AlLO,(liq) + O,(lig) ¥ gas_ideal

AlLO,(lig) + KAIO,(s2) + gas_ideal

2000 Al,O,(s4) + gas_ideal

KAIO,(s2) + gas_ideal

KAIO,(s2) +|KAILO,

1500 i

KAIO,(s2) + K,O(liq) + gas_idleal
1000 Al(liq) + K,AL.O., + gas_ideal
Al(lig) + KAIO,(s2) + gas_ideal

K (e —Aiosts2—0tg) : :
K(liq) + KAIO,(s2) + K,0 A'(X‘I‘)J:'K';i(!;‘{:'&c'&s(:)z)

500 F E
Al + K(lig) + KAIO,

Al(liq) + Al,O,4(s4) + gas_ideal

T(C)

Al(liq) + KAI,O,, + gas_ideal

K(liq) + KAIO, + K,O

ec:

0 K+ KAIQ, ¥ K,O . 1 AL+ K+ KAID. . 1 h
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

AV(K+AI+O) (mol/mol)

Abbildung B.7 Berechnetes Phasendiagramm des Systems K-Al-O als Schnitt bei einem Sauerstoffanteil von 20 % und
einem Druck von 1bar. Da der Innendruck von K-Blasen durch den auferlegten Laplace-Druck
deutlich hoher als 1 bar liegt, sind die hier dargestellten Siedetemperaturen nicht relevant.
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K-Si-O
O/(K+Si+0) (mol/mol) = 0.2, 1 atm &ctSagem

3000 . ; . , . , . ,

gas_ideal

2500
,S1,04(liq) + gas_ideal

K,Si,04(liq) + gas_ideal

Si(liq) + gas_ideal

K;Si,04(
" K,SiO,(liq) + gas_ideal

i,Qy(liq) + gas_ideal
2000

K,Si0,(liq) + K,3i,0,(li
S104(lia) + K:3:04(fia) K,Si,04(liq) + Si(liq) + gas_ideal

1500 ﬁ K,Si,04(liq) + Si(liq) + gas_ideal ]

K,Si,04(liq) + Si + gas_ideal

T(C)

K,0(iq) + K,SiO4(liq) + gas_ideal

K,SiO,(lig) + Si + gas_ideal
1000 k - -
KP(lig) + K,SiO, + gas_ideal

K=o+ KCSIO
o o

K,SiO; + Si + gas_ideal

K(liq) + K,SiO, + Si

500 .
K(lig) + K,0 + K,SiO,
0 RFROFRSIQ - T - T RFRSIO; FSi - T A e
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25
Si/(K+Si+0) (mol/mol)

Abbildung B.8  Berechnetes Phasendiagramm des Systems K-Si-O als Schnitt bei einem Sauerstoffanteil von 20 % und
einem Druck von 1bar. Da der Innendruck von K-Blasen durch den auferlegten Laplace-Druck
deutlich hoher als 1 bar liegt, sind die hier dargestellten Siedetemperaturen nicht relevant.
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