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Kurzfassung

Die Kernfusion besitzt grofies Potenzial eine CO,-neutrale Energieversorgung zukiinftiger
Generationen zu erméglichen. Dabei stellt die technische Nutzbarmachung dieser Energie-
quelle bislang eine Herausforderung dar. Insbesondere fithren hohe thermische Lasten und
Neutronen-induzierte Schadigung zu extremen Anforderungen an die Materialauswahl fiir
Plasma-zugewandte Komponenten (PFCs). Diese sind daher nach derzeitigem Verstand-
nis aus einer Wolfram-Schutzschicht, welche an eine Struktur aus niedrig aktivierbarem
ferritisch-martensitischen (RAFM) Stahl gefligt wird, zu fertigen. Aufgrund des diskreten
Ubergangs von Materialeigenschaften an der RAFM-W-Fiigezone sowie thermischer Las-
ten, entstehen hier makroskopische Spannungen und plastische Dehnungen. Ein gangbarer
Weg, diese zu reduzieren, stellt die Implementierung einer Zwischenschicht mit gradiertem
RAFM/W-Verhaltnis, einem s.g. funktional gradiertem Material (FGM), in der Figezone
dar.

In der vorliegenden Arbeit werden Makrospannungen und -dehnungen in der ersten Wand
des Fusionsreaktors DEMO mittels einer Finite Elemente Simulation untersucht und
bewertet. In diesem Rahmen werden Modell-Komponenten mit und ohne gradierter Zwi-
schenschicht berticksichtigt und der Vorzug eines FGM herausgestellt. Parameterstudien
dienen einer konstruktiven Richtlinie fir die strukturelle Umsetzung von FGMs und
Komponenten der ersten Wand.

Es wird auflerdem die Machbarkeit von vier Methoden (Magnetron Sputtering, Fliissig-
phaseninfiltration, modifiziertes atmosphérisches Plasmaspritzen und Electro Discharge
Sintering) hinsichtlich der Herstellung von FGMs studiert. Die entstehenden Schichten
werden mikrostrukturell, thermo-physikalisch und mechanisch detailliert untersucht. Auf
Grundlage dieser Charakterisierung und der Finite Elemente Simulation wird ihre Eig-
nung als gradierte Schicht in der ersten Wand von DEMO evaluiert und schliefllich mit

alternativen Fugesystemen, die derzeit im Forschungsumfeld erprobt werden, verglichen.






Vorwort

Wahl und Abgrenzung der themenspezifischen Begriffe

»Komposit“, ,,FGM* und ,,Komponente*

Das Wort ,Komposit“ beschreibt fir gewohnlich eine (hdufig pulvermetallurgisch her-
gestellte) Klasse von Materialien, die sich durch die offensichtliche Unterscheidung von
zwei oder mehr verschiedenen Phasen auszeichnet [1]. Proben, die mittels Magnetron
Sputtering (MS) hergestellt werden, sind aufgrund ihrer atomar homogenen Struktur
daher offiziell nicht zu den Kompositen zugehorig. Dies trifft ebenfalls auf Proben zu,
die zwar mittels additiver Fertigungsverfahren (hier Electro Discharge Sintering und
Atmospharisches Plasmaspritzen), jedoch lediglich aus einem Material gefertigt wurden
(reine Eisen-, reine Stahl- und reine Wolframproben). Im Sinne des Leseflusses werden
im Rahmen dieser Arbeit jedoch sowohl MS-Proben, als auch additiv gefertigte Proben
eines einzelnen Materials als Komposite beschrieben. Das Wort ,, Komposit* bezieht sich
in dieser Arbeit weiterhin nur auf Werkstoffe, die eine richtungsunabhingige homogene
Verteilung der Konstituenten besitzen. Es soll damit die Abgrenzung verdeutlicht werden
von (i) homogenen Proben, die der Charakterisierung von , Komposit“-Eigenschaften
dienen, zu (ii) tatséchlich funktional gradierten Materialien (,FGMs*), die schichtweise
aus homogenen Kompositen zusammengesetzt sind und der spiateren Anwendung als
Zwischenschicht in W-Eurofer-Fiigungen dienen. Der Verbund aus einem Stiick Voll-
Wolfram, einem FGM und einem Voll-Stahl-Stick wird als ,Komponente* bezeichnet.
Um weiterhin alle hergestellten Bestandteile (Komposite, FGMs und Komponenten)
zusammenfassen und gegeniiber den Ausgangspulvern abgrenzen zu konnen, werden

erstere zusammenfassend als ,,Vollmaterialien“ bezeichnet.

Vergleichbarkeit von Kompositen unterschiedlicher

Herstellungsverfahren

Um sich auf Erfahrungswerte hinsichtlich der in dieser Arbeit durchgefiihrten Verfahren
zur Herstellung von Kompositen aus zwei Konstituenten berufen zu konnen, sind teilweise

verschiedene Eisenbasis-Materialien fur die Herstellung verwendet worden. Wéhrend der
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eine Konstituent aller Komposite reines Wolfram ist, wurde beim Magnetron Sputtern,
Electro Discharge Sintering sowie der Fliissigphaseninfiltration als zweiter Konstituent
reines Eisen verwendet. Beim Atmosphérischen Plasmaspritzen wurde demgegentiiber als
zweites Material der martensitische Stahl X12Cr13 verwendet. Die allgemein von RAFM-
Stahl-abweichende Wahl der verwendeten Materialien fithrt auf Seite der Fe-Basis-Anteile
der Komposite zu unterschiedlichen Eigenschaften, wodurch das Gesamtverhalten von
Kompositen gleicher Wolframgehalte in Abhéngigkeit des Herstellungsverfahrens (und der
damit verbunden Materialauswahl) divergieren kann und ihre Vergleichbarkeit nicht zu
100 % gegeben ist. Die unterschiedlichen Eigenschaften von reinem Eisen, dem in dieser
Arbeit verwendeten X12Cr13 und dem RAFM-Stahl Eurofer97 sind jedoch erheblich
geringer, als die Unterschiede aller Fe-Basislegierungen zu Wolfram, weshalb bei allen
Kompositen mit gleichem Wolframgehalt ein vergleichbares thermo-physikalisches und
mechanisches Verhalten, unabhéngig der Fe- bzw. Stahl-Wahl, erwartet wird. Dies ist auch
damit zu rechtfertigen, dass thermo-physikalische und mechanische Eigenschaften stark
durch das Gefiige eines Materials bestimmt werden und eine thermische Nachbehand-
lung zur Einstellung eines bestimmten (Stahl-)Gefiiges in dieser Arbeit nicht stattfand.
Bereits herstellungsbedingt kame es somit auch bei Kompositen identischer stofflicher
Zusammensetzung in einem gewissen Umfang zu unterschiedlichen Eigenschaften. Es
wurden aufgrund der vorausgehenden Erklarungen die erfahrungsbedingten Vorteile der
Komposit-Herstellung mit verschiedenen Fe-Basis-Materialien iiber die Nachteile der
materialbedingten Unterschiede von Kompositen gleicher Wolframanteile gestellt.

Im Sinne des Leseflusses werden alle untersuchten Komposite in Abhéngigkeit des ent-
haltenen Wolfram-Gehalts bezeichnet. Dieser reicht von 0 bis 100 Vol.-%. Die jeweilige
Differenz zu 100 % machen das Eisen bzw. der Stahl X12Cr13 aus.
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1. Einleitung

1.1. Aktueller und prognostizierter Energiemarkt

In dem vom Bundesministerium fiir Wirtschaft und Energie (BMWi) in Auftrag ge-
gebenen Bericht ,,Entwicklung der Energiemérkte - Energiereferenzprognose® [2] wird
die aktuelle und zukiinftige Gestaltung des nationalen und globalen Energiemarktes
charakterisiert und wahrscheinliche energiewirtschaftliche Entwicklungen bis zum Jahr
2050 prognostiziert. Die Ergebnisse des Berichtes fassen zusammen, dass im Jahr 2014
global 50 % mehr Energie verbraucht wurde als im Jahr 1990. Analog zur Zunahme
des Gesamtenergieverbrauchs sind die CO9-Emissionen auf 30 Gigatonnen angestiegen.
Fiir den zukiinftigen Energieverbrauch erwartet dariiber hinaus eine von der OECD in
Auftrag gegebene Studie bis zum Jahr 2050 eine weitere Steigerung um 80 % gegentiber
dem aktuellen Bedarf [3]. Ebenfalls bis dahin soll auf Grundlage der Berechnungen des
BMWi-Berichts der Preis fiir die Primarenergietriger Rohol und Erdgas um 50 % steigen,
vorrangig aufgrund des wirtschaftlichen Wachstums der asiatischen Schwellenléander, je-
doch auch wegen internationaler Klimaschutzbestrebungen. Trotz des Preisanstiegs sowie
der zunehmenden Relevanz erneuerbarer Energietrager stellen auch langfristig fossile
Brennstoffe die Versorgungsbasis dar. Wahrend bis ca. 2020 der hochste Endenergiever-
brauch in Form von Gas zu verzeichnen ist, wird im weiteren zeitlichen Verlauf Strom
der wichtigste Energietréger. Dabei wird der Anteil von Kernenergie an der Gesamtener-
gieproduktion als kontinuierlich abnehmend beschrieben und spielt ab 2030 keine Rolle
mehr.

Unter Berticksichtigung aller Einflussgréfien werden die aktuellen Ziele des Energiekon-
zepts der deutschen Bundesregierung voraussichtlich nicht erreicht werden [2]. Daher
wird vorausgesagt, dass ,neue und weiterentwickelte Technologien in der Nutzung und
Umwandlung von Energie [...] die Schliissel zur Steigerung der Energieeffizienz und zum
kostengiinstigen Ausbau erneuerbarer Energien [sind]. [...] Um die energiepolitischen
Ziele zur Reduktion von Treibhausgasemissionen zu erreichen, muss vor allem die Erzeu-

gung aus COy-intensiven Kraftwerken weiter reduziert werden [2].

Die vorausgehenden AuBlerungen zur aktuellen und zukiinftigen Lage der Energieméirkte

kénnen insgesamt als das Erfordernis der CO,-armen Erzeugung elektrischer Energie in



1. Einleitung

Grundlastkraftwerken interpretiert werden. Eine Moglichkeit diesem Erfordernis nach-
zukommen stellt die Implementierung von Kraftwerken mit Fusionsreaktoren in den
Energiemérkten dar. Als eine Methode der nuklearen Energieerzeugung findet die Kern-
fusion im Bericht des BMWi keine Beriicksichtigung, kommt jedoch den Erfordernissen
elektrischer Energie, COy-armer Produktion sowie Grundlastbedarf nach und besitzt somit
nach technischer Realisierung das Potenzial, langfristige Klimaschutzziele zu erméglichen.
Die Entwicklung von Fusionsreaktoren wird deshalb intensiv vorangetrieben und stellt
ebenfalls die Motivation fiir die vorliegende, materialwissenschaftlich orientierte Arbeit
dar.

Im Folgenden wird zunéchst die grundlegende Idee der Kernfusion geschildert, gefolgt
von einem Uberblick iiber die Forschung zum Fiigen von Komponenten, die dem Plasma

direkt zugewandt und fiir diese Arbeit von zentraler Bedeutung sind.

1.2. Erzeugung elektrischer Energie durch Kernfusion

Die Kernfusion ist ein physikalischer Vorgang, bei dem Atomkerne miteinander ver-
schmelzen. Aus der Natur ist dieser bekannt als der Prozess, durch den in Sternen wie
unserer Sonne Kernenergie u.a. in thermische Energie umgewandelt wird [4]. Aufgrund
der theoretisch moglichen hohen energetischen Effizienz der Umwandlung von Kernenergie
in Warme mittels Fusion, sowie der langfristigen Verfiigbarkeit der benétigten Rohstoffe,
besteht seit Mitte des 20. Jahrhunderts das Bestreben, den Prozess auf der Erde technisch
nutzbar zu machen. Mit der generierten Wérme liele sich, analog zu derzeitigen thermi-
schen Kraftwerken, eine nachgeschaltete Turbine antreiben und iiber einen Generator
elektrische Energie gewinnen. Fiir die technische Realisierung dieser Priméarenergiequelle
ist zunéchst ein genaueres Verstédndnis der physikalischen Grundlagen relevant, die im

Folgenden erldutert werden.

1.2.1. Physik der Kernfusion

Wahrend die stellare Kernfusion primér durch die Proton-Proton-Reaktion nach Glei-
chung 1.1 gekennzeichnet ist, wird fir die technische Umsetzung die Fusion eines

Deuterium- und eines Tritium-Kerns nach Gleichung 1.2 verfolgt [4, 5].

p+p—H+v, +0,42 MeV (1.1)
D+ T — *He+n+ 17,5 MeV (1.2)

Zwei Grunde rechtfertigen diesen Ansatz: Zunéchst weisen verschiedene Kernreaktionen
unterschiedliche Reaktionswahrscheinlichkeiten auf. In der Kernphysik werden diese mit

dem Wirkungsquerschnitt, der von der Teilchenenergie abhéngt, beschrieben. Die Einheit



1.2. Erzeugung elektrischer Energie durch Kernfusion

des Wirkungsquerschnitts ist das barn, welches 1072 m? entspricht. In Abbildung 1.1 a)
sind Energie-abhangige Wirkungsquerschnitte verschiedener Kernreaktionen angegeben.
Die D-T-Reaktion zeigt die hochste Reaktionswahrscheinlichkeit, dessen Maximum aufler-
dem bei vergleichsweise niedrigen Energien auftritt. Zur Initiierung einer D-T-Reaktion
muss daher weniger Aktivierungsenergie zugefithrt werden. Die p-p-Reaktion ist in der
Grafik nicht enthalten, weil sie erst bei Energien >1 GeV relevant ist, mit einem lokalen,
maximalen Wirkungsquerschnitt in Héhe von lediglich 50 mbarn bei 2 GeV [6, 7].

Als zweiter Grund fiir die Nutzung der D-T-Reaktion ist zu nennen, dass hierbei mehr
Energie freigesetzt wird als bspw. bei der p-p-Reaktion, wie Abbildung 1.1 b) zu entneh-
men ist. In der Abbildung ist die Bindungsenergie pro Nukleon iiber der logarithmischen
Atommasse von Elementen dargestellt. Die Differenz der Bindungsenergie zwischen dem
Fusionsprodukt und der Summe der Reaktanten stellt die partiell nutzbare Energie dar. Da
“He, das Produkt der D-T-Reaktion, eine auerordentlich hohe Bindungsenergie besitzt,
ist die nutzbare Energie bei dieser Reaktion vergleichsweise grofi und der D-T-Prozess
energetisch effizienter als die p-p-Reaktion in der Sonne. Wahrend bei der stellaren Fusion
0,42 MeV pro Reaktion freigesetzt werden, betrigt die technisch nutzbare Energie einer
Deuterium-Tritium-Reaktion 17,6 MeV. Dabei entfallen ca. 14,1 MeV kinetische Energie
auf das Neutron und 3,5 MeV auf den *He-Kern [4, 5, 8].

a)
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Abbildung 1.1.: Wirkungsquerschnitt verschiedener Kernreaktionen iiber der Teilchen-
energie (a) und Bindungsenergie pro Nukleon als Funktion der atomaren
Masse von Elementen (b). Je groBer der Wirkungsquerschnitt und der
Zuwachs der Bindungsenergie pro Nukleon sind, desto mehr Kernenergie
wird durch thermonukleare Reaktionen nutzbar [4, 6, 7).

Die energetischen Vorziige der Reaktion werden von giinstigen FEigenschaften der Reak-
tanten begleitet. Der Rohstoff Deuterium ist nicht radioaktiv und kann dem Meerwasser
entnommen werden. Demgegeniiber ist der Tritiumkern zwar instabil und ein 8-Strahler,
dessen Halbwertszeit betrédgt mit ca. 12 Jahren jedoch lediglich einen Bruchteil der
Halbwertszeit von **Pu (ca. 24000 Jahre), einem der kritischen Abfallprodukte der
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Kernspaltung [5, 9]. Aus den Halbwertszeiten der instabilen Kerne ldsst sich einerseits
ableiten, dass Tritium leichter zu kontrollieren ist als der Abfall von Spaltungsreaktoren,
weil seine Aktivitat in zeitlich fiir den Menschen relevanten Grofienordnungen abklingt;
andererseits jedoch auch, dass natiirliches Tritium auf der Erde nicht mehr verfiighar ist.

Der somit erforderliche Herstellungsprozess, das Tritium-Briiten, ist an den Fusionsprozess

gekoppelt.
Deuterium Helium, 3,5 MeV
&
N © ~

~ <+
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Abbildung 1.2.: Schematische Darstellung der Kernreaktionen der technisch nutzbaren
D-T-Reaktion: Aus der Fusion von Deuterium und Tritium entstehen ein
Helium-Kern sowie ein energiereiches Neutron. Letzteres wird abgebremst
und fiir die T-Brutreaktion verwendet.

Die allgemeine Abfolge der Kernreaktionen ist in Abbildung 1.2 dargestellt. Zunéchst
muss einem Deuterium-Tritium-Gasgemisch eine groflie Menge Aktivierungsenergie zuge-
fihrt werden, um es in den Plasma-Zustand, in dem Elektronen und Kerne voneinander
getrennt vorliegen, zu tiberfithren. Darin entsteht aus der Verschmelzung eines Deuterium-
Kerns mit einem Tritium-Kern ein Helium-4-Kern sowie ein energiereiches Neutron. Das
Neutron verlédsst das Plasma, wird abgebremst und trifft als thermisches Neutron auf
einen Kern umliegenden Lithiums, wodurch der Lithium-Kern instabil wird und zu einem
weiteren Helium-4-Kern sowie einem Tritium-Kern zerfallt. Das Tritium kann nun fir die
néchste Generation der Fusionsreaktion verwendet werden. Wahrend des Prozesses wird
die kinetische Energie der Helium-Kerne innerhalb des Plasmas als Aktivierungsenergie
fiir die néchste Reaktionsgeneration genutzt und die der Neutronen zur Gewinnung von
Warme und in der Folge von elektrischer Energie [4, 5, §].

Um thermonukleare Reaktionen méglich zu machen, muss dem D-T-Gasgemisch zunéchst
Energie zugefiihrt werden, da die Kerne die Coulomb-Barriere iiberwinden mussen, um
fusionieren zu kénnen. Die Coulomb-Barriere beschreibt das progressive, abstofiende Po-
tential zwischen zwei sich einander annéhernder, gleich geladener Teilchen [8]. Unterhalb
eines kritischen Abstands dominieren die anziehenden Kernkréfte iiber die elektrostatische

AbstoBung, sodass eine Verschmelzung der Kerne stattfindet. Fiir die technische Umset-
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zung der Fusion wird die Aktivierungsenergie in Form von Wéarme zunéchst von auflen
mittels Induktion, Einspeisung elektromagnetischer Wellen und Neutralteilcheninjektion
zugefithrt. Im laufenden Betrieb soll die Verlustleistung dann durch die zuvor beschriebene
Helium-getragene Fusionsleistung egalisiert werden, um Temperatur und thermonukleare
Reaktionen aufrecht zu erhalten. Fiir den Erfolg dessen ist das Tripel-Produkt aus Plas-
madichte, Einschlusszeit der Helium-Kerne und Plasmatemperatur mafigebend. Fiir eine
detaillierte Beschreibung dieses s.g. Lawson-Krieriums sei auf die Literatur verwiesen [8].
Damit das Plasma erhalten bleibt, darf es nicht mit umliegender Materie in Kontakt
kommen. Um es dennoch einschlieffen und somit das Lawson-Kriterium erfiillen zu kénnen,
wird die nattirliche Eigenschaft von Plasmen, aus elektrisch getrennten Ladungstriagern zu
bestehen, verwendet. Die Orientierungsrichtung der frei beweglichen, geladenen Teilchen
kann durch elektro-magnetische Felder mit zeitlich verdanderlicher Feldstarke beeinflusst
werden, wodurch das Plasma eine durch Magnetfeldlinien definierte Form einnimmt und
von umliegender Materie separiert wird [4, 5]. Details hierzu werden im folgenden Kapitel

erlautert.

1.2.2. Struktureller Aufbau eines Fusionsreaktors

Im vorausgehenden Kapitel sind relevante physikalische Grundlagen der Kernfusion
dargelegt worden. Aus diesen konnen nach derzeitigem technischen Verstandnis diverse
Konstruktionen abgeleitet werden, in denen eine kontrollierte Fusion von Deuterium-
und Tritium-Kernen stattfindet. Aktuell besitzen Reaktoren, die nach den Prinzipien
des TOKAMAK und des Stellarators gebaut werden, die hochste technische Relevanz [4].
Seit den 1950er Jahren werden diese Konzepte verfolgt und im Zuge dessen realisiert.
Derzeit werden weltweit erfolgreiche Experimente an TOKAMAK-Testreaktoren wie JET
(England), dem TFTR (USA), dem JT60-U (Japan) und dem EAST (China) sowie an
Stellaratoren wie Wendelstein-7X in Deutschland durchgefiihrt [10]. Der weltweit grofite
TOKAMAK-Testreaktor, ITER, befindet sich derzeit in Frankreich im Bau. Auf diesen
soll DEMO folgen, der als letzter notwendiger Schritt hin zu einem kommerziellen Reaktor
gilt [11] und fir den die in dieser Arbeit aufgefithrten Forschungsergebnisse relevant sind.
Derzeit ist das TOKAMAK-Prinzip weiter erforscht als das Stellarator-Prinzip, weshalb
kinftige Reaktoren wie DEMO nach derzeitigem Wissensstand auf dieser Grundlage
gebaut werden. Weitere Details zum strukturellen Aufbau eines Reaktors werden daher
auf das TOKAMAK-Prinzip beschrankt.

In Abbildung 1.3 ist das grundlegende Konzept eines TOKAMAK-Reaktors schematisch
dargestellt. Magnetfeldspulen halten das Plasma in einer Torus-dhnlichen Form, wodurch
iiber einen langen Zeitraum ein Plasma hoher Dichte aufrecht erhalten werden kann.
Die hierfiir erforderlichen Toroidalfeldspulen erzeugen kreisformig geschlossene Feldlinien,

denen die geladenen Teilchen folgen [8].
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Transformatorspulen

Toroidalfeldspulen Vertikalfeldspulen
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Abbildung 1.3.: Plasmaeinschluss nach dem TOKAMAK-Prinzip: Die spezielle Anord-
nung der Toroidalfeldspulen zwingt das Plasma in eine Torus-dhnliche
Form. Die Transformatorspulen erzeugen einen elektrischen Strom im
Plasma, wodurch dieses helikal verdrillt wird. Die Vertikalfeldspulen
verhindern globale Vertikalbewegungen des Plasmas [8].

Da bei alleiniger Verwendung von Toroidalfeldspulen die Magnetfeldstiarke eines TOKA-
MAK-Reaktors innerhalb des Torusvolumens mit zunehmendem Radius abnimmt, wiirden
Teilchen ohne weitere Mafinahmen nach auflen bewegt werden. Um einen ausreichend
guten magnetischen Plasma-Einschluss zu gewéhrleisten, bedarf es daher einer helika-
len Verdrillung der Magnetfeldlinien, sodass auflen befindliche Teilchen entlang einer
Schraubenbahn wieder zum kleineren Torusradius transportiert werden. Die Verdrillung
des Feldes wird in TOKAMAK-Reaktoren durch die vektorielle Uberlagerung mit einem
zweiten Magnetfeld erreicht. Dieses wird erzeugt, indem das Plasma als Sekundérspule
eines Transformators verwendet wird, wodurch ein Teilchenfluss im Plasma angeregt
wird. Aufgrund des elektrischen Stroms wird schliefllich ein zweites, poloidal um das
torusformige Plasma verlaufendes Magnetfeld generiert [8]. Die Primérspulen des Trans-
formators (auch Transformatorspulen genannt) eines TOKAMAK-Reaktors sind, wie in
Abbildung 1.3 zu erkennen, im Zentrum des Torus angeordnet.

Um das Plasma von atmosphéarischen Teilchen zu separieren, befindet es sich in einem
Vakuumgefaf3. Die entsprechende Anordnung ist als rotationssymmetrischer Querschnitt
der Reaktorkammer nach dem Vorbild durch MAGNANIA et al. in Abbildung 1.4 skiz-
ziert [12]. Das Vakuumgefd$ ist auf der Plasma-zugewandten Seite mit Blanket-Modulen
ausgekleidet, deren zusammengefasste Oberflache die erste Wand (hier orange eingefirbt)
darstellt. Die erste Wand dient insbesondere der Warmeabfuhr sowie dem Schutz dahinter
befindlicher Bauteile und wird aufgrund ihrer Relevanz fiir die vorliegende Arbeit im
folgenden Kapitel detailliert betrachtet. Zwischen dem Plasma und dem Blanket liegt
ein schmaler evakuierter Bereich. Die Magnetfeldlinien sind so ausgerichtet, dass nur
wenige geladene Teilchen hierhin gelangen. Am unteren Rand des Vakuumgefafies in

Abbildung 1.4 ist der Divertor zu erkennen, an dem die Magnetfeldlinien kontrolliert auf
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thermisch hochst belastbare Komponenten geleitet werden, um entstehende Verunreini-
gungen wie die Heliumasche aus dem Plasma abzufithren [13]. Aufgrund der besonders
hohen Belastung des Divertors wird er separat behandelt und in dieser Arbeit nicht zur
ersten Wand gezahlt. Zusammengefasst werden Blanket-Module und Divertor unter der
Bezeichnung Plasma Facing Components (PFCs). In der Abbildung sind des Weiteren
die Transformatorspulen, eine Toroidalfeldspule und diverse Zugénge zur Reaktorkammer

dargestellt. Letztere dienen vorrangig der Plasmadiagnostik und der ferngesteuerten

Wartung [13].

Vertikalfeldspulen
VakuumgefaR

Toroidalfeld-
spule

Zugange

Transformatorspule

Divertor

Abbildung 1.4.: Querschnitt eines TOKAMAK-Reaktors nach dem Vorbild durch MA-
GNANIA et al. [12].

Waéhrend das allgemeine Konzept von TOKAMAK-Reaktoren fiir DEMO geeignet er-
scheint, sind noch viele technische Details ungeklart. Insbesondere die Auswahl der
Materialien fiir Blanket- und Divertor-Komponenten stellt derzeit noch eine groe Heraus-
forderung dar. Neben einer allgemein hohen Festigkeit und einer angemessenen Zéhigkeit
der Materialien werden physikalisch orientierte Eigenschaften wie hohe thermische Leitfé-
higkeit, schwache Aktivierbarkeit und Widerstand gegen Neutronenschiadigung gefordert.
Materialien, die dem Plasma direkt zugewandt sind, miissen zusétzlich einen hohen
Widerstand gegen Erosion besitzen. Wéhrend als Plasma-zugewandtes Material daher
Wolfram geeignet erscheint (vgl. Kapitel 2.1.2), werden als Strukturwerkstoffe insbeson-
dere schwach aktivierende Stdhle (engl. Reduced Activation Ferritic-Martensitic (RAFM)
Steels) untersucht [14, 15]. Detaillierte Ausfithrungen zur allgemeinen Materialauswahl

werden im Kapitel 1.3 genannt und fir diese Arbeit relevante Materialeigenschaften im

Grundlagenkapitel 2.1 behandelt.
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1.3. Stand der Forschung

In diesem Kapitel wird zunichst eine Ubersicht zu Belastungen, die auf Plasma Facing
Components (PFCs) wirken, vorgestellt. Es folgt eine genauere Betrachtung der hieraus
hervorgehenden Konstruktion des Plasma-zugewandten Bereichs der ersten Wand sowie

schlieBlich eine Ubersicht derzeitig untersuchter Herstellungsverfahren hierfiir.

1.3.1. Belastung von Plasma Facing Components und Konstruktion
der ersten Wand

Plasma Facing Components (PFCs) sind Bauelemente des Fusionsreaktors, die dem Plas-
ma direkt zugewandt sind. Insbesondere handelt es sich dabei um Blanket-Module, die
einen Grofiteil der Innenauskleidung eines Reaktors repriasentieren und um den Divertor
am Boden des Torusvolumens, Abbildung 1.4.

Der Divertor ist das am stérksten belastete Bauteil eines Reaktors, da hier die Feldlinien
und somit Plasma gerichtet auftreffen. Im zukiinftigen Reaktor DEMO werden daher
stationire thermische Lasten von bis zu 10 MW m ™ ? erwartet [16-18]. Aufgrund dieser
hohen Belastung, sowie potentiell starken Plasma- und Neutronen-induzierten Schadi-
gungen werden Divertor-Komponenten voraussichtlich nahezu vollstdndig aus Wolfram
gefertigt [14, 19, 20]. Die Lebensdauer dieser Komponenten soll somit 2 Jahre bei voller
Reaktorleistung (s.g. full power years (fpy)) betragen konnen. In dieser Zeitspanne sind
1000 bis 20000 Start-Abschalt-Zyklen mit entsprechender thermo-zyklischer Belastung zu
erwarten [16, 18, 21]. Fiir die Abfuhr von Wérme sollen die Divertor-Module entweder mit
Helium oder mit Wasser gekiihlt werden. Dabei sind weder die Wahl des Kihlmediums,
noch dessen Konditionen zum derzeitigen Stand geklart. Fur die Wasserkiithlung werden
beispielsweise Kiihlkonditionen des ITER-Divertors (ca. 70-150°C, 4 MPa, 12 ms '),
von Druckwasser-Spaltungsreaktoren (ca. 325°C, 15,5 MPa, 20 ms ' sowie vollig neue
Ansiitze (bspw. 295°C, 15,5 MPa, 20 ms ™' sowie 150-220°C, 3,5 MPa, 16 ms ') diskutiert
[19, 20].

Abgesehen vom Divertor werden Materialien und Bauteile auch an diversen Stellen der
ersten Wand stark belastet. Es wird erwartet, dass DEMO mindestens 2 GW thermische
Leistung erzeugen und eine innere Torusoberfliche von ca. 1200 m? besitzen wird [22, 23].
Somit betragt die durchschnittliche, stationére Last an der ersten Wand 1,9 MW m 2. Fiir
die spitere Operationsphase von DEMO wird diese sogar mit 2-5 MW m ? beziffert [18].
Allgemein fithren diese Lasten zu hohen Temperaturen, woraus das Erfordernis einer hohe
Warmfestigkeit der verwendeten Materialien hervorgeht. Genau wie der Divertor erfahrt
auch die erste Wand eine thermo-zyklische Belastung durch die An- und Abschaltung des
Plasmas.

Uber die genannten Lasten hinaus ist in Fusionsreaktoren mit weiteren, hochfrequenten
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transienten Belastungen durch Disruptionen, Edge Localised Modes (ELMs) und Vertical
Displacement Fvents (VDEs) zu rechnen, bei denen das Plasma fir kurze Zeit im direkten
Kontakt mit den PFCs ist. Details zum Materialverhalten unter transienten Warmelasten
konnen der Literatur entnommen werden [24-26]. Es sei hier lediglich erwéhnt, dass diese
Plasmainstabilitdten kurzzeitige Wérmeeintrége von bis zu mehreren GW insbesondere
auf den Divertor, in geringerer Hohe jedoch auch auf die erste Wand ausiiben konnen,
was u.a. flir das Thermoshock-Verhalten der Plasma-zugewandten Materialien relevant
ist. Durch die quasi-stationire und die tiberlagerte hochfrequente transiente Belastung
ergibt sich insgesamt eine komplexe thermo-zyklische Last, die auf Seite des Plasmas auf
die PFC wirkt. Auf der Riickseite werden die Bauelemente gleichzeitig gekiihlt, sodass ein
instationdres Temperaturfeld entsteht, das zu Materialermiidung fithren kann. Weitere

mechanische Belastungen entstehen durch starke magnetische Felder.

Struktur fir die Kiihlung und das Briiten von Tritium

Plasma-zugewandte Seite der Blankets

Abbildung 1.5.: Verschiedene vorgeschlagene Modulkonzepte fiir DEMO. In orange ist
jeweils die erste Wand dargestellt, die dem Plasma direkt zugewandt sein
wird: a) Helium Cooled Pebble Bed [27], b) Helium Cooled Lithium Lead
(28], ¢) Water Cooled Lithium Lead [29], d) Dual Coolant Lithium Lead
[30]. Der beispielhaft rot umkreiste Bereich ist vergrofiert in Abbildung 1.6
gezeigt.

Fiir die konstruktive Realisierung der Blanket-Module, die die genannten Belastungen
ertragen konnen, sind verschiedene Ansétze vorgeschlagen worden [27-30] und in Abbil-
dung 1.5 dargestellt. Bei allen hier gezeigten Optionen ist vorgesehen, mehrere Module
nebeneinander zu positionieren. Alle Konzepte vereinen auflierdem den Ansatz, die jeweils
dargestellte innere Struktur aus schwach aktivierendem Stahl (RAFM-Stahl) zu fertigen
und diese an der Plasma-zugewandten Seite durch eine Wolfram-Schicht (orange darge-
stellt) zu schiitzen.

Abbildung 1.6 zeigt einen Ausschnitt des Plasma-zugewandten Bereichs der gezeigten
Blanket-Module, der in identischer Bauweise in poloidaler und toroidaler Richtung re-

petitiv an der Oberfliche der Module angeordnet wird. Er ist somit als eine fiir alle
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Abbildung 1.6.: Schnittbild zweier nebeneinander platzierter erste Wand-Bauteile nach
dem Vorbild durch IGITKHANOV et al. [22]. Die Abbildung zeigt den
Plasma-nahen Bereich der Blanket-Module. Die dahinter liegende, erwei-
terte Stahlstruktur ist nicht dargestellt. Aus mehreren, nebeneinander
platzierten Bauteilen der dargestellten Art soll sich der Plasma-nahe
Bereich von Blankets zusammensetzen.

Blanket-Konzepte giiltige ,,Einheits-Komponente* zu betrachten, woraus sich eine kastel-
lierte Oberflachenstruktur der Module ergibt. Die hinter dem dargestellten Ausschnitt
liegende Stahlstruktur der Blankets bleibt in der vorliegenden Arbeit unberticksichtigt.
Sie ist in allen Modul-Konzepten fusionstechnisch notwendig, weil darin das Briiten von
Tritium stattfinden soll, fir die hier durchgefithrten Untersuchungen jedoch ohne Einfluss.
Aufgrund der limitierten thermischen Leitfdhigkeit von RAFM-Stéhlen (vgl. Kapitel
2.1) miissen die Wandstarken Agapy vor den Kithlkandlen, wie in Abbildung 1.6 dar-
gestellt, diinn sein. Sie werden daher voraussichtlich <2 mm betragen, wéhrend die
auf der Plasmaseite der Stahlstruktur angebrachte Wolframschutzschicht 2-4 mm stark
sein wird [22]. Die Breite der sich zur Seite wiederholenden Einheits-Komponente wird
durch die thermisch induzierten Spannungen bestimmt. In der Abbildung betréigt sie
nach IGITKHANOV 20 mm [22]. Die Wahl des Kithlmediums, das, wie im Divertor, Was-
ser oder Helium sein wird, ist bislang offen. Da beide Medien Vorteile beziiglich der
Blanket-Kiithlung aufweisen, werden derzeit beide Konzepte verfolgt [14, 18]. Obwohl
die Entscheidung erheblichen Einfluss auf resultierende Lasten an der ersten Wand hat,
wird in der vorliegenden Arbeit lediglich die Wasserkiihlung berticksichtigt, weil diese
technologisch weiter entwickelt ist als die Heliumkiihlung [20]. Uber die erste Wand und
das Kithlmedium wird die Fusionswarme abtransportiert und mittels einer Turbine und
einem Generator elektrifiziert. Fir die Effizienz der Warmeableitung sind vorrangig die
Stromungsgeschwindigkeit, die Temperatur, der Druck und die Warmekapazitéit des Kiihl-
mediums, sowie der Wérmeiibergangskoeffizient der Grenzflache Blanket-Kithlmedium
relevant.

Durch die hohen thermischen Belastungen und die Wahl des Kiihlmediums liegt eine

groffe Temperaturdifferenz zwischen der plasmanahen Oberfliche der PFCs und der
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Kithlwasser-Seite vor, weshalb Konstruktionswerkstoffe fiir PFCs zu verwenden sind, die
in einem weiten Temperaturfeld agieren konnen. Neben den genannten RAFM-Stéhlen
werden diverse andere Materialien mit akzeptablen Aktivierungsniveaus, bspw. Vanadium-
Legierungen und SiC-Komposite, untersucht. RAFM-Stahle sind jedoch weiter entwickelt,
weshalb voraussichtlich sie in DEMO als Warmesenke und Strukturmaterial der ersten
Wand dienen werden [31]. In ITER wird die Kupferbasislegierung CuCrZr als Wairme-
senke verwendet [32]. Aufgrund der niedrigen oberen Temperaturgrenze (T),,=1080°C)
und der hohen thermischen Lasten in DEMO, ist diese fir die erste Wand von DEMO
jedoch ungeeignet. Als dem Plasma zugewandte Materialien sind in der Vergangenheit
neben Wolfram Kohlefaser-Verbundwerkstoffe und Beryllium vorgeschlagen worden. Beide
weisen jedoch einen geringeren Widerstand gegen Plasma-basierte Erosion auf [13, 33,
34]. AuBerdem nehmen insbesondere die iibrigen giinstigen Eigenschaften von Kohlefaser-
Verbundwerkstoffen unter Neutronenbestrahlung stark ab [35]. Die PFCs von DEMO
werden daher auf der Plasma-zugewandten Seite vollstandig aus Wolframbasis-Materialien
bestehen. Fiir erste Wand-Komponenten wird dadurch eine Lebensdauer von 5 fpy ange-
strebt.

1.3.2. Fiigen von Wolfram und RAFM-Stadhlen

Fiir einen effizienten Reaktorbetrieb sind moglichst lange Betriebsdauern der verbauten
Komponenten erstrebenswert. Jedoch treten neben erosionsbedingten Oberflichenschédi-
gungen strahlungsbedingte Volumenschidden sowie thermo-mechanische Belastungen auf,
die allesamt zu einem friithzeitigen Versagen der PFCs fiihren konnen. Insbesondere ist der
zuletzt genannte Belastungsfall relevant fiir thermisch belastete, stoffschliissige Filigungen
unterschiedlicher Materialien, weil sich hier Materialeigenschaften wie thermische Leitfé-
higkeit, thermische Ausdehnung und E-Modul unstetig dndern. Diverse Fiigeverfahren
sind in den vergangenen Jahren fiir das System Wolfram-Stahl untersucht worden, deren
Ubersicht im Folgenden dargestellt werden soll.

In den meisten Féllen wird ein ca. 3 mm starkes W-Vollmaterial mit einem Struktur-
Vollmaterial (Cu-Basis-Legierung oder RAFM-Stahl) gefiigt. Als Kriterien fir die Qualitat

der stoffschliissigen Fiigung gelten allgemein
« eine kontinuierlich ausgepragte Fiigezone ohne Hohlrdume und Risse, sowie
o die Existenz vollstdndiger Loslichkeit aneinander angrenzender Materialien,

sodass letztlich die thermische Leitfahigkeit tiber die Fiigezone hinweg und ihre Festigkeit
ausreichend hoch sind. Das Fugen von Wolfram und RAFM-Stéhlen kann ohne Zwischen-
schichten (durch bspw. Diffusionsschweifien, Heiflisostatisches Pressen (HIP) und Spark
Plasma Sintering (SPS)) oder mit Zwischenschichten (durch Diffusionsschweifien, HIP
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und Loten) geschehen. Falls Zwischenschichten verwendet werden, sind als zusétzliche

Qualitatskriterien relevant [36]
o ein angepasster thermischer Ausdehnungskoeffizient der Zwischenschicht,
« eine hohere thermische Leitfidhigkeit als der Strukturwerkstoff,
 eine geringe Aktivierung unter Bestrahlung und
o ein hoher Widerstand gegen Strahlungsschéden.

Bislang ist kein Material entwickelt worden, das alle Anforderungen erfiillt, weshalb
Fiigungen mit Zwischenschichten diverser Materialien wie Ti, Ni, Nb, Cu, V, Cr sowie
Legierungen und Laminaten dieser Elemente durchgefithrt wurden, die jeweils von di-
versen Vor- und Nachteilen begleitet werden. Verwendet wurden dafiir insbesondere die
Herstellungsmethoden Heifipressen (Diffusionsschweiien, HIP und in geringem Umfang
SPS) und Loten.

HeiBpressen

Das Diffusionsschweiflen unter uniaxialem Pressdruck wurde beispielsweise in direkter
Anbindung von Wolfram und Eurofer97 durch BASUKI et al. bei einer Schweiltemperatur
von 1050°C und -zeiten von 1-4 h in einer Vakuumbheifipresse bei 60 MPa uniaxialem
Druck ausgefithrt [37]. Wahrend die zu fiigenden Teile eine durchgehende Anbindung
aneinander zeigten, sind in detaillierten Gefiigeaufnahmen Risse und die Bildung interme-
tallischer Fe W -Ausscheidungen an der Grenzflache zu erkennen. Auch bei Optimierung
der Prozessparameter fiihrt eine direkte Fiigung von Wolfram (aw = 4,4-107% K™') und
RAFM-Stihlen (apapy ~ 121076 Kil) unweigerlich zu groflen, thermisch induzierten
Spannungen bei der Herstellung. In diversen Arbeiten sind daher 20 pm starke Vanadi-
umfolien (ay ~ 8,4 -107% K1) als Zwischenschichten eingefiigt worden, um den Sprung
thermischer Dehnung zu reduzieren und das Diffusionsschweiflen bei Temperaturen um
700°C ausfithren zu konnen [36, 38-41]. Zwar weisen Vanadium und Wolfram vollstandige
Loslichkeit in einander auf [42] und die Fiigungen zeigen gute Eigenschaften nach der
Herstellung, problematisch ist bei dieser Materialkombination jedoch die Bildung der
o-Phase FeV, die NOTO et al. nach einem Altern bei 700°C fiir 100 bis 1000 h beobachtet
haben [36]. Sie haben die Kombination daher um eine Ti-Schicht ergénzt. Titan weist einen
dhnlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten auf wie Vanadium (ar; ~ 8,6-1076 Kfl)
und stellt eine ginstige Diffusionsbarriere zwischen dem RAFM-Substrat und der V-Folie
dar. Nach dem o.g. Altern wurde keine o-Phase nachgewiesen, wodurch eine Abnahme der
Biegefestigkeit verhindert werden konnte. ZHONG et al. sowie ZOU et al. haben ebenfalls

Figungen mit Titan-Zwischenschichten durch Diffusionsschweiflen hergestellt. Dafiir
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1.3. Stand der Forschung

verwendeten sie Temperaturen von 800 bis 1000°C und Driicke von 10 bzw. 15 MPa [43,
44]. Tm Anschluss wurde zwar die giinstige Bildung des W-stabilisierten, krz und duktilen
B-Ti beobachtet, jedoch auch die Bildung von sproden Fe,Ti- und FeTi-Ausscheidungen,
die in den vorausgehend genannten Arbeiten unentdeckt blieben.

Da weder Vanadium noch Titan eine geeignete Fiigezone zum Stahlsubstrat ausbilden,
haben L1U et al. einen alternativen Ansatz verwendet. Obwohl die Verwendung von
Nickel aufgrund seiner starken Aktivierung in DEMO nicht gestattet ist, wurde eine
100 pm starke Folie (an; ~ 13,3 - 1075 K™1) im Schichtsystem W-V-Ni-Stahl implemen-
tiert [45]. Aufgrund einer gerichteten Leerstellendiffusion kommt es jedoch zur Bildung
von Kirkendall-Poren an der Grenzflache V-Ni wéhrend des Schweilens bei 1050°C fiir 1 h.
Des Weiteren wurden die sproden, intermetallischen Phasen Ni;V, Ni,V und NiV4 sowie
Risse nachgewiesen. Bei Ansétzen, bei denen lediglich Wolfram, Nickel und das Substrat
bei 850-980°C gefiligt wurden [46], bildeten sich die intermetallischen Phasen NiW und
Ni,W aus. CAI et al. haben dartiber hinaus eine Diffusionsschweiflung der Materialkom-
bination W-V-Cu-0,01C17CrFe bei 1050°C und 10 MPa fiir 1 h hergestellt [47]. Die
Fligezone ist frei von sproden Phasen und weist eine Zugfestigkeit von bis zu 400 MPa auf.
Generell zeigen Kupfer-basierte Fiigungen jedoch ein frithzeitiges Versagen bei thermo-
zyklischer Belastung. Die groflen Spriinge der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
(agy = 16,5-107° K’l) werden nach dem Diffusionsschweiflen durch die hohe Plastizitéit
des Kupfers kompensiert. Nach wenigen thermischen Zyklen verfestigt die Kupferschicht
jedoch und es kommt zur Delamination des Verbundes. Bei Neutronenbestrahlung schwillt
reines Kupfer dariiber hinaus stark unter Porenbildung an, sodass mit einer Reduzierung
der Festigkeit und thermischen Leitfahigkeit gerechnet werden muss.

Abschlielend ist noch der Versuch zu nennen, Niob aufgrund seines passenden thermischen
Ausdehnungskoeffizienten (axp, ~ 7,9 - 1076 K™') als alleinige Schicht zwischen Wolfram
und einem RAFM-Stahlsubstrat zu verwenden. Durch das Schweiflen bei 1050°C und
anschlieBendes Glithen bei 760°C entstehen jedoch Niob-Karbide [48]. Niob wird dariiber

hinaus stark durch Neutronen aktiviert.

Neben dem Diffusionsschweiflen wird in diversen Arbeiten HIP zum Figen von Wolfram-
und RAFM-Bauteilen durchgefithrt. Durch den isostatischen Druck wird eine bessere
Ausbildung der Filigezonen erwartet, jedoch erfordert das Verfahren ein aufwéndiges Ver-
schliefen der Bauteile in einer Metallkapsel vor dem Pressen. Wéhrend sich JUNG et al.
und WANG et al. auf das Fiigen durch HIP mit einer Zwischenschicht aus Titan konzen-
trierten, untersuchte PARK dariiber hinaus weitere Materialien. In allen durchgefithrten
Arbeiten fand das HIP bei 900 bis 930°C und 100 MPa fir 1,5-2 h statt, gefolgt von
einer prozessintegrierten Warmebehandlung bei 750°C, 2 h und 70 MPa [49-51]. Alle

Grenzflichen wiesen eine homogene, poren- und rissfreie Anbindung auf. Wie schon fir
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1. Einleitung

das Diffusionsschweiflen mit Ti-Zwischenschichten werden auch bei der Herstellung durch
HIP die Fe- und Cr-induzierte Stabilisierung von f-Ti, jedoch auch die Bildung der
intermetallischen Phasen FeTi und Fe,Ti, teilweise auch Fe,Ti,O, Fe,Ti+Cr,Ti, und die
Cr-reiche o-Phase, beobachtet [49, 51]. Die Diffusion von Cr und C in die Ti-Schicht wird
auBerdem als mogliche Ursache fiir ein vollstandig ferritisches (entfestigtes) Stahlgefiige
nahe der Fiigezone genannt [49]. Scherfestigkeiten werden mit ca. 115 MPa [50] und
ca. 135 MPa [51] beziffert. Die Ergdnzung des Materialsystems um eine 2 pm starke
Cr-Schicht zwischen dem Wolframstiick und der Titanfolie fithrt zu einem Versagen der
Scherpriiflinge an der W-Cr-Grenze und der Verringerung der Scherfestigkeit von 115 MPa
auf 80 MPa [50].

Vereinzelt wurde tber die etablierten Methoden des Diffusionsschweiflens und HIP hin-
aus SPS zum Fiigen von Wolfram und RAFM-Stahl durchgefiihrt. KRUSZEWSKI et al.
verwendeten hierfir eine 100 pm starke Fe-Zwischenfolie und fiithren das Fiigen bei 700°C
fir 0,5 h aus [52]. Ein Pressdruck wird nicht genannt, jedoch kann durch die allgemeine
Verwendung von Graphit-Matrizen beim SPS angenommen werden, dass dieser auf 60-
100 MPa limitiert war. Die Fiigung nach Herstellung zeigte vereinzelt Poren, wies jedoch

keine intermetallischen Phasen auf.

Loten

Uber das Schweifien hinaus wurden diverse Arbeiten durchgefiihrt, bei denen ein Wolfram-
und ein Stahlstiick durch Léten verbunden wurden. Beim Loten wird eine niedrig schmel-
zende metallische Legierung zwischen die zu fiigenden Teile gegeben und der Materialkom-
plex auf Temperaturen oberhalb der Lot-Solidustemperatur aufgeheizt. Wahrend das Lot
fliissig ist, Grundmaterialien jedoch fest bleiben, werden an den Grenzflachen neue Phasen
gebildet. Generell stellt das Loten fiir die Fusionstechnologie eine Herausforderung dar,
weil die meisten hochtemperaturbestédndigen Lote Silber- und Kupfer-Basislegierungen
sind. Silber neigt zu Aktivierung unter Neutronenbestrahlung und Bildung langlebiger
Radionuklide, wihrend Cu zu Porenbildung neigt und folglich schwillt. CHEHTOV et al.,
KALIN et al. und MA et al. haben als Alternative zu Ag-Basisloten Ni-Basislote verwen-
det [53-55], die grundsitzlich ebenfalls nicht gut fiir Neutronen-belastete Anwendungen
geeignet sind, jedoch etwas stabiler sind als Silber. Der Schmelzpunkt von reinem Nickel
betragt 1455°C und wird durch die Zugabe von 15-20 % Cr, 7,5-10 % Si und <1,5 % B auf
< 1150°C reduziert [55]. Das Loten wurde im Vakuumofen bei 1150-1180°C fiir 12 und
30 Minuten ausgefiithrt. Aufgrund des hierbei teilweise rekristallisierenden Stahlgefiiges
schlossen CHEHTOV et al. Warmebehandlungsschritte bei 980°C fiir 30 min sowie bei
730°C fir 4 h an. Alle geloteten Fiigungen zeigten in Querschliffen unerwiinschte Charak-
teristika wie intermetallische Phasen [53], Risse [53, 54] und Boride [55].
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KALIN et al. haben in einem weiteren, aufwindigeren Ansatz ein geschichtetes Mate-
rialsystem der Reihenfolge W-Ti Lot-Ta Folie- Fe Lot-Stahl bei 1150°C fir 20-60 min
verbunden [56]. Wahrend die Wolfram-seitige Fligung homogen ist und keine sproden
Phasen aufweist, wurde an der Stahlseite ein komplexes Phasengemisch mit unbekannten
Eigenschaften dokumentiert. Die als Spannung-reduzierend vorgesehene Ta-Schicht wurde

beidseitig durch verwendeten Lote angelost, was zu Porenbildung fiihrte [56].

Thermisches Spritzen

Als Alternative zum Fugen von Vollmaterialien aus Wolfram und RAFM-Stahl stellt sich
die Methode des thermischen Spritzens eines der beiden Bestandteile auf ein Substrat des
jeweils anderen dar. Dabei wurde das Spritzen von Stahl auf Wolfram in der Literatur
in geringerem Umfang untersucht, weil die Haftung der Schichten unzureichend ist. Als
Griinde hierfiir sind zu vermuten, dass ein Wolframsubstrat nur schlecht aufzurauen ist,
wodurch die mechanische Verklammerung der Stahlschicht nicht ausreicht, sowie der
groBBe Unterschied thermischer Kontraktion von heiflen Stahltropfen und dem Wolfram-
substrat. Das Spritzen von Wolfram auf Stahlsubstrate hingegen ist in groem Umfang
untersucht worden. GREUNER et al. haben Wolfram durch Vakuum Plasmaspritzen
(VPS) auf verschiedene wassergekiihlte RAFM-Stahlsubstrate aufgebracht [57]. Uber die
Bildung intermetallischer Ausscheidungen wurde nicht berichtet und eine Delamination
der gespritzen Schichten nach der Herstellung fand nicht statt, jedoch lag die Porositat
der abgeschiedenen Schichten bei 20 Vol.-%. Diese hohe Porositét ist insbesondere dann
inakzeptabel, wenn die gespritzte Schicht als dem Plasma direkt zugewandte Schutzschicht
fungieren soll, wie hier der Fall, weil die thermische Leitfihigkeit beeinflusst wird und Gase
im Reaktorbetrieb zuriick gehalten werden. TOKUNAGA et al. und YAHIRO et al. haben
den VPS-Prozess soweit optimiert, dass die Porositidt auf 9 bzw. 0,6 Vol.-% reduziert
werden konnte, jedoch zeigten sich hier Anbindefehler zum Substrat, was zur frithzeitigen
Delamination unter thermischer Belastung fithren kann [58, 59]. THOMAS et al. haben
daher versucht, die Haftung einer gespritzen Wolframschicht zu erhéhen, indem sie das
Stahlsubstrat mittels eines Lasers strukturiert haben [60]. Nur in einer Teilmenge der
homogenen Schichten mit 20 Vol.-% Porositat zeigte sich hierdurch ein Unterbinden
der Delamination, was auflerdem mit der beobachteten und unerwiinschten Einleitung
von Rissen an der spitzen Oberflichenstruktur des Stahlsubstrats begriindet wird [60].
TOKUNAGA et al. haben die Eignung der von ihnen hergestellten Verbunde unter ther-
misch zyklierender Oberflichenbelastung von 6 MW m 2 fiir jeweils 20 s bei simultaner
Kihlung des Substrats untersucht. Nach 16 Zyklen wurden Oberflichenverdnderungen
der gespritzen Schicht und Risse, die bis zum Substrat vordringen, beobachtet [58]. YA-
HIRO et al. haben dariiber hinaus Thermoshock-Tests bei dhnlichem Versuchsaufbau

wiec TOKUNAGA et al. mit 190 bis 560 MW m 2 Leistungsdichte fiir 5 ms durchgefiihrt.
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Getestet wurden sowohl W-Schichten, die mittels Vakuumplasmaspritzen (VPS) als auch
Atmosphérischem Plasmaspritzen (APS) auf RAFM-Stahl abgeschieden wurden. Alle
Proben zeigen oberhalb einer Belastung von 190 MW m ™2 das Ausbilden von Rissen und
oberhalb von 380 MW m 2 aufgeschmolzene Bereiche. Allgemein waren die VPS-Schichten
etwas resistenter gegen Thermoshock als APS-Schichten [58].

Anhand der geschilderten Ansétze wird offensichtlich, dass komplexe Materialverbiinde
zum Figen von Wolfram- und RAFM-Bauteilen nicht erfolgreich waren. Es ist daher
kritisch zu untersuchen, ob diese tatsichlich zielfithrend sind, oder ob die alleinige Verwen-
dung von RAFM-Stahl und Wolfram in einer speziellen Anordnung, dem FGM, sinnvoller

ist.

1.3.3. Funktional Gradierte Materialien (FGMs)

Der Begriff ,,Funktional Gradierte Materialien (FGMs) ist erstmals im Jahr 1984 durch
japanische Wissenschaftler im Kontext thermischer Schutzschilde mit angepasstem ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten fiir die Raumfahrt vorgeschlagen worden [61]. Materi-
alwissenschaftlich allgemein charakterisiert ein FGM die monotone, rdumliche Abstufung
der chemischen Zusammensetzung, der Kristallstruktur, der Mikrostruktur oder einer
Kombination dieser [62, 63]. Vor technologischem Hintergrund werden Funktional Gra-
dierte Materialien spezieller als Komposite aus zumeist zwei Konstituenten bezeichnet,
deren Volumenanteile monoton tiber der Schichtdicke des Komposits gradiert sind [61,
64].

Gewohnlicherweise bestehen Komposite aus einer Matrix, in der ein zweites Material
geringeren Anteils homogen verteilt vorliegt. Durch die Kombination werden makrosko-
pische Eigenschaften erlangt, die durch eine getrennte Betrachtung der Konstituenten
nicht moglich wiren und wodurch der Verbund fiir eine bestimmte Anwendung optimiert
wird [1]. Im speziellen Fall von FGMs ergénzen sich beide Konstituenten inhomogen, um
bestimmte, ortsabhdngige Eigenschaften zu erlangen. Das Konzept ist generell anwendbar
auf Metalle, Keramiken und organische Materialien. Bekannte Beispiele, die bereits alter
sind als der Begriff des FGMs selbst, zeigen sich im Randschichthérten von Stahl oder
dem Fiigen von Glas- und Metallstrukturen durch gradierte Schichten [65]. Seit den
frithen 1990er Jahren wird die Verwendung von FGMs auch fiir die Fusionstechnik disku-
tiert. Bspw. hat GASIK, basierend auf einfachen, analytischen Interpolationsmodellen der
Materialeigenschaften eine grundlegende Studie fiir die Implementierung von gradierten
Cu/W-Schichten in den oberen Divertorplatten von ITER durchgefithrt [66] und UEDA
das Modell um plastische, temperaturabhingige Materialeigenschaften erweitert [67].
Ein elasto-plastisches und viskoplastisches FE Modell fir FGM-gefiigte Wolfram-Stahl-
Komponenten am Beispiel einer Helium-gekiihlten Divertor-Komponente wurde bspw.

durch WEBER et al. vorgestellt [68]. Unter der Beriicksichtigung von Schichtdicke und
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-orientierung sowie verschiedener analytisch interpolierter Gradierungsfunktionen wurden
Spannungen und Dehnungen bei thermischer Belastung berechnet, die fiir eine anschlie-
Bende kriech- und ermiidungsbasierte Lebensdaueranalyse der Komponenten verwendet
wurden.

Es konnte mit den vorausgehend genannten Simulationen gezeigt werden, dass durch
die Implementierung von FGMs in der Fiigezone artfremder Werkstoffe bei thermischer
Belastung eine Reduzierung plastischer Dehnungen erreicht werden kann. Diese fithrt
bei thermo-zyklischer Beanspruchung allgemein zu einem frithzeitigen Versagen eines
Verbundes, was folglich durch die Implementierung eines FGM (unter Annahme idealer,
kontinuierlicher Materialeigenschaften) hinausgezogert werden kann [68].

Im Hinblick auf die Giiltigkeit der Modelle sind durch die Fertigung von FGMs diverse

Kriterien zu erfiillen. Die Herstellungsmethode muss
o eine ausreichende Schichtdicke
« eine feine Abstufung der Konstituenten
o die Unterdriickung von Oxidation
e die Vermeidung von Bildung unerwiinschter Phasen und
« eine grofitechnische Umsetzung

ermoglichen. Im Folgenden werden verschiedene Herstellungsmethoden beschrieben, die
unter diesen Anforderungen denkbar erscheinen.

Héufig werden Metal Matrix Composites (MMC) durch druckloses Sintern aus Pul-
vern der jeweils vorgesehenen Konstituenten gefertigt. Dieser diffusionsgetriebene Prozess
funktioniert jedoch nur bei Materialien dhnlicher Solidustemperaturen. Fiir die Herstel-
lung von (gradierten) Kompositen aus Wolfram (Ty, w ~ 3400°C) und RAFM-Stéhlen
(TsorrarM & 1500°C) wére die Diffusion von Wolfram unterhalb der Solidustemperatur
von Stahl fiir eine vollstdndige Verdichtung zu langsam. Das Laser Sintering (auch
bezeichnet als Laser Casting, 3D Cladding, Laser Cladding oder Laser Metal Deposition)
versucht diese Komplikation zu umgehen, indem kleine Bereiche eines Substrats stark
und schnell erhitzt werden. Durch den lokalen Wérmeeintrag schmelzen eine geringe
Menge Substrat und darauf gespriihtes Pulver partiell auf und kiihlen schnell wieder ab,
sodass oberhalb der Solidustemperatur zwar eine Verdichtung stattfindet, die Bildung
von Fremdphasen jedoch minimiert wird. Das Verfahren wurde bspw. fir Cu/W-FGMs
von PINTSUK et al. vorgestellt [69)].

Die Herstellung von RAFM/W-FGMs wurde bereits erfolgreich durch das s.g. Resi-
stance Sintering under Ultra High Pressure (RSUHP) durchgefiihrt [39, 70]. Die
Widerstandsheizung und der hohe isostatische Druck (bis zu 9 GPa) des Verfahrens
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haben eine vollstandige Gradierung der Komposite bei vergleichsweise geringen Kosten
ermoOglicht, jedoch sind vereinzelt Risse an den Grenzflichen W-RAFM-Stahl zu finden.
Eine grofitechnische Herstellung von Kompositen mit diesem Verfahren ist auflerdem
nicht méglich [39, 70].

Explosivverdichten von Wolfram- und RAFM-Pulvern wurde fiir 0-60 Vol.-% W ange-
wendet, jedoch wurden in den Kompositen diverse unerwiinschte Charakteristika wie ein
inhomogenes Gefiige mit Poren und intermetallischer Ausscheidungen dokumentiert [71].
Das Verfahren ist dariiber hinaus aufwéndig in der Anwendung, was eine grofitechnische
Umsetzung erschwert.

Vergleichsweise einfach ist demgegentiber die Herstellung eines gradierten Komposits
durch Fliissigphaseninfiltration. ITO et al., ZOU et al. und JEDAMZIK et al. haben
dazu ein offenporiges Wolframgeriist entweder durch Sintern [72, 73] oder durch elekro-
chemische Bearbeitung [74] realisiert und dieses anschlieend mit Kupfer infiltriert. Das
Verfahren funktioniert gut, sofern die Infiltration im Vakuumofen durchgefithrt und eine
Bildung intermetallischer Phasen (wie im System Cu-W) unterbunden wird.

Des Weiteren konnen Fe/W-FGMs durch Elektrodeposition hergestellt werden, indem
Potential- und Spannungsdichte variiert werden und somit variable Mengen der jeweiligen
Anoden-Metalle an der Kathode abgeschieden werden [75, 76]. Ein vollstdndige Gradie-
rung konnte hierdurch jedoch noch nicht realisiert werden. Lediglich eine Variation von
23-30 at.-% W wurde erreicht.

Mittels Magnetron Sputtering (Physical Vapor Deposition (PVD)) konnten dariiber
hinaus gradierte Fe/W-Schichten mit einem Wolframanteil von 33-87 Vol.-% hergestellt
werden. Das Verfahren ist technisch etabliert, jedoch konnten bislang nur diinne Schichten
im Bereich weniger pm Stérke hergestellt werden [39].

Abschlieflend ist noch das in Kaptiel 1.3.2 genannte Plasmaspritzen zu nennen, mit dem
neben dem Aufbringen sehr dicker Wolframschichten, die als Plasma-zugewandtes Material
vorgesehen waren, auch etwas diinnere, gradierte RAFM/W-Schichten hergestellt werden
kénnen. Bspw. haben vor diesem Hintergrund ZHOU et al. das Atmosphéarisches Plas-
maspritzen (APS) [77] sowie WEBER et al. und PINTSUK et al. das VPS untersucht [39,
78]. Wahrend das VPS vielversprechende Ergebnisse zeigt, stellen beim gewohnlichen
APS hohe Sauerstoffgehalte von bis zu 1 % Schwachstellen hinsichtlich der mechanischen
und thermo-physikalischen Eigenschaften der Komposite dar [77].
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1.4. Versagen einer PFC-Fiigung und Folgerungen fiir

notwendige Entwicklungen

In den vorausgehenden Teilkapiteln sind die Schwierigkeit hoher (thermischer) Belastun-
gen von PFCs genannt worden, sowie eine darauf basierende Konstruktion des Plasma-
zugewandten Bereichs von Blanket-Modulen. Es sind weiterhin verschiedene Konzepte
dargestellt worden, durch die die RAFM-Stahlstruktur mit der Wolfram-Schutzschicht zur
genannten Konstruktion gefiigt werden soll. Dies kann entweder durch das Aufspritzen
von Wolfram auf ein Substrat geschehen oder durch das Filigen von Vollmaterialien. Das
Spritzen von Wolfram auf ein Substrat erweist sich als schwierig, weil dadurch herstel-
lungsbedingte Schwachstellen in der ohnehin héchstbelasteten W-Schutzschicht auftreten.
KALIN et al. und BROSSA et al. haben gezeigt, dass Risse in PFCs ohnehin generell in der
sproden Wolframseite des Verbundes initiiert werden [54, 79], weshalb die W-Schutzschicht
nicht zusétzlich durch herstellungsbedingte Fehlstellen geschwécht werden sollte. Es ist
daher das Fiigen von Vollmaterialien vorzuziehen, das jedoch nicht durch einen direkten
Verbund méglich ist, sondern einer Spannungen relaxierenden Zwischenschicht bedarf.
Diese kann wiederum entweder eine homogene Folie, ein Lot oder ein Funktional gradiertes
Material (FGM) sein. Bislang ist noch keine Methode dahingehend erfolgreich gewesen,
den RAFM-W-Verbund gegen thermo-zyklische Belastung bestéandig zu fiigen. Neben
thermodynamischen Ursachen sind unterschiedliche Versagensmechanismen der Fiigung
hierfiir verantwortlich, die im Folgenden erklart werden.

Grundsétzlich konnen zwei Extremfélle voneinander unterschieden werden [80]:
Zunéchst kann durch starke thermische Lasten ein abpruptes Versagen der Fiigung auftre-
ten, bei dem sich die Wolfram-Schutzschicht partiell oder vollstdndig vom Stahlsubstrat
ablost. Dies findet insbesondere bei einer Fiigung ohne Anpassung der thermischen Deh-
nungen (z.B. der direkten RAFM-W-Fiigung) statt und bei Fiigungen, die das Ausbreiten
eines Rissnetzwerkes gestatten, ohne dabei Energie zu dissipieren (z.B. bei Existenz von
sprod versagenden Ausscheidungen, intrinsischen Rissen, Poren oder Bindefehlern). Die
Wolfram-Schutzschicht delaminiert dann spontan vollstandig oder partiell und schmilzt
bei der folgenden Belastung auf.

Dem spontanen Versagen steht das thermo-zyklisch induzierte Ermiidungsversagen (engl.
Low Cycle Fatigue (LCF)) gegentiber, das vorwiegend bei plastisch deformierbaren Fiige-
zonen auftritt, z.B. bei Verwendung einer Cu- oder idealen FGM-Zwischenschicht. An
einer Schwachstelle des RAFM-W-Verbundes, bspw. vor einem Bindefehler, einem Riss
oder einer Pore, tritt verstarkt plastische Dehnung auf, die zunédchst zu Verfestigung
und mit weiteren Lastzyklen zu Risseinleitung bzw. -fortsetzung fithrt bis die Fligung
vollstédndig aufgetrennt ist. Je grofler die plastische Verformung ist, desto frither setzt das

zyklisch induzierte Versagen ein.
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Eine realistische Betrachtung des Problems vereinigt beide Extrema, wonach zunéchst ein
langsam fortschreitendes Risswachstum stattfindet, bis ab einem unbestimmten Punkt
die tibrige Verbindungsfliche zwischen Wolframschicht und Stahlsubstrat nicht mehr aus-
reicht, um die Energie einer thermischen Last von der Schutzschicht weg zu transportieren.
Letztere iiberhitzt in der Folge so stark, dass die thermisch induzierten Spannungen an
der Fiigezone die temperaturbedingt herabgesetzte Festigkeit der Fiigung tiberschreitet,

was zum spontanen Versagen der Fiigung fithrt [80].

Die Ubersicht iiber den Forschungsstand des Fiigens von RAFM-Stahlsubstraten mit
Wolfram-Schutzschichten zeigt, dass verschiedene Ansétze fiir das Fiigen existieren. Es ist
in der Vergangenheit jedoch keine Methode, die allen fusionstechnischen Anforderungen
nachkommt und die Belastungen von PFCs toleriert, erfolgreich durchgefithrt worden.
Unter Berticksichtigung der beschriebenen Versagensmechanismen ist es daher weiterhin
notwendig, eine Zwischenschicht fir die RAFM-W-Fiigung zu entwickeln, die sowohl
spontanes Versagen, als auch Ermiidungsversagen der Fligung unterbindet. Insbesondere
sind auflerdem die genauen Eigenschaften von Zwischenschichten zu untersuchen, denn
lediglich bei Kenntnis dieser kann der spezielle Versagensmechanismus verstanden und

die Fiigung weiterentwickelt werden.

1.5. Ziel und Weg

Diese Arbeit widmet sich im weiteren Kontext der Notwendigkeit, Wolfram- und RAFM-
Vollmaterialien fiir die erste Wand des Fusionsreaktors DEMO zu fiigen. Das explizite
Ziel ist eine Charakterisierung funktional gradierter Fe/W-Materialien, welche durch
verschiedene Verfahren hergestellt wurden und als Zwischenschicht in der RAFM-W-
Fiigung dienen koénnen. Die Ergebnisse der Charakterisierung dienen einer Evaluierung
der jeweiligen Herstellungsverfahren und sollen zukiinftigen Arbeiten eine Grundlage fur
das Verstandnis der Funktionsmechanismen und Grenzen von FGMs darstellen.

Dafiir wird zundchst ein numerisches Modell erstellt, das die thermo-mechanischen
Spannungen und Dehnungen eines RAFM-FGM-W-Verbundes fiir die erste Wand des
Fusionsreaktors DEMO anhand einer Einheits-Komponente untersucht. Hierbei werden

insbesondere die folgenden Aspekte beriicksichtigt:

o Welche Interpolationsmodelle sind fiir die Zuweisung von FGM-Eigenschaften

sinnvoll?

o Welche Spannungen und Dehnungen treten nach dem Fiigen der Einheits-Komponente

auf?
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o Welche Spannungen und Dehnungen treten wéahrend des Reaktorbetriebs unter

charakteristischen Belastungen auf die ersten Wand auf?

o Welche geometrischen Dimensionen sind fiir eine Komponente der ersten Wand und
das FGM geeignet?

Im experimentellen Teil der vorliegenden Arbeit werden vier Methoden, namentlich
o das Magnetron Sputtering
 das Infiltrieren von porésem Wolfram mit fliissigem Eisen
 das Atmosphérische Plasmaspritzen mit geschiitztem Substrat (APS) und
o das Electro Discharge Sintering (EDS)

zur Herstellung von FGMs durchgefiihrt. Fiir das Magnetron Sputtering erfolgt eine
mikrostrukturelle Charakterisierung anhand eines dreischichtigen FGMs. Die Infiltrati-
on wird anhand des Gefliges eines homogenen, 70 Vol.-% Wolfram-haltigen Komposit
bewertet. Auf der Charakterisierung der APS- und EDS-FGMs liegt ein Schwerpunkt.
Diese erfolgt auf Grundlage mikrostruktureller, thermo-physikalischer sowie mechani-
scher Eigenschaften anhand einzelner homogener Komposite (Teilschichten der FGMs),
um somit das Verhalten des jeweiligen gesamten FGMs besser zu verstehen. Mit den
Ergebnissen der EDS-Komposite wird abschlielend das FE Modell erneut berechnet.
Parameter zum Fiigen der gradierten Schichten zu einer vollstandigen Komponente mittels

uniaxialen Heifipressens (Diffusionsschweifien) werden im Anhang dieser Arbeit betrachtet.

Neben dem Einleitungskapitel, in dem die Idee der Kernfusion und der Stand der
Forschung zum Figen von PFCs geschildert wurde, ist die vorliegende Arbeit wie folgt
untergliedert.

Im zweiten Kapitel ,,Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden“ werden
allgemeine materialwissenschaftliche und produktionstechnische Grundlagen beschrieben,
die fiir das Verstdndnis der Schicht-Herstellung und -Untersuchung in dieser Arbeit
erforderlich sind. Im dritten Kapitel ,FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten
Schichten* werden aus der Literatur bekannte mathematische Modelle zur Berechnung
von thermo-physikalischen und mechanischen Komposit-Eigenschaften eingefiihrt und
auf das gradierte RAFM/W-System angewendet. Auf Grundlage eines Vergleichs werden
geeignete Modelle fiir die Implementierung in die FE Simulation ausgewéahlt. Das vierte
Kapitel ,,Schichtherstellung und Charakterisierung“ beschreibt das explizite Vorgehen
bei der Ausfithrung eines jeweiligen Verfahrens. Im finften Kapitel ,Ergebnisse und
Diskussion® werden zunéchst die Ergebnisse der auf Kapitel 3 basierenden FE Simulation

einer Einheits-Komponente fiir die erste Wand behandelt, gefolgt von Ergebnissen der
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1. Einleitung

in Kapitel 4 beschriebenen Herstellung und Untersuchung homogener Komposite und
gradierter Schichten. Es folgt eine ,,Abschlieflende Gesamtdiskussion“ unter Beriicksichti-
gung aller Ergebnisse und dem Kontext, in dem die vorliegende Arbeit angefertigt wurde.
Zuletzt wird eine kurze Zusammenfassung und ein Ausblick auf zukiinftige Téatigkeiten
auf dem Feld der RAFM-W-Fiigung gegeben.
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2. Grundlagen der Materialien und

Herstellungsmethoden

2.1. Untersuchtes Materialsystem

Wie in der Einleitung geschildert, werden Blanket-Module von DEMO aus einem RAFM-
Stahlsubstrat und einer darauf aufgebrachten Wolfram-Schutzschicht bestehen. Die Mate-

rialien sollen im Folgenden eingeordnet und relevante Eigenschaften dargestellt werden.

2.1.1. Reduced Activation Ferritic Martensitic (RAFM)-Stahle

Ahnlich wie bei Spaltungsreaktoren unterliegt die Wahl der Neutronen-belasteten Struk-
turwerkstoffe eines Fusionskraftwerks besonderen Anforderungen. Normalerweise werden
Eigenschaften von Stahlen durch Legierungselemente und spezielle Warmebehandlungen
generiert. Aufgrund der Aktivierung durch die 14 MeV-Neutronen diirfen fiir Stéhle,
die im Reaktorgefaf eines Fusionskraftwerks verwendet werden, jedoch nur ausgewéhlte
Legierungselemente genutzt werden. Als Regel fiur die Selektion gilt ein Absinken der
Strahlendosis der Bauteile (und somit der verwendeten Elemente) unter 2 mSh ™' inner-
halb von 100 Jahren. Abbildung 2.1 zeigt die berechnete Strahlendosis fiir verschiedene
Legierungselemente iiber der Zeit, ausgehend von einer Bestrahlung mit einem typischen,
fusionsrelevanten Neutronenspektrum an der ersten Wand [81]. Géngige Legierungsele-
mente in teils hohen Konzentrationen wie Ni, Mo, Nb oder Co sind demnach in Stahlen fir
Fusionskraftwerke nicht gestattet. WIFFEN und SANTORO haben in einer umfangreichen
Studie gezeigt, dass beispielsweise bei einer PFC-Belastung von 9 MW m 2 lediglich
<2 At.-% Ni, <0,36 At.-% Mo, <0,36 At.-% N, <0,25 At.-% Cu und <0,36 ppm Nb im
Stahl enthalten sein durfen [82]. Die Warmfestigkeit-steigernde Wirkung von Mo durch
Mischkristallhdrtung oder Bildung von Sonderkarbiden [83] kann jedoch beispielsweise
durch W, Ta, Ti und V substituiert werden [82]. Neben dem bewussten Verzicht der
genannten, stark aktivierenden Legierungselemente sind diese auch in geringen Verunrei-
nigungsmengen bei der Stahlerzeugung konsequent zu vermeiden, weshalb die Produktion
von Reaktorstdhlen kostenintensiv ist.

Auf Grundlage der zulédssigen Legierungselemente sind Stdhle entwickelt worden, die
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2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden
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Abbildung 2.1.: Berechnete Strahlendosis tiber der Zeit fiir verschiedene Elemente nach
Bestrahlung durch ein typisches fusionsrelevantes Neutronenspektrum
in der ersten Wand nach GILBERT und SUBLET [81]. Die ausgezoge-
nen Linien sind Legierungselemente von Eurofer. Angenommen wurde
ein HCPB-Reaktor 1,6 GW Fusionsleistung, einer Neutronenflussdichte
von 5,04 - 10 cm~2s7! und zwei Jahre Reaktorbetrieb. Elemente, de-
ren Linien das rot hinterlegte Rechteck passieren, sind in DEMO nicht
gestattet.

neben einer geringen Aktivierbarkeit, eine ausreichend hohe (Warm-)Festigkeit und hohen
Widerstand gegen Neutronen-Schadigung (Versprodung und Schwellen) zeigen. Alle Stéhle
der als RAFM-Stéhle zusammengefassten Gruppe weisen ein ferritisch-martensitisches
Geflige und 7-10 Gew.-% Cr sowie ca. 0,1 Gew.-% C auf. Die nominelle Zusammensetzung
der in Europa und Japan als Refenzmaterialien eingefithrten Stdhle Eurofer97 und F82H
sind in Tabelle 2.1 aufgefiihrt. Da die Verfiigbarkeit dieser Materialien begrenzt ist,
werden haufig Untersuchungen mit Vergleichs-Stahlen durchgefithrt, deren Zusammenset-
zung ebenfalls in der Tabelle aufgefiihrt ist. In den meisten Féllen handelt es sich dabei
um die Rohrleitungsstahle P91 und P92 von Dampfkraftanlagen, die mit 9 Gew.-% Cr
sowie mit 1 Gew.-% Mo bzw. 2 Gew.-% W legiert sind. In den aufgezeigten Legierungen
dienen Cr und W hauptséchlich der Festigkeitsteigerung durch Mischkristallbildung. Cr
fithrt auBerdem in Verbindung mit C zu Karbidbildung vom Typ M,;Cy4 wahrend V
und Ta als Karbide vom Typ MC ausgeschieden werden. Mn dient der Stabilisierung
der Austenitphase, die durch den Cr-Anteil verengt wird, vor dem Hintergrund eines
martensitischen Gefiiges jedoch erforderlich ist [83]. Mo wird in P91 und P92 ebenfalls
als Mischkristall- und Karbidbildner hinzugegeben, jedoch in Eurofer und F82H durch
Ta ersetzt.

Die Gefiige der Stiahle F82H [84, 86] und Eurofer [86-89] sind in der Literatur ausgiebig
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2.1. Untersuchtes Materialsystem

Tabelle 2.1.: Nominelle, stoffliche Zusammensetzung relevanter Stahle fir die Fusions-
technik. In allen Stahlen stellt Fe den zu 100 % ausgleichenden Anteil

dar.
Name C Cr Mn %% Ta A% Mo Ni S P N
Eurofer 0,11 9,0 0,40 1,10 0,06- 0,15- <0,005 <0,005 <0,005 <0,005 0,03
[84] 0,09 0,25
F82H 0,1 7,5 0,16 2,0 0,04 0,2 0,002 0,002 0,006
84)
P91 [85] 0,08 8,0- 0,38 - - 0,18- 0,85- <04 <0,001 <0,02 0,03-
0,12 9,5 0,25 1,05 0,07
P92 [85] 0,07- 8,5- 0,3- 1,5- - 0,15- 0,3- <04 <0,01 <0,02 0,03-
0,13 9,5 0,6 2,0 0,25 0,6 0,07

beschrieben sowie das des in Europa préiferiertem Eurofer zur Ubersicht in Abbildung 2.2
dargestellt. Es wird eingestellt durch Warmwalzen, anschlielendes Normalisierungsglithen
bei 980°C fiir 30 min, Abkiihlen an Luft und abschlieBendes Anlassen bei 760°C fiir
90 min [90]. Die Charakteristika von Eurofer werden beschrieben mit i) einer feineren
ehemaligen Austenitkorngrofle gegeniiber der von F82H wegen mehr enthaltenen Tantals,
ii) einem vollstdndig martensitischen Geflige und iii) mehr Sekundérkarbiden gegeniiber
F82H ebenfalls wegen hoherer Ta- und V-Gehalte [84, 86].

Abbildung 2.2.: Gefiige von Eurofer im Auslieferungszustand. Zur besseren Sichtbarkeit
der Koérner wurde die Oberflache poliert und geétzt [90].

Das zulédssige Temperaturfenster fir die Anwendung von Eurofer ergibt sich zu 350-
550°C aus der Neutronen-bedingten Versprodung unterhalb von ca. 350°C sowie aus
dem oberhalb von 550°C einsetzenden Kriechen [91-93]. Oxide Dispersion Strengthe-
ned (ODS)-Varianten konnten ggf. bis 650°C verwendet werden. Ab ca. 800-820°C findet
die a-y-Umwandlung statt [90, 92], ab ca. 1050°C setzt Kornvergroberung ein [94] und
ab ca. 1500°C erfolgt der Ubergang zur Fliissigphase. Bei Raumtemperatur betrigt die
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2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden

Dichte von Eurofer pgyofer = 7,87 gcm’g' [71]. Wéhrend der lineare thermische Ausdeh-
nungskoeflizient im Temperaturbereich 200-400°C mit o Burofer = 12,7 - 1079 K~! sowie
die thermische Leitfahigkeit Agurofer = 3045 Wm ™ K ™! im Temperaturbereich 300-900°C
als vergleichsweise konstant angegeben werden [95, 96], konnen die stark Temperatur-
abhangigen mechanischen Parameter E-Modul, Dehngrenze Ry und Zugfestigkeit Ry,
Abbildung 2.3 entnommen werden [71, 90].
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Abbildung 2.3.: Mechanische Eigenschaften von Eurofer iber der Temperatur. Dargestellt
sind der E-Modul, die 0,2-%-Dehngrenze und die Zugfestigkeit [71, 90].

2.1.2. Wolfram

Das Element Wolfram zeichnet sich speziell durch die hochste Liquidustemperatur
(Tw iq = 3400°C) aller Metalle sowie eine hohe Atommasse von 183,84 und eine hohe
Dichte von pw = 19,25 gem ? aus [97]. In seiner festen, kristallinen Form ist die sta-
bile Struktur das kubisch raumzentrierte (krz) Gitter mit einem Gitterparameter von
3,165 A [97]. In dieser Konstitution ist Wolfram das Element mit der hochsten Bindungs-
energie der Atome. Auf diese Bindungsenergie gehen fusionsrelevante Eigenschaften wie
thermische Stabilitdat im Vakuum, eine hohe (Warm-)Festigkeit sowie die Bestandigkeit
gegen Kriechen und Plasma-induzierte Erosion zuriick. Bei der Materialauswahl fiir die
Schutzschicht eines PFCs sind diese Eigenschaften maigebend, weshalb Wolfram hierfiir
geeignet erscheint. Abbildung 2.4 zeigt vor dem Hintergrund thermischer Belastungen
von PFCs den E-Modul, die 0,2 %-Dehngrenze und die Zugfestigkeit von polykristallinem
Wolfram tber der Temperatur [71, 97, 98].

Fiir interstitiell 16sliche Elemente (H, N, O, Si, C) besitzt das W-Gitter bei Raum-

temperatur eine besonders niedrige Séttigungsgrenze von <0,1 ppm, die mit zuneh-
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2.1. Untersuchtes Materialsystem
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Abbildung 2.4.: Mechanische Eigenschaften von Wolfram iiber der Temperatur. Darge-
stellt sind der E-Modul, die 0,2-%-Dehngrenze und die Zugfestigkeit [71].

mender Temperatur deutlich auf bis zu 0,1 % bei Twyq zunimmt [97]. Wéhrend des
Abkiihlens von Wolfram-Vollmaterial nach einer im Allgemeinen pulvermetallurgischen
Herstellung werden diese Elemente somit an die Korngrenzen gedréingt, wodurch die
Korngrenzen-Festigkeit herabgesetzt und die haufig beobachtete Versprodung von Wolf-
ram bei Raumtemperatur ausgebildet wird. Die Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur von
reinem Wolfram ist neben der Verunreinigungsdichte an den Korngrenzen von Faktoren
wie der Kornorientierung, der Versetzungsdichte und der Belastungsgeschwindigkeit ab-
hangig. In kommerziell erhaltlichem, polykristallinem Wolfram betragt sie 370-430°C fiir
gewalztes Material und Belastung koaxial zur anisotropen Kornorientierung [99, 100],
wodurch die untere Temperaturgrenze des zuldssigen Anwendungsbereiches von Wolfram
als PFC-Material festgelegt ist. Wahrend unterhalb dieser Grenze makroskopisch zwar
sprodes, interkristallines Materialversagen zu beobachten ist, kann mikroskopisch durch-
aus lokal Plastizitiat auftreten. Diese Mikroplastizitat ist partiell bereits bei Spannungen
weit unterhalb der makroskopischen FlieSgrenze zu beobachten und geht auf die Bewegung
von Stufenversetzungen zuriick. Demgegeniiber ist die makroskopische Fliegrenze durch
eine zusétzliche Aktivierung von Schraubenversetzungen gekennzeichnet [97]. Aufgrund
der hohen Bindungsenergie von Wolframatomen im Gitter ist die Aktivierungsenergie der
Schraubenversetzungs-Bewegung sehr hoch, weshalb die FlieSgrenze des Materials mit
zunchmender Unterkiihlung unter die Ubergangstemperatur stark ansteigt. Die niedrige
Korngrenzfestigkeit fiihrt dann dazu, dass das Material sprode versagt, bevor makroskopi-
sche Plastizitét eintritt. Hiufig wird ein Absenken der Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur
durch Kornfeinung und eine damit einhergehende Verringerung der Verunreinigungsdichte

an den Korngrenzen angestrebt. Fir die Fusionstechnologie ist die Nutzbringung dieses
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2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden

Ansatzes jedoch fragwiirdig, denn im Temperaturbereich von 1100-1400°C beginnt das
Gefiige zu rekristallisieren [98]. Derartige Temperaturen treten im Divertor bereits unter
stationaren thermischen Belastungen auf und kénnen an der ersten Wand zumindest lokal
erreicht werden, wodurch erneute Versprodung eintritt.

Hinsichtlich der thermischen Eigenschaften von Wolfram sind der thermische Ausdeh-
nungskoeffizient oy, w und die thermische Leitfahigkeit Aw relevant. Erstere betrégt bei
Raumtemperatur ca 4,2-10~% K~ und steigt bis ca. 1400°C auf 4,7-10-¢ K~* an. Die ther-
mische Leitfahigkeit Aw wird in der Literatur mit 174 Wm 'K ! bei Raumtemperatur
und 118 Wm "K' bei 1100°C beziffert [97]. Wihrend der thermische Ausdehnungsko-
effizient von Wolfram somit lediglich einem Drittel dessen von Eurofer betrégt, ist die

thermische Leitfahigkeit sechs mal hoher.

2.1.3. Thermodynamische Aspekte des Binarsystems Fe-W

Das Fiigen von artfremden Werkstoffen wie Wolfram und RAFM-Stahl fihrt aufgrund
der vorausgehend beschriebenen, unterschiedlichen Materialeigenschaften zu Spannungen
in der Fiigezone. Neben thermo-physikalischen und mechanischen Einflissen sind fiir
die Qualitat einer Figung auflerdem thermodynamische Prozesse zu berticksichtigen.
Dies zeigt auch die Literaturiibersicht (Kapitel 1.3.2), die fiir diverse Fiigemethoden von
Wolfram und RAFM-Stahl die Entstehung unerwiinschter Phasen beschreibt.
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Abbildung 2.5.: Bindres Fe-W-Phasendiagramm [101].

In Abbildung 2.5 ist das bindre Fe-W-Phasendiagramm dargestellt. Es sind hierin die
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2.1. Untersuchtes Materialsystem

drei bereits vorgestellten Bereiche a-Fe, v-Fe und a-W an den Randzonen abzulesen,
die durch Mischkristallbildung gewisse Mengen des jeweils anderen Elements 16sen kon-
nen [101]. Die maximale Loslichkeit von W in Fe betréagt ca. 15 At.-% bei 1500°C, die
von Fe in W ca. 10 At.-% bei 2400°C. Nach Aussage des Phasendiagramms sinken die
Loslichkeiten bei Raumtemperatur auf 0 %, jedoch belegen KOSTAKIS et al. die Existenz
eines Fe-W-Mischkristalls, in dem bis zu 5 At.-% W bei Raumtemperatur enthalten sind
(Feg 95 W 05)- Dariiber hinaus zeigt das Phasendiagramm die beiden intermetallischen
Phasen A (Fe,W) und u (Fe;Wy). Bei Abkiihlung aus der Fliissigphase wird ab 1640°C
die p-Phase in einer peritektischen Reaktion (L + aW — p) gebildet [101]. Die Existenz
der Fe,W-Phase wurde lange Zeit diskutiert und vermutet, dass sie als metastabile Phase
in FeW zerfalle [102, 103]. Neuere Studien zeigen jedoch, dass Fe, W tatsichlich stabil ist
und bei 1060°C aus der Reaktion aFe + i — X entsteht [104-106]. Die Gitterstrukturen
der intermetallischen Phasen sind in Abbildung 2.6 dargestellt [107].

Abbildung 2.6.: Gitterstrukturen der intermetallischen Phasen Fe,W (a und b) sowie
Fe; W (c und d) [107].

Auf die komplexen Strukturen geht eine geringe plastische Verformbarkeit (wenige Gleit-

systeme) und eine niedrige thermische Leitfahigkeit dieser Phasen zuriick, weshalb ihre
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2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden

Existenz fiir strukturelle Anwendungen von Fe/W-Legierungen und -Kompositen un-
erwiinscht ist. MATEJICEK et al. berechneten die Warmeleitfahigkeit von Fe, Wy im
Temperaturbereich von 100 bis 400°C zu 25 Wm ' K™!, welche somit lediglich 80 %
dessen von Eurofer betrégt. Sowohl die mittels instrumentierter Nano-Indentation ermit-
telte Harte (H;n=22340 MPa), als auch der Verfestigungsmodul (h=0,25) liegen oberhalb
der entsprechenden Werte von Wolfram (H;=9745 MPa bzw. h=0,23) [108], was eine

erhohte Sprodigkeit impliziert und weshalb die Existenz der Phase unerwiinscht ist.

2.2. Makromechanik und Mikromechanik

Das Spannungs-Dehnungs-Diagramm gibt in der Werkstoffkunde allgemein Aufschluss
iiber die mechanischen Eigenschaften Flastizitatsmodul, Streckgrenze, Festigkeit und Pla-
stifizierbarkeit eines Werkstoffes. In den meisten Féllen werden diese Eigenschaften an
makroskopischen Priflingen durch den Zug-, den Biege- oder den Druckversuch ermit-
telt, weil fur die meisten Anwendungen die s.g. homogenisierten Eigenschaften eines
Materials relevant sind. Fiir genauere Betrachtungen differenziert die Werkstoffmechanik
Eigenschaften jedoch. Spannungen werden beispielsweise auf Grundlage der Skalen, auf
denen sie wirken, in Spannungen I., II. und I1I. Art unterteilt. Zur Verdeutlichung der

Einteilung sind sie schematisch in Abbildung 2.7 dargestellt.

a)

c)

Abbildung 2.7.: Skalen, auf denen die verschiedenen Arten der Spannungen wirken: a)
Makrospannungen auf BauteilgroBe (I. Art), b) Mikrospannungen auf
Ebene der Gefiigebestandteile (II. Art), ¢) Mikrospannungen auf Ebene
des Kristallgitters (III. Art).

Wahrend sich Spannungen erster Art iber Dimensionen der gesamten Bauteilgrofie er-
strecken, wirken Spannungen zweiter Art lediglich tiber Reichweiten von der Ordnung
mehrerer Korngrofien. Hierzu werden beispielsweise Spannungen gezahlt, die bei der

Erwdrmung von Kompositen aufgrund verschiedener thermischer Ausdehnungskoeffizi-
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2.3. Einordnung und Mechanismen der verwendeten Herstellungsverfahren

enten der Konstituenten entstehen koénnen [109-111]. Spannungen dritter Art wirken
demgegeniiber auf Volumina atomarer Gréfenordnung. Hier kénnen beispielsweise Sub-
stitutionselemente in Metallen den kristallinen Aufbau storen, was lokale, elastische
Verzerrungen hervorruft [112, 113].

In Anlehnung an diese Einteilung werden Spannungen erster Art als Makrospannungen
bezeichnet, Spannungen zweiter und dritter Art als Mikrospannungen. Neben den Ursa-
chen der Entstehung unterscheiden sie sich insbesondere im Wirkungsbereich. Wahrend
Mikrospannungen innerhalb kleiner Bereiche (Grofienordnung Mikrostruktur) abklingen,
sind Makrospannungen auch mehrere Millimeter vom Ursprungsort entfernt messbar. Ein
relevantes Beispiel fiir den Einfluss verschiedener Skalen, auf den Spannungen wirken,
wurde vorausgehen bereits bei der Beschreibung des mikro- und makroplastischen Verhal-
tens von Wolfram geschildert.

Die Implementierung von Funktional Gradierten Materialien in der Fiigezone von PFCs
basiert auf der vorausgehenden Einteilung von Spannungen. Zwar vermeidet das FGM
nicht die Existenz der direkten RAFM-W-Grenzflachen, doch liegen diese, anders als
bei der direkten Fiigung von Wolfram- und RAFM-Teilen, nicht mehr makroskopisch
vor. Wahrend bei der direkten Figung (Makro-)Spannungen verschiedener Ursprungsorte
nach dem Superpositionsprinzip akkumulieren, ist dies bei der FGM-basierten Fiigung
stark minimiert. Spannungen werden von einer diskreten Grenzfliche weg in ein groBeres
Volumen umgelagert, sind nicht mehr entlang einer einzelnen Ebene orientiert und klingen
aufgrund ihres Charakters Mikrospannungen zu sein, schneller ab. Diese Vorteile gelten
sowohl fiir homogene Komposite, die in die Fiigezone eingebracht werden kénnen, als
auch fir gradierte Werkstoffe. Mit der Verwendung letzterer konnen die makroskopischen
(homogenisierten) Materialeigenschaften der W- und RAFM-Teile einander zuséatzlich

sukzessive angendhert werden.

2.3. Einordnung und Mechanismen der verwendeten

Herstellungsverfahren

Wie in Kapitel 2.2 materialwissenschaftlich und in der Literatur numerisch (bspw. [71,
114]) dargelegt wurde, bietet die Verwendung funktional gradierter Materialien als Ver-
bindungsschicht zwischen der Wolframseite und der Stahlseite von PFCs die Moglichkeit,
makroskopisch-diskrete Materialiiberginge zu vermeiden und somit thermisch induzierte,
makroskopische Spannungen und Dehnungen zu minimieren. Fur die vorliegende Arbeit
wurden verschiedene Methoden fiir die Herstellung von PFCs mit einer gradierten Schicht

untersucht. Diese sind

o das Magnetron Sputtering
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2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden

o die Flussigphaseninfiltration
+ das Atmosphérische Plasmaspritzen (APS) und
+ das Electro Discharge Sintering (EDS).

Im Folgenden werden die produktionstechnischen Grundlagen fiir diese Methoden vorge-
stellt.

2.3.1. Magnetron Sputtering

Das Magnetron Sputtering ist ein Verfahren der physikalischen Gasphasenabscheidung
(engl.: PVD) zur Herstellung von Diinnschichten. Abbildung 2.8 zeigt die Einordnung
des Magnetron Sputtering in die Familie der PVD-Verfahren [115]. Gemeinsam mit den
Verdampfungsverfahren zahlen die Verfahren der Kathodenzerstdubung, zu denen das
Magnetron Sputtering gezahlt wird, zu den geldufigsten physikalischen Abscheideverfah-
ren [115].

‘ Physikalische Gasphasenabscheidung, PVD ‘

I I I ]
|Kathodenzerstéubung| [ Verdampfungsverfahren | | lonenplattieren | |ICB Deposition
DC-Sputtering
HF-Sputtering

Magnetron SDutterinE‘
Reaktives Sputtering

Abbildung 2.8.: Einordnung der Sputterverfahren in die Familie der physikalischen Gas-
phasenabscheidung [115].

thermisches Verdampfenl gewdhnliches
lonenplattieren

Elektronenstrahl-
verdampfen reaktives
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Laserstrahlverdampfen |

Bei der Kathodenzerstaubung (engl. Sputtering) wird das abzuscheidende Material in
fester Form, bezeichnet als Target, in ein Vakuumgefafl eingebracht, in dem sich eben-
falls ein zu beschichtendes Substrat befindet. Das Target wird mit energiereichen Ionen
beschossen, wodurch sich einzelne Sekundéaratome, Sekundéarelektronen, Sekundéarionen
sowie Atomcluster herauslosen [115-117]. Wahrend diese Erosion in einem Fusionsreaktor
an der ersten Wand unerwiinscht auftritt, wird er bei industrieller Herstellung diinner,
reiner Schichten, beispielsweise fiir Computer-Chips oder Solarzellen, gezielt ausgefiihrt.
Die Anzahl der aus dem Target herausgelosten Sekundérteilchen héngt, ebenso wie
das Schichtwachstum, mafigeblich von der Bindungsenergie der Targetatome, von der
Energie der Primérionen sowie von deren Einfallswinkel ab. Da die Energie durch einen
Impuls bei Kontakt von Primér- und Sekundérteilchen iibertragen wird, sind Priméarionen

vorzugsweise aus schweren Inertgasen wie Argon oder Helium zu erzeugen. Wenn der
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2.3. Einordnung und Mechanismen der verwendeten Herstellungsverfahren

Impuls, einer Stofikaskade folgend, auf ein oberflichennahes Atom (/einen Atomcluster)
iibertragen wird, ausreichend grof§ ist und von der Targetoberfliche in das Vakuum

orientiert ist, 1ost sich das entsprechende Atom aus dem Target [116, 117].

— Dauermagnete
Argon @ > =
— |_-Target
Spannung
Magnetfeld-
linien /
A — -
Argonplasma .Vakuum
pumpe

Substrat ‘
rotierender Substrathalter

Abbildung 2.9.: Schematischer Aufbau einer Magnetron Sputter-Anlage. Kerne aus dem
Ar-Plasma werden auf das Target beschleunigt, von dessen Oberflache
in der Folge neutrale Teilchen auf das rotierende Substrat abgeschieden
werden [116, 117].

Gegentiber den tibrigen Formen der Kathodenzerstaubung aus Abbildung 2.8 zeichnet
sich das Magnetron Sputtering dadurch aus, dass hinter dem Target ein Dauermagnet
angebracht ist. Abbildung 2.9 skizziert den Aufbau einer Magnetron Sputter-Anlage. Die
Verwendung des Dauermagneten bietet die Moglichkeit, héhere Abscheideraten gegentiber
der gewohnlichen Kathodenzerstaubung zu erreichen. Dariiber hinaus weisen die mittels
Magnetron Sputtering abgeschiedenen Schichten hervorragende Haftungen am Substrat
auf [115, 116].

Der géngige Arbeitsmodus des Magnetron Sputtering ist der DC-Modus. Wie beim ge-
wohnlichen DC-Sputtern ohne Dauermagnet wird dabei eine elektrische Gleichspannung
zwischen negativ geschaltetem Target und positiv geschaltetem Substrat erzeugt. Dazwi-
schen wird durch Tonisationsst6f3e von Teilchen eines zugefiihrten Inertgases ein kaltes
Plasma (10%-10* eV) generiert. Die Ionen des Plasmas werden aufgrund des angelegten,
elektrischen Feldes auf das Target beschleunigt, wodurch ein kontinuierlicher Strom
entsteht und der DC-Modus letztlich seinen Namen erhélt. Wie vorausgehend beschrieben
kommt es am Target zum Impulsiibertrag, in dessen Folge neutrale Teilchen herausgelost
werden konnen, die unbeeinflusst durch das elektrische Feld auf das gegeniiber dem Target
befindliche Substrat deponiert werden. Zwar ermoglicht der DC-Modus ein Schichtwachs-
tum auch ohne die Verwendung eines Dauermagneten (gewohnliches DC-Sputtering),
doch intensiviert dieser das Sputtern. Durch die Uberlagerung des elektrischen und des

magnetischen Feldes wird eine helikale Flugbahn der beim DC-Sputtern lediglich linear

33



2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden
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Abbildung 2.10.: Vier-Zonen-Modell der Gefiigeausbildung von Magnetron Sputter-
Schichten nach THORNTON et al. [118]. In Abhédngigkeit des Plas-
madrucks und der homologen Substrattemperatur entsteht ein Gefiige
entsprechend der gezeigten vier Zonen.

bewegten Teilchen (insb. Elektronen) erzeugt. Hierdurch verlangert sich ihre Flugbahn,
sodass die Anzahl der Kollisionen von Elektronen und Ionen gesteigert wird. Als Folge
erreichen die Ionen einen hoheren Tonisationsgrad und sie werden stéarker auf das Target
beschleunigt. Die Zunahme der Elektron-Ion-Kollisionen erlaubt die Reduzierung des
Prozessgasdrucks bei gleichbleibender Sekundérteilchenemission, in dessen Folge weniger
Neutralteilchen gestreut werden und die Wachstumsrate der abgeschiedenen Schicht
ansteigt [115, 116]. Gleichzeitig kann eine dichtere Diinnschicht erzeugt werden, was
insbesondere fiir die vorliegende Arbeit interessant ist.

In Abhéngigkeit von der homologen Tempertur T Tgoll der abgeschiedenen Schicht sowie
dem Druck des Plasmas bildet sich die Mikrostruktur unterschiedlich aus. Diese von
THORNTON et al. vorgestellte Abhangigkeit ist als Vier-Zonen-Modell in Abbildung 2.10
zu sehen [118].

2.3.2. Fliissigphaseninfiltration

Als Infiltration wird allgemein der Prozess des Fiillens von Poren eines Feststoffes durch
die Reaktion mit einem Fluid oder die Abscheidung dessen bezeichnet [119]. Klassifi-
zierend fiir diesen Prozess ist demnach das Vorliegen zweier Materialien in anfinglich
voneinander verschiedenen Aggregatzustidnden, die zuletzt jedoch beide fest sind. In der
technischen Anwendung findet die Infiltration beispielsweise Gebrauch fiir die Herstellung
von Metall- oder Keramik-Matrix-Verbundwerkstoffen (MMC bzw. CMC). Hierbei wird

ein Material zumeist fliissiger Phase beispielsweise mittels Druckguss in ein Skelett mit
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2.3. Einordnung und Mechanismen der verwendeten Herstellungsverfahren

offener Porositét gefiihrt, worin die Fliissigkeit erstarrt [74, 120, 121]. Neuere Anwendun-
gen streben dariiber hinaus die Infiltration eines Skeletts durch ein Gas an, basierend auf
der chemischen Gasphasenabscheidung [122].

Fiir die Fliissigphaseninfiltration von Materialien unterschiedlicher Liquidustempera-
tur werden beide Materialien in einem Vakuumofen auf Temperaturen oberhalb der
Liquidustemperatur des Infiltrats erhitzt. Die Triebkraft der Infiltration ist dann die
Reduzierung der freien Oberflichenenergie. Im einfachsten Fall dringt das Fluid daher
bereits gravitationsbedingt sowie durch Kapillarkréfte in das starre Skelett ein. Kleinere
Karpillare, eine niedrigere Viskositat des Infiltrats und eine bessere Benetzbarkeit des
Skelett-Materials mit dem Infiltrat erleichtern die Infiltration [119]. Nach vollstandiger
Infiltration wird die Temperatur des Rezipienten gesenkt, sodass ab Unterschreiten der
Solidustemperatur des Infiltrats ein dichtes Komposit entsteht. MaBgeblich entscheidend
fiir den Erfolg dieses Herstellungsprozesses sind neben den bereits genannten Faktoren
der Infiltrationsdynamik die Existenz einer Mischungsliicke der verwendeten Materialien

sowie die Ahnlichkeit der thermischen Ausdehnungskoeffizienten.

2.3.3. Plasmaspritzen

Das Plasmaspritzen wird den Oberflichenbeschichtungsverfahren des thermischen Sprit-
zens zugeordnet. Abbildung 2.11 zeigt die Gliederung dieser Familie nach DIN EN 657 [123].

Thermisches Spritzen

Zerstduben einer Liclﬂteli((t)n(se;hg(;er Gasexpansion ohne Verbrennung (Gas Gebiindelter
Schmelze Gasen%ladung Verbrennung oder Flissigkeit) Lichtstrahl
[ [
!—, /—‘—I \_\ [ ]
Lichtbogen- Plasma- Kaltgas- Hochgeschwindig-
spritzen spritzen spritzen keitsflammspritzen
,_1 [
[ [ [ [ 1
Atmosphdrisches Schutzgas- Plasmaspritzen in Induktions- Flussigkeitsstabilisiertes|
Plasmaspritzen Plasmaspritzen Kammern Plasmaspritzen Plasmaspritzen
Vakuum-

Plasmaspritzen

Abbildung 2.11.: Einordnung des Plasmaspritzens in die Familie der thermischen Spritz-
verfahren nach DIN EN 657 [123].

Das zugrunde liegende, allgemeine Prinzip aller Plasmaspritzverfahren, skizziert in Ab-

bildung 2.12, beruht auf der Ziindung eines Lichtbogens zwischen einer Kathode und
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2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden

einer zumeist ringférmigen, wassergekiihlten Anode aus Kupfer oder Wolfram. Plasma-
erzeugende Gase (H, Ar oder He), welche an der Kathode in den Lichtbogen eingeleitet
werden, ionisieren und erzeugen eine bis zu 15000 K heiBe und mit 500-2500 ms™*
expandierende Plasmaflamme. Uber einen Speiser werden metallische oder keramische
Pulverpartikel hinzu gefithrt, die mit dem Plasma in Richtung eines Substrats beschleu-
nigt werden und dabei verfliissigen. Bei Auftreffen auf dem Substrat breiten sich die
fliissigen Partikel flachig aus und erstarren in Scheiben-dhnlicher Form. Durch eine oft
maanderformige Relativbewegung des Plasmastroms gegeniiber dem Substrat wird suk-
zessive die Abscheidung einer Schicht realisiert, deren Dicke mehrere Millimeter betragen

kann [124-126].

abgeschiedene
Plasmastrom Schicht

Plasmaduse

Gaszufuhr

Speiser

v,
Schmelz- g+
tropfen — -,

Partikel
nicht geschmolzen

Abbildung 2.12.: Schematische Darstellung des Plasmaspritzens nach FAUCHAIS
et al. [126]. In die Plasmadiise eingelassenes Gas wird ionisiert und
mit Pulverpartikeln vermischt. Durch die Expansion des Plasmas wer-
den die aufgeschmolzenen Partikel auf ein Substrat beschleunigt, auf
dem mit Abkiihlung der Partikel eine Schicht erzeugt wird.

Fiir die verschiedenen Methoden des Plasmaspritzens ist das beschriebene, allgemeine Prin-
zip zu differenzieren. Neben dem Spritzen in atmosphérischer Umgebung (Atmosphdrisches
Plasmaspritzen, APS) sind hier insbesondere die Besonderheiten des Schutzgasspritzens,
des Plasmaspritzens in Kammern sowie des Flissigkeitsstabilisierten Plasmaspritzens
zu nennen. Wéhrend das Atmosphérische Plasmaspritzen allein auf den beschriebenen
Vorgangen beruht, wird beim Schutzgasspritzen eine Oxidation des Spritzgutes mit der
umliegenden Atmosphére minimiert, indem Sauerstoff durch das Schutzgas verdréangt
wird. Das Plasmaspritzen in Kammern optimiert diesen Ansatz, indem ein abgeschlossener
Raum geschaffen wird, in dem der Sauerstoff-ausschluss durch Schutzgas oder ein Vakuum
besser realisiert werden kann, als im Freien. Das Fliissigkeitsstabilisierte Plasmaspritzen
bietet dahingegen den Vorteil einer deutlich erhohten Energiedichte des Plasmas, wo-
durch der Pulverdurchsatz gesteigert und somit schnelleres Schichtwachstums erreicht
wird. Genannt werden sollen die jeweiligen Besonderheiten an dieser Stelle, weil in der

vorliegenden Arbeit ein hybrides Verfahren aus den erwiahnten Untermethoden angewen-
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det wird, um X12Cr13/W-Komposite herzustellen. Es kombiniert die wasserstabilisierte
Erzeugung eines Plasmastroms sowie das Zufithren des Metallpulvers an Atmosphére im
offenen Raum mit einer Schutzgas-durchstromten Kammer um das Substrat, in die das
Metall-Plasma-Gemisch durch eine kleine Offnung eintritt. Fiir Details bzgl. des Aufbaus
sei auf Kapitel 4.1.3 verwiesen.

Allgemein kann der Prozess Plasmaspritzen in finf Schritte der Schichtherstellung unter-
teilt werden. Dabei handelt es sich um [126]

1. die Substratvorbereitung: Reinigen und Aufrauhen des Substrats sowie ggf. Vorhei-

zen, um Adsorbate und Kondensate zu entfernen oder Spannungen zu relaxieren.
2. das Herstellen eines Gas-/Plasmastroms: Ziinden und Expansion des Plasmas

3. die Pulverzufuhr: Die maximale Geschwindigkeit mit der Pulver nachgefiihrt werden
kann hangt von der Zeit ab, die im folgenden Schritt bendtigt wird, um das Pulver

aufzuschmelzen und wegzubeférdern.

4. Plasma/Pulver-Interaktion: Beschleunigen, Aufheizen, Schmelzen der Pulver, sowie
bei einigen Methoden des Plasmaspritzens partielle Oxidation. Das Aufschmelzen ist
abhéangig von der Pulvermorphologie, -masse, -groenverteilung, den Trajektorien

und der Energiedichte des Plasmas.

5. Schichtwachstum: Auftreffen der Schmelzpartikel auf dem Substrat, Ausbreitung zu
Scheiben, Abkiihlung und weitere Aufschichtung.

Eine abgeschiedene Schicht wird anhand der beiden Kriterien ,,Schichteigenschaften* und
»Adhésion am Substrat® beurteilt. Die Schichteigenschaften werden vorrangig durch die
in Abbildung 2.13 dargestellten Faktoren beeinflusst [126]. Aufgrund der hohen Anzahl
der Faktoren ist das Plasmaspritzen einerseits vielfiltig einsetzbar, andererseits jedoch
auch anspruchsvoll hinsichtlich der Schicht-Reproduzierbarkeit. Beispielsweise wird die
Porositit der abgeschiedenen Schicht durch das Ausbreiten, Kiithlen und die Erstarrung
der Schmelzpartikel beeinflusst, was wiederum stark von der Rauheit des Substrats,
gef. vorhandenen Adsorbaten auf dessen Oberfliche und den vielfiltigen Parametern
des Auftreffens abhéngt. Zu den Parametern des Auftreffens zdhlen beispielsweise die
Temperatur, die Viskositdt und die Geschwindigkeit (bzw. der Impuls) der Partikel.
Entspricht einer dieser Parameter nicht dem Optimum, kann die Porositat der Schicht
stark ansteigen [126].

Die neben den Schichteigenschafen ebenfalls wichtige Qualitit der Schichtadhésion am
Substrat wird durch ,mechanisches Verklammern*, , Ausbilden einer gemeinsamen Grenz-
schicht“ (z.B. intermetallische Phasen bei voneinander verschiedenen Metallen), ,, Diffusion*®
und ,,Ubereinstimmung der kristallographischen Struktur von Schicht und Substrat® be-

einflusst. Der priméare Mechanismus ist dabei das mechanische Verklammern abkiithlender
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Plasmastrom:
- Zusammensetzung, Energie

Pulverpartikel: - Temperatur, Geschwindigkeit
- Material - Viskositat, Warmekapazitéat
- Morphologie - Lange des Strahls
- GréRenverteilun - Vermischung mit Atmosphre Substrat:
—E—I / - Materialeigenschaften
— ° ° 5 ° - Oberflachenbehandlung
Plasmaduse - Abstand zur Diise
- Spritzmuster
- Form
Pulverinjektion: Schmelzpartikel: - Temperatur

- innerhalb/auRerhald der Diise - Geschwindigkeit

- Speiserposition, -winkel, -durchmesser - Temperatur
- Art und Geschw. des Tragergases - Durchmesser
- Auftreff-Winkel

Abbildung 2.13.: Schichteigenschaft-bestimmende Parameter des Plasmaspritzens nach
FAUCHAIS et al. [126]. Aufgrund der hohen Anzahl ist das Verfahren
schwer zu kontrollieren.

Partikel an der darunterliegenden Struktur, weshalb vor dem Spritzen ein Aufrauen des
Substrats (i.d.R. durch Sandstrahlen) durchgefiihrt wird.

Als Plasmagas wird haufig ein Gemisch aus nacheinander zugefithrtem Argon und Was-
serstoff eingesetzt. Dabei dient Argon als Priméargas, weil es aufgrund einer geringen
Energiedichte wenig Erosion am Plasmabrenner hervorruft, und der spéater zugefithrte
Wasserstoff als Sekundéargas, um die Energiedichte des Plasmas nach dessen Austritt aus
dem Brenner zu erhéhen. Die thermische Energie wird wiahrend des Fluges an im Plasma
befindliche Pulver-Partikel iibertragen. Dabei bestimmen insbesondere die Energiedichte
des Plasmas, das Oberflachen/Volumen-Verhaltnis der Partikel, ihre Momentantempera-
tur und ihre Emissivitdt den Warmeiibertrag. Die Partikel-Temperatur hangt neben dem
Warmeiibertrag weiterhin von Faktoren wie der Dauer der Flugphase, der Warmekapazi-
tét und der Dichte ab [126]. Homogen aufgeschmolzene Partikel sind erforderlich, um eine
Poren-freie Schicht abzuscheiden, weshalb fiir Plasmaspritzverfahren Pulverschiittungen
mit enger GroBenvariation eingesetzt werden. Dies hat dartiber hinaus den Vorteil einer
schmalen Partikeltrajektorie.

Wiéhrend der Schichtherstellung findet bei einigen Plasmaspritzmethoden Oxidation
metallischer Pulver statt. Diese kann aufgeteilt werden in Oxidation der fliissigen Partikel
wéhrend des Fluges und in Oxidation des heiflen, erstarrten Partikels [127, 128]. In beiden
Stufen fiihrt eine hoéhere Temperatur zu einer schnelleren Reaktion. Insbesondere ist
eine oxidierende Atmosphére um die im Flug befindlichen, vollstdndig aufgeschmolze-
nen Partikel ungiinstig, weil bei diesen fortwahrend neues Material an die Oberflache
gelangen kann. Die Oxidation am Substrat ist nachteilig, weil generell ein positiver Effekt
erh6hter Substrat-Temperaturen auf die Schichtadhésion nachgewiesen werden konnte
[126, 129]. Neben der Reduzierung thermisch induzierter Eigenspannungen begiinstigt

ein Vorheizen des Substrats kolumnares Kornwachstum tiber Grenzflachen hinweg. Dieser
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Vorzug kann speziell beim Spritzen in Kammern und beim VPS ausgenutzt werden. Beim
gewohnlichen APS wird er durch einen erhohten Sauerstoff-Anteil in der abgeschiedenen
Schicht annihiliert [128].

2.3.4. Elektrisch unterstutztes Sintern

Neben den konventionellen Sinterverfahren (HeiBpressen, Lasersintern, Metal Injection
Moulding, u.A.) haben sich in der Forschung diverse Kurzzeit-Sinterverfahren etabliert. In
Abhéngigkeit der Warmeerzeugung werden diese unterteilt in die stromlose Verdichtung
einer Pulverschiittung (bspw. Explosionssintern) sowie in die stromunterstiitzte Verdich-
tung. Bei der Verwendung eines elektrischen Stroms kann die Heizung entweder indirekt
(Mikrowellensintern, Induktionssintern) oder direkt erfolgen (Spark-Plasma-Sintering
(SPS), Electro Discharge Sintering (EDS)) [130]. Insbesondere das elektrisch unterstiitzte
Sintern hat seit Beginn der 1990er Jahre eine rasche Entwicklung durchlebt, wie anhand
der Anzahl seitdem eingereichter Patente zu erkennen ist [131]. Aufgrund dieser Ent-
wicklung hat sich neben dem Begriff | Spark Plasma Sintering (SPS)“ eine Vielzahl von
Namen wie ,Field Assisted Sintering Technology (FAST)“ oder ,,Pulsed Electric Current
Sintering (PECS)“ fiir technisch &hnliche Methoden etabliert.

Alle Verfahren des elektrisch unterstiitzten Sinterns vereint auf dem Prozess des uniaxialen
HeiBpressens aufzubauen, durch das eine lose Pulverschiittung eines Materials verdichtet
wird. Die Pressstempel, die beim Heifipressen lediglich dem Aufbringen eines Drucks die-
nen, werden bei den stromunterstiitzten Verfahren dariiber hinaus als Elektroden genutzt.
Uber diese wird ein elektrischer Strom erzeugt, der durch das Pulver oder den Tiegel,
in dem sich das Pulver befindet, geleitet wird. Aufgrund des Ohm’schen Widerstandes
wird hierin Joule’sche Warme dissipiert und das Pulver deutlich schneller aufgeheizt, als
bspw. durch die indirekte Heizung mit Heizwendeln beim gewdhnlichen Heifipressen [132,
133]. Aufgrund der somit kurzen Prozesszeit spielt die Atmosphére eine untergeordnetere
Rolle als bei den konventionellen Sinterverfahren. Die Heizrate, die Temperatur und
somit die Dauer des Sinterns wird durch Manipulation des Stromflusses reguliert. So
kann beispielsweise beim SPS ein Wechselstrom oder ein gepulster Gleichstrom variabler
Frequenz verwendet werden, um optimale Sinterparameter zu generieren [130].

Bei den géngigen stromunterstiitzten Sinterverfahren wird ein Graphittiegel verwendet,
der den Pressdruck auf 60-100 MPa limitiert. Ein héherer Druck ist allgemein anzustreben,
da hierdurch die Sinteraktivitdt erh6ht wird, indem Agglomerate aufbrechen, Partikel neu
angeordnet werden, der Massetransport erhoht wird, und Kriechen sowie Plastifizierung
begtinstigt werden [134].

Gegentiber dem mechanischen Druck ist der Einfluss des elektrischen Stroms auf die
Ausbildung des Gefiiges bislang nur teilweise verstanden. Allgemein verlauft ein elektri-

scher Strom immer entlang des Pfades geringsten Ohm’schen Widerstandes. Wird ein

39



2. Grundlagen der Materialien und Herstellungsmethoden

elektrisch leitfahiges Pulver und ein nicht-leitendes Material fir den Tiegel verwendet,
wie es fiir das Electro Discharge Sintering (EDS) der Fall ist, liegt dieser Weg entlang der
Kontaktflachen der Pulverpartikel. Aufgrund der hier verringerten Querschnittsfliche ge-
geniiber der Aquatorialebene der Partikel, liegt eine hohe Stromdichte vor. Weiterhin wird
aufgrund von generell vorhandenen Oberflachendefekten (bspw. oxidische Beldge) mehr
Strom dissipiert, weshalb an den Partikel-Kontaktflichen eine starke, lokale Erwérmung
eintritt [135], die durch eine erhohte Diffusionsgeschwindigkeit und eine herabgesetzte
FlieBgrenze begleitet wird. Im Sinne einer Minimierung der freien Oberflichenenergie
fithren die klassischen Stofftransporte des Sinterns, dargestellt in Abbildung 2.14, letztlich
zum VerschlieBen von Poren [136]. Bei iiberhohter Stromstérke tritt ebenfalls die Bildung
fliissiger Phase auf [137].

1: Oberflachendiffusion

2: Gitterdiffusion entlang freier
Oberflachen (nicht eingezeichnet)

: Sublimation - Kondensation

: Korngrenzdiffusion

. Gitterdiffusion

. Gitterdiffusion entlang von Defekten

. Plastifizierung

o ~N o o & W

. Kriechen

Abbildung 2.14.: Mechanismen des Stofftransports beim Sintern, dargestellt am Beispiel
des Zwei-Kugel-Modells [134].

Dariiber hinaus sind weitere Mechanismen des elektrisch unterstiitzten Verdichtens, die
jedoch nicht vollstédndig verstanden sind, beobachtet worden. Bspw. wurde durch das
elektrische Feld beim Sintern eine hohere Loslichkeit in den verdichteten Metallen beob-
achtet [138], sowie eine geringere Leerstellendichte [139]. Vergleichsweise kleine Korner
werden neben der kurzen Prozesszeit auf eine E-Feld-bedingte verringerte Ionenmobilitat
zurtickgefithrt [130]. Hohere elektrische Leitfahigkeiten von SPS-Kompositen gegentiber
Kompositen, die durch konventionelles Heiflpressen verdichtet wurden, fithren weiterhin
zu der Annahme, dass oxidische Beldge im Bereich der Partikel-Kontaktflichen aufbrechen
und eingeformt werden [140-142].

Alle vorausgehend genannten Druck- und Strom-bedingten Mechanismen fiithren zu einem
allgemein giinstigen Gefiige niedriger Restporositdt, hoher Grenzflachenfestigkeit und

niedriger Korngrofle.
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mit gradierten Schichten

Die Finite Elemente Methode (FEM) hat in den vergangenen Jahrzehnten in diversen
Gebieten des Ingenieurwesens Einzug gehalten. Es handelt sich dabei um ein numerisches
Verfahren mit dem Verformungen, Spannungen, Temperaturfelder und weitere physika-
lische Grolen an nahezu beliebig komplizierten Bauteilen unter diversen Belastungen
berechnet werden kénnen [143]. Fir die vorliegende Arbeit wird die FE Methode ver-
wendet, um thermo-mechanische Belastungen an Blanket-Modulen des Fusionsreaktors
DEMO nachvollziehen zu kénnen. Die Ergénzung von Experimenten um mathematische
Modelle ist wichtig, weil eine zeitliche Auflésung der Belastung, insbesondere im Inneren
der ersten Wand, der Messtechnik unzugénglich bleibt. Es wird daher eine Einheits-
Komponente modelliert, die vereinfacht den plasmannahen Bereich eines Blanket-Moduls
in Anlehnung an Abbildung 1.6 aus Kapitel 1.3 représentiert.

Das allgemeine Vorgehen der FE Methode erfordert in einem ersten Teilschritt die Ab-
strahierung eines Problems indem mit einem CAD Programm eine Geometrie erstellt
wird. Diese wird in diskrete Elemente endlicher Anzahl unterteilt. Im vorliegenden Fall
wird die Geometrie durch ein Netz unterschiedlich grofler Vierecke beschrieben, dessen
Knotenpunkten bestimmte Eigenschaften zugeordnet werden. Beispielsweise erhalten
alle Knoten materialspezifische Kennwerte, wie mechanische, thermo-physikalische oder
elektro-magnetische Eigenschaften. Dariiber hinaus wird einer Teilmenge der Knoten
Problem-relevante Randbedingungen aufgepréigt, sowie allen iibrigen Knoten entsprechen-
de Freiheitsgrade. Ausgehend von den im ersten Teilschritt aufgepragten Randbedingungen
und Freiheitsgraden 16st in einem zweiten Schritt ein Gleichungsloser die Zusténde der
mit Freiheitsgraden versehenen Knoten mittels eines Differentialgleichungssystems. Im
abschlieBenden, dritten Schritt wird das Ergebnis (bspw. ein Temperaturfeld oder ein
Spannungsfeld) grafisch dargestellt. Mit Hilfe dieses Vorgehens konnen Parameter wie
Temperaturen, Spannungen, elekromagnetische Felder oder Stromungen an unzugang-
lichen Stellen eines Bauteils ndherungsweise erfasst werden und somit beispielsweise
Versagen von Bauteilen vorhergesagt oder erklart werden.

Fir die Berechnung fachspezifischer Probleme sind individuelle, kommerziell erhéltliche
Programme wie ANSYS, ABAQUS und DANTE entwickelt worden. Da diese in der
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3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

Regel lediglich auf standardisierte Materialparameter zuriickgreifen kénnen, erfordert
die Berechnung von FE Modellen im Rahmen der Materialforschung eine benutzerde-
finierte Programmierung der Eigenschaften (in dieser Arbeit aufgrund der gradierten
Schicht), auf die im Folgenden detailliert eingegangen wird. Ebenso wird die rechnerische
Beschreibung makroskopischer thermo-physikalischer und mechanischer Einflussgréfien,
die fir die durchgefithrten Simulationen verwendet werden, behandelt. Fiir weiterfithrende
Informationen zur Funktionsweise der FEM und zu den Grundlagen der numerischen
Losung partieller Differentialgleichungen soll an dieser Stelle auf weiterfithrende Literatur

[143-147] verwiesen werden.

3.1. Grundlegende Beschreibung des Modells

Programme zur Berechnung von FE Simulationen bieten die Moéglichkeit, Bauteile aus
mehreren Einzelteilen zusammenzufiigen. Dies bietet sich insbesondere dann an, wenn
Fiigungen untersucht werden oder die als Kontinua definierten Einzelteile verschiedene
Eigenschaften haben sollen. Ein Beispiel ist die Simulation eines Stiicks Bi-Metall, das
sich aus zwei fest aneinander gebundenen Streifen unterschiedlicher Metalle zusammen-
setzt. Das Stiick Bi-Metall wiirde im einfachsten Fall durch zwei aneinander gebundene,
rechteckige Einzelteile unterschiedlicher Materialeigenschaften simuliert werden.

In der vorliegen Arbeit soll jedoch der kompliziertere Fall des Einflusses einer funktio-
nal gradierten Schichten, die sich durch eine ortsabhéngige Inhomogenitét auszeichnet,
untersucht werden. Mathematisch kann die Gradierungsrichtung als koaxial zum Nor-
malenvektor der Hauptausdehnungsrichtung der FGM-Schicht beschrieben werden. Im
Folgenden wird angenommen, dass die Hauptausdehnungsrichtung der Schicht horizontal,
also entlang der Abszisse eines kartesischen Koordinatensystems, verlauft. Die Gradierung
der Materialeigenschaften verlauft folglich vertikal, entlang der Ordinatenachse. Analog
zum Eingangsbeispiel kann die Gradierung klassisch durch das Aufschichten flacher,
rechteckiger Einzelteile mit jeweils leichtgradig unterschiedlichen Materialeigenschaften
realisiert werden, bis das Spektrum von reinen Stahl-Eigenschaften an der FGM-Unterseite
bis hin zu reinen Wolfram-Eigenschaften an der FGM-Oberseite abgebildet ist. Da dieser
Weg fiir eine Parameterstudie beziiglich der Schichtdicke und den -eigenschaften jedoch
umstandlich ist, wird hier ein alternativer Ansatz fir das Implementieren des FGMs
gewahlt:

Grundlegend wurde eine zweidimensionale Geometrie fiir die Simulation des Plasma-
nahen Bereichs eines Blanket-Moduls, dargestellt in Abbildung 3.1, gewahlt. Wie in
Kapitel 1.3 dargelegt, wére diese Einheits-Komponente im Realfall repetitiv in toroidaler
und poloidaler Richtung des Moduls anzuordnen. Das hier simulierte Bauteil setzt sich

aus funf Einzelteilen ,A“ bis ,,E“ zusammen, die unzertrennbar miteinander verbunden
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3.1. Grundlegende Beschreibung des Modells

sind. Das Stiick ,,A“ représentiert die RAFM-Struktur des Blankets mit eingelassenem
Kiihlkanal. Der Bereich ,,B“ stellt die Plasma-zugewandte Wolfram-Schutzschicht dar
und der Bereich ,,C“ das FGM. Die beiden flachen Rechtecke ,D“ und ,,E“ haben keine
besonderen Eigenschaften. Auf mittlerer Hohe dieser Stiicke wird spéter die Filigezone des
FGM zum Stahl- bzw. zum Wolframstiick realisiert. Obwohl sich somit nur drei Bereiche
physikalisch voneinander unterscheiden, werden funf Einzelteile erstellt, um die Groe
der einzufiihrenden Elemente besser definieren und Ergebnisse an der Fiigezone leichter

auslesen zu konnen.

—— Warmelast

—— Wasserkiihlung

—— mechanische
Fixierung

0,000 5,000 10,000 (mm)
2,500 7,500

Abbildung 3.1.: Im Rahmen der FE Simulation verwendete Geometrie mit Randbedingun-
gen und beispielhaftem Gitter der Seitenldnge 0,05 mm im Bereich des
FGM. A: RAFM-Basis, B: Wolfram-Schutzschicht, C: FGM, D und E: Be-

reiche um die Fiigezonen.

Fir die Implementierung des Modells in die Software ANSYS wurde die Geometrie
im Rahmen einer transient-strukturellen Analyse mit multi-physikalischen Elemen-
ten (Typ PLANE223) dargestellt. Diese bieten die Moglichkeit, eine direkt-gekoppelte
thermisch-strukturelle Analyse unter Beriicksichtigung transienter Lasten durchzufiithren.
Das entstehende Gitter iiber der Geometrie ist ebenfalls in Abbildung 3.1 dargestellt. In
den Stiicken besonderer Bedeutung, ,,C* bis ,E¢, werden lediglich sehr kleine quadratische
Elemente mit identischer Seitenldnge verwendet. Im Rahmen einer Elementstudie wird
die Seitenldnge dieser Elemente von 0,01 bis 0,1 mm variiert.

Die verwendete Software fiur die Ausfithrung der Simulationen bietet eine Schnittstelle,
in der individuelle Programmierungen vorgenommen werden kénnen. Mit dessen Hilfe

konnen die Eigenschaften aller Elemente einzeln ausgelesen und iiberschrieben werden.

43



3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

Fiir die Erstellung einer materiellen Gradierung ist zunéchst die vertikale Position y jedes
Elements relevant. Befinden sich Elemente zwischen zwei parametrisch veranderbaren
Grenzwerten, die die obere Seite des reinen Stahlstiicks yp, und die untere Seite des reinen
Wolframstiicks y,, darstellen, werden diesen Elementen positionsabhingige, virtuelle
Materialeigenschaften P(Viy) zugewiesen. In dieser Notation steht P fir ,,Property® in
Abhéngigkeit der Volumenkonzentration des Wolframs, Viy. Wéhrend die Berechnung
der Materialeigenschaften von Kompositen generell auf Grundlage ihrer volumetrischen,
Masse-basierten, molaren oder atomaren Zusammensetzung moglich ist, hat sich die volu-
menbasierte Interpolation P(V') durchgesetzt. Fiir die Implementierung des FGM in der
vorliegenden Arbeit wird daher ebenfalls eine Gradierung der RAFM/W-Eigenschaften
iiber der FGM-Ho6he auf Grundlage der Volumina gewéahlt. Des Weiteren wird lediglich der
Einfluss linear gradierter FGMs auf das thermo-mechanische Verhalten des Plasma-nahen
Bereichs von Blanket-Modulen untersucht. Viele Eigenschaften kénnen somit nach der

linearen Mischungsregel aus Gleichung 3.1 interpoliert werden.
P(Vw) = Viv - P + (1 = Viv) - Prarmt (3.1)

Darin beschreibt Viy den volumetrischen Anteil des Wolframs an der Zusammensetzung
eines Elements mit Viy = {Viy e Q | 0 < Viy < 1} und wird berechnet zu Gleichung 3.2.

1 Y — Yb

Vig = ——
W 77+1 Yub — Yib

(3.2)
Es sind hierin g, und yy, die zuvor genannte obere bzw. untere Grenze des FGM und n
die Anzahl der Teilschichten, aus der sich das FGM zusammensetzen soll. Die Gauf}’sche
Aufrundungsfunktion [ | definiert die kleinste ganze Zahl, die grofler oder gleich dem
Element der Funktion ist. Im Fall der geringsten, betrachteten Seitenldnge der Elemente
von 0,01 mm in den Bereichen ,,C* bis ,E*, kann somit ein beispielsweise 1 mm starkes
FGM aus maximal n = 100 Teilschichten modelliert werden, was in der vorliegenden
Arbeit als linear-kontinuierliche Gradierung betrachtet wird. Mit 1 < n < 100 kann
auBerdem untersucht werden, ob ein kontinuierlich gradiertes FGM Vorteile gegeniiber
einem FGM besitzt, das aus wenigen, diskret abgrenzbaren Teilschichten besteht.

Als Randbedingungen fiir das FE Modell wurden eine mechanische Lagerung und thermi-
sche Lasten gewahlt. Die mechanische Randbedingung duflert sich in einer reibungsfreien
Lagerung der in Abbildung 3.1 schwarz dargestellten Unterkante der Geometrie. Dieser
Lagerungstyp erlaubt horizontales Verschieben, jedoch keine Biegung dieser Kante. Damit
wird der hier nicht simulierten, weiteren Struktur des Blanket-Moduls zum Tritium-Briiten
Rechnung getragen, die ein Durchbiegen weitestgehend verhindert, thermische Ausdeh-
nungen jedoch zulésst. Als thermische Randbedingungen wurden, wie in Abbildung 3.2

durch den Minimal- und Maximaltemperaturverlauf des Modells skizziert, das homogene
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3.2. Berechnung des Temperaturfeldes in gradierten Materialien

Abkiihlen der gesamten, spannungsfreien Geometrie von 700°C (nach BASUKI et al. eine
geeignete Diffusionsschweiftemperatur [41]) auf Raumtemperatur und drei anschlieflende
DEMO-relevante Lastzyklen simuliert. Fir die Lastzyklen wird eine zyklische Warmelast
von max. 4 MW m 2 auf die in Abbildung 3.1 rot dargestellte Oberkante der Geometrie
aufgebracht, wodurch die Einheits-Komponente erwérmt wird. Uber den simulierten
Kiihlkanal wird fortwahrend Wérme an 200°C heifles Kithlwasser mittels der Definition
eines Wérmeiibergangskoeffizienten abgegeben. Nach dem Erreichen einer stationdren
Temperaturverteilung in der Geometrie wird die oben aufgebrachte Wérmelast abgeschal-
tet, wodurch das gesamte Modell auf 200°C abkiihlt, bevor ein zweiter Lastzyklus der
gleichen Art folgt.

A B C D C D C D
2—’ Tmax
3
o
g
£ Tmin
& I L L 1 >

1 2 3 4 5 6
Lastschritte bzw. Zeit (-)

Abbildung 3.2.: Thermischer Lastverlauf im Rahmen der FE Simulation. A: Abkiihlen von
Diffusionsschweiffen auf Raumtemperatur, B: Kiihlwasser (200°C) einlas-
sen, C: Warmebelastung einschalten, D: Warmebelastung ausschalten.

Wéhrend die Gradierung der FGM-Zusammensetzung iiber der FGM-Hoéhe linear verlduft,
ist dies fur die assoziierten Eigenschaften P nicht zwangslaufig der Fall. Die Eigenschaften
einer virtuellen RAFM /W-Gradierung werden zwar ebenfalls auf Grundlage der Volumi-
na berechnet, die Wolfram- und die Stahl-Konzentrationen flielen hierbei jedoch nicht
allgemein linear in die Interpolation ein, sodass der Verlauf von P iiber der FGM-Héhe je
nach gewédhltem Modell der Interpolation nichtlinear sein kann. Entsprechende Interpola-
tionsmodelle werden in den nachfolgenden Kapiteln zur mathematischen Behandlung von
Materialeigenschaften und -antworten dargestellt. Die temperaturabhédngigen Eigenschaf-
ten der Reinmaterialien Wolfram und RAFM-Stahl, die fiir die Interpolationen verwendet

werden, sind in Tabellen 3.1 und 3.2 aufgelistet.

3.2. Berechnung des Temperaturfeldes in gradierten

Materialien

Wie in Kapitel 1.3 beschrieben wurde, werden Blanket-Module von DEMO mit bis zu

5 MW m 2 belastet. Gleichermafien werden die Komponenten durch tiberhitztes Wasser
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3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

Tabelle 3.1.: Fur die FE Simulation verwendete, temperaturabhéngige Eigenschaften von
Wolfram [84, 148].

Temp- E-Modul Quer- Flie3- th. Aus- th. Leit- Warme-  Dichte
eratur kontrakt- spannung dehnungs- fahig- kapazitat
ionszahl koeffizient  keit

°C GPa - MPa 0K WmK)* J(keK) ' gem?
20 397,9 0,3 1360,46 44 161,53 131,45 19,3
200 397,3 0,3 115417 44 149,34 135,2 19,3
400 394,5 0,3 947,47 44 137,79 139,36 19,3
600 389,5 0,3 746,79 44 128,14 143,29 19,3
700 386,2 0,3 681,67 44 123,96 145,28 19,3
900 378,0 0,3 531,74 44 116,76 149,39 19,3
950 375,6 0,3 497,57 44 19,3
1000  373,1 0,3 464,69 4.4 113,7 151,56 19,3
1050 3704 0,3 433,09 44 109,2 152,6 19,3

Tabelle 3.2.: Fiir die FE Simulation verwendete, temperaturabhingige Eigenschaften des
RAFM-Stahls [84, 148].

Temp- E-Modul Quer- Flie3- th. Aus- th. Leit- Wiérme-  Dichte
eratur kontrakt- spannung dehnungs- fihig- kapazitat
ionszahl koeffizient  keit

°C GPa - MPa 10 °K"' WmK)"' J(keK)"' gem™®
20 217,3 0,3 545,67 12,0 28 472 7,8
200 207,3 0,3 483,62 12,0 30 522 7,8
400 1971 0,3 446,99 12,0 29 541 7,8
600 177,6 0,3 298,32 12,0 29,7 546 7,8
700 161,0 0,3 134,79 12,0 29,7 549 7.8
900 55,8 0,3 50 12,0 29,7 552 7,8
950 43,9 0,3 36,7 12,0 29,7 7,8
1000 338 0,3 29.0 12,0 29,7 553 7.8
1050 30,0 0,3 23,0 12 29,7 7,8
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3.2. Berechnung des Temperaturfeldes in gradierten Materialien

(180-210°C [149]) oder Helium (300°C [150]), das durch Rohrleitungen in den Modulen
flieBt, gekiihlt. Aufgrund dieser Wérmelast-Kiihl-Kombination entsteht im Inneren der
PFCs ein Temperaturgradient, aus dem ein Wéarmetransport hervorgeht, der sich fir den
stationdren Fall mit der Fourier’schen Wérmeleitungsgleichung, Gleichung 3.3, abbilden

lésst.
Gg=—-AVT (3.3)

Gleichung 3.3 zufolge ist die Warmestromdichte ¢ dem Temperaturgradienten VT entge-
gen gerichtet und mit der Warmeleitfahigkeit A des betrachteten Materials proportional.
Fiir die Untersuchung der Temperaturveranderung bei transienten Lasten ohne interne
Wérmequellen (wie bspw. bei gepulst belasteten Blanket-Modulen) kann der vorausge-
hende Ausdruck um die Materialdichte p und die spezifische isobare Wérmekapazitat c,

erweitert werden:

T = L[VQT] (3.4)
PCp

Mit der Kenntnis entsprechender Temperatur-abhéngiger Materialparameter p(T), ¢,(T)
und A(T), deren Berechnung in den folgenden Unterkapiteln beschrieben wird, sowie
Anfangs- und Randbedingungen ist das transiente Temperaturfeld tiber der simulierten
Geometrie berechenbar. Als Anfangsbedingung wird die Bauteiltemperatur zu Simulati-
onsbeginn definiert und als Randbedingung die zeitlich verédnderliche Warmelast sowie die
konstante, konvektive Kithlung. Die Warmeabfuhr durch konvektive Kiithlung ¢ ist nach
Newton mit dem Warmeiibergangskoeffizienten k proportional zur Temperaturdifferenz
zwischen Bauteilwand Twana und Fluid T, (Gleichung 3.5).

q = k(Tw — Ti) (3.5)

3.2.1. Warmeiibergangskoeffizient

Der Wérmetibergangskoeffizient & ist allgemein abhéngig von der Temperatur des Fluids,
der Stromungsgeschwindigkeit, der Bauteilgeometrie und dessen Oberfliche. Im vorlie-
genden Fall wird lediglich die Kithlung mit Wasser betrachtet und dessen Temperatur
vereinfacht als konstant 200°C angenommen, was fiir den zulédssigen Temperaturbereich
des Kithlwassers (180-210°C [149]) eine hinreichend genaue Néherung ist. Fir diese
konstante Temperatur, eine Strémungsgeschwindigkeit von 20 ms ™!, einen Innendruck
von 3,5 MPa und einen variablen Rohrdurchmesser wird mit dem EUPITER Code [151]
ein Warmeiibergangskoeffizient berechnet. Die Eingangsparameter fir das Kithlmedium

wurden hier in Anlehnung an Vorschliage fiur die Kithlung von Divertor-Komponenten
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3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

nach YOu et al. [149] gewahlt. Wahrend der Durchmesser des Kithlkanals dartiber hinaus
fiir die Berechnung des Warmeiibergangskoeffizienten in Abhéngigkeit der simulierten
Komponenten-Geometrie angepasst wird, spielen Wasserverwirbelungen und die Rauheit
der Oberflidche an dieser Stelle keine Rolle. Letztere wird daher zu konstant 5 pm ange-
nommen. Der somit berechnete Warmeiibergangskoeflizient ergibt sich bei den genannten

Parametern und einem Kiihlkanal mit bspw. 12 mm Durchmesser zu 128 Wm 2K !,

3.2.2. Waiarmeleitfahigkeit

Aufgrund der volumenbasierten linearen Gradierung der FGM- Zusammensetzung sind
die Materialparameter fir die Temperaturfeld-Berechnung im Bereich des FGM zu
interpolieren. Fiir die Berechnung der Warmeleitfiahigkeit werden in der Literatur ver-
schiedene Modelle mit unterschiedlicher Komplexitat vorgeschlagen, die detailliert von
PROGELHOF et al. verglichen wurden [152]. Die gelaufigsten Modelle sind demnach
das Serienmodell, das Parallelmodell und das Modell des geometrischen Mittels, deren
Ergebnisse fiir die Interpolation der Temperatur-abhdngigen thermischen Leitfahigkeit
von Wolfram und Stahl bei Raumtemperatur in Abbildung 3.3 dargestellt sind. Das
Serienmodell entspricht der linearen Interpolation nach Gleichung 3.1, das Parallel-modell
wird nach Gleichung 3.6 berechnet und das Modell des geometrischen Mittels nach
Gleichung 3.7.

Parallelmodell: M Vi, T) = ( 1= Vw Vi )1 (3.6)
' W Ararm(T)  Aw(T) .
Geometrisches Mittel: MV, T) = Aw (D)W - Agarn ()W) (3.7)

Zwar sind die hier dargestellten Modelle nicht auf ein explizites Geflige abgestimmt, das
in anderen Modellen durchaus berticksichtigt wird, ein universell eindeutiges Geflige fiir
RAFM/W-FGMs kann aber ohnehin nicht definiert werden, da dies in hohem Mafie von
der Herstellungsmethode beeinflusst wird. Des Weiteren unterscheiden sich die Ergebnisse
der detaillierteren Modelle von den hier dargestellten zumeist nur leichtgradig, weshalb
fur die detaillierte Betrachtung dieser auf die Literatur [152] verwiesen sei.

Anhand von Abbildung 3.3 ist zu erkennen, dass die Modelle am stérksten bei einer
Wolfram-Konzentration von ca. 65 Vol.-% divergieren. Das Parallelmodell fiihrt in diesem
Bereich auf die niedrigste Warmeleitfahigkeit und wird im Sinne einer konservativen

Auslegung fiir die FE Simulation verwendet.
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Abbildung 3.3.: Rechnerische Interpolation der thermischen Leitfahigkeit eines FGMs
iiber dem Wolfram-Anteil fiir Werte bei Raumtemperatur. Gegeniiberge-
stellt sind das Serienmodell (Gl 3.1), das Parallelmodell (Gl. 3.6) sowie
das Modell des Geometrischen Mittels (Gl. 3.7).

3.2.3. Dichte

Allgemein ist die Dichte definiert als eine Masse, bezogen auf ein Einheitsvolumen. Fiir
den Fall der Interpolation iiber der FGM-Héohe ergibt sie sich zu p(Viy)=m(Vy) V'
Sie ist somit lediglich vom Verlauf der Masse abhéangig, denn bei volumetrisch linearer
Gradierung setzt sich das FGM aus beliebig vielen Teilschichten identischer Volumina
zusammen, sodass V' = 1 ist. Damit folgt fiir den Dichte-Verlauf iiber der FGM-Ho6he

pw - Vv + prarm - (1 — Vay)
Vo) —
p(Vaw) Vi + (1 — Vay)

=Vw - pw+ (1 = Viy) - prarum - (3.8)

Die Dichte verhilt sich also analog zur volumetrischen Gradierung. Thre Temperatur-
abhangigkeit wird aufgrund des geringen Einflusses vernachlassigt. Der entsprechende
Funktionsgraph ist in Abbildung 3.4 dargestellt.

3.2.4. Spezifische Wiarmekapazitat

Die isobare, spezifische Warmekapazitét ¢, ist definiert als die benotigte Warmemenge
(Energie) AQ(T), die einer bestimmten Masse m eines Stoffes zugefiihrt werden muss,

um dessen Temperatur um den Betrag AT zu erhohen (Gleichung 3.9).

AQ(T)

CP(T) = m - AT

(3.9)
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Abbildung 3.4.: Rechnerische Interpolation der Dichte eines FGM tiber dem Wolfram-
Anteil nach Gleichung 3.8. Die Temperaturabhéingigkeit der Dichte wird
vernachlassigt.

Fiir ein Komposit, bestehend aus den zwei Konstituenten Wolfram und RAFM-Stahl, kann
die Temperatur-abhangige, spezifische Warmekapazitat c,(Viy,T') unter der Annahme
berechnet werden, dass die Gesamtwérme fir das Erwérmen des Komposits mit der Masse
m(Viy) um den Betrag AT der Warmemenge entspricht, die fir das Erwarmen jedes
einzelnen Konstituenten um den selben Betrag benotigt wird. Mit dieser Annahme folgt
fir die spezifische Wéarmekapazitiat des volumetrisch linear gradierten FGM ¢, (Viy, T')

unter Beriicksichtung von Gleichung 3.9 sowie der Definition der Dichte

cpw(T) -m(Viy) - AT 4 ¢, rarm(T) - m(Vrarm) - AT
AT - (m(Viv) + m(Vrarm))
— o w(T) - pw - Viv + cprarm(T) - prarm - (1 = Viy) (3.11)
pw - Vv + praru - (1 — Vay) .

e (Viv, T) = (3.10)

Der sich hieraus ergebende Verlauf der spezifischen Warmekapazitét ist beispielhaft fiir

Werte bei Raumtemperatur in Abbildung 3.5 dargestellt.

3.3. Berechnung von Dehnungen in gradierten

Materialien

Neben den vorausgehenden Beschreibungen der Berechnung von Temperaturfeldern,
miissen fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrten thermo-mechanischen Simulationen die
Berechnungen von Spannungen und insbesondere Deformationen erlautert werden.

Allgemein werden Deformationen von kontinuierlichen Kérpern durch die Verschiebung
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Abbildung 3.5.: Rechnerische Interpolation der spezifischen, isobaren Warmekapazitéat
eines FGM iiber dem Wolfram-Anteil fiir Werte bei Raumtemperatur
nach Gleichung 3.11.

materieller Punkte beschrieben. Die Ableitung der Verschiebung nach den Koordinaten
fithrt auf den Verschiebungsgradienten, welcher per Definition das Verhéltnis der Mo-
mentankonfiguration zur Ausgangskonfiguration abbildet und fir kleine Verschiebungen
dem Verzerrungstensor €; (d.h. der Dehnung) entspricht. In FE Simulationen wird eine
Gesamtdehnung bzw. -verschiebung immer additiv in kleine Verschiebungen zerlegt und
die Gesamtdehnung anhand dieser kleinen Verschiebungen berechnet [153]. Die Ursache
fiir dieses Vorgehen ist, dass der Dehnungen-beschreibende Verzerrungstensor lediglich fiir
kleine Verschiebungen entsprechend Gleichung 3.12 in die zugrundeliegenden Ursachen der
Gesamtdehnung additiv aufgegliedert werden darf. Bei den Summanden handelt es sich
1

um die elastische €

i, die plastische . die thermische el und die Kriechdehnung €&l [154].

ij»

e = € + e + dyelf + € (3.12)
Das in der Formel enthaltene Kronecker-Delta ; ist allgemein d6;; = 1 fiir i=j und 6;; = 0
fiir i#j. Seine ZweckmaéBigkeit wird im Abschnitt zur Beschreibung der thermischen
Dehnungen erklért. Da die lineare Bezichung 3.12 lediglich lineares Materialverhalten
beschreiben kann, muss ihre differenzielle Formulierung gewéhlt werden, um reales,
nichtlineares Material zu modellieren. Durch diese Formulierung werden lediglich kleine
Inkremente der Dehnung beschrieben, die jeweils durch einen schrittweisen Zuwachs
der Lasten hervorgerufen werden. Nichtlineare Effekte wie bspw. die Spannungshistorie
plastischer Dehnungen und Temperaturabhingigkeiten von Werkstoffparametern kénnen
dadurch berticksichtigt werden.

Die Verkniipfung der Dehnung mit der Spannung erfolgt allgemein iiber das Hook’sche
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3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

Gesetz nach Gleichung 3.13. Darin sind oy; und €y die Spannungs- bzw. Dehnungstensoren

zweiter Stufe und Cija der Elastizitdtstensor (auch ,Steifigkeitstensor) vierter Stufe.
03; = Cijia - 616(11 (3.13)

Fiir die Verkniipfung von Spannung und Dehnung bei Betrachtung nichtlinearen Materi-
alverhaltens wird die differenzielle Darstellung von Gleichung 3.12 nach der elastischen
Dehnungsrate defjl umgestellt und in die ebenfalls differenzielle Form von Gleichung 3.13
iberfithrt. Ausdruck 3.14 stellt den dadurch erlangten allgemeinen, inkrementellen Zu-
sammenhang von Spannung und Dehnung dar [155, 156]. Der hinzugekommene Term

defT beriicksichtigt die Temperaturabhingigkeit von E-Modul und Querkontraktionszahl.
doy; = Cija - (deg — def} — 0 - det? — degt — degl) (3.14)

Eine an dieser Stelle einzufithrende Beschrankung auf die Betrachtung isotroper Materia-
lien vereinfacht die vorausgegangene Beschreibung, weil die 21 unabhingigen Konstanten
des Steifigkeitstensors Cija somit auf lediglich zwei reduziert werden kénnen [157]. Unter
Zuhilfenahme der Lamé-Konstanten A und 7 sowie des Kronecker-Deltas d;; wird der

Steifigkeitstensor in diesem Fall nach Gleichung 3.15 ausgedriickt.
Cijkl :X-(Sij '5k1+/7'5ik '(5j1+ﬁ'(5ﬂ '6jk (315)

Mit der weiteren Definition der Lamé-Konstanten durch den E-Modul E und die Quer-
kontraktionszahl v nach Gln. 3.16 und 3.17 kann der Zusammenhang von Spannung und
Dehnung in einem Bauteil auf Grundlage der Ratengleichung 3.14 in einer FE Simulation
letztlich allgemein durch die Kenntnis der Randbedingungen sowie der zwei Materialpa-
rameter E-Modul E und Querkontraktionszahl v beschrieben werden. Die Akkumulation

aller inkrementeller Dehnungen entspricht der Gesamtdehnung.

— Ev
A= m (3.16)
= ﬁ (3.17)

Bei den vorausgehend genannten Randbedingungen kann es sich um Einfliisse verschiede-
ner Ursachen handeln, beispielsweise um thermische oder mechanische Grofien. Diesem
Umstand kommt Gleichung 3.14 durch die Berticksichtigung verschiedener Glieder des
Dehnungstensors nach. Das vorausgehend beschriebene, prinzipielle Vorgehen der Beschrei-
bung von Spannung-Dehnung-Beziehungen im Rahmen von FE Simulationen erfordert

daher im Weiteren die Definition der genannten Glieder.
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3.3. Berechnung von Dehnungen in gradierten Materialien

3.3.1. Elastische Dehnungen

Die elastische Dehnungskomponente efjl steht nach HOOKE entsprechend Gleichung 3.13
direkt mit der Spannung Jiejl in Zusammenhang. Das Gesetz kann in diesem Fall unter
Beriicksichtigung von Gln. 3.15 - 3.17 umgeschrieben werden zu Gleichung 3.18.

(1 + Z/)Uij — 5ijl/0'kk

e = 5 (3.18)

Wie bereits zuvor erwahnt, beschreibt ein linearer Zusammenhang wie Gleichung 3.18
ein nichtlineares Materialverhalten unzureichend genau, weshalb mit Gleichung 3.19 die

differentielle Form des Ausdrucks betrachtet wird.

(]. + l/)dO'ij — (5ij1/dakk B dE[(l + Z/)O'ij — 5ijVUkk] i dV(O'ij — 5ij0kk)

el __
dej = E E? E

(3.19)

Hierin sind lediglich bereits eingefiihrte Elemente enthalten, die sich direkt aus den

aueren mechanischen Randbedingungen berechnen lassen.

Neben der Berechnung elastischer Dehnungen ist an dieser Stelle der in Gleichung 3.14
eingefiihrte Subtrahend —deff zu beschreiben. In differenzieller Schreibweise wird die
temperaturabhéngige Nichtlinearitat der elastischen Materialparameter E-Modul £ und

Querkontraktionszahl v ausgedriickt zu

dE?T _ dV(O'ij — 5ij0kk) _ dE[(]. + V)O'ij — 5ijV0'kk] '
1 E E2

(3.20)

Die beiden vorausgehend genannten finalen Gleichungen kénnen fir volumetrisch linear
gradierte Schichten mit Kenntnis der entsprechend interpolierten Materialparameter
E-Modul E und Querkontraktionszahl v berechnet werden. Wéhrend die Querkontrakti-
onszahlen von Wolfram und dem verwendeten Stahl bei Raumtemperatur nur leichtgradig
von v = 0,3 divergieren und deshalb v = 0,3 iiber der Gradierung als konstant be-
trachtet wird, sind fir die Interpolation des E-Moduls diverse Modelle, bspw. durch
VoIGT, REUSS sowie HALPIN und TsAI, entwickelt worden [158-161]. Wie bereits bei
der Interpolation der Warmeleitfahigkeit A stellen hierbei das Serienmodell [158] und das
Parallelmodell [159] die oberen, bzw. unteren Grenzwerte dar. Die Ergebnisse der auf den
E-Modul E angewendeten entsprechenden Gleichungen (Serienmodell: Gl. 3.1, Parallelm-
odell: Gl. 3.6) sowie das Ergebnis des hier nicht genauer erlauterten Modells nach HALPIN
und TsAI [160] sind beispielhaft fir Raumtemperatur-Werte in Abbildung 3.6 illustriert.
Im Sinne einer konservativen Auslegung der FE Simulation ist das Interpolationsmodell

zu wahlen, dessen Ergebnis ein steiferes Verhalten der simulierten Materialien erzeugt,
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Abbildung 3.6.: Rechnerische Interpolation des E-Moduls eines FGM tiber dem Wolfram-
Anteil fir Werte bei Raumtemperatur. Dargestellt sind das Serienmo-
dell (Gl. 3.1), das Parallelmodell (Gl. 3.6) und das Modell nach HALPIN-
TsAl (nicht explizit aufgefiihrt).

weil somit bei gleicher FlieBgrenze weniger thermo-mechanische Dehnungen elastisch
aufgenommen werden konnen. Dariiber hinaus geht ein héherer E-Modul héufig mit einer
geringeren Zahigkeit einher, was ebenfalls einer konservativen Rechnung entspricht. Fiir
die Gradierung des E-Moduls tiber der FGM-Hoéhe wird daher das Serienmodell nach

Voigt verwendet.

3.3.2. Thermische Dehnungen

Bei einer Temperaturdanderung um AT treten temperaturinduzierte Dehnungen auf. Da
die Schwingungsamplitude von Atomen mit steigender Temperatur richtungsunabhéngig
zunimmt, dehnen sich isotrope Materialien in alle Richtungen gleichméfig aus. Sche-
rung, beschrieben durch die deviatorischen Elemente des Spannungstensors, ist daher
ausgeschlossen, weshalb fiir die mathematische Beschreibung thermischer Dehnung das
Kronecker-Delta §;; in der Spannung-Dehnung-Beziehung (Gleichung 3.15) implementiert
ist. Die Anderung der thermischen Dehnung defjh wird mittels des thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten «(7T) berechnet, der die erste Temperaturableitung der thermischen
Dehnung € darstellt (Gleichung 3.21).

el = 5, /a(T) dr (3.21)

Tret
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3.3. Berechnung von Dehnungen in gradierten Materialien

Darin sind T' die Momentantemperatur und T;.; die Referenztemperatur, bei der das
System spannungsfrei ist [162]. Es folgt fiir die Ratengleichung der vorausgehenden
Beziehung

dell = 6 (T) dT . (3.22)

j

Wie die Berechnungen in den vorausgehenden Teilkapiteln, erfordert auch die Modellierung
der thermischen Dehnungen iiber dem Gradienten des FGM eine Interpolation der
Materialparameter. Nach vorausgehender Gleichung ist dafiir lediglich die Kenntnis des
thermischen Ausdehnungskoeffizienten o nétig. Fiir dessen Interpolation existieren neben
dem Serienmodell (basierend auf Gleichung 3.1) diverse mathematische Modelle. Die
Interpolationen nach TURNER (Gleichung 3.23) und KERNER (Gleichung 3.24) sind
nachfolgend aufgefiithrt, sowie zusammen mit dem Serienmodell in Abbildung 3.7 fir

Ausdehnungen zwischen Raumtemperatur und 400°C dargestellt.

aw(T)ViwEKw/(T) 4+ ararm(T) (1 — Vay) Krarm(T)

TURNER-Modell: a(Viy,T) = Ve Kow(T) + (1 — Vi) Kot (T)

(3.23)

aw(T)VwEKw(T) | ararm(T)(1 — Vay) Krarm(T)
3Kw(T) + 4pw 3Krarm(T) + 4pw
VwEKw(T) (1 — Vay) Krarm(T)
3Kw(T) + 4pw 3KRrarm + 4piw

KERNER-Modell: o(Viy,T) =

(3.24)

In den Gleichungen 3.23 und 3.24 sind agarm(7T") und aw(T) die Temperatur-abhéngigen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten des RAFM-Stahls und von Wolfram, Viy ist die
Volumenfraktion des Wolframs, Krapm(7') und Kw(7T) die Temperatur-abhéngigen Kom-
pressionsmoduli von Stahl und Wolfram, die ndherungsweise den E-Moduli Erarm(T)
und Ew(T') entsprechen, sowie pw der Schubmodul von Wolfram, der mithilfe der Quer-

kontraktionszahl v nach Gleichung 3.17 zu berechnen ist.

Fir eine konservative Auslegung der FE Simulation ist das Modell zu wéahlen, des-
sen zweites Differenzial nach der Volumenfraktion Vol.-% Wolfram bei einem beliebigen
Wert besonders groB wird, weil dies auf eine spontane Anderung des thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten iiber der Gradierung hinweist. Dies wiirde zu thermisch lokalisierten
Dehnungen und moglichen Schidigungen tiber der FGM-Hohe fithren, welche mit der

Verwendung des FGM explizit vermieden werden sollen. Da eine starke Anderung des
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Abbildung 3.7.: Rechnerische Interpolation des thermischen Ausdehnungskoeffizienten ei-
nes FGM iiber dem Wolfram-Anteil fiir Werte bei Raumtemperatur.
Dargestellt sind das Serienmodell (Gl. 3.1), das Modell nach TUR-
NER (GL 3.23) und das Modell nach KERNER (Gl 3.24).

thermischen Ausdehnungskoeffizienten « fiir keines der aufgezeigten Modelle eintritt, wird

naherungsweise das Serienmodell fir die Durchfithrung der FE Simulationen verwendet.

3.3.3. Plastische Dehnungen

In realen Materialien ist die Dehnung bis zu einer bestimmten Grenze elastischer Natur.
Nach dem Uberschreiten einer kritischen Spannung tritt in duktilen Materialien plastisches
Flieflen hinzu, das durch eine irreversible Deformation des Materials gekennzeichnet ist.
Mathematisch wird das zeitunabhéngige, plastische Materialverhalten durch Kombination
einer Fliefsbedingung, einer Fliefiregel und eines Verfestigungsgesetzes beschrieben, die im

Folgenden definiert werden.

FlieBbedingung

Die Fliebedingung bestimmt die Spannung, ab der die elastische Dehnung geséttigt
ist und plastisches FlieBen einsetzt. Bedingungen fiir das Uberschreiten der elastischen
Dehngrenze wurden fiir verschiedenes Materialverhalten in diversen Arbeiten hergeleitet
[163-165]. Thnen allen ist gemein, fir die Bemessung der elastischen Dehngrenze eine
virtuelle, einachsige Vergleichsspannung o, einzufiihren, die einer realen multiaxialen
Belastung gleichwertig ist. Uberschreitet diese einen materialspezifischen Grenzwert, fliefit
das Material oder es bricht sprode.

Héaufig wird fir die Berechnung des Einsetzens von plastischem Flielen die FlieBbedingung

nach VON MISES verwendet, weil diese fiir einen weiten Bereich duktilen bis sproden
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3.3. Berechnung von Dehnungen in gradierten Materialien

Materialverhaltens angemessen ist. Die Materialien sind dafiir als isotrop zu betrachten.
Fiir sehr duktile Medien wird das TRESCAsche Flieigesetz (Schubspannung-induziertes
Plastifizieren [164]) verwendet, fiir sprode Medien das RANKINEsche Versagensmodell
(Normalspannung-induzierter Sprédbruch [165]). Die in dieser Arbeit durchgefiithrten FE-
Simulationen basieren aufgrund des angenommenen, weitgefacherten Materialverhaltens
von FGMs auf der Fliebedingung nach vON MISES. Es setzt demnach Plastifizierung
ein, wenn die FlieSfunktion ¢ nach Gleichung 3.25 erfiillt ist, d.h. wenn die fiktive
Vergleichsspannung o, die materialspezifische Fliespannung o erreicht.

P(oy, Viv, T, L) = 0 = o, — op(Vay, T, €2%) (3.25)

) “eq

Die Fliebedingung @ steht in Abhéngigkeit von der Spannung oy;, der Temperatur T,
dem Volumenanteil von Wolfram im FGM Vi und von moglichen vorausgegangenen
plastischen Verformungen egé. Die in Gleichung 3.25 enthaltene FlieBgrenze op ist nicht
konstant, sondern wird mittels der Betrachtung von Verfestigungsmodellen dargestellt,
insbesondere weil auch sie von der Plastifizierungs-Verhangenheit e{jfl abhangt (s.u.).
Die Vergleichsspannung o, wird nach vON MISES durch den Deviatoranteil s;; des
Spannungstensors oj; entsprechend Ausdruck 3.26 berechnet. Der Deviatoranteil wiederum
entspricht der Spur des Spannungstensors und berechnet sich nach Gleichung 3.27. Der

hydrostatische Anteil des Spannungstensors bleibt also unberticksichtigt.

13
Oy = isiiji s mit (326)

1
Sij = 01 — 30k (3.27)

Abbildung 3.8 stellt die FlieBbedingung bei konstanter Temperatur, Zusammensetzung
und ohne vorausgehende plastische Verformungen in Abhéngigkeit von der Spannung
oy grafisch dar. Fiir alle Spannungskombinationen innerhalb des Zylinders liegt elasti-
sche Verformung vor und es gilt @ < 0. Alle Punkte auf der Oberfliche des Zylinders
fithren zu plastischem Fliefen (¢ = 0), weshalb die Oberfléche in der Literatur auch
Flieiflache genannt wird. Kombinationen auflerhalb des Zylinders sind entsprechend der

Plastizitatstheorie unzuléssig.

Verfestigung

Ist die FlieBbedingung nach Gleichung 3.25 erfillt, fithrt die plastische Dehnung zu einer
Verfestigung des Materials, sodass dessen Fliespannung or(Viy, T, egé) ansteigt. Dies
ist im klassischen Spannung-Dehnung-Verlauf des einachsigen Zugversuchs durch eine
Steigung der Kurve zu beobachten. Um diesen Effekt mathematisch zu erfassen, sind

in der Vergangenheit verschiedene Verfestigungsmodelle vorgeschlagen worden, die zwei
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Abbildung 3.8.: Graphische Darstellung der FlieBbedingung nach voN Misgs. Alle Span-
nungskombinationen innerhalb des Zylinders fithren zu elastischer Deh-
nung, alle Kombinationen, die auf die Zylinderoberfldche fithren, zu
Plastifizierung. Kombinationen, die iiber die Flieifliche hinausgehen
sind nicht gestattet und werden durch eine Vergréflerung des Zylinders
beriicksichtigt.

grundlegenden Ansétzen zuzuordnen sind: Die isotrope Verfestigung nimmt eine rich-
tungsunabhéngige Verfestigung an, die mit Bezug auf Abbildung 3.8 eine Vergréflerung
des Zylinderradius zur Folge hat. Allgemein wird dieses Modell fir grofie Verformungen
verwendet. Die kinematische Verfestigung hingegen beriicksichtigt eine Richtungsabhén-
gigkeit der Verformung und ist fiir kleine, insbesondere zyklische Belastungen angemessen.
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wird das Modell der isotropen Verfestigung ver-
wendet, weil die Berechnung nicht auf lediglich kleine Verformungen reduziert sein soll.
Richtungsabhéngige Einfliisse, wie der BAUSCHINGER-Effekt werden daher nicht erfasst.
Verschiedene Ausarbeitungen fiir die Verdnderung der Flielspannung o aufgrund von
isotroper Verfestigung sind bspw. durch ObpQvisT, HOLLOMON, LUDWIK sowie VOCE
vorgeschlagen worden, die sich hinsichtlich Komplexitdt und Genauigkeit unterschei-
den [166, 167]. Das einfachste Modell, das tiber idealplastisches Verhalten hinaus geht,
wurde durch ODQVIST eingefiihrt. Wahrend dieses Verfestigung als lineare Zunahme der
Spannung-Dehnung-Beziehung beschreibt, Gleichung 3.28, interpretieren HOLLOMON,
Lupwik und VOCE die Verfestigung mit Hilfe von Potenzansétzen [166, 167].

UF<T7 VW7 616251) - UY(Ta VW) + h(T7 VW) . EZeZ(l] (328)

Nach vorausgehender linearer Gleichung ist die FlieBspannung of zu berechnen als Summe
der initialen FlieBspannung oy des unverformten Materials und dem Produkt hegf]. Das
Produkt setzt sich zusammen aus dem Verfestigungsmodul h, der die Verfestigung eines
Materials und somit die Geradensteigung des gewéahlten linearen Modells beschreibt, und

der dquivalenten plastischen Dehnung eﬁé.

58



3.3. Berechnung von Dehnungen in gradierten Materialien

Die dquivalente plastische Dehnung entspricht der iiber die Zeit integrierten dquivalenten
plastischen Dehnrate nach voN MISES. Im eindimensionalen Zugversuch ist sie gleich
der totalen plastischen Dehnung €, im komplexeren dreidimensionalen Fall wird sie aus
Gleichung 3.29 berechnet.

2
o = / de? dt = / S adlar (3.29)

Mit der aquivalenten plastischen Dehnung kann ein eindimensionaler Wert ermittelt
werden, der einer mehrdimensionalen plastischen Dehnung entspricht, was sinngeméfl
der zuvor eingefithrten Vergleichsspannung fir mehrdimensionale elastische Spannungen
gleicht [155]. Der Verfestigungsmodul h(Viy, T') korreliert mit der Steigung der Spannung-
Dehnung-Kurve oberhalb des elastischen Bereichs. Lediglich im gewéhlten, einfachen
Modell nach ODQVIST entspricht & direkt der Steigung. Fiir die Berechnung von FE Mo-
dellen unter Beriicksichtigung von Verfestigung ist neben den elastischen Konstanten die

initiale FlieBspannung oy und der Verfestigungsmodul h(Viy, T') als Parameter einzugeben.

Fir die Modellierung des linear gradierten FGM sind die vorausgehend genannten
Parameter oy und h tiber dem FGM zu interpolieren. Hinsichtlich der Flieigrenze oy
ist wie bei mehrphasigen Stdhlen anzunehmen, dass bei einer unbestimmten RAFM/W-
Zusammensetzung lokal Mikroplastizitdt in der weicheren Phase (hier: RAFM-Stahl)
auftritt wahrend die linear interpolierte FlieBgrenze des Komposits noch nicht erreicht
ist (vgl. Kapitel 2.2). Um dieser Nichtlinearitiat nachzukommen, sind diverse angepass-
te Interpolationen vorgeschlagen worden [168-170]. Zwar wurden diese fiir ferritisch-
martensitische Dualphasen-Stéhle entwickelt, aufgrund der theoretischen Herleitung kann
jedoch ebenfalls eine Anwendbarkeit fiir den vorliegenden Fall eines um Wolfram er-
weiterten Komposits sinnvoll erscheinen [168]. Nach PETIT-GROSTABUSSIAT kann die
Gesamt-Fliefigrenze eines Komposits damit entsprechend Gleichung 3.30 berechnet wer-
den. Darin beschreibt oy (Viy) die Gesamt-FlieBgrenze eines Komposits in Abhéngigkeit
vom Wolfram-Anteil Viy sowie oy die FlieBgrenzen der Materialien Wolfram und RAFM-
Stahl. Das entsprechende Ergebnis fiir die Interpolation von Raumtemperatur-Werten
ist gemeinsam mit dem linearen Modell in Abbildung 3.9 illustriert. Hieran ist gut zu
erkennen, dass die Interpolation nach PETIT-GROSTABUSSIAT zu einer Herabsetzung der
FlieBgrenze unterhalb die des reinen RAFM-Stahls fiir Wolfram-Gehalte <40 Vol.-% W
fithrt. Es ist nicht auszuschliefien, dass die Kerbwirkung des festeren Wolfram zu einer
lokalen Spannungstiberh6hung im Stahl fithrt, wodurch letzterer bei makroskopischer
Betrachtung der Spannungen unterhalb seiner eigentlichen Fliefigrenze plastifiziert. Ande-
rerseits ist der exakte Verlauf der Kurve mit einem globalen Minimum der Fliespannung
bei 20 Vol.-% W nicht verifizierbar. Allgemein werden MMCs aufierdem vor dem Hinter-
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3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

grund einer Festigkeits-Steigerung entwickelt, dem das Modell widerspricht. Es scheint
daher fiir den vorliegenden Fall nicht geeignet zu sein, weshalb die Berechnungen mittels

der linearen Interpolation durchgefiihrt werden.

oy (V) = oyrarm(T, €%) - (1 = Viy) + oy w(T, €%) - Viy (3.30)
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Abbildung 3.9.: Rechnerische Interpolation der FlieBgrenze eines FGM {iber dem Wolfram-
Anteil fir Werte bei Raumtemperatur. Dargestellt sind das Serienmo-
dell (Gl 3.1) und das Modell nach PETIT-GROSTABUSSIAT (Gl. 3.30).

Hinsichtlich der Interpolation des Verfestigungsmoduls h ist zunédchst das verwendete
Modell nach ODQVIST zu betrachten. Wegen dessen linearer Natur existieren keine Gren-
zen fiir die Verfestigung, d.h. bei steigender Spannung nimmt die plastische Deformation
innerhalb der modellierten Kachel stetig zu, jedoch ohne dabei Schédigung hervorzuru-
fen. Wie den Spannung-Dehnung-Kurven von Wolfram und Stahl aus dem einachsigen
Zugversuch zu entnehmen ist, entspricht dieses Modell nicht der Realitit, nach der ein
Versagen speziell von Wolfram bei bereits geringer plastischer Dehnung zu erwarten ist.
Des Weiteren ist der Verfestigungsmodul von Wolfram hyw deutlich gréfler als der des
Stahls hrarm, was bei einer linearen Interpolation fiir die Beschreibung der Komposit-
Verfestigung h(Viy, T') zu einer starken Verfestigung bis hin zu groBen Dehnungen fiithrt
und somit die tatséchlich ertragbare Spannung (Stahl-seitig) und Dehnung (Wolfram-
seitig) itberschatzt. Aufgrund dieser Unsicherheit wird eine Verfestigung im Rahmen der
in dieser Arbeit durchgefithrten Simulationen nicht berticksichtigt. Somit ist h(Viy) = 1
konstant iiber der Gradierung des FGM, was dem ideal-plastischen Materialverhalten
entspricht. Die sich hiermit ergebenden, plastischen Vergleichsdehnungen werden zur

Bewertung der Schiadigung der simulierten Einheits-Komponente herangezogen. Es wird
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3.3. Berechnung von Dehnungen in gradierten Materialien

daher im Folgenden die allgemeine Berechnung dieser Grofle beschrieben.

FlieBregel

Der Zusammenhang von Spannung und inkrementellen, plastischen Dehnungszuwéchsen
wird unter Zuhilfenahme der FlieBregel beschrieben. Diese besagt, dass die plastischen
Dehnungsinkremente degl durch Bildung der Gradienten der skalaren FlieBbedingung ¢
berechnet werden konnen (Gleichung 3.31) [155].

oP

de?! = d\
6” 8Uij

(3.31)

Wahrend der darin enthaltene plastische Multiplikator d\ den Umfang plastischer Deh-
nung pro Zeit- bzw. Lastinkrement beschreibt (und von der Last abhéngt), indiziert
der Gradient der FlieSbedingung @ die Richtung der plastischen Dehnung bzgl. der
FlieBflache. Fiir den hier dargestellten Fall wird eine assoziierte Fliefiregel angenommen,
d.h. der Gradient der FlieBbedingung 0%.07; ! steht senkrecht auf der Flieffliche. Fiir den
expliziten Zusammenhang von Spannung und plastischem Dehnungszuwachs miissen der
plastische Multiplikator sowie der Gradient der FlieBbedingung bestimmt werden, was
im Rahmen dieser Arbeit wie folgt beschrieben geschieht.

Unter Berticksichtigung von Gleichung 3.29 ergibt sich der dquivalente plastische Deh-

nungszuwachs deé’é mit Gleichung 3.31 zu

2 00 0P
det! = d\,|= : (3.32)
q 3 aO'ij aO'ij

Da die Fliebedingung inkrementell zu allen Zeitpunkten erfiillt sein soll, muss die

Konsistenzbedingung erfiillt sein, d.h. auler der Flielbedingung ¢ = 0 (Gleichung 3.25)
muss ebenfalls d® = 0 gelten (Gleichung 3.33).
0P oD 0P 0P

doy + 22ar + 22 an
o, 75 T aT T oY T par

dd(oy, Vv, T, ') = de?, =0 (3.33)

Unter Beriicksichtigung der Gleichung 3.14 ergibt sich daraus

0P
aicijkl . (dﬁkl - dEﬁ - (51(1 . deff — de?{ — dEE{)
Uij
od ob
—dT + ———dViy + h(Viy, T)e?, = 0 . 3.34
+0T + 3Vw w + ( W, )Eeq ( )

Ausgehend von der Konsistenzbedingung in der vorausgehenden Form 3.34 kann nun

unter Berticksichtigung der Gleichungen 3.32 und 3.31 der plastische Multiplikator dA
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3. FE Modellierung der ersten Wand mit gradierten Schichten

ermittelt werden:

%Oﬁkl(dﬂd - 5k1 . de(]iL - dE% dGﬁ?) + g(pdT + 045 dVW

d@ 2 9P 0P
C kl&a“ + h(VW7 T) gaa'ij E)a;j

dr = (3.35)

Mit diesem Ausdruck und der Fliefiregel nach Gleichung 3.31 berechnet sich das plastische
Dehnungsinkrement defjl- in Abhéangigkeit aller Spannungskomponenten dey, der von
Mises-Fliefiregel @, des Volumenanteils Wolfram Viy und des Verfestigungsmoduls h im
Rahmen der FE Simulation schliellich zu

%Cijkl(dﬁkl — 5k1 . dE]t(’f — défj — dﬁﬁ?) dT + WVaw 0P dVW 0P

o (3.36)
ij é
366(1; Clel Aoy + h(VW7 T) %gj; aa‘fj agu

Bei bekannten Randbedingungen in Form thermo-mechanischer Belastung des Modells
iiber die entsprechenden Knoten ist die plastische Dehnung nach vorausgehender Gleichung
vollstandig durch elastische und plastische Materialparameter unter Beriicksichtigung der
Temperaturabhéngigkeit beschreibbar. Die mathematische Behandlung des Kriechens wird
ebenso wie der variable Verfestigungsmodul h der Vollstandigkeit halber mit aufgefiihrt,

jedoch fiir die Berechnungen in dieser Arbeit nicht einbezogen.

3.4. Nicht beriicksichtigte Charakteristika des FE
Modells

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten FE Simulationen sollen trotz konservativer Be-
trachtung ein moglichst reales Verhalten der FGMs abbilden. Dennoch kann es sich
dabei lediglich um eine erste Ndherung handeln, weil wichtige Charakteristika nicht

berticksichtigt werden kénnen. Die Implementierung der Effekte
1. Plastizitatsbedingte Verfestigung
2. a-y-Umwandlung des RAFM-Stahls bei ca. 910°C,
3. Kriechdehnung,
4. Verlust plastischer Dehnung durch Erholung oder Rekristallistation
5. Neutronenschiadigung und
6. Thermoshock-Belastung durch Plasmainstabilitdten

ist insbesondere bei gradierten Kompositen kompliziert und wurde in dieser Arbeit nicht

durchgefithrt. Dartiber hinaus konnen die aufgezeigten Modelle fiir die Interpolation der
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3.4. Nicht berticksichtigte Charakteristika des FE Modells

Kompositeigenschaften iiber der Gradierung lediglich ndherungsweise als korrekt betrach-
tet werden, weil die Mikrostruktur des FGMs unbestimmt ist und somit unberticksichtigt

bleiben muss.
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4. Schichtherstellung und

Charakterisierung

4.1. Schichtherstellung

In der vorliegenden Arbeit soll die Eignung von FGMs als thermo-mechanisch vorteilhafte
Zwischenschicht in PFCs untersucht werden. Um dies umfassend ermoglichen zu kénnen,
wurden Komposite und FGMs mit verschiedenen Verfahren hergestellt. Wahrend die
Grundlagen hierzu in Kapitel 2.3 genannt werden, wird im Folgenden die jeweilige explizite

Durchfiihrung beschrieben.

4.1.1. Magnetron Sputtering

Das Magnetron Sputtering wurde an einem UHV Magnetron Sputtering System der
Firma PREVAC durchgefiihrt, das speziell fiir eine reproduzierbare Diinnschichtherstel-
lung im Labormafistab konzipiert wurde. Das System besitzt vier Magnetrons, die mit
unterschiedlichen Targets (& = 7,5 cm) ausgestattet werden konnen. Fiir die vorlie-
genden Untersuchungen wurden lediglich zwei Magnetrons verwendet, die mit einem
Eisen-Target (Reinheit >99,95 %, Dicke 1 mm) bzw. mit einem Wolfram-Target (Reinheit
>99,95 %, Dicke 6,4 mm) bestiickt wurden. Jedes Target wird von einem ca. 6 cm in die
Vakuumkammer reichenden Rohrstiick (engl. ,,chimney“) umgeben, das eine gegenseitige
Verunreinigung der Targets minimieren soll. Der mit 60° min~! rotierende Substrattri-
ger (@ = 20 cm) befindet sich in der verwendeten Konfiguration in einem Abstand von
ca. 30 cm unter den Targets. Die ca. 115 | grofie Vakuumkammer kann auf < 21072 mbar
evakuiert werden, wurde im Rahmen der durchgefithrten Experimente erfahrungsbedingt
jedoch lediglich auf < 1-107° mbar evakuiert, mit Argon auf < 1- 1073 mbar geflutet
und erneut auf < 1-107% mbar evakuiert, bevor das Argonplasma geziindet wurde. Die
Méglichkeit, den Substrathalter aktiv zu heizen, ist nicht verwendet worden.

Bei den zu beschichtenden Substraten handelte es sich um 16x16x3 mm?® grofe Wolfram-
proben, von denen jeweils eine flache Oberseite mit Schleifpapier der Kérnung P360 bis
P2500 geschliffen und anschliefiend iiber vier Stufen, abschlieBend mit OPS, poliert wurde.

Die préparierten Proben wurden im Ethanol-Ultraschallbad gereinigt und abschlieend
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4. Schichtherstellung und Charakterisierung

mit Isopropanol abgespiilt bevor sie kreisformig auf dem Substrathalter des Magnetron
Sputter Systems angeordneten wurden. Nach der beschriebenen Evakuierungsprozedur
sind die Oberflichen der Substrate durch ein-miniitigen Plasmabeschuss gereinigt worden,
indem am Substrathalter ein negatives elektrisches Potenzial angelegt und eine Leistung
von 100 W eingestellt wurde.

Fiir die Beschichtung der Substrate wurde der Substrathalter neutral geschaltet und das
negative Potenzial an den Magnetrons angelegt. Zunédchst wurde eine Parameterstudie
hinsichtlich der Depositionsraten R beider Materialien iiber der an den Magnetrons ange-
legten Leistung P durchgefiihrt. Dafiir wurden beide Materialien getrennt von einander
bei verschiedenen Leistungen fiir jeweils eine Stunde auf SiO,-Glassubstrate abgeschieden.
Die Depositionsraten Rw und Rp. wurden sowohl mittels der integrierten Quarzkristall-
Mikrowaage als auch durch Messen der Schichtdicke mit einem Profilometer ermittelt.
Die Ergebnisse dieser Vorversuche sind in Tabelle 4.1 aufgelistet und die sich ergebenden

Zusammenhange zwischen Depositionsrate R und Magnetron-Leistung P in Tabelle 4.2.

Tabelle 4.1.: Depositionsraten des Magnetron Sputtering fiir Wolfram und Eisen bei
unterschiedlichen Magnetron-Leistungen. Die Raten R wurden mittels
Quartzkristall-Mikrowaage (QMB) und Profilometrie ermittelt.

Leistung (W) 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500
Rw QMB 0,11 0,18 0,29 0,36 047 0,54 0,65 0,72 0,83 0,90

(nm/h) Profilo 0,34 1,00 1,44
Ry QMB 0,14 0,32 050 0,72 094 1,19
(pm/h) Profilo 0,15 0,51 0,82

Tabelle 4.2.: Mathematischer Zusammenhang der Depositionsraten R und Magnetron-

Leistung P fiir Eisen und Wolfram in pmh ™! auf Grundlage der unterschied-
lichen Messmethoden.

Messmethode QMB Profilometer
Wolfram RW,QMB = 07 0018 - PW RW,Proﬁlo = 0, 003 - PW
Eisen RFe,QMB = 0, 0037 - PFe RFe,Proﬁlo = O, 0026 - PFe

Mit den mathematischen Zusammenhangen von Depositionsrate und Leistung aus Tabel-
le 4.2 sowie dem folgenden Gleichungssatz ist es generell moglich, die benétigte Leistung

der jeweiligen Magnetrons fiir eine gewiinschte, stochiometrische Materialkombination
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4.1. Schichtherstellung

und Schichtdicke zu berechnen.

Mpe

Masseanteil Xpe: Xpe = pr——— (4.1)
Masseanteil Xy: Xw=1-Xp = _mw (4.2)
mw + Mre

Gesamtdicke d: d = dpe + dw (4.3)
Masse Fe: mpe = preVe = pre - A - dpe (4.4)
Masse W: mw = pwVw = pw + A - dw (4.5)
jeweils bendtigte,

relative Depositionsraten r :

Xwpre

— W rw = )(Fepr)(\NpFe (4.6)
— Fe: TTe Xrepw (4.7)

N XFepW + XWpFe

Fir ein Komposit, das zu 50 At.-% Fe und 50 At.-% W bestehen soll, ergibt sich mit
den jeweiligen Atommassen A, g = 55,851 und A, w = 183,84 u eine Masse-bezogene
Zusammensetzung von 23.3 Gew.-% Fe und 76,7 Gew.-% W. Hiermit, sowie mit den
Dichten pp. = 7,87 gem ® und pw = 19,25 gem ® konnen die Gleichungen 4.6 und 4.7

vereinfacht werden zu

rw = 0,574 R (4.8)
rpe = 0,426 R . (4.9)

Durch jeweiliges Gleichsetzen der bendétigten, relativen Depositionsraten ryw und rg,
mit den tatsdchlichen, leistungsabhangigen Depositionsraten Rw und Rg. aus Tabel-
le 4.2 und Einsetzen einer gewtnschten Gesamtdepositionsrate R ergeben sich schlieflich
die an den Magnetrons anzulegenden Leistungen. Beispielsweise werden fiir eine Ge-
samtdepositionsrate von R = 1 pmh™! auf Grundlage von Profilometrie-Messungen
Leistungen von Py profilc = 190,6 W bzw. Ppe proilc = 164,6 W bendétigt. Die mittels
Quarzkristall-Mikrowaage ermittelten Depositionsraten fithren zu benétigten Leistungen
von Py qus = 315,2 W und Py qup = 114,36 W.

Die auf Grundlage der beiden Methoden zur Depositionsraten-Bestimmung berechneten
Leistungen divergieren offensichtlich stark. In der Praxis fithrt 1t. energiedispersiver
Rontgenspektroskopie (EDX) keiner der beiden Parametersitze zur Deposition einer
Schicht, die zu gleichen atomaren Anteilen aus Wolfram und aus Eisen besteht. Ursache
hierfiir konnte die Plasmadynamik sein. Ist lediglich ein Magnetron aktiv, wie bei der
Bestimmung der Depositionsraten von reinem Eisen bzw. Wolfram, verhalten sich Ionen

und Neutralteilchen moglicherweise anders, als beim simultanenen Betrieb von zwei
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4. Schichtherstellung und Charakterisierung

Magnetrons fir die Herstellung von Kompositen. Fiir die Abscheidung von Kompositen
mit exakten Zusammensetzungen wurden Leistungs-Parametersétze deshalb durch itera-
tives Anpassen der Leistungen und Messen der Schichtzusammensetzung ermittelt. Die

entsprechenden finalen Parameter sind Tabelle 4.3 zu entnehmen.

Tabelle 4.3.: Gewéhlte Leistungen fir die Herstellung von Kompositen mittels Magnetron

Sputtering.
Bezeichnung Zusammen- Magnetron-  Gesamtabscheide-
setzung (At.-%) leistung (W) rate (nmh ')
Fe W Fe W
MS-0W 100 0 365 0 1,0
MS-25W 75 25 450 50 1.0
MS-50W 50 50 320 100 1,1
MS-75W 25 75 210 180 1,1
MS-100W 0 100 0 300 1,0

4.1.2. Fliissigphaseninfiltration

Die Herstellung von Kompositen im Rahmen der Fliissigphaseninfiltration wird generell
in zwei Schritten durchgefiithrt. Zunéchst wird ein offenporiges Geriist eines Materials
hoher Liquidustemperatur hergestellt, das anschlieflend in einem Vakuumofen mit einem
Material niedrigerer Liquidustemperatur infiltriert wird. Zwar ist im hier gewéhlten Ma-
terialsystem Wolfram-Eisen aus dem bindren Phasendiagramm (Abb 2.5) die Entstehung
intermetallischer Phase nach Abkiithlung aus der Flissigphase bekannt, jedoch soll eine

kurze Infiltrationsdauer die Menge der nachteiligen Phase begrenzen.

Tabelle 4.4.: Parameter fiir die Herstellung pordser Wolframgeriiste mittels SPS fiir die

Infiltration.
Bezeichnung Fraktionierung SPS Parameter Restprositét
(nm) Temperatur Druck Dauer Gertiste
(°C) (MPa) (min) (Vol.-%)
Wis ca. 12 1400 60 2 33,5
Wa0-60 40-60 1400 60 2 29,0
Wieo—s0 60-80 1400 60 2 27,5
Wso—100 80-100 1400 60 2 29,3

Die in dieser Arbeit mit Eisen infiltrierten, offenporigen Wolframgeriiste wurden durch
das Institut fir Plasmaphysik (IPP) der Tschechischen Akademie der Wissenschaft (CAS)
zur Verfiigung gestellt. Vier verschiedene Geriist-Typen wurden aus Wolframpulver un-
terschiedlicher Fraktionierungen mittels Spark Plasma Sintering (SPS) zu zylindrischen
Proben (Ho6he ca. 5 mm, & 18 mm) hergestellt. Die entsprechenden Pulver- und Sinterpa-

rameter sind gemeinsam mit der jeweils resultierenden Porositét in Tabelle 4.4 aufgefiihrt
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4.1. Schichtherstellung

und die entsprechenden Gefiigeaufnahmen exemplarisch in Abbildung 4.1 dargestellt.

%
1m; »}'—i%wm d)L

Abbildung 4.1.: Gefiige der nach Tabelle 4.4 mittels SPS hergestellten Wolframgeriiste
fir die Infiltration mit Eisen. Die verwendeten Pulver waren a) Wys,
b) Wao—60, ¢) Weo—s0, d) Wso-100-

J

Die Gefiige der verwendeten Geriist-Typen weisen alle eine vergleichbare Restporositét
von ca. 30 Vol.-% auf (vgl. Tabelle 4.4). Wahrend dartiber hinaus bei allen Geriisten
zumindest mehrheitlich offene Porositét zu erkennen ist, unterscheiden sich die zu Ver-
fiigung gestellten Typen stark hinsichtlich der Poren-Morphologie. Es ist zu erwarten,
dass kleinere Kapillare zu einer besseren Infiltration fithren, jedoch die damit verbundene
grofere, freie Oberflache eine hohere Menge intermetallischer Phase hervorruft.

Die Infiltration der vier Geriist-Typen mit Eisen geschah jeweils mit einem Viertel der
zylindrischen Proben in einem Vakuumofen mit Strahlungsheizquelle bei einem Druck
von <107% mbar. Hierfiir wurden zunichst die Randzonen der Geriiste mit einer Fein-
trennmaschine und grobem Schleifpapier der Kérnung P320 entfernt. Die praparierten
Gertiste wurden anschliefend in Tiegeln aus Aluminiumoxid platziert und diese mit
Eisenpulver der Fraktion <60 pm (Reinheit >99,0 %) befiillt. Nachdem ein Tiegel im
Vakuumofen platziert und dieser evakuiert worden ist, wurde der Heizzyklus, dessen
Temperatur-Zeit-Verlauf in Abbildung 4.2 skizziert ist, gestartet. Diesem ist eine Heizrate
von 15 Kmin ' und eine isotherme, 30-miniitige Stufe bei 700°C zu entnehmen. Wéhrend

diese Stufe der Desorption von Oberflichenverunreinigungen dient, fihrt eine zweite,
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4. Schichtherstellung und Charakterisierung

funf-minttige Stufe bei 1400°C zu einer Homogenisierung der Temperaturverteilung in
der Probe. Das Infiltrieren wurde bei bei 1550°C, 14 K iiber Liquidustemperatur des
Eisens, durchgefiihrt. Im Rahmen einer Parameterstudie sind drei Infiltrationsdauern
(1, 5 und 15 min) fiir jeden Gertist-Typ angewendet worden. Das Abkiithlen der Proben
geschah ohne aktive Kiithlung im Vakuum. Zur Analyse wurden die infiltrierten Proben

aus dem Tiegel entnommen und mit einer Feintrennmaschine mittig zerteilt.

Infiltrationsfenster
——
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o
=
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(=]
o
L

800 A
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Ll
-
L 3%
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400 -
200 A
0

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
Zeit (min)
Abbildung 4.2.: Zeit-Temperatur-Verlauf des Infiltrationsprozesses. Jeder der vier
Wolframgertust-Typen aus Abbildung 4.1 wurde bei 1550°C fiir eine

Dauer von 1, 5 und 15 min infiltriert. Da der Verlauf der Abkiihlkurven
nicht bekannt ist, sind diese gestrichelt dargestellt.

4.1.3. Atmospharisches Plasmaspritzen (APS)

Das in dieser Arbeit als atmosphérisches Plasmaspritzen (APS) bezeichnete Verfahren
kombiniert Komponenten der Spritzmethoden Atmosphdrisches Plasmaspritzen, Plas-
maspritzen in Kammern sowie Flissigkeitsstabilisiertes Plasmaspritzen. Um diese Kombi-
nation zu verdeutlichen ist der Aufbau der gegenstandlichen Anlage in Abbildung 4.3
skizziert. Das Geréat befindet sich am Institut fir Plasmaphysik (IPP) der Tschechischen
Akademie der Wissenschaft (CAS).

Die Anlage besitzt eine elektrische Leistung von 150 kW und erzeugt eine 15000 K heifle
Ar/H-Plasmaflamme, die die hinzu gefithrten Pulverpartikel beschleunigt und aufheizt.
Insgesamt sind zwei Speiser vorhanden, wodurch verschiedene Pulver in unterschiedlichem
Abstand zur Plasmadiise zugefiithrt und somit unterschiedlich stark aufgeheizt werden
konnen. Es besteht damit die Méglichkeit, die Uberhitzung iiber Liquidustemperatur, die
Viskositédt sowie die Oxidationsneigung Pulver-spezifisch zu beriicksichtigen. Der Winkel

zwischen den Speisern und dem Plasmastrom betrug in allen Versuchen 110°.
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Abbildung 4.3.: Schematische Darstellung der verwendeten Anlage fiir das Atmosphé-
rische Plasmaspritzen. a) Seitenansicht von Spritzdiise, Substrat und
Schutzkammer, b) Frontansicht der Schutzkammer und des Substrats.

Verwendete Pulver

Als Ausgangspulver fir das APS wurden der martensitische Stahl X12Cr13 der Partikel-
grofe 90-140 pm sowie ein Wolframpulvergemisch der Partikelgrofie 60-80 pm verwendet.
Die nominelle Zusammensetzung des Stahlpulvers ist in Tabelle 4.5 angegeben und weist
dhnliche C und Cr-Konzentrationen auf, wie der RAFM-Stahl Eurofer. Das Wolfram-

Tabelle 4.5.: Nominelle Zusammensetzung des fiir das Plasmaspritzen verwendeten Stahl-
pulvers X12Cr13.
Element C Cr Si Mn Ni P S Fe
Anteil (Gew.-%) 0,08-0,15 11,5-13,5 <1 <1,5 <0,75 <0,04 <0,015 Rest

pulvergemisch bestand zu 80 Gew.-% aus reinem Wolframpulver und zu 20 Gew.-% aus
Wolframkarbidpulver. Letzteres wurde hinzu gemischt, weil der Kohlenstoff mit den Sau-
erstoffresten des Plasmas reagiert und somit eine exzessive Oxidation der Schmelzpartikel

unterbindet.

Substrate

Fir die angestrebte Erzeugung freistehender, homogener Komposite wurden Schichten

auf Substraten aus kommerziell erhaltlichem, austenitischen X5CrNil18-10 abgeschieden.
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4. Schichtherstellung und Charakterisierung

Die spétere Komponenten-Herstellung sieht zwar vor, FGMs auf Wolframsubstraten
zu realisieren, jedoch stellt das Spritzen auf Wolfram zum Zeitraum der Durchfithrung
dieser Arbeit noch eine technische Schwierigkeit dar. Bereits wahrend des Spritzens
delaminieren die Schichten von den W-Substraten. Fiir die Herstellung erster, freistehender
Modellschichten ist die Wahl des Substrats jedoch nachrangig, weshalb eine Substitution
durch Stahl-Substrate sinnvoll erscheint. Die Erzeugung von FGMs wurde ebenfalls auf
Stahlsubstraten realisiert.

Die Priparation aller 70x25x2 mm? groBen Substrate bestand aus dem Sandstrahlen einer
der beiden Grundflichen jedes Substrats mit Al,O;-Strahlgut der Partikelgrofie <1,23 pm
flir eine Minute, was zu einer Oberflichenrauigkeit von R, = 9 pm fihrt. Nach dem
Sandstrahlen wurden die Substrate fiinf Minuten lang im Ethanol-Ultraschallbad gereinigt.
Eine weitergehende Beurteilung der Oberflichenrauigkeit und -qualitdt fand nicht statt,
da nicht die Grenzflache Substrat-Komposit, sondern die Eigenschaften der Komposite

im Fokus der vorliegenden Arbeit stehen.

Schichtherstellung

Fir die Herstellung von Schichten wurden die Substrate so in der Schutzkammer montiert,
dass sie mit der bearbeiteten Seite der Plasmadiise zugewandt hinter einer Offnung
der Schutzkammer positioniert waren (vgl. Abbildung 4.3 b)). Wahrend das Substrat
beim Spritzvorgang horizontal hinter der Offnung verfihrt, wird die Spritzdiise durch
einen Schweifiroboter vertikal davor bewegt, woraus insgesamt eine méaanderférmige
Abrasterung des Substrats durch den Plasmastrahl bei minimaler Offnungsgeometrie
resultiert.

Hergestellt wurden X12Cr13/W-Komposite mit nominellen, volumetrischen Wolfram-
Anteilen von 0, 25, 50, 75 und 100 Vol.-% bei Substrat-Solltemperaturen von 500, 700
und 900°C. Eine Ubersicht tiber die verwendeten Prozessparameter ist in Tabelle 4.6
aufgefithrt. Die Ausgangspulver wurden in zwei separate Pulverforderer gefiillt, durch die
sie mit gleichbleibender Geschwindigkeit wihrend des Spritzvorgangs iiber die Speiser
in den Plasmastrahl beférdert wurden. Die Speiseraten variierten in Abhéngigkeit der
nominellen Zusammensetzung der Komposite und sind in Tabelle 4.6 aufgefithrt. Wahrend
die Stromungsgeschwindigkeit des Schutzgases (93 % Ar + 7 % H,) zwischen 120 und
150 1min ! variierte, betrug die Argonzufuhr fiir die Erzeugung des Plasmastrahls in allen
Versuchen 15 1min*. Die chemische Zusammensetzung des Plasmas ist nicht bekannt, da
das zugefithrte Wasser nur partiell ionisiert wird und eine fortwahrende chemische Analyse
nicht méglich war. Die jeweilige Substrat-Solltemperatur wurde eingestellt, indem die
Plasmaflamme auf das Substrat ausgerichtet wurde, bevor das eigentliche Spritzen startete.
In mehreren Vorversuchen wurden Thermoelemente des Typ K an verschiedenen Stellen

von Test-Substraten befestigt und die Temperatur wahrend des Vorheizens sowie wihrend
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Tabelle 4.6.: Parametersétze fiir das Herstellen von plasmagespritzen Kompositen.

Bezeichnung Zusammen- Substrat- Speiserate Spritz- Speise-
setzung temperatur (kgh™ 1) distanz! distanz?
(Vol.-%) (°C) (mm) (mm)
Stahl W Stahl W Stahl W
APS-0W 100 0 13,7 0 330 105 -
APS-25W 75 25 8,7 10,5 300 105 30
APS-50W 50 50 500, 700, 900 5 18 260 105 30
APS-75W 25 75 2,2 24 230 105 30
APS-100W 0 100 0 30 200 - 30
75 25
APS-FGM 50 50 500 alle wie oben
25 75

1 Abstand Anode-Substrat
2 Abstand Speiser-Anode

des Spritzens gemessen und mit einer Infrarotkamera abgeglichen. Fiir die tatsdchliche
Schichtherstellung wurde jeweils lediglich ein Thermoelement an einer geschiitzten Stelle
des Substrats befestigt (aufierhalb des direkten Plasmastroms) sowie die Temperatur des
Plasmastrahls mittels Thermographie kontrolliert. Durch die Vorversuche konnte trotz der
Befestigung des Thermoelements an der geschiitzten Position die gewiinschte Substrat-
Solltemperatur im eigentlichen Beschichtungsbereich eingestellt werden. Um die Substrate
weitgehend isotherm halten zu koénnen, sind die Spritzvorgédnge zyklierend durchgefiihrt
worden. Je nach Komposit wurden fiinf bis acht Zyklen mit jeweils 10 Vertikalbewegungen
der Plasmadiise ausgefiihrt. Ziel war es, eine vergleichbare Endschichtdicke aller Komposite
von 2-3 mm zu gewahrleisten.

Die Abfolge der Vorgénge beim Spritzprozess stellt sich im Detail wie folgt dar:

1. Abscheideraten der Reinmaterialien bestimmen

a) Forderraten der Pulverforderer in Abhéngigkeit der eingestellten Leistung

ermitteln

b

Substrat in Schutzkammer positionieren
¢) Abstand der Pulverdiise zu Plasmadiise einstellen

)
)

d) Abstand der Plasmadiise zu Substrat einstellen

e) Leistung der Pulverforderer auf Grundlage der Messung in a) einstellen
)

f) Erzeugen und Fokussieren der Plasmaflamme, die zu diesem Zeitpunkt in den
freien Raum gerichtet ist, Messen der Plasmatemperatur mittels Thermogra-

phie
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g) Einschalten der Pulverzufuhr und Ausrichten der Speiser auf eine gemeinsame
Achse

h) Zufuhr des Schutzgases aktivieren

1) Plasma und Pulverzufuhr deaktivieren

J
k

Heranfiihren der Plasmadiise an die Offnung der Schutzkammer

Plasmaflamme erzeugen und Substrat vorheizen

m) Pulverzufuhr abschalten

n) Plasmazufuhr abschalten, Kiihlen der Proben im Schutzgasstrom

0) Schutzgas abschalten

)
)
)
1) Pulver zufiihren, Spritzzyklen durchfithren
)
)
)
) Schichtdicke messen

p

2. Komposite herstellen
a) Substrat in Schutzkammer positionieren

b) Abstande der Pulverdiisen zu Plasmadiise einstellen

Pulverzufuhr fiir nominellen Zusammensetzung entsprechend der Abscheidera-

)
c¢) Abstand der Plasmadiise zu Substrat einstellen
d)

ten der Reinmaterialien einstellen

e) - o) weiteres Vorgehen analog zu den Reinmaterialien

Abschlielend sind die abgeschiedenen Schichten mit einer Feintrennmaschine zerteilt und

die Substrate durch Schleifen entfernt worden.

4.1.4. Electro Discharge Sintering (EDS)

Electro Discharge Sintering (EDS) bezeichnet ein neuartiges Sinterverfahren, mit dem
Pulverschiittungen durch vertikales Verpressen und stromunterstiitztes Erhitzen nach
der Entladung von Kondensatoren verdichtet werden. Es kombiniert somit Ansétze des
reguldren stomunterstiitzen Sinterns (SPS) und des Kondensatorentladung-Schweifiens.
Die grundlegenden Mechanismen sind in Kapitel 2.3.4 aufgefiihrt. Die gegenstédndliche
Anlage, die sich am Lehrstuhl Werkstofftechnik der Ruhr-Universitdt Bochum befindet,
ist in Abbildung 4.4 dargestellt, anhand dessen das Verdichtungsprinzip verdeutlicht
werden soll.

Wie in Kapitel 2.3.4 geschildert, basiert die Anlagenstruktur auf der von SPS-Anlagen.
Wiéhrend beim SPS jedoch eine Graphit-Pressform, in der sich das Pulver befindet,

verwendet wird und das Pulver direkt oder indirekt durch gepulsten Starkstrom iiber
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\

Transformator
Kondensatorbank

a)

Abbildung 4.4.: Darstellung der verwendeten EDS-Anlage. a) Fotografie der Verdich-
tungseinheit, b) Schematische Darstellung des Anlagenkonzeptes.

einen Graphitstempel erhitzt wird, verwendet das EDS-Verfahren eine elektrisch nicht-
leitende Siliziumnitrid-Pressform sowie als Energiequelle eine Kondensatorbank. Hierdurch
wird beim EDS nur ein einziger Strompuls von der Dauer weniger Millisekunden mit jedoch
deutlich hoherer Energiedichte als die Strompulse des SPS generiert. In der vorliegenden
Arbeit wurden als Si;N,-Matrizen Hohlzylinder mit einem Innendurchmesser von 19 mm
verwendet, in die von unten ein Stempel aus einer Kupferlegierung eingefithrt wird. Auf
den unteren Stempel wird das Pulver gefiillt, das oben aufliegend durch einen zweiten
Kupferlegierungsstempel mit bis 110 kN hydraulisch belastet wird. Dies entspricht bei der
gegebenen Geometrie einem maximalen Pressdruck von 388 MPa. Das technische Limit der
Presskraft betrigt 500 kN, wird aufgrund der Festigkeit der Kupferbasis-Stempel jedoch
nicht erreicht. Die Materialwahl der Stempel geht auf eine spezielle Kombination von
Leitfahigkeit und Festigkeit zuriick, da die gesamte in der Kondensatorbank gespeicherte
Energie direkt durch die Stempel und das Pulver geleitet wird.

Die Kondensatorbank der EDS-Anlage besteht aus 12 Kondensatoren, durch die eine
Gesamtkapazitat von 15 mF erreicht wird. Die Entladung dieser Kapazitat fiihrt zu dem
erwahnten, wenige Millisekunden andauernden, elektrischen Strom in Hohe von <80 kJ
Energie. Indem der Strompuls tiber einen Transformator mit dem Windungsverhéltnis
50:1 geleitet wird, kann schlielich ein bis zu 400 kA starker Strom bei einer Spannung
von 50 V generiert werden. Durch das Messen der Stromstéirke und der Spannung an den
Pressstempeln ist es moglich, den Wirkungsgrad der Anlage zu berechnen. Auf dieser
Grundlage werden nach SCHUTTE bei 64 kJ Entladungsenergie (= 300 kA Stromstérke)
und Verwendung eines Blocks (@ 120 mm) aus Elektrolytkupfer als Dummyprobe 48 %
der Entladungsenergie (ca. 31 kJ) in der Probe dissipiert. Bei Verwendung von 10 g
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4. Schichtherstellung und Charakterisierung

Stahlpulver der Partikelgréfie >63 pm als Probenmaterial (daraus entsteht eine verdichtete
Probe der Héhe h=5 mm und @=19 mm) reduziert sich der Anlagenwirkungsgrad auf
ca. 20 % [130]. Der komplexe Aufbau der Pilotanlage verhindert sowohl das Messen der

tatsdchlichen Pulver-Temperatur als auch das Erzeugen einer Schutzatmosphére.

Verwendete Pulver

Fur die Herstellung von Kompositen und FGMs mit dem EDS-Verfahren wurden Pulver
der Firmen GOODFELLOW CAMBRIDGE LTD. und EUROTUNGSTENE POUDRE ver-
wendet. Eine Ubersicht ist in Tabelle 4.7 aufgefiihrt. Die angegebene durchschnittliche

Tabelle 4.7.: Ubersicht der verwendeten Fe- und W-Reinpulver fiir das Herstellen von
Pulvermischungen fiir EDS-Komposite.

Bezeichnung Anbieter Partikelgrofie Durchschnittliche
(nm) Partikelgrofe (nm)

Feg_g Goodfellow 6-8 7,0

Fecgo Goodfellow <60 40,21

Was Goodfellow <25 9,5!

Wii_13 Eurotungstene 11-13 122

I gemessen durch das Zentralinstitut fiir Analyse des FZJ
2 Eurotungsténe Datenblatt AW3105

Partikelgrofle der Reinpulver wurde am Zentralinstut fiir Engineering und Analytik
des Forschungszentrum Jilich mittels Laserdiffraktometrie gemessen. Fiir eine exaktere
Klassierung wurde vom Eisenpulver <60 pm eine Fraktion der Partikelgrofen 20-40 pm
abgesiebt (Fegg_40), die fiir Sinterversuche verwendet wurde. Die jeweils groberen Fe-
und W-Pulver Fegy_49 und W_o5 wurden manuell gemischt und dann zu Kompositen
verdichtet. Die jeweils feineren Pulver Feg_g und Wy;_13 wurden vor dem EDS durch
mechanisches Legieren gemischt.

Im Rahmen einer Parameterstudie sind Komposite verschiedener Fe/W-Zusammensetz-
ungen aus unterschiedlichen Pulvern und mit unterschiedlichen Energien hergestellt
worden. Im Sinne der Vergleichbarkeit mit den Kompositen der anderen Herstellungsme-
thoden enthielten die Komposite Wolfram-Anteile in Hohe von 0, 25, 50 und 75 Vol.-%.
Reines Wolfram-Pulver verdichtete nicht und wurde nicht weiter untersucht. Um den Ein-
fluss unterschiedlich feiner Verteilungen von Fe und W zu untersuchen, sind die genannten
Volumenverhéltnisse sowohl aus den Pulvern Feyy_490 und W95 manuell gemischt, als
auch aus den Pulvern Feg_g und Wy;_;3 mechanisch legiert worden. Obwohl der Prozess
des mechanischen Legierens, exakt interpretiert, das Erzeugen eines Mischkristalls, einer
intermetallischen, oder einer amorphen Phase erfordert [171], wird er im vorliegenden
Fall fir die Herstellung von Pulvern mit feiner Mischung der Konstituenten innerhalb der

Partikel verwendet. Fiir das manuelle Mischen sind die entsprechenden Volumenfraktionen
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der Pulver Feyy_49 und W_95 mit einer Feinwaage abgewogen und anschlieBend durch
finf-mintitiges Rithren vermischt worden. Das mechanische Legieren geschah in einer
Planetenmiihle PM400 der Firma RETSCH. Sowohl das Einfullen der Pulver in den 125 ml
groflen, mit Wolframkarbid ausgekleideten Mahlbehélter, als auch das Legieren fanden
unter Ar-Schutzgasatmosphére statt. Fiir jeden Mahlvorgang wurden 40 g Pulver und
200 g WC-Kugeln (@ 5 mm) in den Mahlbehélter gefillt. Die eingebrachte Energie und
die Dauer des Legierens wurden variiert, indem Rotationsgeschwindigkeiten in Héhe von
100 rpm und 200 rpm eingestellt und Mahldauern von 0,5 bis 8 h ausgewéhlt wurden. Eine
Ubersicht aller fir EDS-Komposite verwendete Pulvermischungen mit entsprechenden
Mischparametern ist in Tabelle 4.8 gegeben. Da Rotationsgeschwindigkeiten <200 rpm
und Mahldauern <2 h keine ausreichende Vermischung der Konstituenten erlauben, sind
diese Parameter nicht in der Tabelle aufgefiihrt. Eine Verwendung der feinen Reinpulver
Feg_g und Wy;_13 fiir das Verdichten ohne vorheriges mechanisches Legieren war anla-
genbedingt nicht moglich.

Tabelle 4.8.: Pulvermischungen und Parametersitze fiir das Herstellen von EDS-

Kompositen.
Bezeichnung Pulver Mischen Zusammen- Pressdruck Energie
setzung (Vol.-%) (MPa) (kJ)
Fe W Fe \%WY%
EDS-0W,n 100 0 388 72; 80
EDS-25W,,., 75 25 388 72: 80
EDS-50W,.,  20-40 <25  manuell 50 50 388 72: 80
EDS-75W an 25 75 388 72: 80
EDS-100W,.,, 0 100 388 72: 80
EDS-25Wpaion ) 75 25 - -
EDS-50Wpi o1 géznftf;“guffle 50 50 - -
EDS-75Wpnon P, 2 75 - -
EDS-25Wpaiin ) 75 25 - -
EDS-50Wpy, 6-8  11-13 géznftz“zuffle 50 50 - -
EDS-75Wppin P, 2 75 982; 388 72; 80
EDS-25Wppisn ) 75 25 982; 388 80
EDS-50Wpnisn gégnftzméu}?le 50 50 9282; 388 80
EDS-75Wpnsn P, 2 75 9282; 388 80
) 75 25
EDSFGM 68 1113 Llanctenmihle =/ 50 282 80
200 rpm, 8 h 95 75

Relevant, insbesondere beim Sintern, ist die Oberflichengiite der verwendeten Aus-
gangspulver. Sie wurde daher sowohl fiir die Reinpulver, als auch fiir die mechanisch

Legierten mikroskopisch und durch Heifigasextraktion (vgl. Kapitel 4.2.2) hinsichtlich
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(oxidischer) Beldge untersucht.

Verdichtungsprozess

Die Herstellung von EDS-Kompositen wurde mit den vorausgehend erwéhnten manuell
gemischten und mechanisch legierten Pulvern durchgefiihrt. Ziel war dabei das Erzeugen
von dichten Proben mit identischen Volumina (Durchmesser 19 mm, Héhe 3 mm). Variiert
wurden vor diesem Hintergrund neben der Fe/W-Zusammensetzung der Pressdruck und
die Entladeenergie der Anlage. Verwendete Werte beider Parameter sind gemeinsam mit
den entsprechenden Pulvern in Tabelle 4.8 aufgefiihrt.

Die Pulvermenge, die fiir eine Probe in die Matrize zu fiillen ist, wird generell mit einer
Feinwaage abgewogen, weshalb fiir identische Probenvolumina die jeweilige Zusammen-
setzung (und Pulvermasse) der Komposite zu berticksichtigen war. Der Prozessablauf
zum Herstellen von EDS-Kompositen kann allgemein in die nachfolgenden Schritte

untergliedert werden.
1. Abwiegen der Pulver und Einfiillen in die Matrize
2. Absenken des oberen Stempels auf das Pulver
3. Langsames Aufbringen der Presskraft bis das eingestellte Maximum erreicht ist
4. Entladen der Kondensatoren und Verdichten der Pulver
5. Zuruckfahren des oberen Stempels in die Ausgangsposition
6. Probe fiir wenige Minuten in der Anlage auskiihlen lassen
7. Probe entnehmen

Die Herstellung der FGMs verlief analog. Auch fiir diese wurde eine Gesamthéhe von 3 mm
angestrebt, die in Schichten verschieden zusammengesetzter Pulver und identischer stérke
aufgeteilt wurde. Jedes Pulver wurde eingefiillt, mit einem Stopfen manuell eingeebnet

und mit der néchsten Schicht belegt, bevor der eigentliche Verdichtungsvorgang startete.

4.2. Charakterisierungsmethoden

Komposite und FGMs, die nach den Beschreibungen des vorausgehenden Kapitels 4.1
hergestellt wurden, sind fiir eine méglichst vollstandige Charakterisierung mikrostrukturell,
chemisch, thermo-physikalisch und mechanisch untersucht worden. Die entsprechenden

Durchfithrungen der Analysen werden in den folgenden Unterkapiteln beschrieben.

78



4.2. Charakterisierungsmethoden

4.2.1. Mikrostrukturelle Untersuchungen

Hinsichtlich der Gefiigecharakterisierung wurden die Verfahren Roéntgendiffraktometrie
(XRD), Lichtmikroskopie (LM), Rasterelektronenmikroskopie (REM), Transmissionsele-

kronenmikroskopie (TEM) sowie Porositdtsmessung durchgefiihrt.

Probenpraparation

Die Probenpréparation fiir Gefligeuntersuchungen sah zunéchst ein Zerteilen der Proben
vor, sodass ein moglichst zentraler, durch Randeffekte weitgehend unbeeinflusster Bereich
freigelegt werden konnte. Fur die Magnetron-gesputterten Proben wurde dies mittels
eines Ionenstrahls (FIB) realisiert. Alle tibrigen Proben wurden zundchst mit einer
Feintrennmaschine unter Wasserkiihlung zerteilt und anschliefend unter Vakuum in
flussiges, nichtleitendes Epoxydharz, das bei Raumtemperatur aushértet, eingebettet. Die
eingebetteten Proben wurden auf SiC Papier der Gréflen P320 bis P2500 geschliffen und
dann sukzessive mittels Diamantsuspensionen mit Partikeln der Durchmesser 6, 3 und
1 pm wenige Minuten poliert. In einem letzten Schritt wurde eine Oxidpoliersuspension
mit 0,25 pum grofen Partikeln als Feinpolitur fiir eine Minute verwendet.

Fiir rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen wurden die praparierten Proben mit
einem ca. 2 nm dicken Iridiumfilm beschichtet und zusétzlich mit Silberleitlack kontaktiert,

um elektrostatische Aufladungen zu verhindern.

Rontgendiffraktometrie (XRD)

Kristallografische Strukturen wurden mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) untersucht.
Verwendet wurde hierfiir ein BRUKER DISCOVER D8 im Bragg-Brentano Aufbau. Bei
diesem wird in einer Kupferréhre Réntgenstrahlung erzeugt, dessen Strahlenverlaufe nach
Passieren eines Kollimators parallelisiert auf eine Probenoberflache geleitet werden. An die-
ser wird die Réntgenstrahlung gebeugt und schliefilich in einem Silizium-Halbleiterdetektor
nachgewiesen. Mittels der variablen Positionseinstellung von Cu-Sonde und Detektor kann
ein Diffraktogramm erstellt werden, das die Intensitéit der gebeugten Réntgenstrahlung
iiber dessen doppeltem Einfallswinkel, 20, zwischen Strahlung und Probenoberfliche
abbildet. Grundlagen- und anwendungsorientierte Beschreibungen des Verfahrens sind in
der einschlagigen Literatur zu finden [172, 173].

Untersucht wurden sowohl die hergestellten Vollmaterialien, als auch hierfiir verwendete
Ausgangspulver. Wéahrend die Vollmaterialien in Epoxydmasse eingebettet und poliert
waren, wurden die entsprechenden Pulver mit hoch reiner Vaseline vermischt und als
ca. 0,5 mm dicke Schicht auf einem Glas-Substrathalter aufgetragen. Fiir die Messungen
wurde ein Bereich von 30° < 20 < 120° ausgewéhlt. Die Schrittweite betrug ca. 0, 03°
und die Schrittgeschwindigkeit 3 s je Schritt.
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Lichtmikroskopie (LM)

Lichtmikroskopische Aufnahmen dienten als Ubersichtsaufnahmen von Gefiigen sowie
optischen Dichtemessungen beruhend auf quantitativer Bildauswertung. Verwendet wurde
ein OBSERVER.Z 1M Lichtmikroskop von ZEISS mit einer AXIOCAM MR Kamera, das die
Betriebsmodi Hellfeldaufnahme und Polarisationskontrast bietet. Die maximal verwendete

optischen Vergroerung betrug 500x. Untersucht wurden damit polierte Proben.

Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen wurden aufgrund der hohen Auflésung bei
gleichzeitig guter Tiefenschérfe mit den Gerdten ZE1sSS DSM 982 GEMINI und ZEISS
CRroSSBEAM 540 SEM/FIB erstellt. Als Standardbetriebsmodus wurde bei beiden
Mikroskopen der Sekundérelektronendetektor eingestellt, der neben einer hervorragenden
Topografieabbildung in gewissem Umfang einen Stoff-abhéngigen Graustufenkontrast
ermoglicht. Die Beschleunigungsspannung fiir den Priméarelektronenstrahl betrug zumeist
5 kV. Informationen zu den verwendeten Mikroskopen kénnen durch die Hersteller bezogen
werden [174]. Detaillierte stoff-spezifische Untersuchungen wurden mittels der in beiden
Mikroskopen integrierten energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX) vorgenommen,
deren Durchfiihrung in Kapitel 4.2.2 beschrieben wird.

Fir die Aufnahmen wurden eingebettete, polierte Proben der Ausgangspulver und Vollma-
terialien nach vorausgehend beschriebener Préaparation verwendet, sowie auf Graphitfolie
aufgeklebte Partikel der Ausgangspulver. Gefiigeanalysen von Proben, die nicht konven-
tionell metallografisch préapariert werden konnten (bspw. Magnetron-gesputterte Proben),
sind als vollstdndige, nicht eingebettete Stiicke in das Mikroskop eingebaut worden. Die
Erzeugung von Querschnitten erfolgte durch Materialabtrag mittels Ionenstrahl (FIB)
und die Betrachtung der jeweiligen Flachen durch Neigung der Probe um bis zu 60°

relativ zur Optik.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Mit dem Ziel, Phasengrenzen detailliert zu untersuchen, wurden von ausgewéahlten Pro-
ben Aufnahmen mittels eines Transmissionselektronenmikroskops des Typs PHILIPPS
CM20 bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV gemacht. Neben der Moglichkeit,
Hellfeldaufnahmen zu erzeugen, die einen ausgeprégten Phasenkontrast indizieren, wurde
die Funktion ausgenutzt, Elektronenbeugungsmuster aufzunehmen. Dies gestattet eine
lokale Analyse der Korngrofie, der Kornorientierung und méglicher Kohérenz.

Die Untersuchungen wurden an ca. 8 pm langen Lamellen durchgefiihrt, die aus polierten
Proben fiir REM-Untersuchungen mittels FIB heraus getrennt und anschlieflend keilférmig

gediinnt worden sind.
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Porositatsmessung

Porositatsmessungen wurden in der vorliegenden Arbeit sowohl durch die quantitative
Auswertung von Gefiigeaufnahmen, als auch durch die Bestimmung nach dem Prinzip
von Archimedes durchgefiihrt.

Fiir die Porositédtsmessung mittels quantitativer Bildauswertung wurde der Effekt ver-
wendet, dass Hohlrdume von Gefiigen bei mikroskopischer Betrachtung nahezu kein Licht
reflektieren, weshalb sie in Hellfeldaufnahmen als tiefgraue oder schwarze Bereiche erschei-
nen. In dieser Arbeit wurden Hellfeldaufnahmen analysiert, die durch lichtmikroskopische
Geflugeaufnahmen von 200-fach optisch vergréfierten, polierten Probenquerschliffen ent-
standen sind. Mindestens zehn Aufnahmen einer Probe wurden als Graustufenbilder in
einer Datenbank abgespeichert. Mithilfe der Software COREL PHOTOPAINT X7 konnten
die Gefiigebestandteile der Proben anschlielend quantifiziert werden, indem manuell
Schwellwerte fir Grautone eingestellt und somit alle Bereiche bestimmter Grautone eines
Bildes simultan ausgewéhlt wurden (Binarisierung). Softwareseitig wurde automatisch
der flichenbezogene Anteil der ausgewédhlten Bereiche am Gesamtbild berechnet. Fir
die Berechnung der Porositdt wurden alle Bereiche eines Bildes tiefster Graufarbung
selektiert, sowie eine isotrope Verteilung der Porositdt angenommen, woraus sich eine
volumetrische, prozentuale Porositéat ergibt [175]. Es sei zu erwéahnen, dass mit dieser
Methode trotz der Auswertung von Gefiigeaufnahmen keine Aussage iiber die Morphologie
der Poren getroffen wird.

Die Bestimmung der Porositiat nach dem Prinzip von ARCHIMEDES basiert auf der
Auftrieb-bedingten Massedifferenz einer Probe, die sich beim Messen in Luft mp,g ge-
geniiber dem in einer Flissigkeit (hier 99,999 % reines Ethanol) mpthane ergibt. Diese
Differenz folgt, da ein Korper, der vollstdndig in eine Fliissigkeit geringerer Dichte einge-
taucht wird, allgemein eine Auftriebskraft erfahrt, die der Masse verdréngter Flissigkeit
proportional ist. Bei bekannter Dichte der Fliissigkeit pgthano 1dsst sich mittels Gleichung
4.10 die Dichte einer Probe ppope Geometrie-unabhangig bestimmen [176]. Wird diese
Dichte bezogen auf die theoretische Dichte der selben Probe unter Beriicksichtigung
ihrer tatsachlichen, Masse-basierten Zusammensetzung, ergibt sich der Anteil enthaltener
Porositét. Voraussetzung fiir dieses Messverfahren ist eine geschlossene Porositit, sodass

in der Probe enthaltene Luft nicht entweichen kann.

_ Myuft (pEthanol(T) - O7 0012)

_ +0,0012 4.10
0,99983 - (mLuﬂ; - mEthanol) ( )

In der vorausgehenden Gleichung ist der Wert 0,0012 ein Korrekturfaktor, der den Einfluss
verdréangter Luft beim Messen in Ethanol berticksichtigt. Die Variable T" beschreibt die
Temperaturabhéngigkeit der Dichte von Ethanol.

Porositatsmessungen nach dem archimedischen Prinzip wurden lediglich an homogenen
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Kompositen, nicht an FGMs durchgefiihrt, weil nur hier homogene Verteilungen der
Porositdt und Dichte angenommen werden koénnen. Die Messungen wurden zumeist
an quaderférmigen Proben (5x4x2 mm?) ausgefiihrt, die mit einer Feintrennmaschine
mittig aus einem groferen Stiick heraus getrennt und spéter fiir Dilatometriemessungen
verwendet wurden. Die Kanten der Proben wurden vor der Messung angefast sowie ihre
Oberflachen mit SiC-Papier der Kérnung P320 bis P600 geschliffen, um moglichst wenig
Haftpunkte fiir Luftblasen zu bieten. Jede Probe wurde mindestens drei mal in Ethanol
gemessen und abgetrocknet, um einen Messfehler durch die méglicherweise anhaftenden
Luftblaschen zu minimieren. Die Mittelwerte aller drei Messungen stellen die in dieser
Arbeit angegebenen Resultate dar. Die jeweiligen Massen wurden mittels einer Feinwaage
der Firma SATORIUS gemessen, die nach jeder Messung tariert wurde (Messbereich 0-
200 mg, Teilung 0,01 mg); die Temperatur des Ethanolbads mit einem Thermoelement des
Typs K. Die Dichte des Ethanols konnte mit der gemessenen Temperatur auf Grundlage
der Dortmunder Datenbank fiir thermo-physikalische Eigenschaften von Reinstoffen und
Gemischen, DDB, [177] berechnet werden.

4.2.2. Stoffliche Zusammensetzung

Vor dem Hintergrund, die tatséchliche Zusammensetzung von APS-Schichten mit der nomi-
nellen abzugleichen, sowie um Fremdstoffe (insb. O, C, N) in Kompositen zu identifizieren
und eine Phasen-indizierende Ubersicht der Elemente-Verteilung im Gefiige zu erhalten,
sind diverse Stoff-sensitive Untersuchungen durchgefiihrt worden. Die Durchfiihrungen

werden in den folgenden Unterkapiteln beschrieben.

Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX)

Die zuvor genannten, verwendeten Rasterelektronenmikroskope sind jeweils mit einer
Rontgenanalyseeinheit ausgestattet. Trifft der Primérelektronenstrahl eines REM auf eine
Probenoberfliache, werden von dieser Rontgenquanten emittiert, die eine Stoff-abhéngige,
charakteristische Wellenldnge besitzen und von einem EDX-Detektor erfasst werden.
Ortsaufgeldst kann somit qualitativ und ndherungsweise quantitativ die elementare Zu-
sammensetzung von Gefiigen untersucht werden und damit auf unterschiedliche Phasen
geschlossen werden. Die rontgenografische Analyse von Stoffen ist fiir alle Elemente mit
einer Kernladungszahlen Z > 5 moglich. Aufgrund der auflerordentlich hohen Bindungs-
energie von Elektronen an Wolfram-Kerne ist die Analyse von Wolfram-Gehalten anhand
der L,-Linie durchgefithrt worden. Die Beschleunigungsspannung des Primarelektronen-

strahls fiir die energiedispersive Rontgenspektroskopie betrug allgemein 15 kV.
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Optische Emissionsspektroskopie (ICP-OES)

Die optische Emissionsspektroskopie (ICP-OES) wurde durchgefithrt, um den globalen
stofflichen Anteil metallischer Elemente in APS-Kompositen zu messen und somit den
tatsdchlichen Wolfram-Anteil mit dem nominellen zu vergleichen. Dies ist speziell fir APS-
Schichten relevant, weil der Abscheidungsprozess durch viele Faktoren beeinflusst wird
und die tatséchliche Schichtzusammensetzung somit schnell von der nominellen abweicht.
Fiir die ICP-OES wurden je hergestellter Schicht 200 mg Material in einer Sédure aus
2,5 ml HCI, 5 ml HNO4 und 2,5 ml HF aufgeschlossen. Wahrend reine X12Cr13-Proben
sowie reine Wolframproben unter atmosphérischem Druck gelést werden konnten, zeigten
sich die X12Cr13/W-Komposite als duflerst sdurebestindig, weshalb diese im Berghof-
Hochdruckaufschlusssystem aufgeschlossen wurden. Allgemein wird dabei eine Probe mit
der Séure in ein Teflon-Inlet gegeben, welches in einer Stahlbombe druckfest geschlossen
wird. Die gesamte Stahlbombe wird dann in einen Edelstahl-Heizblock tiberfiihrt, worin
die Proben aufgeschlossen werden. In der vorliegenden Arbeit mussten die Proben 16 h
lang bei 180°C unter Druck erhitzt werden, bis sie vollstandig aufgeschlossen waren. Die
Losung wurde anschliefend unter Nachspiilen in ein Einweg-Probenréhrchen iiberfiihrt
und auf ein Volumen von 50 mL aufgefiillt.

Je zwei Aliquote der Probenlosungen wurden weiter verdinnt und anschlieend in einem
iCAP 7600 ICP-OES Analysator der Firma THERMOFISCHER SCIENTIFIC analysiert.
Darin wird die fliissige Probe zerstdubt und als Aerosol einem Argon-Plasma zugefiihrt. Bei
einer Anregungstemperatur von ca. 6000 K emittierte, stoff-spezifische Photonen werden
durch einen Polychromator an einen CCD-Sensor geleitet und die Intensitét der jeweiligen
Wellenlénge gemessen. Durch einen Vergleich mit Messwerten von Kalibrationsmessungen
kann rickwirkend auf die spezifische, Masse-basierte Zusammensetzung einer Probe
geschlossen werden. Mit Kenntnis der Dichte der enthaltenen Stoffe ist es schliellich
moglich, die volumetrische Zusammensetzung der metallischen Bestandteile einer Probe
(d.h. ohne Berticksichtigung enthaltener Poren) zu berechnen.

Hier angegebene Messwerte sind der Mittelwert von zwei unabhéngigen Messungen.

Helium-Tragergas-HeiBextraktion

Die Tréagergas-Heiflextraktion wurde durchgefihrt, um global an Proben den Sauerstoff-
und den Stickstoffgehalt zu ermitteln. Verwendet wurde ein Gerdt des Typs LECO-
TCH 600. In diesem werden Proben in einem Graphittiegel mittels Widerstandsheizung
im Heliumstrom erhitzt. Die aus der Probe freigesetzten und mit dem Graphittiegel reagier-
ten Gase (CO, CO,, H, und N,) werden durch eine CO,- und eine CO-Infrarotmesszelle
geleitet. Danach wird in einem Ofen mit CuO das im Probengas enthaltene Kohlenstoff-

monoxid zu CO, und H, zu H,O oxidiert und durch jeweils eine weitere CO,- und eine
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H,O-Infrarotmesszelle geleitet. Abschliefend werden CO, und H,O aus dem Probengas
entfernt und N, mit einer Warmeleitfahigkeitsmesszelle gemessen. Der O-Gehalt resultiert
aus den Messungen der beiden CO,-Infrarotmesszellen und der CO-Infrarotmesszelle.
Die benétigte Menge der untersuchten Probe ist abhédngig von der Empfindlichkeit des
Messgerétes, von der vor jeder Messung durchzufithrenden Eichkurve und dem zu erwarte-
ten O- und N-Gehalt. Die Proben werden vor der Messung mit einer Feinwaage eingewogen
und anschliefend in einen Nickelkorb gegeben, der in einer Proben-Zufuhrkammer posi-
tioniert wird. In den eigentlichen Analyseraum wird ein Graphittiegel geschleust, der bei
Analysetemperatur geglitht wird. In diesen heiflen Tiegel fallt schlieBlich die Probe und
die Messung startet.

Die angegebenen Ergebnisse wurden aus jeweils mindestens vier Einzelmessungen gemit-
telt.

4.2.3. Thermo-physikalische Eigenschaften

Im Rahmen der Charakterisierung thermo-physikalischer Eigenschaften, die fir die Qua-
lifizierung von PFCs ausschlaggebend sind, wurden fiir APS- und EDS-Komposite die
spezifische Wéarmeleitfahigkeit A und die thermisch induzierte, relative Langenénde-
rung AL(T) Ly* untersucht. Wihrend die thermisch induzierte Langendnderung direkt
durch die Dilatometrie gemessen werden kann, wird der Warmeleitfahigkeitskoeffizient \
als das Produkt von Materialdichte p, Temperaturleitfahigkeit a und spezifischer, isobarer

Warmekapazitét ¢, berechnet (Gleichung 4.11).
A=pacg (4.11)

In den folgenden Unterkapiteln wird das Vorgehen bei der Messung der spezifischen
Wiérmekapazitat, der Temperaturleitfahigkeit und der thermischen Ausdehnung beschrie-
ben. Die Dichte wurde im Rahmen der bereits beschriebenen Dichtemessung nach dem

archimedischen Prinzip bestimmt.

Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)

Die Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) wurde durchgefiihrt, um die spezifische,
isobare Wérmekapazitat c, der Komposite zu untersuchen. Das Verfahren sieht vor, an
zwei Platintiegeln, die nebeneinander in einem mit Ar-Schutzgas gefiillten Ofen positioniert
und abgedeckt sind, mit zwei Thermoelementen hochsensitiv eine temperaturabhéngige,
elektrische Spannungen U zu messen. Wahrend der Referenztiegel leer bleibt, wird in den
Zweiten eine Probe gelegt und schliellich die Temperatur im Rezipienten erhéht. Da die
zu untersuchende Probe wihrend der Erwdrmung Energie aufnimmt oder abgibt, ist die

Temperatur hier ungleich der am Referenztiegel, sodass beide Messsignale voneinander
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divergieren. Die resultierende Differenz weist nach Gleichung 4.12 schliefSlich auf die
spezifische, isobare Warmekapazitét c, der Probe hin.

_ UProbe - ULeer

= (4.12)

MpProbe * TS
Darin sind Upyope und Upeer die Messsignale der Probe bzw. der Leermessung, mpyone die
Probenmasse, 7" die Heizrate und S die Systemempfindlichkeit.

Fir die Untersuchungen wurde ein Gerat des Typs NETZSCH DSC 404 F3 verwendet.
Die damit charakterisierten, quaderformigen Proben (5x5x1 mm?) wurden mit einer
Feintrennmaschine mittig aus einem gréferen Stiick heraus getrennt und anschliefend mit
SiC-Papier der Kérnung P600 plan geschliffen. Fir alle Messungen wurden die selben zwei
Pt-Tiegel verwendet, deren kalorimetrisches Verhalten iiber der Temperatur durch eine
Leermessung und die daraus entstehende Basislinie beschrieben wird. Die Empfindlichkeit
des Systems wurde in einem Vorversuch mit einer genormten Saphir-Probe ermittelt.
Fiir alle Messungen waren die Atmosphére in der Messzelle (Ar), die Durchflussrate
des Tnertgases (50 mlmin '), die Starttemperatur (40°C), die Heizrate (20 Kmin ')
sowie das Abtastintervall und die Probenposition identisch. Die Probenmasse variierte
bei identischen Volumina und wurde vor jeder Messung mit einer Feinwaage der Firma
SATORIUS (Messbereich 0-200 mg, Teilung 0,01 mg) bestimmt. Mit den vorausgehenden
Parametern und Gleichung 4.12 konnte schliellich die Warmekapazitiat der Komposite

bestimmt werden.

Laser Flash Analyse (LFA)

Die Laser Flash Analyse (LFA) wurde in der vorliegenden Arbeit durchgefiihrt, um die
Temperaturleitfahigkeit der Vollmaterialien zu messen. Das Messverfahren sieht vor, die
Unterseite einer Probe mit einem kurzen Laserpuls zu erwédrmen. Die induzierte Wérme
wird durch die Probe geleitet und fithrt zu einer geringen Temperaturerh6hung an der
Probenoberseite. Mit einem Infrarot-Detektor wird diese Temperaturerhohung tiber der
Zeit gemessen, womit letztlich die Temperaturleitfihigkeit a berechnet werden kann. Fiir
eine hohe Genauigkeit ist die Planparallelitdt der beiden Seiten von Bedeutung.

Die Messungen wurden an einer NETZSCH LFA 427 Laserflash durchgefiihrt, dessen Laser
bis zu 20 J je Puls in eine Probe einkoppeln kann. Die Préparation der quaderférmigen
Proben (10x10x1,5 mm?) verlief analog zur Herstellung der DSC-Proben. Ergéinzend
wurden die Proben in einer Halterung fixiert und sukzessive beidseitig geschliffen, um
moglichst genaue Planparallelitédt der relevanten Seiten zu gewéhrleisten. Abschlieend
wurden die Proben Sand-gestrahlt, um mit der Erhohung der Oberflachenrauigkeit die
korrekte Einspeisung des Laserpulses zu ermoglichen. Nachdem die Probe auf einer

Graphit-Auflagefliche in der Ofenkammer positioniert wurde, ist der Rezipient des
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Messgerits geschlossen und ein langsamer He-Durchfluss (250 mlmin ') darin eingestellt
worden. Die Temperaturleitfahigkeit wurde wahrend des Aufheizens bei den Temperaturen
25, 200, 400, 600, 800 und 1000°C sowie bei Raumtemperatur nach dem Abkiihlen
gemessen. Die Heizrate des Ofens zwischen den Messstufen betrug 3 Kmin ' und jede
Messtemperatur wurde fiir 10 min gehalten, bevor die Messung mit einem durch 430 V
Spannung ausgelosten, 0,8 ms kurzen Laserpuls initiiert wurde. Bei jeder Messtemperatur
wurden mindestens drei Einzelmessungen durchgefiihrt, deren Mittelwert das jeweils

angegebene Messergebnis darstellt.

Dilatometrie

Die Dilatometrie dient allgemein der Messung von thermisch induzierten Léingendnderun-
gen AL(T) und wurde in der vorliegenden Arbeit fir die Charakterisierung von APS- und
EDS-Kompositen durchgefiihrt. Fiir die Messungen wurde ein vertikales Doppelproben-
Dilatometer LV75 der Firma LINSEIS verwendet. Zwei Proben konnen hier zeitgleich auf
jeweils einen vertikal orientierten Al,O4-Rundstab gestellt werden. Durch jeweils eine
darunter befindliche Feder werden die Rundstdabe und Proben schwach gegen die innere
Deckseite eines vertikalen Al,Os;-Hohlzylinder, in dem sich die Proben und Rundstébe
befinden, gedriickt. Diese Apparatur wird durch einen umliegenden Ofen eingefasst,
dessen Wiarmezufuhr schlieflich zu Léngenanderungen der Proben fiihrt, welche durch
eine Messeinheit am Fufl des Rundstabs aufgezeichnet wird.

Die Herstellung der untersuchten, quaderférmigen Proben (5x4x2 mm?), die vor der
Dilatometrie zur Bestimmung der Probenporositit verwendet wurden, ist in Kapitel 4.2.1
beschrieben. Besondere Aufmerksamkeit wurde bei der Praparation auf die Planparalleli-
tat aller einander gegeniiberliegende Seiten gelegt. Da die Probenldnge (5 mm) aufgrund
der Limitierung des zur Verfligung stehenden Ausgangsmaterials deutlich von der Norm-
lange (25 mm) abwich, wurde vor Beginn der Messreihen eine Referenzmessung mit
einer 5 mm langen, reinen W-Probe ausgefithrt. Genau wie die Proben der tatsichlichen
Messungen wurde die Referenzprobe vom Standardaufbau leichtgradig abweichend in das
Gerét eingesetzt: Sowohl tiber, als auch unter der Probe wurden 10 mm hohe, ausgeheizte
Al,O4-Zylinder positioniert, um die thermische Genauigkeit des Systems zu erhalten.
Die Giltigkeit des Aufbaus konnte durch einen Vergleich der gemessenen Dehnung von
Wolfram (korrigiert um die Ausdehnung des Gesténges) mit Literaturwerten von Wolfram-
Dehnungen verifiziert werden. Alle Messungen wurden in Ar-Atmosphére bei leichtem
Uberdruck mit einer Heizrate von 3 Kmin ' ausgefithrt. Die Maximaltemperatur jeder
Messung betrug 1060°C und wurde fiir 15 min gehalten bevor der Ofenraum abkiihlte.
Léngendnderungen verschiedener Proben werden verglichen, indem die temperaturab-
héngigen Messwerte AL(T') auf die Ausgangsldnge der jeweiligen Probe Ly bezogen und

somit normiert werden.
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4.2.4. Mechanische Eigenschaften

Mit dem Ziel, RAFM/W-Komposite als gradierte Zwischenschicht in PFCs zu verwenden,
missen diese neben den funktionell bedingen thermo-physikalischen Anspriichen, kon-
struktionsbedingten, mechanischen Anforderungen gerecht werden. Insbesondere bedeutet
dies, dass eine ausreichend hohe Steifigkeit (E-Modul), sowie eine moglichst hohe Flieigren-
ze oy, Festigkeit IR, und Zéhigkeit erreicht werden sollten. Die Z&higkeit beschreibt dabei
den Widerstand gegen Bruch und wird mittels der Festigkeit R,,, der Bruchverformung,
der Arbeitsaufnahme und dem Vermogen, Rissfortschritt aufzuhalten, beurteilt [178].
Verschiedene Priifungen bieten die Moglichkeit, all diese Materialeigenschaften zu be-
stimmen. Aufgrund der limitierten Menge zur Verfiigung stehenden Materials sowie der
komplizierten Bearbeitung von Wolfram mittels Drahterosion, ist bei der Prifauswahl
besonderes Augenmerk auf eine geringe Probengrofie und einfache Probengeometrie ge-
legt worden. Auf Grundlage dieser Voraussetzungen wird fiir die Charakterisierung von
Wolframbasis-Materialien haufig die instrumentierte Harteeindringpriifung durchgefihrt.
Da diese jedoch eine Druckbeanspruchung ausiibt, fithrt sie zu einer deutlichen Uberschiit-
zung der Bruchfestigkeit sproder Materialien. In der vorliegenden Arbeit sind mechanische
Kennwerte daher mit dem Biegeversuch ermittelt worden. Fur dessen Durchfithrung exis-
tieren verschiedene Ansétze und Normen (bspw. Drei- bzw. Vier-Punkt-Biegeversuche,
Unterschiede hinsichtlich der Geometrie und der Ausfihrung) [179-184]. Da in der Li-
teratur keine Einigkeit iiber die Biegepriifung kleiner Proben aus voraussichtlich sprod
versagenden Materialien vorliegt, basieren die vorliegenden Vier-Punkt-Biegeversuche
auf einem Priifverfahren, das bereits erfolgreich an kleinen, gesinterten Wolframproben
durchgefithrt wurde [181]. Das Verfahren wurde, wie im Folgenden beschrieben, in Form

von zwei Prif-Vorschriften ausgefiihrt.

Vier-Punkt-Biegung

Fir die mechanische Charakterisierung der Komposite wurde der Vier-Punkt-Biege-
versuch ausgewéahlt. Allgemein wird hierbei eine balkenférmige Probe mit rechteckigem
Querschnitt entlang der Langsachse auf zwei Auflagern positioniert und iiber zwei weitere
Lager an der gegeniiberliegenden Seite durch eine Kraft belastet. Wahrend dieser Belas-
tung werden die Gegenkraft, die von der Probe auf die Last wirkt, und der Verfahrweg
der Last gemessen.

In der vorliegenden Arbeit wurden Komposite untersucht, die mittels APS und EDS
hergestellt wurden. Alle 12x1x1 mm?® grofien Proben wurden zentral aus einem gréfieren
Stiick mittels Drahterosion heraus getrennt, ihre ehemalige Orientierung markiert und die
Oberflichen metallografisch nachbearbeitet. Die relative Orientierung der Proben zur ur-

springlichen Lage im Komposit wurde notiert, weil die Gefiige der Proben isotrop sind. Die
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Biegeproben sind daher so zu entnehmen und in der Priifmaschine zu positionieren, dass die
Hauptnormalspannung des Biegeversuchs der spiteren Hauptbelastungsrichtung im PFC
entspricht. Da letztere durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Wolf-
ram und RAFM-Stahl definiert wird, liegt die grofte Zug-/Drucknormalbeanspruchung
voraussichtlich in der Ebene der Hauptausdehnungsrichtung der hergestellten Komposite.
Im Rahmen der metallographischen Nachbearbeitung wurden die erodierten Biegebalken
iiber die Schleifstufen P600 bis P2500 allseitig auf Mafl geschliffen und anschliefend
in vier Stufen, abschlieBend mit Oxid-Poliersuspension (OPS), poliert. Dabei kam der
Planparallelitat gegeniiberliegender Seiten besondere Aufmerksamkeit zu. Die Proben
wurden am Ende jeder Schleif- und Polierstufe so orientiert, dass mogliche Schleif- und
Polierrillen longitudinal tiber die Oberflache der Balken verliefen. Insgesamt wurden zwei
verschiedene Priifvorschriften, A und B, durchgefiihrt, deren Unterschiede und Anwen-
dung in Tabelle 4.9 gegeniibergestellt sind. Fiir APS-Komposite sind die Biegebalken
demnach mittig gekerbt worden, weil sie in Vorversuchen teilweise aulerhalb der inneren
Lager gebrochen sind, wodurch eine Berechnung der Festigkeit unmoéglich wird. Fiir
EDS-Komposite war dies nicht zu beobachten, weshalb sie ungekerbt getestet werden

konnten.

Tabelle 4.9.: Angewendete Vorschriften fiir die Durchfithrung der Vier-Punkt-
Biegepriufung.

Bezeichnung Besonderheit verwendete Substrate Probenorientierung

In die Mitte der

Probenunterseiten

wurde nach der 2 ¥
A Politur ein APS-Komposite

150 pm tiefer, 4+ 1

120 pm breiter Kerb

erodiert

EDS-Komposite ¥ ¥
mechanisch legierter

Pulver 4 4

homogener Proben-
querschnitt (1x1 mm?)

Die vorliegenden Untersuchungen wurden an einer Universalpriifmaschine der Firma
Zw1CK/ROELL durchgefiihrt, die im Druckpriifmodus eingerichtet wurde. Die verwendete
Probenhalterung, die am Institut fiir Angewandte Werkstoffphysik des Karlsruher Institut
fiir Technologie entwickelt wurde und eine Vier-Punkt-Last auf darin positionierte Proben
ausiibt, ist in Abbildung 4.5 dargestellt.

Durch die ebene Bodenfliche des Probenaufnehmers, exakte Passungen und eine Kugel
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®z=-
\ 8
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Abbildung 4.5.: Verwendete Probenhalterung fiir das Belasten der Vier-Punkt-
Biegeproben in einer Universalpriiffmaschine. a) duflerer Aufnehmer,
b) Auflager, ¢) Lastlager, d) Kugel zur exakten Ubertragung der Press-
kraft auf die Lager.

am Kopf der Halterung kénnen sich dessen Bestandteile bei Belastung exakt aneinander
ausrichten, sodass moglichst wenig multiaxiale Spannungen in die Probe eingebracht wer-
den. Die Messungen wurden in einem Ofen an Umgebungsatmosphére bei Temperaturen
von 25°C bis 300°C ausgefiihrt. Nach dem Einbau einer Probe in die Halterung und dem
Aufheizen der Klimakammer auf Versuchstemperatur wurde eine isotherme Haltestufe fiir
60 min eingehalten, um Temperaturinhomogenitéten auszugleichen, bevor die Belastung
aufgebracht wurde.

Die Umrechnung der Kraft-Verfahrweg-Messschriebe in Spannungs-Dehnungs-Kurven ba-
siert auf der klassischen Elastizitétstheorie nach ASTMD7264 [184]. Da das Biegemoment
zwischen den inneren Auflagern beim Vier-Punkt-Biegeversuch konstant ist, gilt dies
ebenfalls fir die Spannungsverteilung entlang der Balkenlédngsachse. Die maximale Biege-
spannung op liber dem konstanten, rechteckigen Balkenquerschnitt wird bei isotropem
Geflge an den dufleren Randfasern der Proben erreicht. Sie wird mit der angewendeten
Kraft Fp, der Auflager-Spannlénge lgpann sowie der Probenbreite b und -héhe h nach
Gleichung 4.13 berechnet.

_ 3 FBZSpann

o — Abh2 (413)

Fiir die Beurteilung der gekerbten Proben (Vorschrift A) sei aufilerdem auf die Spannungs-
iiberh6hung vor dem Kerbgrund hingewiesen. Durch die Kerbe ist das Biegemoment
entlang der Probenldngsachse zwischen den Auflagern nicht mehr konstant, jedoch kénnen
die vorliegenden maximalen Spannungen wegen der bekannten Geometrie berechnet und
ein Kerb-bedingter Spannungsintensitétsfaktor bestimmt werden. Im vorliegenden Fall ist
letzterer sowohl mittels Vergleichsmessungen als auch eines FE Modells berechnet worden.
Fir das FE Modell wurde die verwendete Geometrie eines 12 mm langen Biegebalkens
aus Wolfram, der einen quadratischen, 1x1 mm? grofien Querschnitt besitzt simuliert.
Dieser Balken wird an der Unterseite durch zwei Auflager im Abstand von 10 mm gestiitzt
und oben aufliegend durch zwei Lastlager im Abstand von 5 mm belastet. Die Lastlager

werden mit einer Geschwindigkeit von 0,033 mms ! vertikal nach unten bewegt. Somit
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sind alle relevanten Parameter identisch zur durchgefithrten Prifung. Im Rahmen einer
zweiten Simulation wurde der selbe Biegebalken, jedoch mit der erwdhnten Kerbe an
der Mitte der Unterseite, simuliert. In beiden Féllen sind die maximalen Vergleichsspan-
nungen nach von Mises iiber der Durchbiegung der Balkenmitte untersucht worden. Das
Ergebnis ist in Abbildung 4.6 a) dargestellt. Die Abbildung enthélt dartiber hinaus den
Spannungsintensitatsfaktor iiber der Auslenkung, der sich als Quotient der héheren durch
die niedrigere maximale Spannung ergibt. Bis zum Erreichen der Streckgrenze ist dieser
nahezu konstant und betragt ca. 2,8.

Die Ergebnisse von Vergleichs-Biegepriifungen, die bei Raumtemperatur an Priflingen
aus Wolfram-Vollmaterial mit und ohne Kerbe unter den relevanten Versuchsbedingungen
durchgefithrt wurden, werden in Abbildung 4.6 b) gezeigt. Der hier ebenfalls aufgefiihrte
Spannungsintensitatsfaktor betrdgt nach experimenteller Bestimmung ca. 2,1. Auf Grund-
lage der beiden Ermittlungsverfahren fiir den Intensitétsfaktor werden Spannungen, die
nach der geschilderten Prifmethode nach ASTMD7264 berechnet werden konnen [184],
fiir Priifvorschrift A mit dem Mittelwert beider Ergebnisse, dem Faktor 2,5, multipliziert.

2500 T r T T 5 2500 r T T r 5
Biegebalken gekerbt Biegebalken gekerbt
2250 Biegebalken ungekerbt |] 2250 Biegebalken ungekerbt ||
© 2000 Spannungsiiberhéhungs] 4 & 2000 Spannungsiiberhohungs{] 4 2
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Abbildung 4.6.: Spannungsverlauf iiber der Durchbiegung bei 4-Punkt-Biegeversuchen
mit und ohne Kerb sowie der resultierende Spannungsintensititsfaktor.
a) Ergebnis der FE Modellierung, b) Experimentelle Bestimmung.

Die Berechnung der Randfaserdehnung eg wird nach Gleichung 4.14 durchgefiihrt.

4,36 6h

€B (4.14)

-
Der darin enthaltene Wert ¢ entspricht der Auslenkung der neutralen Faser an der
Balkenmitte. Die Auslenkung wurde zwar nicht direkt an dieser Stelle, sondern lediglich
itber die Verschiebung des Maschinen-Querhauptes an den oberen Auflagerpunkten des
Vier-Punkt-Biegung gemessen, kann jedoch nach GORNY auf Grundlage einer analytischen
Berechnung der Biegelinie fiir den elastischen Bereich als das ca. 1,3-fache der Auslenkung

unter den Auflagern angendhert werden [185].
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5. Ergebnisse und Diskussion

In Anlehnung an die vorausgehende Strukturierung dieser Arbeit erfolgt die Darstellung
der Ergebnisse im vorliegenden Kapitel zweigeteilt. Es werden zunéchst die Ergebnisse der
thermo-mechanischen FE Simulation der ersten Wand mit gradierten Schichten geschildert
und diskutiert. Anschlieenden werden die Ergebnisse des experimentellen Teils dieser
Arbeit behandelt.

5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

Um den Einfluss von FGMs auf die erste Wand des Fusionsreaktors DEMO voraussagen
und optimieren zu kénnen, ist eine Modell-Komponente der ersten Wand mit der FE
Software ANSY'S simuliert worden. In Anlehnung an die Beschreibung von Kristallen
durch Elementar- bzw. Einheits-Zellen kann die simulierte Geometrie als ,,Einheits-
Komponente* betrachtet werden, aus der sich die erste Wand von DEMO zusammensetzt.
Als variable Parameter, die im Rahmen der Simulationen untersucht werden kénnen,

wurden die Folgenden identifiziert:
o Anzahl der Teilschichten, aus denen ein FGM besteht
o Stérke der FGM-Schicht

o GroBe der Einheits-Komponente, die in toroidaler und poloidaler Richtung repetitiv

an der Ersten Wand angeordnet wird
o Thermische Belastung der ersten Wand
Dabei werden die ersten drei Punkte separat behandelt und die thermische Belastung in

Kombination mit der Starke des FGMs und der Komponenten-Grofie.

5.1.1. Standardmodell

Grundsétzlich gehen sémtliche hier untersuchten Variationen von einem als ,,Standard-
modell“ bezeichneten Parametersatz aus. Dieser bezieht sich auf die in Abbildung 3.1
gezeigte Geometrie einer 16 mm breiten Komponente mit einer 3 mm starken Wolfram-
Schutzschicht, einem 1 mm starken FGM und einer 2 mm starken RAFM-Stahl-Struktur
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5. Ergebnisse und Diskussion

an der diinnsten Stelle zwischen Kithlung und FGM. Der Kiihlkanal besitzt im Standard-
modell einen Durchmesser von 12 mm und die Seitenldnge der rechteckigen Elemente
im Bereich des FGM betragt 0,01 mm. Die somit erreichbare Anzahl von Teilschichten,
aus denen sich das FGM zusammensetzen kann, betrdgt 100 Stiick und wird in dieser
Form fiir das Standardmodell angewendet. Aufgrund der somit kleinen Abstufungen der
Teilschichten wird diese Gradierung im Folgenden als ,linear-kontinuierliche Gradierung*
bezeichnet. Die thermische Belastung, die auf die Oberseite der Wolfram-Schutzschicht
wirkt, ist nicht festgelegt, wohingegen die Kiithlwasser-Temperatur mit 200°C sowie der
thermische Ubergangskoeffizient vom Kiihlrohr zum Kiihlwasser mit 128 Wm 2K !
fixiert sind.

Die Teilschichten des FGM wurden als Kontinua mit interpolierten Materialeigenschaften
entsprechend der jeweils gewtinschten RAFM/Wolfram-Zusammensetzung modelliert,
wie in Kapitel 3 beschrieben. Die Berticksichtigung einer speziellen Mikrostruktur der
Materialien, insbesondere einer Konstituenten-Verteilung, fand folglich nicht statt. Bei den

berechneten Spannungen handelt es sich somit definitionsgeméfl um Makrospannungen.

Um die Parameter-Variationen der FE Studie einordnen zu konnen, sollen im Folgenden
zunéchst die Ergebnisse der Temperatur-, Spannungs- und Dehnungsberechnungen fiir
das Standardmodell, das in der Lastphase mit einer Vollast von 4 MW m ™2 belastet wird,
analysiert werden.

Abbildung 5.1 zeigt einen vergroflerten Ausschnitt der simulierten Komponente. In Teil-
bild a) ist die Vernetzung dargestellt, woraus sich die quadratischen Elemente mit einer
Seitenlange von 0,01 mm im Bereich des FGM ergeben, in Teilbild b) der ndherungsweise
kontinuierliche Ubergang der Materialeigenschaften im FGM von reinem RAFM-Stahl an
der Unterseite hin zu reinem Wolfram an der Oberseite. Durch die Aufteilung des FGM
in 100 Teilschichten ist keine diskrete Materialgrenze erkennbar, woraus ein theoretisch
ideales FGM hervorgeht.

Die so definierte Komponente wird im Rahmen der Simulation tiber mehrere Lastschritte
belastet. Zunachst wird das Ende des Herstellungsprozesses eines PFCs simuliert, indem
das Diffusionsschweifien bei 700°C als spannungsfreier Zustand definiert und die Kompo-
nente auf 20°C homogen abgekiihlt wird (Lastschritt 1). In einem zweiten Lastschritt
erfolgt der Ubergang von der Herstellung zur Anwendung, indem die Komponente homo-
gen auf die Kiithlwasser-bedingte Basistemperatur von 200°C erwérmt wird. Lastschritt 3
beschreibt die sukzessive Zunahme einer thermischen Belastung der Wolfram-Schutzschicht
bei gleichzeitiger Kithlung der RAFM-Stahl-Struktur und Lastschritt 4 die dquivalente
Reduktion der Warmelast. In den folgenden Lastschritten wird die thermische Belastung
der Anwendungsphase in identischer Weise zyklisch wiederholt.

Aus den beschriebenen Belastungen entsteht ein instationdres Temperaturfeld, das auf-
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5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

Materialeigenschaften
%,
‘o
©

a)

Abbildung 5.1.: Vergrofierte Darstellung des FGM-Bereiches im Standardmodell. a) Ver-
netzung und daraus hervorgehende Elemente der Seitenlinge 0,01 mm
im Bereich des FGM, b) niherungsweise kontinuierlicher Ubergang der
Materialien zwischen Stahl-Struktur und W-Schutzschicht.

——1 mm| p)| Kilhlung O
S

grund unterschiedlicher Materialeigenschaften Spannungen und Dehnungen hervorruft.
Der Verlauf dieser entlang der Lastschritte wird im Folgenden kollektiv fiir jeden Last-
schritt untersucht. Abbildung 5.2 zeigt hierfur die Verldufe a) der Temperatur-Minima
und -Maxima in der gesamten Komponente sowie speziell im FGM, b) die Minima und
Maxima der Vergleichsspannungen nach von Mises, ¢) die Maxima der plastischen Ver-
gleichsdehnungen, d) die Maxima der Zug- und Drucknormalspannungen parallel zur
Fiige-Ebene (04y), €) die Maxima der Zug- und Drucknormalspannungen orthogonal zur
Fiige-Ebene (oyy), f) die maximalen Betriage der Scherspannungen. Die Betrachtungen
erfolgen nicht entlang einer Zeitachse, da keine Zeit-abhidngigen Materialeigenschaften
berticksichtigt wurden. Die Temperatur- und Spannungsverldufe entlang der Lastschritte

entsprechen sinngeméf jedoch einem zeitlichen Verlauf.

Lastschritt 1 - Abkiihlen von DiffusionsschweiB-Temperatur

Abbildung 5.2 a) ist zu entnehmen, dass die Temperatur innerhalb des ersten Lastschrittes
gleichméafig iiber die gesamte Komponente mit konstanter Kiihlrate abnimmt. Tempe-
raturminimum und -maximum verlaufen fortwahrend deckungsgleich bis die gesamte
Komponente am Ende des Lastschritts eine Temperatur von 20°C aufweist. Reale Abkiihl-
kurven entsprechen zwar einer Exponentialfunktion, die tatsidchlichen Kiihl- und Heizraten
spielen fiir die vorliegende Analyse jedoch keine Rolle, da kein visko-plastisches Material-
verhalten beriicksichtigt wurde. Relevant ist hingegen das ndherungsweise gleichméafBige
Abktihlen der gesamten Komponente. Bei grofieren Bauteilen, kann die Temperaturabnah-
me ungleichméfig tiber den Querschnitt erfolgen, wodurch Eigenspannungen ausgebildet
werden. Im vorliegenden Fall gleichméfiger Abkiihlung werden diese lediglich durch
unterschiedliche Materialeigenschaften an der Fiigezone verursacht.

Entsprechend Kapitel 3.3.2 wachsen thermisch induzierte Spannungen mit zunehmender

Abweichung von der spannungsfreien Temperatur an. Da nach dem Diffusionsschweiflen
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Abbildung 5.2.: Verlaufe der Temperatur, Spannungen und plastischen Dehnungen im
Standardmodell entlang der Lastschritte. a) Temperatur-Minima und
-Maxima in der gesamten Komponente sowie speziell im FGM, b) Minima
und Maxima der Vergleichsspannungen nach von Mises, ¢) Maxima der
plastischen Vergleichsdehnungen, d) Maxima der Zug- und Drucknor-
malspannungen parallel zur Fiige-Ebene oy, e) Maxima der Zug- und
Drucknormalspannungen orthogonal zur Fiige-Ebene oy, f) maximale
Betrége der Scherspannungen oy,. In den Verlaufen der Spannungen
ist zusétzlich die temperaturabhéngige FlieSspannung des simulierten
RAFM-Stahls bei der jeweils kiithlsten Temperatur in der Komponente
zu jedem Lastschritt (blaue Kreuze) und bei der hochsten im FGM
auftretenden (rote Kreuze) eingezeichnet.
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5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

die grofite Temperaturdifferenz vorliegt, sind auch dann alle Spannungskomponenten
tiber den Lastschritten maximal, wie in den Abbildungen 5.2 d) bis f) abzulesen ist. Ein
entsprechendes Maximum ist dementsprechend auch fiir die Mises Vergleichsspannungen
in Teilbild b) vorzufinden. Fiir alle Spannungskomponenten entsprechen die Zug- und
Druckspannungsmaxima im FGM denen in der gesamten Komponente, womit die jeweilige
Position der Maxima innerhalb des FGM liegen muss. Die Hohe der maximalen Druck-
normalspannung parallel zur Fiige-Ebene o (Abb. 5.2 d)) betragt 739 MPa und liegt
somit fast 200 MPa tiber der Raumtemperatur-Fliegrenze des simulieren RAFM-Stahls.
Da dennoch keine plastische Verformung auftritt, wie in Teilbild c) abzulesen ist, muss
dieses Maximum in einem Bereich des FGM liegen, der einen hohen Wolfram-Anteil
aufweist. Die Zugnormalspannungen in die selbe Richtung erreichen 501 MPa und miissen
im Sinne eines global eigenspannungsfreien Korpers im Bereich geringer Wolfram-Anteile
liegen. Fir die Zug- und Druckspannungsmaxima orthogonal zur Fiige-Ebene ist eine
inverse Charakteristik vorzufinden. Hohe Zugspannungen von bis zu 789 MPa liegen
im Bereich hoher Wolfram-Anteile, wihrend das Druckspannungsmaximum in Héhe
von 515 MPa im Stahl-reichen Bereich liegt. Das Scherspannungs-Maximum liegt mit
282 MPa unterhalb der Fliegrenze des verwendeten Stahls und kann lediglich anhand
eines Kontur-Diagramms lokalisiert werden. Dieses ist fiir alle Spannungskomponenten
sowie die von Mises Vergleichsspannung in Abbildung 5.3 dargestellt.

Druck max.: -739 MPa Zug max.: 789 MPa Scher max.: 282 MPa von Mises max.: 788 MPa

Zug max
01 MPa
MPa
MPa 800 MPa MPa
500 600 300 800
v 250 400 200 640
t 0 200 100 480
X
250 0 0 320
500 200 -100 160
750 -400 -200 0
-500
Normalspannungen x Normalspannungen y Scherspannungen xy Von Mises

Vergleichsspannungen

Abbildung 5.3.: Kontur-Diagramme der Spannungskomponenten innerhalb des Standard-
modells nach dem Diffusionsschweiflen. Dargestellt ist jeweils nur die
rechte Halfte der achsensymmetrischen Komponente.

Aus dem Kontur-Diagramm fiir Normalspannungen parallel zur Flige-Ebene o, ist ersicht-

lich, dass das Drucknormalspannungsmaximum tatsédchlich im Bereich hoher Wolfram-
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5. Ergebnisse und Diskussion

Anteile liegt, wie bereits aus dem Verlauf der Spannungsmaxima abgeleitet wurde. Es
befindet sich an der Grenze des FGM zur Wolfram-Schutzschicht nahe der vertikalen
Symmetrieachse der Komponente. Das umgebende Druckspannungsfeld reicht ca. einen
Millimeter in die Wolfram-Schutzschicht und wenige Mikrometer in das FGM, sodass
Letzteres grofitenteils druckspannungsfrei ist. Das Zugspannungsmaximum oy liegt an der
Grenzfliche des FGM zur RAFM-Stahlstruktur. Wahrend es, wie das Druckspannungsfeld,
innerhalb weniger Mikrometer im FGM abklingt, reicht es ebenfalls ca. einen Millimeter in
die Stahlstruktur hinein. Ein zweites lokal erhohtes Zugspannungsfeld befindet sich an der
Oberflache der Wolfram-Schutzschicht. Zwar ist dessen lokales Maximum (ca. 400 MPa)
geringer als das an der FGM-Stahl-Grenzflache, jedoch kann es zu einer Induzierung
von Rissen an realen, nicht ideal-ebenen Oberflachen fithren und ist fiir den Bau einer
Komponente nicht zu vernachléssigen.

Dem Kontur-Diagramm fiir Normalspannungen orthogonal zur Fiige-Ebene oy, ist ein
Zugspannungsmaximum an der dufleren Ecke der Grenzfliche FGM-W-Schutzschicht zu
entnehmen. Dieses Maximum bedarf einer besonderen Berticksichtigung, da es, wie die zu-
vor beschriebenen Zugspannungen an der Wolfram-Oberfléche, Risse 6ffnet. Es ist jedoch
doppelt so gro (789 MPa) und befindet sich zusdtzlich an der Diffusionsschweifinaht,
die eine empfindlichen Stelle der Komponente darstellt. Speziell an den Grenzflichen
der einzelnen Bestandteile konnen Fiigefehler zu einer reduzierten Festigkeit fithren. Das
Druckspannungsmaximum der Normalspannungen orthogonal zur Fiige-Ebene liegt an
der Grenzfliche des FGM zum RAFM-Stahl und besitzt kein Schadigungspotenzial.
Das zuvor nicht zu lokalisierende Scherspannungsmaximum liegt auf halber Hohe des
FGM ca. 1 cm von der Auflenkante des FGM entfernt. Ein vergleichsweise fokussiertes,
sphérisches Spannungsfeld reicht nur geringfiigig iber das FGM hinaus.

Aus der Kombination der vorausgehend beschriebenen Spannungen kann die von Mises
Vergleichsspannung berechnet werden. Thr Verlauf iiber der Komponente ist ebenfalls in
Abbildung 5.3 aufgefithrt. Entsprechend der zuvor beschriebenen hohen Druckspannung
parallel zur Fiigeebene o und Zugspannung orthogonal dazu oy, liegen die lokalen Ma-
xima der Vergleichsspannung an den entsprechenden Positionen. Die Vergleichsspannung
erscheint daher als kompakte Moglichkeit geeignet, den komplexen Spannungszustandes

innerhalb der Komponente zu beschreiben.

Lastschritt 2 - Ubergang von der Herstellung zur Anwendung

Der zweite Lastschritt beschreibt den Ubergang des Herstellungsprozesses hin zur An-
wendung, indem die Komponente homogen auf 200°C aufgeheizt wird. Hierbei werden
keine weiteren Spannungen eingebracht und das Spannungsfeld bleibt gegentiber dem
bei Raumtemperatur qualitativ unverandert. Die Spannungsmaxima sinken durch Anné-

herung der Temperatur an die spannungsfreie Diffusionsschwei3-Temperatur etwas ab,
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5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

wie anhand der Abbildungen 5.2 b) und d) - f) zu sehen ist. Der zweite Lastschritt wird

daher nicht detailliert untersucht.

Lastschritt 3 - Aufbringung der ersten Volllast

Wahrend des Aufbringens der Wérmelast auf die Wolfram-Oberfliche steigen sowohl
das globale Temperaturmaximum im gesamten PFC, als auch das Maximum speziell
im FGM linear an. Die Wolfram-Oberfliche erreicht dabei eine Spitzentemperatur in
Hoéhe von 850°C und das FGM 763°C. Letzteres wird somit bis geringfiigig unter die
a~-y-Umwandlungstemperatur des RAFM-Stahls (ca. 800°C) erhitzt, die die obere zuléssi-
ge Temperaturgrenze des FGM darstellt. Die geringste Temperatur bei Volllast betragt
im FGM 602°C. Global fir die ganze Komponente betrachtet liegt sie auf Hoéhe der
Kiithlwassertemperatur (200°C). Abbildung 5.4 zeigt ein Kontur-Diagramm der Tempera-
turverteilung bei der simulierten Volllast von 4 MW m 2. Die dargestellten Isothermen
folgen darin qualitativ der Kontur des Kiihlkanals, weshalb die jeweiligen Temperatur-
maxima an der Auflenseite der Einheits-Komponente lokalisiert werden koénnen. Eine
optimierte Geometrie des Kiihlkanals kann sich somit vorteilhaft auf ein niedrigeres
Temperaturmaximum innerhalb des FGM auswirken, was insbesondere wegen der beinahe

erreichten zuldssigen Temperaturgrenze relevant ist.

max.: 849°C

850°C
800

700
600
500
400
300
200

Abbildung 5.4.: Kontur-Diagramm des Temperaturfeldes bei Belastung des Standard-
modells mit 4 MW m 2. Dargestellt is lediglich die rechte Hélfte der
achsensymmetrischen Komponente.

Die Spannungsverteilung wahrend des Aufbringens der Last gestaltet sich als komplex.
Abbildung 5.2 d) ist zu entnehmen, dass das globale Drucknormalspannungsmaximum
parallel zur Fiigeebene oy, weiterhin innerhalb des FGMs liegt, da das lokale und globale

Maximum deckungsgleich verlaufen. Mit steigender Temperatur nimmt das Maximum
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bis zum Erreichen der Volllast auf 320 MPa ab. Analog dazu sinkt das Zugnormal-
spannungsmaximum oy, innerhalb des FGM, sodass die gradierte Schicht nahezu frei
von Zugspannungen parallel zur Fiige-Ebene ist. Global zeigt sich kurz nach Aufbrin-
gen der thermischen Belastung eine Abweichung vom lokalen Verhalten des FGM. Die
Zugnormalspannungen parallel zur Fiige-Ebene oy, sinken dann global mit reduzierter
Geschwindigkeit gegeniiber den Spannungen im FGM und steigen daraufhin sogar an,
bis sie die temperaturabhéngige Fliegrenze des RAFM-Stahls erreichen. Infolge dessen
sind die Zugspannungen bis zum Aufbringen der vollstdndigen Last nahezu konstant.
Das Erreichen der FlieBgrenze ist auch anhand des Teilbildes 5.2 ¢) zu sehen, in dem der
Verlauf der plastischen Vergleichsdehnung dargestellt ist. Dieser steigt mit dem Einsetzten
der Phase konstanter Zugnormalspannungen oy sprunghaft auf ca. 4-10~* mmmm ' an.
Innerhalb des FGM findet im selben Moment eine Zunahme der plastischen Vergleichs-
dehnung, jedoch auf lediglich 1-10™* mmmm !, statt.

Die Zug- und Drucknormalspannungsmaxima orthogonal zur Fiige-Ebene oy, verhalten
sich dhnlich den zuvor beschriebenen Zugnormalspannungen oy,. Im FGM sinkt das
jeweilige Maximum auf 300 MPa bzw. auf 50 MPa ab. Wéahrend die Zug- und Druck-
spannungsmaxima global zunéchst ebenfalls abfallen, steigt der Verlauf der maximalen
Drucknormalspannung mit dem Einsetzen des abweichenden Verlaufs der Zugnormalspan-
nungsmaxima oy, erneut linear an und erreicht 303 MPa. Der Verlauf des Zugnormal-
spannungsmaximums folgt diesem Verhalten kurz vor dem Erreichen der Vollast, sodass
das Maximum am Ende des Lastschrittes 328 MPa betragt.

Das globale Scherspannungsmaximum sinkt, genau wie die zuvor beschriebenen globalen
Normalspannungen, zunichst ab und steigt ab dem halben Lastschritt leichtgradig an.
In Folge dessen betrégt es bei Volllast 173 MPa. Das lokale Scherspannungsmaximum
innerhalb des FGM sinkt demgegeniiber konstant bis zum Ende des Lastschrittes auf
80 MPa.

Wahrend der in Abbildung 5.2 b) dargestellte Verlauf der globalen, maximalen von Mises
Vergleichsspannungen im ersten Lastschritt noch durch das Zugnormalspannungsmaxi-
mum orthogonal zur Fiige-Ebene oy, dominiert wurde, ist im dritten Lastschritt das
Zugnormalspannungsmaximum oy, parallel zur Fiige-Ebene fiir das Ausbilden des zu
sehenden Peaks verantwortlich. Das Verhalten der im FGM lokalisierten Vergleichsspan-
nungen entspricht den Verlaufen der einzelnen Spannungskomponenten und erreicht ein
Minimum.

Speziell fiir die Analyse des Einflusses eines FGMs in der Figezone der Einheits-
Komponente sind die voneinander abweichenden Verldaufe der Spannungsmaxima im
gesamten Bauteil bzw. im FGM detailliert zu untersuchen. Abbildung 5.5 zeigt daher die
Kontur-Diagramme der Spannungskomponenten bei Volllast.

Gegenitiber dem Kontur-Diagramm bei Raumtemperatur sinkt das Druckspannungsmaxi-
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Druck max.: -320 MPa Zug max.: 328 MPa Scher max.: -173 MPa von Mises max.: 478 MPa
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Abbildung 5.5.: Kontur-Diagramme der Spannungskomponenten innerhalb des Standard-
modells bei vollstandiger thermischer Belastung der Wolfram-Oberflache
mit 4 MW m 2 Dargestellt ist jeweils nur die rechte Halfte der achsen-
symmetrischen Komponente.

mum der Normalspannungen parallel zur Fuge-Ebene oy an der FGM-Wolfram-Grenze
deutlich um 420 MPa auf 320 MPa ab, was bereits anhand des Lastschrittverlaufs ersicht-
lich war. Auch die Zugspannungen in der selben Orientierung, die bei Raumtemperatur
an der Grenzfliche FGM-RAFM-Stahl am héchsten sind, fallen um den nahezu gleichen
Betrag. Spannungen parallel zur Fiigeebene belasten das FGM unter Volllast somit
lediglich durch die giinstigeren Druckbelastungen und zwar im Bereich hoher Wolfram-
Anteile. Von dieser Art und Hohe der Belastung ist bei der vorliegenden Temperatur
keine Schadigung des FGM zu erwarten. Zugspannungen treten im Sinne eines globalen
Eigenspannungsausgleichs weiterhin auf, sind jedoch an anderer Stelle als bei Raum-
temperatur maximal. Anhand des Kontur-Diagramms fiir Normalspannungen oy, ist zu
erkennen, dass es bei vollstandiger Last in Folge der thermo-elastischen Ausdehnung von
Wolfram-Schutzschicht und FGM an den oberen Rand des Kiihlkanals verschoben ist. Hier
iiberschreiten die Zugspannungen die 200°C-Fliefgrenze des RAFM-Stahls, wodurch der
Bereich plastifiziert. Mit der Verschiebung der Spannungsmaxima kann auch der komplexe
Lastschrittverlauf der globalen Zugspannungsmaxima oy aus Abbildung 5.2 d) erklart
werden, der innerhalb des dritten Lastschrittes zunéchst sinkt und ab der Hélfte des
Schrittes wieder ansteigt: Die bei Raumtemperatur an der Grenzfliche FGM-RAFM-Stahl
global maximalen Zugspannungen sinken mit zunehmender Last (und Temperatur) fort-
wahrend ab, wihrend die Zugspannungen am Kiihlkanal stetig ansteigen. Ab dem halben
Lastschritt wechselt das Zugspannungsmaximum die Position, sodass global ein Anstieg

zu verzeichnen ist. Wie bereits bei der Beschreibung des Temperatur-Kontur-Diagramms
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5. Ergebnisse und Diskussion

bei Volllast (Abb. 5.4) beschrieben, kann eine Anpassung der Kiithlkanal-Geometrie zu
einer Optimierung der Belastung beitragen. Ein runder Kiihlkanal fithrt zu einer lokalen
Spannungsiiberhohung an der dinnsten Stelle der RAFM-Struktur zum FGM. Somit
kann die Substitution des runden Kiihlkanals durch beispielsweise einen rechteckigen
zu einer Umverteilung von Spannungen und letztlich zur Reduzierung des Maximums
fithren.

Das ebenfalls in Abbildung 5.5 gezeigte Kontur-Diagramm fiir Normalspannungen orthogo-
nal zur Fiige-Ebene oy, zeigt auch eine Positionsveranderung des Zugspannungsmaximums
bei Volllast gegentiber dem bei Raumtemperatur. Wahrend das Maximum nach dem
Diffusionsschweifilen an der kritischen Grenzfliche von FGM und Wolfram-Schutzschicht
liegt, wird es bei Volllast aufgrund der thermo-elastischen Ausdehnung der oberen Kompo-
nententeile gleichméBig links und rechts neben dem Kiihlkanal im RAFM-Stahl aufgeteilt.
Genau wie bei den Zugnormalspannungen parallel zur Flige-Ebene o, fithrt der Positi-
onswechsel des globalen Maximums zur komplexen Charakteristik des Lastschrittverlaufs
der Zugnormalspannungen oyy, der innerhalb des dritten Lastschrittes zunédchst sinkt
und spéter wieder ansteigt.

Scherspannungen spielen fur die Belastung der Komponente aufgrund der geringen Héhe
bei Vollast nahezu keine Rolle. Abbildung 5.5 ist zu entnehmen, dass diese ebenfalls am
Kiihlkanal maximal sind, hier jedoch lediglich 173 MPa betragen. Sie sind die Folge der
zuvor beschriebenen Normalspannungsverteilungen.

Das Ausmafl der aus den hohen Zugnormalspannungen oy, resultierenden plastischen
Vergleichsdehnung an der Oberseite des Kithlkanals kann Abbildung 5.6 a) entnommen
werden. Die Auspragung des Verformungsfeldes entspricht der Form der Zugnormalspan-
nungen parallel zur Fige-Ebene o,,. Fir die Anwendung der simulierten Geometrie als
PFC ist zu diskutieren, ob diese plastische Verformung zu einer Schiadigung der Kompo-
nente fithrt. Zumindest fiir die hier simulierten ersten drei Lastzyklen kann mithilfe von
Abbildung 5.2 ¢) geschlossen werden, dass eine Schadigung nicht stattfindet, denn das
plastische Vergleichsdehnungsmaximum nimmt mit weiteren Lastzyklen vorerst nicht zu
und das Dehnungsfeld wéchst nicht an. Ob diese Regel auch fiir die folgenden Zyklen
erhalten bleibt, muss in weiterfithrenden Studien untersucht werden, die insbesondere
richtungsabhéngige Verfestigung und viskoplastisches Materialverhalten berticksichtigen.
Neben dem globalen plastischen Vergleichsdehnungsmaximum wéhrend des ersten Last-
schrittes ist anhand von Abbildung 5.6 b)-d) ein zweites, weniger stark ausgepragtes
lokales Maximum an der FGM-RAFM-Stahl-Grenzfliche abzulesen. Wahrend es sich
bei der ersten Volllast als Punktverformung darstellt (Teilbild b)), nimmt das Ausmaf
der Verformung durch den zweiten Lastzyklus zu (Teilbild ¢)), bleibt danach jedoch
konstant (Teilbild d)). Das Maximum &ndert sich gegeniiber dem ersten Lastzyklus fiir

das simulierte Materialverhalten nie. Eine mogliche Erkldrung fiir das Anwachsen des
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5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

Dehnungsfeldes bei der zweiten Volllast findet sich reziprok durch die weitere Analyse
des Lastschritt-Verlaufs der Spannungskomponenten fiir die zweite und dritte Volllast im

Rahmen des folgenden Unterkapitels.
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Abbildung 5.6.: Kontur-Diagramme der plastischen Vergleichsdehnung innerhalb des
Standardmodells bei vollstdndiger thermischer Belastung der Wolfram-
Oberfliche mit 4 MW m ? fiir die ersten drei Lastzyklen. Dargestellt ist
lediglich die rechte Hélfte der achsensymmetrischen Komponente.

Lastschritte 4 bis 7 - Zweite und dritte Volllast

Anhand von Abbildung 5.2 zeigt sich mit dem Ende der ersten Volllast fiir den weiteren
Lastverlauf ein insgesamt reproduzierbares, zyklisches Verhalten der Temperatur und der
Spannungskomponenten. Lediglich wihrend einer kurzen Phase um das Ende des zweiten
Lastzyklus, wenn auch das plastische Dehnungsfeld an der FGM-RAFM-Stahl-Grenze
anwéchst, sind UnregelméaBigkeiten gegentiber dem ersten Lastzyklus zu verzeichnen.
Sie gehen auf die Plastifizierung an der Oberseite des Kiihlkanals zurtick. Da diese
bei erhohten Temperaturen durch hohe Zugnormalspannungen oy, verursacht werden,
entstehen an der selben Stelle bei Abkiihlung von der ersten Vollast im Rahmen von
Lastschritt 4 Drucknormalspannungen oy, mit einem geringen lokalen Maximum von ca.
45 MPa am Ende des Lastschrittes. Aufgrund dieses, gegeniiber dem Ende des zweiten
Lastschrittes neu hinzugekommenen Druckspannungsfeldes, sind die globalen Zug- und
Druckspannungsmaxima parallel zur Fiige-Ebene an den Grenzflaichen FGM-RAFM-Stahl
und FGM-Wolfram-Schutzschicht minimal gegentiber dem Ende des zweiten Lastschrittes

reduziert. Wird die Komponente nun im Rahmen des zweiten Lastzyklus erwarmt, wech-
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5. Ergebnisse und Diskussion

seln die globalen Maxima aller Spannungskomponenten ein wenig frither die Position, als
fiir das Aufheizen im Rahmen des ersten Lastzyklus beschrieben. Dies ist insbesondere
an den Lastschrittverlaufen der maximalen Zugormalspannung oy, (Abb. 5.2 €)) und der
maximalen Scherspannung (Abb. 5.2 f)) gut zu erkennen. Da die am Ende der zweiten
Lastphase hochst-belastete Stelle (die Oberseite des Kiihlrohrs) bereits plastifiziert ist
und keine richtungsabhéngige Verfestigung berticksichtigt wird, plastifiziert diese Stelle
nicht erneut und der Verlauf der maximalen Zugspannungen oy, (Abb. 5.2 d)) weist
kein erneutes Plateau auf. Die maximale Zugspannung orthogonal zur Fiige-Ebene oy,
und das Scherspannungs-Maximum fallen derweil nicht so stark ab, wie beim Aufheizen
im Rahmen des ersten Lastzyklus, weil der plastifizierte Bereich an der Oberseite des
Kiihlkanals frither zu hohen Zugspannungen oy, fihrt, als beim ersten Zyklus und im
Sinne der globalen Spannungsfreiheit somit auch frither ausgleichende Zugspannungen
in orthogonaler Orientierung oy, sowie Scherspannungen anwachsen. Durch diese An-
derung gegeniiber dem ersten Lastzyklus wachst auch das plastische Dehnungsfeld an
der FGM-RAFM-Stahl-Grenze. Die weiteren Lastschritt-Verldufe der Temperatur, den
Spannungskomponenten und der plastischen Vergleichsdehnung entsprechen auf identische
Weise dem zweiten Lastzyklus und werden daher nicht gesondert beschrieben.

Fir das Standardmodell ist festzuhalten, dass bei Implementierung des FGMs und
einer maximalen Belastung von 4 MW m 2 keine fiir den RAFM-Stahl unzulissigen
Temperaturen > 800°C verursacht und plastische Dehnungen im Bereich der Fiigezone
FGM-RAFM-Stahl stark begrenzt werden. Das Ziel der Spannungsrelaxation und insbe-
sondere der Reduzierung thermo-mechanisch induzierter Plastifizierung wird demnach
erreicht, wenn ein ideales FGM fiir die vorgeschlagene Geometrie im PFC implementiert
wird. Um den Vorteil gegeniiber der direkten Fiigung herauszustellen, wird diese im

folgenden Unterkapitel beschrieben.

5.1.2. Komponente mit direkter RAFM-W-Fiigung

Die Simulation der Implementierung eines FGM in die RAFM-W-Fiigezone einer Einheits-
Komponente zeigt, dass lediglich geringe plastische Dehnungen in der Fiigezone auftreten.
Im Folgenden sollen die Ergebnisse mit der Simulation einer direkten RAFM-W-Fiigung
verglichen werden, um zu untersuchen, ob ein FGM tatséchlich positiv auf die Spannungs-
und Dehnungsverteilung Einfluss nimmt. Daflir wird eine Komponente simuliert, die
die gleichen Belastungen erfahrt, wie das vorausgehend beschriebene Standardmodell.
Sie unterscheidet sich davon lediglich dahingehend, kein FGM zu besitzen, wodurch der
Bereich oberhalb des Kiihlkanals einen Millimeter diinner ist als im Standardmodell.

Abbildung 5.7 zeigt vergleichend die Lastschrittverldufe von Temperatur, Spannungskom-
ponenten und plastischer Vergleichsdehnung innerhalb der Fiigezone fiir die direkt gefligte

Komponente und das FGM-gefiigte Standardmodell. Darin entsprechen die gestrichelten
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Abbildung 5.7.:

Vergleichende Verldufe iiber den Lastschritten von Temperatur, Span-
nungen und plastischen Vergleichsdehnungen im Bereich der Fiigezone
fir das Standardmodell und eine direkt gefiigte Einheits-Komponente.
a) Temperatur-Minima und -Maxima, b) Minima und Maxima der Ver-
gleichsspannungen nach von Mises, ¢) Maxima der plastischen Vergleichs-
dehnungen, d) Maxima der Zug- und Drucknormalspannungen parallel zur
Fiige-Ebene 0y, €) Maxima der Zug- und Drucknormalspannungen ortho-
gonal zur Flge-Ebene oy, f) maximale Betrége der Scherspannungen oy .
In den Verlaufen der Spannungen ist zusétzlich die temperaturabhangige
Fliespannung des simulierten RAFM-Stahls bei der jeweils kiithlsten
Temperatur in der Komponente zu jedem Lastschritt (blaue Kreuze) und
bei der héchsten im FGM auftretenden (rote Kreuze) eingezeichnet
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5. Ergebnisse und Diskussion

Linien dem Verhalten des bereits beschriebenen FGM-Bereichs des Standardmodells und
die ausgezogenen dem der Fligezone der direkt gefiigten Komponente.

Anhand des Teilbildes a) von Abbildung 5.7 zeigt sich, dass das Abkiihlverhalten von
der Diffusionsschwei-Temperatur und der Ubergang hin zu Anwendungsbedingungen
(Lastschritte 1 und 2) fiir beide Modelle identisch ist. Wahrend der folgenden Lastzyklen
liegt die Maximaltemperatur in der Fiigezone der direkt gefligten Komponente bis zu
50 K unter der des FGM, was zunéchst gegen die Implementierung eines FGM spricht.
Die Verldufe der Spannungskomponenten bestéitigen diesen Eindruck jedoch nicht: Mit
dem Beginn des Abkiihlens von Diffusionsschweifl-Temperatur iiberragen alle Spannungs-
komponenten in der direkten Fiigung die im FGM des Standardmodells zum Teil deutlich.
Bereits ab der Hélfte des ersten Lastschrittes, wenn die homogene Temperatur in der
Komponente noch ca. 360°C betragt, wird die FlieBgrenze des RAFM-Stahls aufgrund
hoher Normalspannungen orthogonal zur Fiige-Ebene oy, und hoher Scherspannungen o,
iiberschritten. Dies zeigt sich sowohl an der Zunahme des Verlaufs maximaler plastischer
Vergleichsdehnungen (Abb 5.7 ¢)), als auch an der Abweichung vom linearen Verlauf der
entsprechenden Spannungskomponenten (Abb. 5.7 ) und f)). Die plastischen Dehnungen,
die aufgrund der hohen Spannungen eingebracht werden, betragen ca. 0,055 mmmm !
und sind damit um das 600-fache groflier als das Maximum der plastischen Vergleichs-
dehnung im FGM des Standardmodells. Wahrend Letztere dariiber hinaus nach dem
ersten Lastzyklus aufgrund der FGM-bedingten, giinstigen Umverteilung von Spannungen
unverdndert bleiben, nimmt das plastische Vergleichsdehnungsmaximum in einer direkt
gefiigten Komponente mit weiteren Lastzyklen leichtgradig zu, wie anhand der schwach
ausgeprigten Stufe bei Lastschritt 6 im entsprechenden Verlauf von Abbildung 5.7 ¢)
zu sehen ist. Die Position des Dehnungsmaximums sowie das umliegende Dehnungsfeld
sind fiir den Zustand nach dem Diffusionsschweifien sowie fiir die ersten drei Lastzyklen
in Abbildung 5.8 dargestellt. Wie im FGM-gefiigten Standardmodell befindet sich das
lokale Maximum an der AuBlenseite der Fiigung, reicht jedoch deutlich weiter im RAFM-
Stahl-Bereich entlang der Diffusionsschweifinaht in die Komponente hinein und fithrt
somit zu einer grofferen Schidigung als die plastischen Dehnungen im FGM-gefiigten
Standardmodell. Entsprechend der vergleichsweise geringen Zunahme der maximalen
plastischen Dehnungen verdndert sich auch das plastische Dehnungsfeld mit weiteren
Lastzyklen nur geringfiigig, wie der Vergleich der Teilbilder ¢) - e) zeigt.

Aufgrund der frithen, starken plastischen Verformung divergieren im weiteren Lastver-
lauf speziell die Zugnormalspannungen parallel zur Fiige-Ebene oy, der direkt gefiigten
und der FGM-gefiigten Komponente stark (Abb. 5.7 d)). Wahrend das Zugnormalspan-
nungsmaximum in dieser Orientierung im FGM mit steigender Temperatur monoton
fallt (Lastschritt 3), beschreibt der entsprechende Verlauf in der direkten Fiigung nach

einem zunéchst abnehmenden Spannungsmaximum ab der Hélfte des Lastschrittes 3
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5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

e)
plastische Vergleichsdehnung
Abbildung 5.8.: Kontur-Diagramme der plastischen Vergleichsdehnung innerhalb eines
PFC mit direkter Wolfram-RAFM-Stahl-Fiigung nach dem Diffusions-
schweiflen und bei vollstandiger thermischer Belastung der Wolfram-
Oberfliche mit 4 MW m 2. Dargestellt ist lediglich die rechte Halfte der
achsensymmetrischen Komponente.

eine Wende. Somit werden nicht nur bei relativ niedrigen Temperaturen, sondern auch
bei Volllast, wenn der RAFM-Stahl entfestigt ist, hohe Zugspannungen (475 MPa) er-
reicht. Wie anhand des Plateaus des maximalen Zugspannungsverlaufs zu entnehmen
ist, fithrt diese Spannung zu weiterer plastischer Verformung im Bereich der Fligezone.
Plastische Dehnungen oberhalb des Kiihlkanals sind, anders als bei der FGM-gefiigten
Komponente, nicht zu verzeichnen. Als Folge dieses Verhaltens nehmen die Maxima aller
Spannungskomponenten nach dem Abkiihlen von Volllast auf Kiihlwassertemperatur
leichtgradig zu, wie der Vergleich der Verlaufsspitzen bei Lastschritt 4 und 6 zeigt. Ob
eine Vielzahl weiterer Lastzyklen aufgrund von Materialverfestigung letztlich zu einem
stationdren plastischen Dehnungsfeld und somit einem Stopp des Spannungszuwachses
fithrt, ist in zukinftigen Simulationen zu priifen. An dieser Stelle kann jedoch bereits zu-
sammengefasst werden, dass die Implementierung eines FGM in der RAFM-W-Fligezone
einer Einheits-Komponente zu einer deutlichen Reduzierung plastischer Dehnungen fiithrt
und somit vorteilhaft gegeniiber der direkten Fiigung ist. Nachdem die grundsétzliche
Nutzbringung eines FGM in der Fiige-Ebene einer Einheits-Komponente gezeigt werden
konnte, ist weiterhin die optimale Auspragung des FGM zu bestimmen. Mit diesem

Thema befassen sich daher die folgenden Kapitel.
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5.1.3. Anzahl der Teilschichten eines FGM

In den beiden vorangehenden Kapiteln wurde der Vorteil der FGM-Fiigung von Kompo-
nenten der ersten Wand gegeniiber solchen mit direkter RAFM-W-Fiigung herausgestellt.
Dabei wurde das FGM als theoretisch ideale, linear-kontinuierlich gradierte Schicht simu-
liert. Mit Hinblick auf die technische Realisierung eines FGM ist zu priifen, ob tatséichlich
eine kontinuierliche Gradierung fiir die Nutzbringung eines FGM erforderlich ist, oder
ob eine weniger feine Abstufung der Teilschichten zu den selben Vorteilen fithrt. Es ist
daher eine Parameterstudie durchgefithrt worden, fir die die Anzahl der Teilschichten des
FGMs sukzessive reduziert wurde. Alle weiteren variablen Parameter des Standardmodells
blieben dabei unveréndert.

Die Lastschrittverlaufe der Temperatur, Spannungskomponenten und plastischen Ver-
gleichsdehnung bleiben mit einer Variation der Teilschicht-Anzahl zu den Verldufen des
Standardmodells qualitativ unverandert. Sie werden daher an dieser Stelle nicht erneut
behandelt, sondern lediglich relevante Zustédnde vergleichend herausgegriffen. Hierbei

handelt es sich um die Gegenitiberstellung

1. der von Mises Vergleichsspannungsmaxima und der plastischen Vergleichsdeh-
nungsmaxima zum Ende des ersten Lastschrittes, denn nach dem Abkiihlen von
Diffusionsschweifl-Temperatur sind die maximalen Spannungen tiber dem Last-
schrittverlauf am grofiten und bei der Figung ohne FGM werden hier erstmals

plastische Vergleichsdehnungen hervorgerufen

2. der maximalen Temperatur innerhalb des FGM bei Volllast, denn die enthaltene
RAFM-Stahl-Phase sollte nicht tiber die a-y-Umwandlungstemperatur aufgeheizt

werden

3. der Maxima plastischer Vergleichsdehnungen bei Volllast, denn bei Verwendung

eines idealen FGMs treten hier erstmalig plastische Dehnungen auf.

Fir die Bewertung der Teilschicht-Anzahl eines FGM ist letztlich die Kombination der
drei Kriterien relevant. Die jeweiligen Berechnungsergebnisse fiir Modelle mit variierter
Teilschicht-Anzahl im FGM sind in Abbildung 5.9 aufgefiihrt. Darin stellt Teilbild a) die
Abhéngigkeit der von Mises Vergleichsspannungsmaxima und plastischen Vergleichsdeh-
nungsmaxima von der Anzahl der Teilschichten dar. Teilbild b) behandelt die Abhéngigkeit
der maximalen Temperatur im simulierten FGM und Teilbild ¢) die Abhéngigkeit der
maximalen plastischen Vergleichsdehnung von der Teilschicht-Anzahl bei Volllast.

Abbildung 5.9 a) zeigt mit reduzierter Anzahl der Teilschichten des FGM ein zunéchst
nahezu unverdndertes Verhalten der von Mises Vergleichsspannungsmaxima nach dem
Diffusionsschweifien. Im Sinne der Spannungsreduzierung scheint es unerheblich zu sein,

ob das FGM aus 100 oder 10 Teilschichten besteht. Auch eine weitere Reduzierung der
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Abbildung 5.9.: Abhéngigkeit der von Mises Vergleichsspannung nach dem Diffusions-
schweiflen (a), sowie der Temperatur (b) und den plastischen Vergleichs-
dehnungen (c¢) bei Volllast von der Anzahl der Teilschichten des FGM.
Als Randbedingungen fiir die Simulationen dienen die Parameter des
Standardmodells.

Teilschicht-Anzahl auf drei Stiick wird lediglich von einem Spannungszuwachs um 1 %
von 788 MPa auf 796 MPa begleitet. Die Zunahme der Spannungsmaxima wird durch ein
weniger homogen verteiltes Spannungsfeld begleitet, wie durch die Kontur-Diagramme in
Abbildung 5.10 gezeigt wird. Anders als bei einem kontinuierlich gradierten FGM, sind
diskrete Spannungsiibergéinge an den Grenzen der Teilschichten zu sehen.

Plastische Dehnungen werden trotz der Spannungsakkumulation weiterhin nicht ver-
ursacht, wie der assoziierte Kurvenverlauf in Abbildung 5.9 a) zeigt. Sie spielen auch
keine Rolle wenn lediglich ein 1 mm starkes Komposit, dessen theoretische Eigenschaften
zu je 50 Vol.-% aus denen von RAFM-Stahl und Wolfram bestehen, in die Figezone
eingebracht wird. Zugleich nimmt jedoch das von Mises Vergleichsspannungsmaximum
stark zu, wenn das FGM aus maximal zwei Teilschichten besteht. Dieses Maximum wird
einerseits durch weniger kritische Druckspannungen o, in der Wolfram-Schutzschicht
hervorgerufen, wie anhand der Kontur-Diagramme der vorausgehenden Kapitel gezeigt

werden konnte. Andererseits wirken jedoch auch Zugeigenspannungen orthogonal zur
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Abbildung 5.10.: Gegeniiberstellung der Kontur-Diagramme der von Mises Vergleichsspan-
nung im FGM nach dem Abkiihlen von Diffusionsschwei-Temperatur
fur verschiedene Teilschicht-Anzahlen eines FGM. a) 100 Teilschichten
(theoretisch ideale, kontinuierliche Gradierung), b) 10 Teilschichten, ¢) 3
Teilschichten.

Fiige-Ebene oy, darauf. Aufgrund dieser als kritisch zu bewertenden Spannungskomponen-
te sollten die Vergleichsspannungen méglichst gering sein. Hinsichtlich Bewertung eines
FGM auf Grundlage von Spannungen, die nach dem Abkiihlen von der Diffusionsschweif3-
Temperatur entstehen, sollten wenigstens drei Teilschichten implementiert werden.

Eine Betrachtung der maximalen Temperatur im FGM bei Volllast (hier 4 MW m ™ ?) zeigt
eine vollstandige Unabhéngigkeit von der Teilschicht-Anzahl. Die Spitzentemperatur be-
trégt gleichbleibend 763°C und liegt somit ca. 40 K unter der a-y-Umwandlungstemperatur
des RAFM-Stahls.

Zuletzt sind noch die wichtigen plastischen Dehnungen zu bewerten. Auch diese zei-
gen im Bereich von 100 bis 10 Teilschichten sowohl global fiir das gesamte PFC, als
auch speziell fir das FGM, eine Konstanz. Besteht ein FGM aus weniger als zehn Teil-
schichten, steigt das lokale Dehnungsmaximum innerhalb des FGM progressiv an. Mit
der Verwendung von lediglich drei Teilschichten oder weniger liegen die Verlaufe des
plastischen Vergleichsdehnungsmaximums innerhalb des FGM und des globalen bereits
deckungsgleich aufeinander. Entsprechend dieser Charakteristik wechselt die Position
des globalen Dehnungsmaximums von der Oberseite des Kiihlkanals in das FGM. Bei
Implementierung von lediglich einem 1 mm-starken, homogenen Komposit nimmt das
plastische Vergleichsdehnungsmaximum hier weiter auf ca. 0,12 % zu.

Mit Hinblick auf eine technische Realisierung von FGMs, die mit weniger Teilschichten
einfacher wird, und unter Beriicksichtigung der vorausgehend untersuchten Kriterien ist es
nicht erforderlich ein FGM fiir die Erste Wand von DEMO kontinuierlich zu gradieren. Bei
der untersuchten Geometrie und Belastung geniigen drei Teilschichten, um das Maximum
plastischer Dehnungen aus der Fiigezone zu entfernen. Bis zu zehn Teilschichten kdnnen
das geringe, im FGM verbleibende Feld plastischer Dehnungen weiter reduzieren. Mehr

als zehn Teilschichten eines FGM fithren zu keiner weiteren Nutzbringung.

108



5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

5.1.4. Schichtstarke eines FGM

Neben der Anzahl der Teilschichten, aus denen ein FGM aufgebaut ist, ist die Starke ein
weiterer Parameter, der im Rahmen der Komponenten-Herstellung variiert werden kann
und die Eigenschaften der Komponente beeinflusst. Die erforderliche Stirke bestimmt
auflerdem die Fertigungsmethoden, durch die ein FGM herzustellen ist. Es ist daher eine
Simulationsstudie durchgefithrt worden, bei der die Starke des FGM von der im Standard-
modell abweicht. In der selben Darstellungsweise wie zuvor fiir die Teilschichten-Anzahl
sind die Ergebnisse in Abbildung 5.11 aufgefithrt. Untersucht wurden FGM-Stéarken
(Summe aller Teilschichten) von 0,3 mm bis 3 mm. Die Graphen enthalten fiir eine umfas-
sende Vergleichbarkeit aulerdem die Ergebnisse der bereits beschriebenen direkt gefiigten
Komponente. Mit Beriicksichtigung der analysierten Ergebnisse der Teilschicht-Studie
weichen die Randbedingungen dieser Studie leicht vom Standardmodell ab: Die Wéarmelast
wurde neben 4 MWm 2 zu 2 MW m ? simuliert, um mehr Belastungsszenarien abbilden
zu konnen. Auflerdem besteht das FGM lediglich aus drei Schichten, anstatt kontinuierlich
gradiert zu sein, da hierdurch der technisch realistische und allgemein konservativere Fall
hoherer plastischer Dehnungen in der Fiigezone betrachtet wird. Alle tibrigen Parameter
entsprechen dem Standardmodell. Eine detaillierte Analyse der Kontur-Diagramme wird
nicht durchgefiihrt, weil diese keine qualitativen Verdnderungen gegeniiber den bereits
beschriebenen enthalten. Das Spannungs- und Dehnungsfeld ist lediglich in vertikaler
Richtung gestaucht bzw. gestreckt.

Mit Abbildung 5.11 a) ist ein monoton sinkendes Vergleichsspannungsmaximum nach
dem Diffusionsschweiflen mit zunehmender FGM-Stérke zu verzeichnen. Das héchs-
te Vergleichsspannungsmaximum wird im 0,3 mm starken FGM erreicht und betrigt
ca. 1000 MPa. Demgegentiber kénnen die Spannungen durch ein 3 mm starkes FGM um
40 % reduziert werden. Die direkt gefiigte Komponente weist ebenfalls moderatere Span-
nungen auf, weil diese durch die Plastifizierung des RAFM-Stahls begrenzt sind. Allgemein
treten plastische Dehnungen beim Abkiihlen von der Diffusionsschweif}-Temperatur auf,
wenn das FGM diinner als 0,7 mm ist. Das entsprechende Maximum nimmt mit sinkender
FGM-Stérke zu und erreicht den hochsten Wert fir die direkte RAFM-W-Fiigung. Unter
Berticksichtigung der Vermeidung plastischer Dehnungen nach dem Diffusionsschweiflen
sollte ein FGM folglich mindestens 0,7 mm stark sein. Werden auflerdem die kritischen
Spannungen mitberticksichtigt, ist ein deutlich stérkeres FGM nach dem Diffusionsschwei-
Ben generell vorteilhaft.

Die gewonnenen Erkenntnisse beziiglich der Spannungs- und Dehnungsmaxima, die durch
den Herstellungsprozess der Einheits-Komponente entstehen, sind weiterhin fiir den
Belastungsfall zu qualifizieren. Abbildung 5.11 b) zeigt eine sukzessive Zunahme der
Maximaltemperatur in der Komponente, sowie speziell im FGM, mit zunehmender FGM-
Stérke sowohl fir 4 MW m 2, als auch fir 2 MW m 2 thermischer Last. Wahrend die
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Abbildung 5.11.: Abhéngigkeit der von Mises Vergleichsspannung nach dem Diffusions-
schweiflen (a), sowie der Temperatur (b) und den plastischen Vergleichs-
dehnungen (c) bei Volllast von der Starke des FGM. Als Randbedin-
gungen fiir die Simulationen dienen ein dreischichtiges FGM und War-
melasten von 4 sowie 2 MW m 2. Die iibrigen Parameter entsprechen
dem Standardmodell.

direkte RAFM-Wolfram-Fiigung zu den geringsten Temperaturen fithrt, werden bei einer
thermischen Last in Hohe von 4 MW m ™2 oberhalb einer FGM-Stérke von 1,5 mm Tempe-
raturen > 800°C im FGM erreicht, wodurch das martensitische Geftige des RAFM-Stahls
austenitisiert. Fiir diese Belastung ist die Stérke folglich auf 1,5 mm begrenzt. Betréigt die
thermische Last lediglich 2 MW m 2 besteht nach Aussage von keiner der durchgefithrten
Simulationen die Gefahr der a-y-Umwandlung, womit eine hohere FGM-Stéarke generell
vorteilhaft ist.

Hohe Temperaturen fiihren in Folge von Materialentfestigung und thermisch induzierten
Spannungen zu Plastifizierung des Materials in der Fiigezone. Wahrend die in Abbil-
dung 5.11 ¢) gezeigten plastischen Dehnungen fir FGM-Starken <0,7 mm auf das
Abkiihlen von der Diffusionsschweifl-Temperatur zuriickgehen, fiihren in der Belastungs-
phase mit 4 MW m ? FGM-Stirken >1,5 mm ebenfalls zu unerwiinschten plastischen
Dehnungen. Wird die thermische Last hingegen auf 2 MW m 2 begrenzt, wird die Aussage
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5.1. Ergebnisse der thermo-mechanischen Simulation

der Spannungs- und der Temperaturanalyse bestétigt, dass ein stiarkeres FGM generell
vorteilhaft ist.

Die numerische Studie zur optimalen Starke eines FGM fithrt auf Grundlage der voraus-
gehenden Auflerungen zu dem Ergebnis, dass die FGM-Dicke der jeweiligen thermischen
Last und somit dem Einsatzort im Reaktor anzupassen ist. Es kann an dieser Stelle
festgehalten werden, dass ein 16 mm breites Teilstiick eines Erste Wand-Moduls ein
mindestens 0,7 mm starkes FGM in der Wolfram-RAFM-Stahl-Fiigezone enthalten sollte,
damit produktionsbedingte plastische Dehnungen vermieden werden kénnen. Weiterhin
sollten FGMs in Blanket-Modulen, die mit 4 MW m ™2 belastet werden, nicht stéirker als
1,5 mm sein. Eine Obergrenze fiir durch 2 MW m 2 belastete Komponenten existiert
nicht.

5.1.5. Konvergenz-Studie

Vorausgehend wurde gezeigt, dass 10 Teilschichten eines FGM den gleichen Spannungs-
und Dehnungs-reduzierenden Nutzen erbringen, wie 100 Teilschichten, und dass eine
Variation der FGM-Stiarke dessen Effektivitdt mageblich beeinflusst. Ein geeignetes
FGM konnte beispielsweise 1 mm stark sein und aus 10 Teilschichten bestehen. Es ist
daher nun zu untersuchen, ob das FE Modell ebenfalls durch Elemente der Seitenldnge
0,05 oder 0,1 mm erstellt werden kann. Fiir eine Unterteilung des FGM in 10 Teilschichten
wire diese Seitenlidnge ausreichen. Im Sinne der Rechenleistung ist eine grobere Vernet-
zung allgemein vorzuziehen, sie fithrt jedoch méglicherweise zum Informationsverlust. Im
Rahmen einer Parameterstudie sind daher Modelle mit unterschiedlich starken FGMs mit
4 MW m 2 belastet worden und das Ergebnis unter Beriicksichtigung der jeweils gewihlten
Elementgrofie analysiert worden. Abbildung 5.12 zeigt die Ergebnisse der maximalen
von Mises Vergleichsspannungen nach dem Abkiihlen von Diffusionsschweifl-Temperatur,
sowie die der Temperatur und der plastischen Vergleichsdehnung bei Volllast, jeweils im
FGM.

Fiir alle gewédhlten Modelle konvergieren die Berechnungen. Dariiber hinaus zeigt sich
hinsichtlich der Spannungen und der Temperatur eine lediglich geringe bzw. keine Ver-
dnderung der Ergebnisse bei Variation der Elementgrofe. Ein Informationsverlust ist
hier nicht zu beobachten, was grofiere Elemente rechtfertigen wiirde. Dem widerspricht
jedoch das Ergebnis der plastischen Vergleichsdehnungen bei Volllast. Insbesondere bei
der VergréBerung der Elemente von 0,01x0,01 auf 0,05x0,05 mm? wird die berechnete
Dehnung fir dinne Schichten stark unterschétzt. Dieser Informationsverlust hat die
Notwendigkeit einer maximalen Elementgrofe von 0,01x0,01 mm? zur Folge, auch wenn
fir die Darstellung des zehnschichtigen FGMs 0,1x0,1 mm? groBe Elemente geniigen
wiirden. Alle Berechnungen dieser Arbeit werden daher mit der geringen Elementgrofie

ausgefiihrt.
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Abbildung 5.12.: Abhéngigkeit der von Mises Vergleichsspannung nach dem Diffusions-
schweiflen (a), sowie die der Temperatur (b) und der plastischen Ver-
gleichsdehnungen (c) bei Volllast von der Elementgrofic des FGM, jeweils
im FGM. Nicht spezifizierte Randbedingungen der Simulationen ent-
sprechen denen des Standardmodells.

5.1.6. KomponentengriBe

Nach den Variationen der Teilschicht-Anzahl und der Stéarke des simulierten FGM ist
zuletzt die Grofle der Einheits-Komponente und somit die Breite der gradierten Schicht zu
analysieren. Im Rahmen der durchgefithrten Simulationen wurde dieses Thema behandelt,
indem die Breite und Hohe der quadratischen RAFM-Stahlstruktur von 12 mm bis 24 mm
variiert wurde. Die Breite der Wolfram-Schutzschicht und des FGMs verhielten sich
analog dazu, wihrend die Stérken unverdndert blieben. Der Durchmesser des Kiihlkanals
ist so an die &uflere Geometrie der RAFM-Stahl-Struktur angepasst worden, dass dessen
Randstérke an den diinnsten Stellen in allen Simulationen 2 mm betrug. Generell sinkt
mit einem grofleren Durchmesser des Kiihlkanals der Warmeiibergangskoeffizient an der
Kithlwasser-Stahlstruktur-Grenze, was durch entsprechende Neuberechnungen des Koeffi-
zienten mit dem Code EUPITER berticksichtigt wurde. Die Ergebnisse der Simulationen
sind analog zu den bisherigen Darstellungen fiir ein 1 mm starkes FGM, das aus drei
Teilschichten besteht, in Abbildung 5.13 aufgefiihrt.
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Abbildung 5.13.: Abhéngigkeit der von Mises Vergleichsspannung nach dem Diffusions-
schweifien (a), sowie der Temperatur (b) und den plastischen Vergleichs-
dehnungen (c¢) bei Volllast von der Komponentengroie. Als Randbedin-
gungen fiir die Simulationen dienen ein 1 mm starkes, dreischichtiges
FGM und Wirmelasten in Hohe von 4, 3 und 2 MW m 2. Die iibrigen
Parameter entsprechen dem Standardmodell.

Die maximalen von Mises Vergleichsspannungen nach dem Abkiihlen von der Diffusions-

schweif3-Temperatur, dargestellt in Abbildung 5.13 a), zeigen mit zunehmender Grofie

der simulierten Komponente zunéchst einen abnehmenden Verlauf. Das grofite Vergleichs-

spannungsmaximum wird somit in einer 12 mm breiten Komponente mit 817 MPa

erreicht. Komponenten, die bis zu 4 mm kleiner oder grofier als das Standardmodell

sind (12-20 mm Breite), weisen keine plastischen Dehnungen nach dem Abkiihlen von

Diffusionsschweifl-Temperatur auf. Fiir eine Komponente mit 22 mm Breite steigt die

maximale Vergleichsspannung spontan an, fallt fir eine 24 mm breite Komponente jedoch

in dhnlichem Umfang wieder ab, wird dabei allerdings von Plastifizierung begleitet.

Das Verhalten des Verlaufs maximaler Vergleichsspannungen ist mit den verursachenden

Spannungskomponenten zu erkliaren. Wie in den Ausfithrungen zum Standardmodell be-

schrieben wurde, wird das von Mises Vergleichsspannungsmaximum mafigeblich durch das
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Druckspannungsmaximum parallel zur Fiige-Ebene o, in der Wolfram-Schutzschicht so-
wie durch das Zugnormalspannungsmaximum orthogonal zur Fiige-Ebene oy, am dufieren
Rand der FGM-Wolfram-Grenze bestimmt. Dabei dominiert der Einfluss des Zugnormal-
spannungsmaximums den des Druckspannungsmaximums leichtgradig. Mit zunehmender
Komponentengrofle sinkt das Verhéltnis von Wandstérke der RAFM-Stahl-Struktur zu
Breite der Einheits-Komponente, in dessen Folge das Zugnormalspannungsmaximum
orthogonal zur Fiige-Ebene oy, leicht abfillt. Simultan steigen das Zug- und das Druck-
normalspannungsmaximum parallel zur Fiige-Ebene oy, mittig unterhalb und oberhalb
des FGM an. Mit einer zunehmenden Komponenten-Breite bis 20 mm bildet sich dieses
Verhalten in einer sinkenden Vergleichsspannung ab. Fiir gréffere Komponenten wird die
Vergleichsspannung schliellich durch das Drucknormalspannungsmaximum parallel zur
Fiige-Ebene oy dominiert, weshalb der Verlauf in Abbildung 5.13 a) sprunghaft ansteigt.
Die Spannungen sind dabei weiterhin rein elastisch. Durch eine weitere Vergroflerung
der Komponente um 2 mm wachsen die genannten Zug- und Druckspannungsmaxima
parallel zur Fiige-Ebene so weit an, dass eine Plastifizierung der RAFM-Stahl-Struktur
oberhalb des Kiihlkanals in der Mitte der Einheits-Komponente erfolgt (vgl. das glo-
bale Zugnormalspannungsmaximum oy, und das Vergleichsspannungsmaximum fiir die
Einheits-Komponente, Abb. 5.5). Das berechnete Vergleichsspannungsmaximum ist in
der Folge geringer als fiir die nicht plastifizierte, 22 mm breite Komponente. Mit den
vorausgehenden Erklarungen kann festgehalten werden, dass eine Einheits-Komponente,
aus dem ein Modul der ersten Wand aufgebaut ist, bei rechteckigem Querschnitt nicht
breiter als 20 mm sein sollte.

Wird neben den herstellungsbedingten Einfliissen die maximale Temperatur der Kom-
ponente bei Volllast untersucht, kann das genannte Ergebnis vorerst bestétigt werden.
Das globale Temperaturmaximum tritt an der Aufenseite der Wolfram-Oberfliche auf,
wie im Rahmen der Ausfithrungen zum Standardmodell gezeigt wurde. Mit zunehmen-
der Komponenten-Grofle wichst der Abstand dieses Punktes zum Kiithlkanal, was eine
Zunahme des globalen Temperaturmaximums zur Folge hat. Fiir das lokale Temperatur-
maximum im FGM gilt entsprechendes. Abbildung 5.13 b) bestétigt dieses Verhalten
fiir alle simulierten Lastfille in Hohe von 4, 3 und 2 MWm 2. Dabei wird die a-7-
Umwandlungstemperatur des RAFM-Stahls (ca. 800°C) im FGM erst fiir Komponenten
einer Breite >22 mm iiberschritten. Bei geringerer Belastung wéren auch gréere Kompo-
nenten geeignet, diese sind jedoch bereits aufgrund der plastischen Dehnungen wahrend
des Abkiihlens von Diffusionsschweifl-Temperatur unzuléssig.

Eine Analyse der maximalen plastischen Vergleichsdehnung bei Volllast unter Berticksich-
tigung der Komponenten-Grofle (Teilbild ¢)), fithrt, wie die Analyse der FGM-Stérke,
zu keinem eindeutigen Ergebnis. Fiir thermische Lasten <3 MW m 2 treten bis zu einer

Komponenten-Breite in Héhe von 22 mm keine plastischen Dehnungen im FGM auf.
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Somit ist die zuvor genannte maximale Komponenten-GroBe von 20x20 mm? weiterhin
zuliissig. Sind jedoch thermische Lasten in Hohe von 4 MW m ? zu beriicksichtigen,
steigt das Last-induzierte plastische Dehnungsmaximum fiir Komponenten, die breiter
als 16 mm sind, progressiv an. Die maximale Komponentengrdfie ist bei dieser Last fiir

das gewihlte 1 mm starke, dreischichtige FGM auf 16x16 mm? begrenzt.

5.1.7. Zusammenfassung der Ergebnisse der thermo-mechanischen

Simulation

In den vorausgehenden Teilkapiteln ist das Verhalten einer Einheits-Komponente, die
sowohl mit, als auch ohne die Implementierung eines FGM simuliert wurde, charakterisiert
worden. Parameterstudien wurden beziiglich der Anzahl der Teilschichten eines FGM,
dessen Stirke und der Komponenten-Gréfle durchgefiihrt. Zusammenfassend ist anhand

dessen festzuhalten:

1. Ein FGM sollte idealerweise aus zehn Teilschichten bestehen, um plastische Dehnun-
gen in der Fiigezone zu vermeiden. Mehr Teilschichten fithren zu keinem verbesserten
Verhalten. Eine Reduzierung der Teilschicht-Anzahl, die beispielsweise aufgrund von
produktionstechnischen Schwierigkeiten bei der FGM-Herstellung notwendig sein
kann, ist moglich, sofern die Teilschicht-Anzahl weiterhin mindestens drei betragt.
Hierdurch ist nur ein geringer Zuwachs makroskopischer plastischer Dehnungen im
FGM zu verzeichnen wéhrend das globale Dehnungsmaximum weiterhin auflerhalb

des FGM liegt und die technische Realisierung erleichtert werden kann.

2. Die optimale Stérke eines FGM kann nicht generalisiert werden. Sie hangt stark

von der zu erwartenden thermischen Last ab. Fiir die hier untersuchte 16x16 mm?
grofle Einheits-Komponente eines erste Wand-Moduls sollte ein FGM bei einer
maximalen Belastung durch 4 MW m ™2 zwischen 0,7 und 1,5 mm stark sein. Ist
die Belastung auf 2 MWm ? limitiert, kann das FGM auch stirker sein. Ein
Reduzierung plastischer Dehnungen wird hierdurch zwar nicht erreicht (es liegen
auch bei einem 1,5 mm starken FGM keine plastischen Dehnungen vor), jedoch

sind herstellungsbedingte Spannungen vermindert.

3. Die Grofe einer Einheits-Komponente der ersten Wand, die repetitiv in toroidaler
und poloidaler Richtung angeordnet wird, sollte im Sinne einer einfachen technischen
Realisierung moglichst gro sein. Die numerische Simulation zeigt fiir eine thermische
Belastung in Hohe von 4 MWm 2 und ein 1 mm starkes FGM eine zuldssige
Komponenten-Breite von 16 mm. Bei geringerer thermischer Belastung kann die

Geometrie bis zu 20 mm breit sein.
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5.2. Fe/W-Schichten mittels Magnetron Sputtering

Die Herstellung von gradierten RAFM/Wolfram-Schichten auf einem Substrat kann fiir
verschiedene Stirken des FGM mit unterschiedlichen Verfahren realisiert werden. Um
den Einfluss diinner Schichten auf eine Einheits-Komponente untersuchen zu kénnen,
wurde die technische Machbarkeit des Abscheidens von Fe/W-FGMs mittels Magnetron
Sputtering (MS) auf Wolfram-Substraten analysiert. Die Ergebnisse der Herstellungs-
methoden fiir dickere FGMs werden in den folgenden Kapiteln dargestellt. Allgemein
sollen die hergestellten, gradierten Schichten kiinftig in einen RAFM-Wolfram-Verbund
eingefligt und anschlieend thermo-zyklisch belastet werden. Fiir das Abscheiden der
gradierten Schichten mittels MS wurden lediglich Wolfram- und Eisen-Targets verwendet.
Die Legierungselemente C und Cr, die die Eigenschaften des RAFM-Stahls mafigeb-
lich mitbestimmen, wurden nicht berticksichtigt. Da das MS jedoch ohnehin zu einer
Mikrostruktur fihrt, die stark vom wéarmebehandelten Gefiige eines RAFM-Stahls ab-
weicht, ist der hierdurch eingebrachte Unterschied von sekundérer Bedeutung. Verwendete

Herstellungsparameter sind im Durchfithrungs-Kapitel 4.1.1 in Tabelle 4.3 aufgelistet.

Schichten nach der Abscheidung

Abbildung 5.14 a) zeigt eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberflache
eines durch MS abgeschiedenen FGM im SE-Kontrast. Die oberste Lage des dreischich-
tigen, 3 pm starken FGM besteht nominell aus 25 At.-% Wolfram und 75 At.-% Eisen.
Teilbild b) zeigt auBerdem eine Querschnittsansicht des FGM.

25 At-% W

50 At.-% W

75 At.-% W

W-Substrat] —— 1 um

Abbildung 5.14.: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines FGM, das durch Ma-
gnetron Sputtering hergestellt wurde. a) Oberflache der zuletzt abge-
schiedenen, 25 At.-% W enthaltenen Schicht, b) Querschnittsansicht
des dreischichtigen FGM auf einem Wolfram-Substrat.

Die Oberflache des in Abbildung 5.14 a) gezeigten FGM ist gleichméBig eben und weist
keine Risse auf. Lediglich lokal sind kompakte, sphéirische Erhohungen von maximal 1 pm

Durchmesser zu erkennen. Anhand der hoheren VergroBerung einer Querschnittsansicht
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des FGM (Teilbild b)) zeigt sich exemplarisch, dass die Erhohungen nicht auf Hohlrdume
oder Ausscheidungen zuriickzufithren sind, sondern das gleiche Gefiige aufweisen, wie
umliegendes Material. Auch in den tiefer liegenden Schichten des FGM ist die Erhéhung
zu erkennen, wobei dessen Durchmesser abnimmt. Vom Rand der sphérischen Erhéhung
sowie vom Wolframsubstrat darunter, fiir das an entsprechender Stelle eine mikroskopische
Spitze zu erkennen ist, erstrecken sich vertikal verlaufende Risse in das FGM, die der
lokalen UnregelméaBigkeit den Eindruck einer konischen Form verleihen (rot eingefarbt).
Aufgrund der somit entstehenden Morphologie ist zu schlussfolgern, dass die Unregel-
maBigkeit nicht auf einem fehlgesteuerten Abscheidungsprozess beruht, sondern auf der
Unebenheit des Wolfram-Substrats. Diese fiihrt zu einer lokal erhéhten Abscheidungsrate,
denn durch die progressiv wachsende Uberhéhung gegeniiber der umliegenden Oberfliche,
kondensieren hier zunehmend mehr Teilchen wahrend der Abscheidung. In der Litera-
tur wird dieser Effekt ,Abschattung® genannt [115, 116]. Aufgrund der Kerbwirkung,
die von der Spitze des Wolfram-Substrats und dem Rand der sphérischen Uberhéhung
ausgehen, konnen letztlich leichter Risse in die allgemein mit Eigenspannungen aufge-
ladene Schicht induziert werden, wodurch die betrachtete Charakteristik seine Form erhélt.
Bei weiterer, detaillierter Betrachtung des FGM-Querschnittes anhand von Abbildung 5.14 b)
sind iiber dem Wolframsubstrat insgesamt vier deutlich von einander zu unterscheidende
Schichten erkennbar. Wahrend es sich bei der obersten um Platin handelt, das fiir die
Herstellung der Querschnittsansicht aufgebracht wird, sind die iibrigen drei Schichten
Bestandteile des tiber 3 h abgeschiedenen FGM. Dessen Gesamtstirke betrégt 3 pm, die
Stérken der Teilschichten jeweils ca. 1 pm. Die angestrebten Abscheideraten in Hohe von
1 pmh™! sind demnach fiir alle Kompositionen eingehalten worden. Dabei wurden in
keiner der drei Teilschichten Poren oder Bindefehler zwischen den einzelnen Teilschichten
erzeugt, wie der Abbildung zu entnehmen ist. Stellenweise sind jedoch Anbindefehler
der untersten Teilschicht an das Substrat zu erkennen. Entsprechend der unterschiedli-
chen nominellen Wolfram-Anteile von 25, 50 und 75 At.-% zeigen die Teilschichten von
einander verschiedene Graustufen und Strukturen. Sowohl allgemein, als auch in der
gezeigten Aufnahme erscheinen Fe/W-Legierungen mit zunehmendem Fe-Anteil dunkler.
Das Gefiige der untersten, 75 At.-% Wolfram-enthaltenden Schicht besteht grundsétzlich
aus kolumnaren Kornern vertikaler Orientierung. Das Langen-Breiten-Verhéltnis der
Kristallite variiert dabei jedoch stark. In den beiden darauf liegenden Teilschichten mit
geringerem Wolfram-Anteil sind bei gegebener optischer Vergrofierung keine Kérner zu
erkennen; das Gefiige ist nanokristallin oder amorph.

Diese Gefiige-Ausbildungen kénnen ansatzweise mit dem im Grundlagenkapitel 2.3 ein-
gefithrten Modell nach THORNTON erklart werden (vgl. Abb. 2.10) [118]. Nach dessen
Aussage entsteht bei einer hohen homologen Temperatur wihrend des Abscheidens T Tg

ein globulares Gefiige und bei einer niedrigen ein nanokristallines bzw. amorphes. Bei
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5. Ergebnisse und Diskussion

homologen Temperaturen in Hohe von 0,3 bis 0,7 werden kolumnare, vertikal orientierte
Korner erzeugt. Unter Beriicksichtigung des Fe-W-Phasendiagramms (Abb. 2.5) erschei-
nen das THORNTON-Modell und die hier zu sehenden Gefilige zunéchst widerspriichlich,
da sowohl die pyrometrisch gemessene Abscheidetemperatur (420-520 K), als auch die So-
lidustemperatur fir die jeweilige Wolframkonzentration (ca. 1900 K) nur wenig variieren.
Die homologe Temperatur T Tg,; betrigt somit nahezu konstant 0,22 bis 0,27 Tg,, und die
Geflige aller drei Schichten miissten eigentlich gleichartig sein. Jedoch geht die tatséchliche
Ursache der im THORNTON-Modell aufgefithrten Gefiige nicht auf die homologe Tempe-
ratur, sondern vielmehr auf die Mobilitat der Atome zuriick. Lediglich fiir reine Metalle
korreliert sie tiber die Bindungsenergie mit der Liquidustemperatur [115]. Bei geringer
Bindungsenergie ist eine entsprechend niedrige Abscheidetemperatur ausreichend, damit
Atome diffundieren kénnen und Kornvergréberung stattfinden kann. Obwohl die Bindungs-
energie im vorliegenden System mit steigendem Eisen-Anteil nicht zunimmt, sind sichtbare
(groBere) Korner nur in der Schicht mit dem hochsten Wolfram-Anteil zu beobachten. Im
Fall der 50 At.-% Wolfram-haltigen Schicht ist die geringe (Nano-)Korngréfie auf den ge-
gentiber der 75 At.-% W-Schicht gesteigerten Fe-Anteil zuriickzufiihren. Kristallografisch
existieren hierdurch mehr Fehlstellen in Form von Substitutions-Atomen, Leerstellen und
Stapelfehlern. Allgemein begiinstigen Verunreinigungen und Fehlstellen die Ausbildung
neuer Korner (niedrige Keimbildungsarbeit) und behindern somit ein Anwachsen von
bereits existierenden Kornen [186, 187], sodass in der 50 At.-% Wolfram-haltigen Schicht
mehr und kleinere (Nano-)Korner vorliegen, als in der 75 Vol.-% W-haltigen Schicht. Zwar
findet auch in letzterer kein klassisches Kornwachstum durch Aufzehren kleiner Kérner
statt, aufgrund weniger enthaltenen Storstellen werden jedoch sukzessive kondensierende
Atome leichter an das bestehende Gitter eines Korns angefiigt, wodurch es insgesamt
grofler wird. Auch aufgrund der relativ niedrigen homologen Abscheidetemperatur kann
das klassische Kornwachstum ausgeschlossen werden. Die geringe Korngrofie der obersten,
25 At.-% Wolfram-haltigen Schicht kann mit einem Blick auf das in Abbildung 5.15
gezeigte Ergebnis einer EDX-Linienanalyse tiber der FGM-Hoéhe ebenfalls durch den
Effekt von Verunreinigungen und Fehlstellen begriindet werden.

Zu sehen sind in der Abbildung vier scharf von einander getrennte Stufen, die den drei
Teilschichten des FGM (x>0) und dem Wolfram-Substrat (x<0) entsprechen. Fir die
zuerst abgeschiedene Schicht ist die nominelle Zusammensetzung gut eingehalten worden.
Es zeigt sich jedoch mit hoherem Eisen-Anteil eine zunehmende Diskrepanz, die dazu
fithrt, dass in der letzten Schicht lediglich 60-65 At.-% Eisen, anstatt 75 At.-% enthalten
sind. Komplementar hierzu zeigt das Wolfram mit ca. 30 At.-% einen um 5 At.-% zu
hohen Anteil und insbesondere der Sauerstoffgehalt nimmt gegeniiber den ersten Schich-
ten von ca. 3 auf 7-10 At.-% deutlich zu. Der Grund hierftir ist unklar. Da jedoch fir

die zuvor abgeschiedene Schicht keine Sauerstoffzunahme zu beobachten ist, ist diese
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Abbildung 5.15.: EDX-Linienscan eines mittels Magnetron Sputtering abgeschiedenen
FGM. x<0 beschreibt das Wolfram-Substrat.

wahrscheinlich nicht auf einen metallurgische Ursache, sondern eine prozesstechnische
zuriickzufithren. Unabhangig von der Ursache der hoheren Sauerstoff-Verunreinigung wird
die Keimbildungsrate so weit begiinstigt, dass die Ausbildung eines kolumnaren Gefiiges

der obersten Teilschicht unterbunden wird.

Wirmebehandelte Schichten

Die vorausgehend beschriebenen FGMs sollen zukiinftig mittels Diffusionsschweiflien an
ein RAFM-Stahl-Gegenstiick angebunden werden. Dieser Prozessschritt geschieht bei
700 bis 800°C in einem Vakuumofen. Die isotherme Haltezeit betrédgt dabei mindestens
2 h. Da Diunnschichten durch MS allgemein sehr gleichgewichtsferne Gefiige besitzen,
ist speziell fiir diese eine Simulation des Diffusionsschweiflens zu simulieren. Mittels MS
hergestellte FGMs wurden deshalb bei 800°C fiir zwei Stunden in einem Vakuumofen
warmebehandelt und anschlieBend erneut rasterelektronenmikroskopisch untersucht. Eine
exemplarische Aufnahme der Oberfliche sowie des Querschnitts ist in Abbildung 5.16 zu
sehen.

Anhand von Teilbild a) ist eine Zunahme der Oberflichenrauheit, bedingt durch die
Warmebehandlung, zu erkennen. Sphérische Unebenheiten mit Durchmessern bis zu 1 pm
sind zwar nicht mehr offensichtlich, werden jedoch lediglich durch die hinzugekommene
hohe Anzahl kleinerer Unebenheiten der Grofenordnung 100 nm iberlagert. Der Eindruck
wird durch die Betrachtung der Querschnittsansicht in Teilbild b) bestatigt. Auch hier
kann gegentiber Abbildung 5.14 b) eine deutliche Zunahme der Rauheit festgestellt werden.
Dartiber hinaus sind in der obersten, 25 At.-% Wolfram-enthaltenden Schicht dunkle
Bezirke irreguldrer Form zu erkennen. Die ortsaufgeloste, stoffliche Analyse mittels EDX,
deren Ergebnis in Abbildung 5.17 aufgefithrt ist, ordnet diese Eisen-reichen Ausschei-
dungen zu. Zwar wurde vor der Warmebehandlung eine hohe Sauerstoffkonzentration

in der obersten Schicht nachgewiesen, weshalb die Vermutung nahe liegt, dass es sich
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Ausscheidungen

25 At.-% W
50 At-% W
N RN
v

a)

Abbildung 5.16.: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines FGM, das durch Ma-
gnetron Sputtering hergestellt und anschlieend fiir 2 h bei 800°C wér-
mebehandelt wurde. a) Oberflache der zuletzt abgeschiedenen, 25 At.-%
W enthaltenen Schicht, b) Querschnittsansicht des dreischichtigen FGM
auf einem Wolfram-Substrat.

bei den Ausscheidungen um Eisenoxide handelt. Anhand der Sauerstoff-Verteilung nach
dem EDX-Mapping kann diese Vermutung jedoch nicht bestatigt werden. Auf Grundlage
des offensichtlich hoheren Eisen-Anteils als in der umgebenden Matrix (in der vor der
Wiarmebehandlung ca. 60 At.-% Eisen enthalten waren), der Abwesenheit von Wolfram
und unter Zuhilfenahme des bindren Fe-W-Phasendiagramms (vlg. Abb. 2.5), sind die

Ausscheidungen als reines Eisen zu identifizieren.

Abbildung 5.17.: EDX-Mapping der 25 At.-% Wolfram-enthaltenden Teilschicht eines
FGM, das mittels Magnetron Sputtering abgeschiedenen und anschlie-
Bend fir 2 h bei 800°C warmebehandelt wurde.

Die bei erhéhten Temperaturen beschleunigte Diffusion fithrt weiterhin zu einer Auflésung
der diskreten Teilschichtgrenzen. Wahrend diese vor der Warmebehandlung deutlich zu
erkennen waren, diffundieren die Elemente bei 800°C-Warmebehandlung entlang des
Konzentrationsgradienten, sodass die Teilschichten in Abbildung 5.16 b) weniger scharf

getrennt erscheinen.

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass das Magnetron Sputtering generell ein geeignetes

Verfahren darstellt, um groflichig homogene Schichten abzuscheiden. Unter Berticksich-
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tigung der vorausgehenden Erlduterungen kann dies fiir gradierte Schichten des Systems
Fe-W bestétigt werden. Die Schichten weisen nach der Herstellung wenig Artefakte
(Poren, Risse) auf, die eine Eignung als FGM beschranken. Sie sind jedoch sehr dinn
und thermodynamisch instabil, weshalb bei Erwérmung eine Entmischung der Elemente
Fe und W stattfindet.

5.3. Fe/W-Komposite mittels Fliissigphaseninfiltration

Dicke Schichten gradierter Materialien konnen beispielsweise durch die Fliissigphaseninfil-
tration hergestellt werden. Die Machbarkeit des Verfahrens wurde in diversen Studien
fiir die Materialkombination Cu-W bewiesen, wie im Kapitel zum Stand der Forschung
aufgefithrt wurde. In der vorliegenden Arbeit soll die Machbarkeit nun komplementér fur
das System Fe-W studiert werden. Dazu wurden offenporige Wolframgeriiste verschiedener
Morphologien bei einer Temperatur von 1550°C unter Vakuum fiir 1, 5 und 15 Minuten mit
fliissigem Eisen infiltriert. Die mittels SPS hergestellten, zylindrischen Wolfram-Geriiste
(Hohe 5 mm, & 18 mm) wurden durch das IPP Prag zu Verfiigung gestellt und vor der
Infiltration in vier gleiche Teile zerteilt. Die Gefiige sind im Durchfithrungs-Kapitel in
Abbildung 4.1 beschrieben. Trotz unterschiedlicher, bei der Geriist-Herstellung verwende-
ter Wolframpulver-Partikel der Fraktionen 12 pm, 40-60 pm, 60-80 pm und 80-100 pm
weisen alle Geritiste ca. 30 Vol.-% Poren auf. Es kénnen somit keine tatsachlich gradierten
Materialien produziert werden, sondern die Machbarkeit der Infiltration lediglich selektiv
fir 70 Vol.-% Wolfram-enthaltende Komposite untersucht werden. Die Analyse der Infil-
tration mit verschiedenen Gertisten erscheint aufgrund der unterschiedlichen Morphologie

dennoch sinnvoll.

Ein-miniitige Infiltration

Die Geflige der Fe/W-Komposite unterschiedlicher Wolfram-Geriiste mit jeweils recht-
eckigem Querschnitt nach ein-minttiger Infiltration sind einander in Abbildung 5.18
gegeniiber gestellt. Gezeigt wird jeweils das rechte untere Viertel eines Querschliffs der
Komposite durch eine lichtmikroskopische Aufnahme.

Die Wolfram-Gertiste sind gegeniiber der urspriinglichen Form unverdndert. Der hellgraue
Bereich unterhalb und rechts neben allen Kompositen ist reines, wiedererstarrtes Fisen.
Die Komposite selber zeigen dunklere, graue Bereiche in Form von Netzwerken (Teilbil-
der a) und b)) oder Inseln, die in einer hellgrauen Matrix liegen (Teilbilder ¢) und d)),
sowie schwarze Bereiche. Die dunkelgrauen Bereiche weisen dabei auf das ehemalige
Wolframgeriist hin, wiahrend die hellere Matrix dem Infiltrat zugeordnet werden kann.
Schwarze Bereiche sind Locher in den Kompositen. Es kann anhand der beschriebenen

Gefligeausbildung eine Infiltration der Wolframgeriiste nach bereits ein-minititiger Halte-
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W, ,,-Gerlist |

Abbildung 5.18.: Gefiige der Fe/W-Komposite unterschiedlicher Wolfram-Geriiste nach
ein-miniitiger Fliissigphaseninfiltration mit Eisen. a) Infiltriertes Wio-
Gertist, b) infiltriertes Wyg_go-Gertist, ¢) infiltriertes Weo_go-Geriist,
d) infiltriertes Wgo_190-Geriist.

stufe bestétigt werden. Jedoch ist diese unvollstandig, wie anhand der hohen Prisenz von
Lochern zu sehen ist. Die Locher sind dabei nicht allein auf Restporen zuriickzufithren.
Speziell bei den infiltrierten Weo_go- und Wgg_100-Gertisten der Teilbilder ¢) und d) sind
die groBflachigen schwarzen Bereiche auf Ausbriiche von schwach angebundenen Wolfram-
Partikeln wahrend der metallographischen Praparation zuriickzufithren. Diese Ausbriiche
sind bei den identisch préparierten Proben kleiner Wolfram-Partikel (Teilbilder a) und b))
nicht zu sehen. Hier ist das Infiltrat bis zum Kern der Proben eingedrungen und hat
zu einer Stabilisierung des Geriists gefithrt. Obwohl dennoch eine hohe Porositét zu
verzeichnen ist, entspricht dieses Ergebnis der Theorie, die besagt, dass feinere Kapillare
(wie in Gertisten feinerer W-Partikel vorzufinden) zu einer besseren Infiltration fithren.
Die Dauer der Infiltration in Héhe von einer Minute reicht offenbar dennoch nicht aus,
um ein vollsténdig dichtes Geflige zu erzeugen.

Neben den beiden genannten Grauténen der Komposite zeichnen die Randbereiche aller
Proben dunkle Sdume aus. Fiir das infiltrierte W1o-Geriist ist dieser exemplarisch mittels
einer EDX-Punktanalyse untersucht worden, sowie das Ergebnis in Abbildung 5.19 aufge-
fiihrt.
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Position | At-% Fe | At-% W
A 100
B 63 37
C 70 30
D 93 7
a) E 98 2

Abbildung 5.19.: Detail-Aufnahme und EDX-Punktanalyse des Randbereiches des Wys-
Geriists nach ein-miniitiger Infiltration mit Eisen. a) REM-Aufnahme des
untersuchten Bereichs sowie Positionen A-E, die mittels EDX untersucht
wurden, b) stoffliche Zusammensetzung der analysierten Positionen A-E.

Die Detailaufnahme der Komposit-Randzone zeigt im unteren Drittel das hergestellte
Komposit im SE-Kontrast mit helleren, isolierten, <12 um groien Wolfram-Partikeln. Die
elementare Zusammensetzung der hellen Bereiche wird durch die EDX-Analyse des Punk-
tes A zu 100 At.-% Wolfram bestétigt. Um die Wolfram-Partikel liegt eine etwas dunklere
Matrix, die im Rahmen der lichtmikroskopischen Ubersichts-Aufnahmen als Infiltrat
bezeichnet wurde. Hierbei handelt es sich nach Aussage der EDX-Analyse nicht um reines
Eisen, sondern um eine Fe-Basis-Matrix mit einen Wolfram-Anteil in Hohe von 37 At.-%.
Die Ursache fir diese Zusammensetzung kann erneut unter Zuhilfenahme des Phasendia-
gramms (vgl. Abb. 2.5) erklart werden. Fiir Wolfram-Mengen <42 At.-% zeigt es eine
Solidustemperatur, die ungefihr der Liquidustemperatur reinen Eisens (Tt (Fe)=1536°C)
entspricht. An der Grenzflache von fliissigem Eisen und festem Wolfram findet bei der
angewendeten Infiltrationstemperatur (1550°C) daher ein partielles Anschmelzen des
festen Wolframs statt. Es entsteht eine Fe/W-Fliissigphase, die bis zu 15 At.-% Wolfram
enthélt und bei weiterem Anschmelzen von Wolfram Fe, Wg-Ausscheidungen bildet. Spé-
testens bei Erstarrung des L+p-Phasengemischs werden im Rahmen einer peritektischen
Reaktion feine Fe, Wy Ausscheidungen gebildet. Es ist deshalb abzuleiten, dass die Matrix
aus einem Eisen-reichen Netzwerk besteht (das max. 5 At.-% Wolfram lésen kann), in
dem fein verteilte Ausscheidungen der genannten intermetallischen Phase enthalten sind.
Der Bereich um die Punkte C und D der Abbildung 5.19 umfasst den dunklen Saum, der
in den Ubersichtsaufnahmen zu beobachten ist. Nach Aussage der EDX-Punktanaylse
von Position D besteht dieser ebenfalls aus einer Eisen-reichen Matrix (93 At.-% Fe), in
der 7 At.-% W enthalten sind. Tatsachlich ist die Loslichkeit von W in Fe jedoch auf
5 At.-% beschrankt. Im Saum sind auBerdem Ausscheidungen zu sehen, deren Grofie und
Héaufigkeit mit zunehmendem Abstand vom Komposit abnimmt. Die EDX-Punktanalyse

an Position C weist auf eine &hnliche Zusammensetzung hin, wie in der Matrix des
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Komposits, weshalb an der Stelle ebenfalls ein Gemisch aus Fe, Wy und Eisen zu vermu-
ten ist. Die Entstehungsdynamik entspricht folglich der innerhalb des Komposits. Die
Ausscheidungen sind im Saum grober als diejenigen, die in der Komposit-Matrix vermutet
werden, da die freien Wege auflerhalb des Komposits deutlich langer sind und somit
konvektive und diffusive Bewegungen der Schmelze eine grofiere Rolle spielen. Somit
ist auch die Abnahme der Héufigkeit von Ausscheidungen mit gréflerem Abstand vom
Komposit zu erkléren.

Oberhalb einer in Abbildung 5.19 horizontal verlaufenden, scharfen Grenze ist anhand
der EDX-Analyse in Punkt E ein deutlich geringerer Wolfram-Anteil zu messen, als im

Saum. Hierbei handelt es sich um das weitgehend unbeeinflusste, wiedererstarrte Eisen.

5- und 15-miniitige Infiltration

Da die ein-miniitige Infiltration der Wolfram-Gertiste nicht zum vollsténdigen Auffiillen
aller Poren fiithrt, ist zu untersuchen, ob ldngere Infiltrationsdauern dichtere Gefiige
erzeugen. Analog zur vorausgehenden Darstellung der infiltrierten Wolframgeriiste zeigt
Abbildung 5.20 in diesem Rahmen Proben, die aus einer 5-miniitigen Infiltration der
verwendeten Wolfram-Gertste hervorgehen.

Obwohl auch hier das rechte, untere Viertel der Proben dargestellt ist, weisen die Kompo-
site eine teilweise stark verdnderte Form gegeniiber den Geriisten im Ausgangszustand auf.
Speziell zeigt sich dies anhand der Komposite, fiir die Gertiste aus W1p- und Wgg_gg-Pulver
verwendet wurde (Abb. 5.20 a) und c)), denn hier ist eine diagonal verlaufende Grenze
zum umliegenden, wiedererstarrten Eisen zu beobachten. An den unteren Bildrdandern
neben allen Kompositen ist ein Bereich zu erkennen, der gegentiber den Aufnahmen der
ein-miniitigen Infiltration neu hinzugekommen ist. Die Grofle dieses Bereichs korreliert mit
dem Ausmaf} der Formanderung der Wolfram-Geriiste. Vor diesem Hintergrund erscheint
das Komposit mit den grébsten Wolfram-Partikeln (Wgg_100, Teilbild d)) am stabilsten,
was auf das grofite Volumen-Oberfldchen-Verhéltnis zurtickgefithrt werden kann.

Mit den Ergebnissen der ein-minttigen Infiltration ist abzuleiten, dass die Auflésung der
Wolfram-Gertiste fiir eine langere Infiltrationsdauer stérker ausgepragt ist. Die vermehrt
gebildete, Wolfram-reiche Fliissigphase ist wegen seiner hohen Dichte an den Grund des
fliissigen Eisens abgesunken und dort wahrend der Abkiihlung erstarrt. Wahrend der
lingeren Infiltrationsphase konnte die Porositit aller Wolfram-Gertiste gegeniiber der
ein-mintitigen Infiltration zwar umfassender gefillt werden, was zu einem Unterbinden des
Materialausbruchs bei metallographischer Praparation fiithrt, dennoch sind auch weiterhin
signifikante Mengen Restporositit zu beobachten.

Im Rahmen einer 15-miniitigen Infiltration erzeugte Mikrostrukturen werden in Ab-
bildung 5.21 gezeigt. Die beschriebene Tendenz einer fortschreitenden Auflésung des

Wolfram-Gitters mit langerer isothermer Temperaturstufe spiegelt sich an den abgebil-
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Abbildung 5.20.: Gefiige der Fe/W-Komposite unterschiedlicher Wolfram-Geriiste nach
5-minititiger Fliissigphaseninfiltration mit Eisen. a) Infiltriertes Wio-
Gertist, b) infiltriertes Wyo_go-Gertist, ¢) infiltriertes Weo_go-Geriist,
d) infiltriertes Wgo_100-Geriist.

deten Gefiigen wider. Die vormals rechteckige Struktur der Geriiste ist nicht mehr zu
erkennen. Wéhrend sich das Wyo-Gertist vollstandig aufgelost hat (Teilbild a)), sind von
den iibrigen Geruisten noch kleine Mengen vorhanden. Das Wgg_19o-Gertist erscheint auch
bei 15-miniitiger Infiltration am stabilsten. Trotz der nahezu vollstdndigen Entfernung
von Poren in allen Geriisten kann die Infiltration aufgrund der starken Auflosung des
Wolfram-Gitters nicht als erfolgreich bewertet werden. Zur Verifizierung der vorausge-
henden Ableitungen wurde im Rahmen von XRD-Untersuchungen analysiert, welche
kristallographischen Strukturen die Komposite enthalten.

Abbildung 5.22 enthélt die Diffraktogramme der 1, 5 und 15 Minuten lang infiltrierten
W.o_go-Geriiste. Die hinterlegten, vertikalen Linien indizieren verschiedene zu erwartende
Phasen im Fe/W-Binédrsystem. Fir alle untersuchten Proben ist zunéchst eine hohe
Intensitat der gebeugten Rontgenstrahlung bei 20 ~ 40, 5° auffillig. Dieser in allen
Proben ausgepriagte Peak indiziert den Reflex des krz Wolfram und korreliert qualitativ
mit dem W-Anteil im Messbereich. Weitere Wolfram-Reflexe liegen bei ca. 20 =~ 49°, 73,
87, 100,5 und 115°. Allgemein sind diese gut sichtbar ausgepréigt. Reflexe des reinen Eisens

sind in den Diffraktogrammen bei 20 & 44, 5° und 65° zu erwarten. Jeweils um 0, 5° zu
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e

Abbildung 5.21.: Gefiige der Fe/W-Komposite unterschiedlicher Wolfram-Gertiste nach
15-miniitiger Fliissigphaseninfiltration mit Eisen. a) Infiltriertes Wio-
Gertist, b) infiltriertes Wyo_go-Gertist, ¢) infiltriertes Weo_go-Geriist,
d) infiltriertes Wgo_190-Geriist.

geringeren Werten verschoben finden sich die Reflexe des Eisen-Wolfram-Mischkristalls,
in dem bis zu 5 At.-% Wolfram gelost sind. Wahrend die Existenz reinen Eisens lediglich
fir die eine Minute lang infiltrierte Probe nachgewiesen werden kann, zeigen die beiden
iibrigen Komposite eine Uberstimmung mit dem Reflex des Mischkristalls bei 44°. Diese
Stochiometrie stimmt mit der durch EDX nachgewiesenen, stofflichen Zusammensetzung
der Eisenmatrix tiberein, die die Komposite als Saum umgibt. Es werden dartiiber hinaus
fiir alle untersuchten Komposite ausgepréigte Reflexe bei 20 ~ 38°, 41, 43, 68 und 80, 5°
nachgewiesen. Diese entstehen aufgrund von Beugung der Rontgenstrahlung am Gitter
der intermetallischen Fe,W-Phase. Da die entsprechende Intensitat fiir alle Komposite
ahnlich hoch ist, ist auf eine vergleichbare Menge dieser Phase zu schliefen, deren Aus-
scheidung anhand der Gefligeaufnahmen und EDX-Messungen bereits abgeleitet wurde.
Unter Beriicksichtigung der elementaren Zusammensetzung der Komposit-Matrix (ca.
63 At.-% Fe, 37 At.-% W) ist zu schlussfolgern, dass es sich dabei um eine Art perli-
tisches Gefiige, bestehend aus dem Mischkristall Fe, s W o5 und der intermetallischen
Phase Fe; Wy in einem Verhéltnis von ca. 25 zu 75 %, handeln muss. Die durch EDX

gemessene Stochiometrie kénnte zwar ebenfalls mit der Existenz der intermetallischen

126



5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem Plasmaspritzen

+ Fe

#* Feo,05Wo,05
A Fe;We
O Fe;W
x W

B x

s

-

i

‘@ A

c somtd

3]

£ A

30 40 50 60 70 80 90 100 110

Abbildung 5.22.: Diffraktogramme der 1, 5 und 15 Minuten lang infiltrierten Wyq_go-
Gertiste.

Phase Fe, W erklart werden, diese ist jedoch nach Aussage der XRD-Untersuchung nur in
sehr geringen Mengen vorhanden, weshalb die Zusammensetzung der Komposit-Matrix

hierauf nicht zurtickgehen kann.

Mit den Erkenntnissen der Infiltrationsversuche ist zu resiimieren, dass bei einer kurzen
Infiltrationsdauer von einer Minute keine vollstdndige Infiltration erreicht wird; diese
Problematik kann durch eine langere Infiltrationsdauer umgangen werden, jedoch fin-
det dann eine umfassende Auflosung des Wolframgeriists statt. Auflerdem wird bei der

Infiltration grundsétzlich die Intermetallische Phase Fe; Wy gebildet, die unerwiinscht ist.

5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem

Plasmaspritzen

Eine Alternative zur Herstellung von RAFM/W-Kompositen stellt das Plasmasprit-
zen dar. Gegentiber den anderen in dieser Arbeit untersuchten Herstellungsverfahren
bietet es allgemein den Vorzug, dicke Schichten auf grofien Fliachen abscheiden zu kén-
nen. In der vorliegenden Arbeit wurde eine abgewandelte Version des atmosphérischen
Plasmaspritzens angewendet, die in Kapitel 4.1.3 detailliert beschrieben wird. Durch
eine mit reduzierendem Gas (93 % Ar, 7 % H,) durchstromte Schutzkammer, die das
Substrat umgibt, wird die Oxidation der abgeschiedenen Schicht minimiert. Dies ermog-
licht die Verwendung hoherer Substrat-Temperaturen, wodurch herstellungsbedingte,
thermo-mechanisch induzierte Spannungen minimiert werden. Vor diesem Hintergrund
wurden Schichten bei 500, 700 und 900°C-Substrat-Temperatur abgeschieden. Anstatt

eines RAFM-Stahls wurde fiir die Komposit-Herstellung ein kommerziell erhéltlicher
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5. Ergebnisse und Diskussion

X12Cr13-Stahl verwendet, dessen Legierungselemente C und Cr in dhnlichen Mengen wie
in RAFM-Stédhlen enthalten sind.

Im Folgenden werden zunéchst die verwendeten Pulver vorgestellt, gefolgt von Ergeb-
nissen mikrostruktureller Untersuchungen der abgeschiedenen Schichten. Abschlieffend
werden die Ergebnisse thermo-physikalischer und mechanischer Untersuchungen von

ausgewahlten Schichten aufgefithrt.

5.4.1. Ausgangspulver

Als Ausgangsmaterial fiir das APS wurden ein kommerziell erhéltliches, gasverdiistes
X12Crl13-Pulver sowie ein Wolfram-Pulvergemisch aus elektrolytisch abgeschiedenem
Wolframpulver und Wolframkarbid (Gewichtsverhéltnis 5:1) verwendet. Da beim Plas-
maspritzen eine enge Partikel-Groflenverteilung fiir ein homogenes Aufheizen der Partikel
notwendig ist, wurde das Wolframpulver zu einer Fraktion der Gréfe 60-80 pm und
das X12Cr13-Pulver von 90-140 pm gesiebt. Eine Ubersichtsaufnahme des jeweiligen
Materials ist in Abbildung 5.23 zu sehen. Entsprechend der Herstellung besitzen die
Wolfram-Partikel eine polyedrische Form, wiahrend die X12Cr13-Partikel sphérisch sind.
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Abbildung 5.23.: REM-Aufnahme des fiir das atmosphérische Plasmaspritzen verwendete
Pulver im SE-Kontrast. a) Wolfram-Pulver, b) X12Cr13-Pulver.

In Tabelle 5.1 ist der Wolfram-, Eisen-, Chrom-Gehalt der Pulver in Gewichtsprozent
nach Messung mittels ICP-OES angegeben. Zusétzlich sind die Ergebnisse der mittels
Tragergas-Heiflextraktion gemessenen Sauerstoff- und Kohlenstoffkonzentrationen auf-
gefithrt. Im Pulver des Wolfram-Gemischs sind geringe Mengen Kohlenstoff enthalten,
die beim Spritzen mit dem umliegenden Sauerstoff reagieren und somit das Pulver vor
exzessiver Oxidation schiitzen sollen. Im X12Cr13 stimmt der Chrom-Gehalt gut mit
der nominellen Zusammensetzung iiberein. Der Kohlenstoffgehalt liegt jedoch deutlich
unter der Minimalgrenze von 0,08 Gew.-% [188]. Die Sauerstoffkonzentration ist fiir beide

Pulver moderat.
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5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem Plasmaspritzen

Tabelle 5.1.: W-, Fe-, Cr-, C- und O-Gehalt der fiir das Atmosphérische Plasmaspritzen
verwendeten Pulver.
Pulver Zusammensetzung (Gew.-%)
W Fe Cr C O
W+WC (5:1) 96,3 0,03 0 0,72 0,016
X12Cr13 0 83,63 11,99 0,005 0,034

5.4.2. Mikrostrukturelle Charakterisierung der APS-Schichten

Die mikrostrukturelle Charakterisierung der APS-Schichten wird mittels einer makro-
skopischen Bewertung der unbehandelten Proben eingeleitet. Es folgt die eigentliche
Gefiigeanalyse, fur die ein besonderes Augenmerk auf Poren, Oxide und intermetallische

Phasen gelegt wird.

Makroskopische Untersuchung

Unter Berticksichtigung der unterschiedlichen Dichten und Abscheideraten von X12Cr13
und Wolfram, wurden die in Tabelle 4.6 aufgefithrten Masse-basierten Foérderraten der
Reinmaterialien fur Schichten verschiedener Wolfram-Anteile ermittelt, um moglichst
identische Schichtdicken aller Proben bei gewtinschter, volumetrischer Zusammensetzung
zu erhalten. Exemplarische, makroskopische Aufnahmen einer reinen Wolfram- und einer
reinen X12Cr13-Schicht, die bei 700°C abgeschieden wurden, sind in Abbildung 5.24 zu

sehen. Daran ist zu erkennen, dass die Substrate vollstandig mit einer Schicht weitgehend

a) 100 % W b) 100 % X12Cr13

Abbildung 5.24.: Makroskopische Aufnahmen der APS-Schichten auf Stahl-Substraten.
a) Schicht aus 100 Vol.-% W, b) Schicht aus 100 Vol.-% X12Crl13.

gleichbleibender Stérke beschichtet worden sind. Lediglich der linke Rand beider Schichten
weist eine vertikal verlaufende Uberhéhung auf. Wie im Durchfithrungskapitel erwihnt,
werden die Substrate wahrend der Beschichtung horizontal zyklierend bewegt. Infolge
der Richtungswechsel der Bewegung ist der Plasmastrahl linger auf die dufleren Rander
der Substrate gerichtet, als auf den dazwischen liegenden Bereich, weshalb an den
Réndern mehr Material abgeschieden wird. Es ist jeweils nur eine Uberhdhung in beiden
Teilbildern zu erkennen, weil die Substrate so positioniert wurden, dass sie sich beim

zweiten Richtungswechsel auflierhalb des Plasmastrahls befanden. Die iibrige Oberfliche
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5. Ergebnisse und Diskussion

der Schichten weist keine Unregelméfigkeiten in Form nicht eingebundener Partikel oder

Verfiarbungen durch lokale Oxidation auf.

Tatsachlicher Wolfram-Anteil der Schichten

Aufgrund des allgemein komplexen Herstellungsprozesses des Plasmaspritzens ist zundchst
zu priifen, ob die nominelle und die tatsichliche Zusammensetzung der Komposite iiberein-
stimmt. Die Schichten sind daher mittels ICP-OES untersucht worden. Das Ergebnis des
gemessenen Wolfram-Anteils ist tiber dem nominellen Anteil in Abbildung 5.25 aufgeftihrt.
Die Auftragung erfolgt in Analogie an die iibrigen Darstellungen in Volumenprozent,
die sich hier lediglich auf metallische Bestandteile der Proben bezieht und Poren somit

bewusst nicht beriicksichtigt.
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Abbildung 5.25.: Gegeniiberstellung der mit ICP-OES gemessenen und der nominellen
Wolfram-Gehalte fiir APS-Schichten, die bei verschiedenen Substrat-
Temperaturen abgeschieden wurden. Die angegebenen Volumenprozent
beziehen sich auf vollstdndig dichte Proben.

Nach Aussage der Abbildung weisen Schichten, die sowohl Wolfram als auch X12Cr13
beinhalten, fir alle Substrat-Temperaturen einen generell iiberhohten Wolfram-Gehalt auf.
Die nominell 25 Vol.-% W-haltigen Komposite beinhalten im Durchschnitt 25 Vol.-% mehr
Wolfram, als die Soll-Zusammensetzung vorgibt; die nominell 50 und 75 Vol.-% W-haltigen
Komposite enthalten 22 bzw. 15 Vol.-% mehr. Allgemein ist die Wolfram-Abscheiderate
demnach um den empirisch ermittelten Faktor

T = 27 4 — 07 6 - Vol.-% Wnominell
unterschitzt worden, sodass die Forderrate fiir zukiinftige Experimente um diesen Faktor

zu reduzieren ist. Reprasentative Geflige von Schichten, die bei einer Substrat-Temperatur
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5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem Plasmaspritzen

in Hohe von 700°C abgeschieden worden sind, werden in Abbildung 5.26 aufgefiihrt. Darin
entsprechen hellgraue Bereiche Wolfram und dunkelgraue Bereiche Stahl. Eine genaue
Analyse der Mikrostruktur erfolgt im spateren Verlauf dieses Kapitels. An dieser Stelle soll
lediglich darauf hingewiesen werden, dass ein iiberhohter Wolfram-Gehalt insbesondere
anhand der nominell 75 Vol-% W-haltigen Probe ersichtlich ist. Weitere Ergebnisse
werden wegen der Abweichung von nomineller und tatsachlicher Zusammensetzung im

Folgenden iiber den gemessenen Wolfram-Anteil der metallischen Bereiche der Schichten

aufgetragen.
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Abbildung 5.26.: REM-Aufnahmen mittlerer optischer Vergroferung von APS-Schichten
mit  verschiedenen Wolfram-Gehalten, die bei 700°C Substrat-
Temperatur abgeschieden wurden. Die Proben enthalten a) 0 Vol.-% W,
b) 25 Vol.-% W, ¢) 50 Vol.-% W, d) 75 Vol.-% W, e) 100 Vol.-% W.
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5. Ergebnisse und Diskussion

Einfluss des Wolfram-Anteils und der Spritzdistanz auf die Porositat

Eine erforderliche Eigenschaft von Kompositen fiir FGMs der ersten Wand ist die hohe
thermische Leitfahigkeit. Neben der Existenz von Oxiden wird diese insbesondere durch
Poren reduziert, weshalb diese beiden Phanomene bei der mikrostrukturellen Charak-
terisierung besonders beachtet werden. Dabei haben Poren einen gréferen, nachteiligen
Einfluss auf die Warmeleitfahigkeit, als Oxide [128]. Im Folgenden werden zunéchst
die Ergebnisse der Porositdtsmessungen aller Komposite, die nach dem archimedischen
Prinzip und nach quantitativer Bildauswertung ermittelt wurden, geschildert. Sie sind in
Abbildung 5.27 iiber dem gemessenen Wolfram-Gehalt dargestellt.
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Abbildung 5.27.: Ergebnisse der Porositdtsmessungen von APS-Schichten verschiedener
Wolfram-Anteile nach dem Archimedischen Prinzip (a) und quantitativer
Bildauswertung (b).

Wiéhrend die Porositatsmessung nach dem archimedischem Prinzip speziell fiir Schichten,
die sowohl aus X12Cr13 als auch aus Wolfram bestehen, eine deutlich héhere Porositét
ergibt als die Bestimmung nach quantitativer Bildauswertung, sind die qualitativen
Verlaufe dhnlich. Dieses Verhalten ist auch in der Literatur beobachtet worden [189].
Beide Messverfahren belegen fiir die Gesamtheit der Komposite eine generell sehr hohe
Porositéit. Schichten, die nur aus Wolfram oder nur aus X12Cr13 bestehen, weisen signi-
fikant weniger Poren auf (max. 12 Vol.-%), als Komposite, die Wolfram und X12Cr13
beinhalten (9-24 Vol.-%). Als Ursache der erhohten Porositéat ist weniger der Wolfram-
Gehalt selber, sondern vielmehr der damit verbundene, gewahlte Abstand zwischen
Substrat und Spritzdiise zu identifizieren. Wie im Grundlagenkapitel zum Plasmaspritzen
erwéhnt, stellt dieser einen Parameter dar, der die Qualitat der abgeschiedenen Schicht
beeinflusst und materialspezifisch einzustellen ist. Fir Schichten, die nur aus Wolfram
oder nur aus X12Cr13 bestehen, konnte er auf Grundlage von Erfahrungswerten sinnvoll
gewéhlt werden (W: 200 mm, X12Cr13: 330 mm, vgl. Tab. 4.6) [128]. Bei der Herstellung
von Kompositen, die aus zwei Materialien bestehen und dennoch mit lediglich einer

Plasmadiise abgeschieden werden, ist ein Kompromiss bei der Spritzdistanz einzugehen.
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In der vorliegenden Arbeit ist sie in Relation zu den nominellen Materialanteilen eines
Komposits zwischen dem idealen Abstand fiir das Spritzen von reinem Wolfram und dem
fur reinen X12Crl13 variiert worden. Dies fiihrt offensichtlich letztlich dazu, dass keins
der beiden Materialien ideale Spritz-Parameter erfahrt. Fiir das X12Cr13-Pulver der
gemischten Komposite ist die Zeit im Plasmastrom gegentiber dem Optimum verkiirzt,
fir das W-Pulver verldngert. Fur die X12Cr13-Partikel sinkt der Temperatureintrag
somit und die Viskositét steigt, wihrend die Partikel-Geschwindigkeit aufgrund weniger
Kollisionen mit atmosphérischen Teilchen beim Auftreffen auf dem Substrat héher ist,
als fiir die optimale Spritzdistanz in Hohe von 330 mm [190, 191]. Fir das Wolfram gilt
entsprechend inverses. Die Kombination der nicht angepassten Parameter fiihrt letztlich
zu einer erhéhten Porositédt, die nach Aussage der archimedischen Messung maximal
wird, wenn die Wolfram-Partikel die unpassendste Spritzdistanz erfahren (hier fur die
50 Vol.-% W-haltigen Proben (nominell 25 Vol.-% W)). Die quantitative Bildauswertung
bescheinigt demgegeniiber unabhéngig fiir alle gemischten Komposite und somit Spritz-
distanzen eine nahezu konstant hohe Porositéit. Allgemein wird ein starker Einfluss der
Spritz-Distanz auch in der Literatur beim APS von reinem Wolfram beobachtet [128].
Hier zeigte sich beim Spritzen aus 300 mm Entfernung eine deutlich héhere Porositét
als beim Spritzen aus 200 mm Entfernung bei sonst identischen Bedingungen wie in
der vorliegenden Arbeit. Der Einfluss des Abstands hat vermutlich ebenfalls zur hier
beschriebenen, tiberh6hten Abscheiderate des Wolframs gegentiber der des X12Crl3
gefiihrt.

Einfluss der Substrat-Temperatur auf das Gefiige

In der Literatur wird fiir reine Wolfram-Schichten eine abnehmende Porositét bei hoherer
Substrat-Temperatur im Bereich 150 bis 500°C beschrieben [128]. Der positive Effekt
sollte im Rahmen der vorliegenden Arbeit weiterhin fiir Substrat-Temperaturen >500°C
untersucht werden, die auch im Sinne einer Reduzierung von Eigenspannungen sinnvoll
sind. Ein Einfluss hoherer Substrat-Temperaturen auf die Porositét ist nach Aussage der
quantitativen Bildauswertung (Teilbild b)) nicht zu erkennen. Die durch unterschiedlich
gefarbte Kurven dargestellten Temperaturen zeigen ein identisches Verhalten und verlau-
fen im Bereich von 50-87 Vol.-% W (nominell 25-75 Vol.-% W) alle nahezu konstant. Wie
zuvor erwahnt, belegt demgegeniiber die Porositdtsmessung nach dem archimedischen
Prinzip, dass bei ca. 50 Vol.-% W (nominell 25 Vol.-% W) Temperatur-unabhingig die
hochste Porositat vorliegt. Mit zunehmendem Wolfram-Gehalt sinkt diese fur Schichten,
die bei 900 sowie 700°C Substrat-Temperatur abgeschieden wurden, leichtgradig und
deutlich fir Schichten, die bei 500°C abgeschieden wurden. Um die Unterschiede der
mittels verschiedener Verfahren gemessenen Porositat erklidren zu konnen, und um den

durch die archimedischen Messungen aufgezeigten Einfluss der Substrat-Temperatur
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zu untersuchen, findet im Folgenden eine tiefergehende Analyse der Gefiige statt. Sie
wird exemplarisch anhand der 75 Vol.-% W-haltigen (nominell 50 Vol.-% W) Schichten
durchgefithrt, die in Abbildung 5.28 aufgefiihrt sind.

c) Substrat-zugewandte Seite

Abbildung 5.28.: REM-Aufnahmen mittlerer optischer Vergrofierung von 50 Vol.-%
Wolfram-haltigen APS-Schichten, die bei verschiedenen Substrat-
Temperaturen abgeschieden wurden. Die Substrat-Temperaturen betra-

gen a) 500°C, b) 700°C, ¢) 900°C.

Wie zuvor entsprechen darin hellgraue Bereiche Wolfram und dunkelgraue X12Cr13. Die
Bildanteile der jeweiligen Konstituenten variieren fiir die gezeigten Aufnahmen, sind
jedoch global fiir alle Substrat-Temperaturen gleicher Spritz-Parameter durchschnittlich
vergleichbar, wie anhand der ICP-OES-Ergebnisse gezeigt wurde. Allgemein sind die
fiir das Plasmaspritzen typischen Strukturen flacher, wiedererstarrter Schmelztropfen zu
erkennen. Die Materialien sind mit Ausnahme weniger Partikel durchgreifend im Plas-
mastrom aufgeschmolzen, obwohl der Abstand zwischen Substrat und Spritzdiise nicht
optimiert war, und haben sich fiir alle Substrat-Temperaturen beim Aufprall flichig aus-
gebreitet. Morphologische Unterschiede aufgrund verschiedener Substrat-Temperaturen
zeigen die Gefiige bei der gewahlten optischen Vergréflerung nicht, was den Ergebnis-
se der Porositdtsmessung nach quantitativer Bildanalyse entspricht. In den gezeigten
Gefiigen sind Poren als kompakte, irregular geformte, schwarze Bereiche zu erkennen.

Diese sind <10 um in der grofiten Ausdehnungsrichtung und homogen iiber die Bildaus-
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schnitte verteilt. Es féllt auf, dass Poren primér an der Substrat-zugewandten Seite von
Wolfram-Partikeln auftreten. Dies weist auf ein schnelles Wiedererstarren der Wolfram-
Schmelzpartikel hin, ohne dass diese die darunterliegende Struktur ausreichend benetzen
konnten. Eine mégliche Ursache hierfiir kénnte die beschriebene stiarkere Uberhitzung und
niedrigere Viskositédt der entsprechenden Partikel bei grofierer Spritzdistanz gegeniiber
dem Optimum sein, was zu allgemein zu einem starkeren Zerspritzen beim Auftreffen
fithrt [128]. Neben kompakten, schwarzen Poren sind weiterhin elongierte, dunkelgraue bis
schwarze Bereiche in allen Gefiigen unabhéngig von der Substrat-Temperatur zu erkennen,
die speziell an Grenzflichen der X12Cr13-Partikel lokalisiert sind. Eine EDX-Analyse
der 50 Vol.-% W, 700°C-Probe zeigt anhand von Abbildung 5.29, dass es sich bei diesen

Bereichen nicht um Poren, sondern um Oxide handelt.

Abbildung 5.29.: Verteilung der Elemente W, Fe, O und Cr in einer 50 Vol.-% Wolfram-
haltigen APS-Schicht, die bei 700°C Substrat-Temperatur abgeschieden
wurde.

Aufgrund der Orientierung dieser Cr- und Fe- reichen Oxide parallel zum Substrat ist die
Wiarmeleitfahigkeit orthogonal hierzu (relevant speziell fiir FGMs in der ersten Wand)
reduziert. Dariiber hinaus kann die homogene Verteilung von Poren gemeinsam mit den
oxidischen Ausscheidungen zu einem sproden Versagen der Komposite unter mechanischer
Last fiihren.

Mit Kenntnis der qualitativen Verteilung vorhandener Oxide ist der quantitative Sauer-
stoffanteil der Komposite zu bewerten. Die Ergebnisse der Sauerstoff- und der Stickstoffge-
halte, die mittels Trigergas-Heiflextraktion ermittelt wurden, sind unter Beriicksichtigung
der Substrat-Temperatur und des Wolfram-Anteils der Proben in Abbildung 5.30 aufge-
fithrt.

Gegentiber dem verwendeten X12Cr13-Pulver nimmt der Stickstoff-Anteil der abgeschie-
denen X12Cr13-Schichten demnach von 0,06 auf ca. 0,12 Gew.-% zu. Der Sauerstoff-Anteil
steigt von 0,03 auf ca. 2,1 Gew.-%. Fiir reine Wolfram-Schichten ist keine Verdnderung der

Stickstoffkonzentration und nur eine geringe Veranderung des Sauerstoff-Anteils durch
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Abbildung 5.30.: Sauerstoff- und Stickstoff-Gehalte von APS-Schichten verschiedener
Wolfram-Anteile, die bei unterschiedlichen Substrat-Temperaturen ab-
geschieden wurden.

das Spritzen festzustellen. Letzterer steigt im Vergleich zum Pulver von 0,01 auf ca.
0,025 Gew.-%.

Anhand der graphischen Darstellung der Messergebnisse ist weiterhin eine lineare Ab-
nahme der Sauerstoff- und Stickstoff-Gehalte iber dem Wolfram-Anteil mit identischem
Gefille der Verlaufe zu erkennen, was auf einen gemeinsamen Ursprung hinweist. Bei die-
sem kann es sich allgemein entweder um Gas-gefiillte Poren oder die Eisen-Chrom-Oxide
handeln. Da keine Korrelation zwischen der Porositat (Abb. 5.27) und dem Sauerstofi-
bzw. Stickstoff-Anteil zu erkennen ist, sind als Ursprung tatséchlich Oxide zu identifizieren.
Die in Abbildung 5.28 gezeigten, elongierten dunkelgrauen Oxide haben folglich einen
global hohen Anteil am Gefiige. Mit zunehmendem Wolfram-Anteil nimmt der Anteil
dieser und somit der Sauerstoffkonzentration ab, weil nach Aussage der Gefiigeaufnahmen
primér der X12Cr13 oxidiert.

Ein Einfluss der Substrat-Temperatur auf den Sauerstoffgehalt der Schichten ist nicht
erkennbar. Die Verldufe der Messergebnisse fiir verschiedene Temperaturen {iber dem
Wolfram-Gehalt sind nahezu identisch, was fiir eine effektive Oxidationsunterbindung der
erstarrten Partikel durch die Schutzkammer sowie fiir die Verwendung héherer Substrat-
Temperaturen bei der Abscheidung spricht. Allgemein ist die enthaltene Sauerstoffkon-
zentration dennoch sehr hoch und gegeniiber Schichten, die durch herkémmliches APS
ohne Schutzkammer hergestellt wurden [77], nicht reduziert. Der Grofiteil der Oxidation
findet folglich wihrend der Flug-Phase statt. Nichtsdestotrotz ist das Unterbinden der
Oxidation erstarrter Partikel ein Gewinn, weil sich eine hohere Substrat-Temperatur unter
Beriicksichtigung von Prozess-induzierten Eigenspannungen positiv auf mechanische Ei-
genschaften auswirken kann, denen in der Literatur [77] keine besondere Aufmerksambkeit

zukam. Gegen hohe Substrat-Temperaturen spricht demgegeniiber die eingangs durch
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Porositdtsmessungen nach dem archimedischen Prinzip gemessene erhohte Porositat von
hoch-Wolfram-haltigen Schichten hoher Substrat-Temperaturen. Da bisher nicht erklart
werden konnte, worauf diese beruht, soll der Ursprung im Folgenden anhand von Gefiige-
aufnahmen bei hoherer optischer Vergrolerung geklart werden.

Exemplarische Aufnahmen fir 75 Vol.-% W-enthaltende Komposite (nominell 50 Vol.-
% W) sind in Abbildung 5.31 aufgefithrt. Teilbild a) stellt das Geflige eines Komposits

700°C

Pore

ﬁ X12Cr13

- Diffusionssaum
-Saum Fe,Cr W,

Abbildung 5.31.: REM-Aufnahmen hoher optischer Vergrofierung von 50 Vol.-% Wolfram-
haltigen APS-Schichten, die bei verschiedenen Substrat-Temperaturen
abgeschieden wurden. Die Substrat-Temperaturen betragen a) 500°C,
b) 700°C, ¢) 900°C.

dar, das bei 500°C Substrat-Temperatur abgeschieden wurde. Es sind daran die bereits
erwihnten Stahl- und Wolfram-Bereiche, sowie Poren und Oxide an den Grenzflachen von
Partikeln zu sehen. In Teilbild b), das das Geflige eines bei 700°C Substrat-Temperatur
abgeschiedenen Komposits zeigt, sind die selben Charakteristika zu erkennen. Dariiber
hinaus zeigt das Bild im unteren Bereich kleine, helle Ausscheidungen im Stahl, die
von einer Anhadufung von Mikroporen begleitet werden. Aufgrund der geringen Grofie
der Ausscheidungen kann ihre spezifische, elementare Zusammensetzung nicht genau
bestimmt werden, jedoch ist anhand von EDX-Untersuchungen sowohl ein hoher Eisen- als
auch ein hoher Wolfram-Anteil ersichtlich. Die Form und Anordnung der Ausscheidungen
erinnert an die der intermetallischen Phase in den Kompositen der Fliissigphasenin-
filtration (vgl. Abb. 5.19 Punkt C), weshalb es sich vermutlich ebenfalls um Fe, W
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handelt, das aus dem {ibersattigten Fe-W-Mischkristall ausgeschieden wird. Fiir wei-
ter erhohte Substrat-Temperaturen (Teilbild ¢)) wird die Bildung der intermetallischen
Phase bestétigt. Aufgrund der beschleunigten Diffusion bei 900°C bilden sich jedoch
keine Ausscheidungs-Satelliten, sondern ein zweilagiger Saum konstanter Stérke an der
Wolfram-X12Cr13-Grenzflache. Innerhalb der ersten 300-500 nm besteht dieser an der
Wolfram-Seite aus einer Fe-, Cr- und W-enthaltenden intermetallischen Phase. Dartiber
hinaus ist ein ca. 3 pm starker Diffusionssaum erhéhten Wolfram-Gehalts im Stahlbereich
zu erkennen. Wahrend die Grofie der auch hier zu beobachtenden Mikroporen gegeniiber
denen der 500°C-Probe reduziert ist, sind sowohl die Anzahl, als auch die Gréfle des
Bereichs, in dem sie auftreten, erhoht.

Die Existenz der Mikroporen kann durch verschiedene Mechanismen hervorgerufen worden
sein. In Korrelation mit den Ausscheidungen kénnten sie beispielsweise durch eine gerich-
tete Leerstellendiffusion verursacht worden sein. Es kénnte sich dariiber hinaus jedoch
auch um Gasblasen handeln, die durch Einschluss des Schutzgases (Ar+H) verursacht
wurden. Atmosphérische Einschlisse konnen als Ursache ausgeschlossen werden, weil
diese zu einem hoheren Sauerstoff- und Stickstoff-Anteil in den 700°C-Proben gegeniiber
den 500°C-Proben gefiihrt hétten, der nicht gemessen wurde. Die Beobachtung eines
hoheren Anteils von Mikroporen mit steigender Substrat-Temperatur und das Ausbleiben
eines hoheren Sauerstoff-Gehalts spricht fiir die Entstehung aufgrund von gerichteter
Leerstellen-Diffusion, dem s.g. Kirkendall-Effekt. Allgemein sind sowohl die stirkere
Ausscheidung von intermetallischer Phase, als auch die starkere Porenbildung mit héherer

Temperatur unerwiinscht.

AbschlieBende Charakterisierung der Gefiige unter kombinierter Beriicksichtigung
von W-Gehalt und Temperatur

Die vorausgehend belegten Mikroporen stellen letztlich die Ursache fiir die unterschiedli-
chen Verldufe der Porositdtsmessungen nach archimedischem Prinzip bzw. Bildauswertung
dar. Aufgrund ihrer geringen Grole werden Mikroporen bei der quantitativen Bildanalyse
nicht berticksichtigt, weshalb an dieser Stelle geschlussfolgert werden kann, dass das
Verfahren die Porositat von X12Cr13/W-APS-Schichten unterschitzt und ungeeignet ist.
Speziell kénnen die Mikroporen als Ursache fiir die mittels archimedischem Prinzip ge-
messene hohe Porositat fir 75 und 90 Vol.-% W-haltige (nominell 50 und 75 Vol.-% W)
Komposite bei hohen Substrat-Temperaturen identifiziert werden: Allgemein wird bei
50 Vol.-% Wolfram (nominell 25 Vol.-% W) die hochste Porositdt gemessen, weil hier die
Spritzdistanz fiir Wolfram am weitesten vom Optimum entfernt ist. Dessen Partikel sind
folglich stark iiberhitzt, was zu Makroporen fiithrt. Dies korreliert mit der Beobachtung,
dass Makroporen héufig an der Substrat-zugewandten Seite von Wolfram-Partikeln zu

finden sind. Mit hoherem W-Anteil ist die Spritzdistanz fiir Wolfram besser eingestellt.
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5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem Plasmaspritzen

Der X12Cr13 zeigt sich unempfindlicher fiir eine nicht optimale Spritzdistanz, weshalb
die Porositét allgemein abnimmt. Fiir hohe Substrat-Temperaturen werden jedoch nach-
folgend mehr Mikroporen ausgebildet, wodurch die Gesamtporositat wieder steigt und
sie somit nahezu auf dem Niveau der 50 Vol.-% W-haltigen Schicht liegt.

In Abbildung 5.32 a) sind erganzend Diffraktogramme von APS-Schichten verschiede-
ner Substrat-Temperaturen (Teilbild a)) und Wolfram-Anteile (Teilbild b)) aufgefiihrt.
Fiir unterschiedliche Substrat-Temperaturen wird die Existenz der beschriebenen in-
termetallischen Ausscheidungen nicht bestétigt. Abgesehen von den im Rahmen der
Fliussigphaseninfiltration eingefithrten W- und Fe-Peaks sind keine weiteren zu erken-
nen. Wahrend dies die Aussage der REM-Aufnahmen zwar nicht stiitzt, widerlegt es
sie gleichermaflen auch nicht, da die Ausscheidungen sehr klein sind und einen geringen
Anteil des Gefiiges ausmachen. Ein anderes Verhalten zeigen die Diffraktogramme von
Proben konstanter Substrat-Temperatur (700°C) und variierendem Wolfram-Anteil. Hier
ist eine Verschiebung des Peaks, der fiir die nominell 25 Vol.-% W-haltige Probe mit dem
Eisen-Reflex bei ca. 44, 5° iibereinstimmt, mit zunehmendem Wolfram-Anteil zu kleineren
Winkeln sichtbar. Dies lédsst auf eine stérkere Reaktion der Phasenbildung durch mehr
Wolfram schlieflen, die allgemein entweder auf eine grofiere X12Cr13-W-Grenzflache, oder
auf eine erhohte Temperatur zurtickgefithrt werden kann. Fir die gegenwéartige Betrach-
tung ist letzteres wahrscheinlicher. Eine Zunahme der Grenzflache ist nicht zu erwarten,
dafiir jedoch ein erhohter Energieeintrag durch die heifleren Wolfram-Schmelzpartikel.
Der Temperatur-Einfluss ist prinzipiell auch auf die Substrat-Temperatur iibertragbar
und korreliert in diesem Zusammenhang mit den vermehrt beobachteten Ausscheidun-

gen, auch wenn diese nicht im entsprechenden Rontgendiffraktogramm nachzuweisen sind.

Substrattemperatur|| + Fe ——75Vol-% W|| + Fe
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Abbildung 5.32.: Diffraktogramme der hergestellten APS-Schichten. a) fir 50 Vol.-%
Wolfram-haltige Proben und verschiedene Substrat-Temperaturen, b) fiir
bei 700°C abgeschiedene Schichten verschiedener Wolfram-Anteile.

Allein auf Grundlage der mikrostrukturellen Charakterisierung kann geschlossen werden,
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5. Ergebnisse und Diskussion

dass die bei 500°C abgeschiedenen Substrate die besten Eigenschaften als FGM aufwei-
sen. Sie besitzen fiir hoch Wolfram-haltige Schichten die geringste Porositat und zeigen
keine intermetallischen Ausscheidungen. Fir weitere Untersuchungen werden dennoch
die APS-Schichten ausgewéahlt, die bei 700°C Substrat-Temperatur abgeschieden wurden,

denn sie stellen einen Kompromiss verschiedener Vorteile dar:

o Aufgrund der erhéhten Temperatur neigen sie voraussichtlich zu geringeren, pro-

duktionsbedingten Eigenspannungen als die bei 500°C abgeschiedenen Schichten.

o Sie zeigen keine Zunahme des Sauerstoff-Gehalts gegeniiber einer niedrigeren

Substrat-Temperatur.

 Sie weisen weniger Mikroporen und eine geringe Menge lediglich vereinzelt ausge-

schiedener intermetallischer Phase auf, als die bei 900°C abgeschiedenen Schichten.

5.4.3. Thermo-physikalische Charakterisierung der APS-Schichten

Um die gespritzten Schichten tiefgreifender zu charakterisieren, wurden relevante thermo-

physikalische Eigenschaften untersucht, deren Ergebnisse im Folgenden vorgestellt werden.

Thermische Ausdehnung von APS-Schichten

Die funktionale Aufgabe der untersuchten gradierten Materialien ist die Umverteilung
von thermisch induzierten, makroskopischen Spannungen und somit die Vermeidung
von plastischen Dehnungen. Um dies zu ermoglichen, miissen die einzelnen Teilschichten
eines FGMs angepasste thermische Ausdehnungskoeffizienten besitzen. Es ist fur die
hergestellten Komposite somit zu analysieren, ob die thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten entsprechend der volumetrischen Zusammensetzung zwischen dem von reinem
Wolfram und dem von reinem RAFM-Stahl variieren. Abbildung 5.33 zeigt in diesem
Rahmen die Ergebnisse von Dilatometrie-Messungen. Teilbild a) umfasst die relative
Léngenanderung iiber der Temperatur fir Komposite verschiedener Wolfram-Gehalte, die
alle bei 700°C Substrat-Temperatur abgeschieden wurden. Teilbild b) enthélt erganzend
relative Ausdehnungs-Messschriebe fir ausgewédhlte Proben, die bei unterschiedlichen
Substrat-Temperaturen gefertigt wurden.

Allgemein zeigen alle Messschriebe eine positive Steigung und weisen somit auf die
erwartete thermische Ausdehnung der Komposite hin. Nach Erreichen der maximalen
Priftemperatur von 1060°C kontrahieren die Proben beim Abkiihlen im selben Umfang,
in dem sie zuvor expandierten. Eine irreversible, umwandlungsinduzierte Ausdehnung
ist bei den untersuchten Kompositen somit nicht festzustellen. Dies ist wichtig, da diese
Art der Dehnung auf die Bildung von intermetallischer Phase hinweisen wiirde. Gegen-

iiber dieser irreversiblen, umwandlungsinduzierten Dehnung zeigen die Messschriebe der
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Abbildung 5.33.: Relative Langendnderungen der abgeschiedenen Komposite. a) fir
Schichten verschiedener Wolfram-Gehalte, die bei 700°C abgeschieden
wurden, b) fir Schichten verschiedener Substrat-Temperaturen. Die
Kurvenbezeichnung orientiert sich an der nominellen Zusammensetzung
der Proben.

Proben, die weniger als 75 Vol.-% W (nominell 50 Vol.-% W) beinhalten, wihrend der
Aufheizphase bei ca. 815°C eine spontane Lingendnderung. Im Rahmen der Abkiihlung
tritt diese ebenfalls auf, jedoch invertiert und zu etwas geringeren Temperaturen ver-
schoben. Entsprechend des Fe-C-Cr Phasendiagramms handelt es sich bei diesen Stufen
um die reversible a-y-Phasenumwandlung [192]. Sie ist mit zunehmendem W-Anteil in
den Kompositen schwicher ausgepriagt und ab einem Anteil von 90 Vol.-% W (nominell
75 Vol.-% W) nicht mehr zu verzeichnen. Diese Beobachtung geht mit einer allgemein
geringeren thermischen Ausdehnung von Kompositen mit zunehmendem Wolfram-Gehalt
einher. Ein Einfluss der Substrat-Temperatur auf die thermisch induzierte Ausdehnung
kann anhand von Teilbild b) nicht identifiziert werden. Dies entspricht den Erwartungen,
da die Substrat-Temperatur-bedingten Unterschiede der Komposit-Gefiige lediglich auf
sehr kleinen Skalen und in geringem Umfang beobachtet wurden.

Wird der thermische Ausdehnungskoeffizient der Messschriebe im Bereich 200-800°C
ermittelt und iiber den gemessenen Wolfram-Anteil der Proben aufgetragen, zeigen die
Komposite ein makroskopisch nahezu lineares Ausdehnungsverhalten, wie Abbildung 5.34
zu entnehmen ist. Darin spiegelt die gestrichene Linie die im FE Modell verwendete
mathematisch-lineare Interpolation zwischen Literaturdaten der Ausdehnung von reinem
RAFM-Stahl und reinem Wolfram wieder. Die tatsichlich gemessene Ausdehnung liegt na-
hezu konstant um ca. 3-107% K ! iiber den modellierten Betrigen, was auf den Ursprung
der Daten zuriickzufithren ist. Die Literaturwerte beziechen sich auf eine Ausdehnung im
Temperaturbereich von 20-400°C und sind aufgrund der geringeren Léngendnderung bei
niedrigen Temperaturen kleiner. Da fiir die vorliegenden Untersuchungen jedoch insbe-
sondere das Temperaturfenster 200-800°C relevant ist, wurde der Ausdehnungskoeffizient

in diesem Bereich bestimmt und aufgetragen.

141



5. Ergebnisse und Diskussion

20,0 T T T
—a— Messung
175 ----lineare Interpolation
! von Literaturdaten

._.
o
[=]

=
~
[5}

i
o
[S]
4

I

~
v
1
I
’
'
l
'
I
I
'
i
v
/
’

w
o
T
i
‘
i
i
1

thermischer Ausdehnungskoeffizient
gy 00 (107 K)
/

2‘5 L 1 1
0 25 50 75 100
gemessener Wolfram-Anteil (Vol .-%)

Abbildung 5.34.: Thermische Ausdehnungskoeffizienten im Temperaturbereich von 200-
800°C, die aus den relativen Langendnderungen von Schichten, die
bei 700°C abgeschieden wurden und verschiedene Wolfram-Gehalte
aufweisen, berechnet wurden.

Auf Grundlage der thermischen Ausdehnung kénnen APS-Komposite fir die Verwendung
in FGMs als geeignet bezeichnet werden. Mit einer volumetrisch graduellen Zusammenset-
zung kann die makroskopische, thermisch induzierte Ausdehnung von reinem Wolfram und
reinem RAFM-Stahl einander linear angenidhert werden. Auch das fir die FE Simulation

verwendete Interpolationsmodell ist somit offensichtlich geeignet.

Wirmekapazitat und Temperaturleitfahigkeit von APS-Kompositen

Speziell FGMs, die fiur die erste Wand verwendet werden, missen eine hohe thermische
Leitfahigkeit aufweisen, um die im Reaktor erzeugte Warme nutzbar zu machen. Im Rah-
men der vorliegenden Arbeit sind die Warmekapazitét sowie die Temperaturleitfahigkeit
der APS-Schichten mittels LFA gemessen worden, um ihre Warmeleitfahigkeit bestimmen
zu konnen. Die Messergebnisse der Warmekapazitdt und der Temperaturleitfahigkeit
fiir Komposite unterschiedlicher, nomineller Wolfram-Anteile sind in Abbildung 5.35
dargestellt.

Die in Teilbild a) zu sehende Warmekapazitiat wurde von Raumtemperatur bis 800°C
in 200 K-Abstdanden gemessen. Eine zweite Messung bei Raumtemperatur nach dem
Aufheizen erfolgte, um zu untersuchen, ob die Warmekapazitit durch erhohte Priiftempe-
raturen nachhaltig verdndert wird. Die Ergebnisse dieser zweiten Messung sind in den
Verldufen der Warmekapazitét als nicht eingebundenen Messpunkte bei Raumtemperatur
dargestellt.

Grundsétzlich zeigen die Messergebnisse eine hohere Wérmekapazitidt von Proben ge-
ringeren Wolfram-Anteils. Bei Raumtemperatur ist sie fir reine X12Cr13-Proben mit

3,55 Jg 'K ! ca. 3,7-fach héher als fiir die reine Wolframproben, was den Literaturda-

142



5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem Plasmaspritzen

. ' 40 . : :

12— OVol-%W —=—100 Vol.-% W
s 25Vol-%w 35 —m— 75Vol-% W}
PP - 50 Vo:.-%W . e —m— 50 Vol-% W
< 1,0f-m— 75Vol-% W = € 30 - —m— 25 Vol -% W||
= ll-=—100 Vol-% W = T~ —a 0Vol.%w
= L L 4
5 08 - . - g 25 \.\.

F] u <20t 1
5% = § . —
[ ol — = 15 L
Eoa — ___./ - 1 2 — =
0 n -
i @ 10

g 02 :n-—l'/' - 1 8 g — .

2 ] 1 @ sf -\_I‘:AQ. i §

0,0 . . . . o ] ]

200 400 600 800 1000 0 200 400 600 800 1000
a) Temperatur (°C) b) Temperatur (°C)

Abbildung 5.35.: Spezifische Warmekapazitat (a) und Temperaturleitfahigkeit (b) der
APS-Komposite verschiedener Wolfram-Anteile, die bei 700°C abgeschie-
den wurden. Die Kurvenbezeichnung orientiert sich an der nominellen
Zusammensetzung der Proben.

ten (Faktor 3,6) entspricht (vgl. Tab. 3.1 und 3.2). Wahrend die Warmekapazitat fir
reine Wolfram-Schichten tber der gesamten Priiftemperatur nur leichtgradig steigt, ist
mit zunehmendem X12Crl13-Anteil eine progressive Zunahme bis 600°C zu erkennen,
was mit der allgemeinen Beobachtung einer steigenden Warmekapazitat von Eisen mit
zunehmender Temperatur iibereinstimmt [193]. Fiir hohere Temperaturen sinkt die gemes-
sene Wéarmekapazitit widerspriichlicherweise leichtgradig. Der Widerspruch wird jedoch
aufgelost, wenn die hohe Wirmekapazitit bei 600°C als eine eigentliche Uberhohung
betrachtet wird. Diese konnte auf eine nachgeholte y-a-Umwandlung zuriickzufithren sein
und wurde in der Literatur fiir das Aufheizen verdiister Pulver, die im thermodynamischen
Gleichgewicht ferritisch sind, ebenfalls bei ca. 600°C beobachtet [194]. Zwar ist Chrom ein
Ferrit-stabilisierendes Element, senkt jedoch zusammen mit dem im X12Cr13 enthaltenen
Kohlenstoff die Martensit-Starttemperatur um ca. 200 K ab [195], sodass bei schneller
Abkiihlung neben Martensit auch Restaustenit im Gefiige enthalten sein kann. Dieser wird
zusétzlich durch Druckeigenspannungen, die im komplexen Spannungszustand plasmage-
spritzer Schichten vorzufinden sind, stabilisiert [196]. Bei erstmaliger Wiedererwarmung
der X12Cr13-enthaltenden Schichten kann der moglicherweise enthaltene Restaustenit
in den thermodynamisch stabilen Ferrit umwandeln, wobei Energie aufgenommen wird
und die Wéarmekapazitiat im entsprechenden Temperaturbereich erhoht ist. Fiir hohere
Temperaturen werden daher wieder geringere Warmekapazitaten gemessen. Gegen diese
Vermutung spricht, dass eine v-a-Umwandlung durch Dilatometrie-Untersuchungen nicht
verzeichnet wurde. Die Restaustenit-Anteile konnen daher héchstens sehr gering sein.

Nach Abkiihlung und erneuter Messung der Wéarmekapazitit bei Raumtemperatur sind

keine Unterschiede gegentiber der ersten Raumtemperatur-Messung zu verzeichnen.

Die Temperaturleitfdhigkeit der Komposite, die ebenfalls von Raumtemperatur bis 800°C
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5. Ergebnisse und Diskussion

in 200 K-Schritten gemessen wurde, ist in Teilbild b) aufgefithrt. Genau wie die Ver-
laufe der Wéarmekapazitat zeigen die der Temperaturleitfihigkeit eine relativ konstante
Verschiebung fiir unterschiedliche Wolfram-Gehalte. Somit erreicht die abgeschiedene

Schicht aus reinem Wolfram mit 35 mm?

s ! bei Raumtemperatur die hochste Tempera-
turleitfihigkeit und die aus reinem Stahl mit 6 mm?s ! die geringste. Mit zunehmender
Priiftemperatur sinkt die Temperaturleitfdhigkeit aller Komposite degressiv, wobei héhere
Wolfram-Anteile zu einer stirkeren Abnahme fiihren. Dieses Verhalten wird auch in der
Literatur beschrieben [97, 98]. Bei 800°C betragt die Temperaturleitfahigkeit von reinen
2 -1

W-Schichten somit noch 23 mm?s™!, die von reinen Stahlschichten 4 mm?s™!.

Warmeleitfahigkeit von APS-Schichten

Die Wirmeleitfahigkeit eines Materials ist allgemein das Produkt von spezifischer Warme-
kapazitdt, Temperaturleitfdhigkeit und der Dichte. Mit den vorausgehend beschriebenen
Ergebnissen sowie mit der Dichte der Komposite, die fiir die Porositédtsmessungen nach
Archimedes ermittelt wurde, stehen alle einflieenden Faktoren zur Verfigung, um die
Warmeleitfahigkeit iiber der Temperatur zu berechnen. Die Dichte wurde dabei als kon-
stant angenommen. Obwohl aus den Dilatometrie-Messungen eine Temperatur-induzierte
Volumenzunahme und somit eine Dichtereduzierung hervorgeht, ist diese jedoch vernach-
lassigbar gering. Die Ergebnisse der Berechnungen sind in Abbildung 5.36 a) dargestellt.
Erganzend ist die Wéarmeleitfahigkeit des RAFM-Stahls Eurofer als gestrichelter Verlauf
angegeben. Teilbild b) behandelt auflerdem die Warmeleitfahigkeit iber dem Wolfram-
Anteil der Proben.
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Abbildung 5.36.: Warmeleitfihigkeit der APS-Komposite verschiedener Wolfram-Anteile,
die bei 700°C abgeschieden wurden. a) tiber der Temperatur, b) iiber
dem Wolfram-Gehalt.

Die Kurvenverldufe in Teilbild a) zeigen ein qualitativ vergleichbares Verhalten zur Tem-
peraturleitfdhigkeit der entsprechenden Komposite. Wahrend die X12Cr13-Schichten bei
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5.4. X12Cr13/W-Schichten mittels Atmospharischem Plasmaspritzen

Raumtemperatur mit ca. 25 Wm 'K ' die geringste Wéarmeleitfahigkeit besitzen, steigt
diese fiir reine Wolfram-Proben auf ca. 80 Wm 'K ! an. Die gemischten Komposite
liegen mit aufsteigendem Wolfram-Gehalt dazwischen. Mit zunehmender Temperatur
zeigen die reinen Wolfram-Schichten eine Reduzierung der Warmeleitfahigkeit bis 800°C
auf 62 Wm 'K !, Dies ist bei den iibrigen Schichten nicht zu verzeichnen; sie besitzen
eine weitgehend konstante Warmeleitfahigkeit.

Obwohl Oxide im Rahmen der Geflige-Analyse primér an den Grenzflichen wieder-
erstarrter X12Cr13-Partikel identifiziert wurden, ist eine Reduzierung der Wérmeleit-
fahigkeit gegeniiber Vollmaterial insbesondere fiir hoch-Wolfram-haltige Schichten zu
verzeichnen und nur in geringerem Ausmaf fiir hoch-Stahl-haltige. Wahrend die Leitfa-
higkeit der reinen Wolfram-Schicht bei 200°C lediglich ca. 50 % dessen von industriell
erhéltlichem Wolfram-Vollmaterial betréigt, erreicht die reine Stahl-Schicht immerhin
80 % der Leitfahigkeit von Eurofer-Vollmaterial. Auch die Porositat beider Schichten
ist vergleichbar und beeinflusst die spezifische Abnahme der Warmeleitfahigkeit somit
nur sekundér. Es ist daher zu schlussfolgern, dass die Warmeleitfahigkeit nicht primér
durch die gemessene, relative Sauerstoffkonzentration einer mittels APS abgeschiedenen
Schicht, sondern vielmehr durch die generelle Existenz von Oxiden beeinflusst wird. Zwar
weisen die Wolfram-Bestandteile einer Probe deutlich weniger Sauerstoff auf als die Stahl-
Bestandteile, dennoch ist er darin als voraussichtlich sehr diinner Film an den Oberflichen
wiedererstarrter Partikel prasent [128]. Die allgemein hohe Warmeleitfahigkeit von reinem
Wolfram wird somit bereits durch sehr geringe Sauerstoffmengen stérker reduziert, als
die ohnehin vergleichsweise geringe Leitfahigkeit des X12Cr13.

Die Auftragung der Warmeleitfahigkeit bei 200 und 800°C iiber dem gemessenen Wolfram-
Gehalt ist in Abbildung 5.36 b) dargestellt. Ergénzend ist die mathematische Interpolation
der Leitfdhigkeit von reinem Wolfram und reinem Eurofer durch das Parallel-Modell bei
den entsprechenden Temperaturen gezeigt. Dessen Eigenschaften wurden auch im FE
Modell verwendet. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Warmeleitfahigkeit fir die unter-
suchten Komposite von der ohnehin bereits konservativen mathematischen Interpolation
abweicht und konstant darunter liegt. Der qualitative Verlauf ist zwar gut vergleichbar,
fiir die Verwendung der Komposite in Blanket-Modulen hat die allgemein niedrigere Leit-
fahigkeit jedoch negative Auswirkungen: Die Plasma-zugewandte Wolfram-Schutzschicht
kann hierdurch stérker tiberhitzen, als beispielsweise im FE Modell angenommen und ist
somit anfélliger fiir erosive Schadigung. Andererseits ist festzuhalten, dass die Warmeleit-
fahigkeit aller Schichten nur vergleichsweise geringfligig unterhalb der von reinem Eurofer
liegt. Sollte die RAFM-Stahlstruktur folglich um die Starke des eingebrachten FGM
reduziert werden kénnen, ist lediglich mit einer geringen oder gar keiner Uberhitzung
der Wolfram-Schutzschicht mehr zu rechnen. Relevant fir diesen Losungsansatz sind die

mechanischen Eigenschaften der Komposite, denn das FGM tibernimmt dann strukturelle
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5. Ergebnisse und Diskussion

Eigenschaften des RAFM-Stahls. Die Ergebnisse der Untersuchung werden im folgenden
Teilkapitel vorgestellt.

5.4.4. Mechanische Charakterisierung der APS-Schichten

Neben der mikrostrukturellen und thermo-physikalischen Charakterisierung sind die
mechanischen Eigenschaften der hergestellten Komposite relevant, da diese als FGM
neben einer funktionellen Aufgabe auch eine strukturelle erfiillen miissen.

In Abbildung 5.37 sind die Ergebnisse von 4-Punkt-Biegeversuchen dargestellt, die nach
der im Durchfithrungskapitel 4.2.4 beschriebenen Priifvorschrift A vollzogen wurden. Die
Besonderheit der Vorschrift besteht darin, den Proben eine 150 pm tiefe Kerbe hinzuzufii-
gen, um ein Versagen zwischen den inneren Auflagern zu garantieren. In Untersuchungen,
die den gezeigten Messergebnissen vorausgingen, sind manche Proben auflerhalb der

Auflager gebrochen, wodurch die Berechnung der Biegespannung unzuginglich wird.
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Abbildung 5.37.: Gegentiberstellung der Ergebnisse der 4-Punkt-Biegeversuche fiir APS-
Komposite verschiedener Wolfram-Anteile, die bei 700°C abgeschieden
wurden. (*Die Dehnung der Randfaser bezieht sich nach Priifmethode A
nicht auf die Probenunterseite, sondern auf die Stelle iber der Kerbe.)

Die in Abbildung 5.37 gezeigten Ergebnisse weisen unabhéngig von der Priiftemperatur
auf ein sprodes Versagen der Proben nach Erreichen der maximalen Biegespannung hin.
Unter Berticksichtigung der mikrostrukturellen Charakterisierung der vorausgehenden
Kapitel ist als Ursache hierfiir eine schwache Anbindung der wiedererstarrten Partikel
(bedingt durch eine allgemein hohe Porositat und den Oxid-Anteil) sowie zweitrangig
die bei T<300°C sproden Gefiigebestandteile Martensit und Wolfram zu vermuten. Eine
Korrelation der Plastifizierbarkeit zu den quantitativen Ergebnissen der Sauerstoff- und
Porositatsmessung ist dabei nicht zu verzeichnen (vgl. Abbn. 5.27 und 5.30), weil auch

die Proben geringster Porositat und Sauerstoffkonzentration (100 Vol.-% W) noch viele
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Fehlerstellen aufweisen, iiber die Risse energiearm voranschreiten kénnen und somit zu
einem vollstdndig spréden Bruch fiithren. Die Erklarungen kénnen durch eine fraktogra-
fische Analyse bestétigt werden. In Abbildung 5.38 sind hierfiir die Bruchflachen der
bei Raumtemperatur getesteten Proben im SE-Kontrast eines REM aufgefiihrt. Sie sind
fir alle Priftemperaturen repriasentativ, was mit der Temperaturunabhéangigkeit der
Spannung-Dehnung-Kurven tbereinstimmt.

Die Abbildungen sind so orientiert, dass die Kerben wie im Biegeversuch unten liegen.
Belédge, bspw. durch grofiflichige Oxidation, sind auf den Bruchflachen mit Ausnahme
der 87 Vol.-% W enthaltenden (nominell 75 Vol.-% W) Probe nur in geringem Mafle
zu beobachten, weil die Biegeversuche so ausgefithrt wurden, dass die Biegelast bei
Abnahme der Gegenkraft um 20 % entfernt wurde. Lediglich die 87 Vol.-% W-haltige
Probe brach somit wihrend des Versuchs vollstandig, weshalb dessen Bruchfliche bis zur
mikroskopischen Untersuchung stiarker oxidierte als die tibrigen Bruchflichen, die erst
kurz vor der fraktografischen Untersuchung freigelegt wurden. Anhand der Bilder kénnen
zwei verschiedene Bruchmechanismen identifiziert werden: Bis zu einem Wolfram-Anteil
in Hohe von 75 Vol.-% W (nominell 50 Vol.-% W) ist eine irregulire Bruchflidche zu
erkennen, die sich aus horizontal ausgebreiteten Partikeln mit jeweils glatter Oberflache
zusammensetzt. Dies ist auf eine geringe Adhésion benachbarter Partikel, bspw. aufgrund
von mikroskopischen Rissen, diinnen Oxidfilmen oder inkoharenten Gittern, zuriickzu-
fithren und wird als interpartikuldrer Bruch bezeichnet. In den Bruchflichen der Proben
mit >87 Vol.-% W (nominell 75 Vol.-% W) sind mehr scharfe Kanten und weniger glatte
Oberfliachen zu beobachten. Es sind ferner gerichtete Kérner zu erkennen, die die Grenzen
der Schmelzpartikel jedoch nicht tiberschreiten. Sie sind in den Abbildungen vertikal
orientiert, was der Warmestromrichtung beim Abkitihlen der Schmelzpartikel entspricht.
Die Sichtbarkeit dieser Korner impliziert, dass die Proben mit >87 Vol.-% Wolfram
primér intrapartikuldar gebrochen sind. Dies ist damit zu begriinden, dass in Proben
hoheren Wolfram-Anteils eine geringere Sauerstoffkonzentration gemessen wurde, weshalb
die Partikel-Grenzflichen vermutlich starkere Adhéasion aufweisen als die Grenzflachen
von Proben geringeren Wolfram-Anteils. Polykristallines Wolfram bricht bei den hier
angewendeten Priiftemperaturen aufierdem allgemein sprode, weshalb als Kombination
der Anteil intrapartikulédrer Bruchflichen mit erhohtem Wolfram-Gehalt zunimmt. In
allen Proben sind weiterhin isolierte, grofiere Oxide, Poren und nicht aufgeschmolzene
Partikel an den Bruchflichen zu verzeichnen, die ebenfalls alle zu sprodem Versagen
beitragen.

Abbildung 5.39 enthélt die mechanischen Eigenschaften E-Modul (Teilbild a)), Fliefigrenze
(Teilbild b)) und Biegefestigkeit (Teilbild ¢)), die aus den gezeigten Spannung-Dehnung-
Kurven ermittelt wurden. Ergebnisse fiir die 87 Vol.-% W enthaltenden (nominell 75 Vol.-

% W) Proben sind darin aufgrund der nicht zu deutenden Spannung-Dehnung-Kurven
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Abbildung 5.38.: Bruchflichen der bei Raumtemperatur getesteten 4-Punkt-Biegeproben
aus APS-Kompositen. Die Proben enthalten nominell a) 0 Vol.-% W
b) 25 Vol.-% W, ¢) 50 Vol.-% W, d) 75 Vol.-% W, e) 100 Vol.-% W
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Abbildung 5.39.: Mechanische Kennwerte aus den den 4-Punkt-Biegeversuchen fur APS-
Komposite iiber dem gemessenen Wolfram-Anteil fiir Temperaturen von
20-300°C. a) E-Modul, b) FlieBgrenze, c) Biegefestigkeit.

nicht enthalten. Fiir alle mechanischen Eigenschaften ist keine Temperaturabhéngigkeit
im Bereich zwischen 20 und 300°C festzustellen. Die Messschriebe einer Komposition
verhalten sich im Rahmen der Messunsicherheit vergleichbar. Ein Einfluss des Wolfram-
Anteils ist ebenfalls nur bedingt zu erkennen. Der E-Modul reiner X12Cr13-Schichten
und 50 Vol.-% W-haltiger Schichten (nominell 25 Vol.-% W) liegt auf dem Niveau von
Eurofer-Vollmaterial. Erst oberhalb von 50 Vol.-% W wird ein Einfluss durch das Wolfram
merklich, sodass der E-Modul 70-95 % des mathematisch interpolierten Wertes erreicht.
Fir hohere Wolfram-Gehalte sinkt der E-Modul wieder. Der allgemein geringe E-Modul
ist mit der hohen Porositat zu erkliaren. Er konnte in Proben mit <50 Vol.-% W weiterhin
durch Mikroplastizitdt im makroskopisch eigentlich elastischen Bereich oder durch ein
Abgleiten von Partikeln aufgrund der schwachen Grenzflichen hervorgerufen werden, wo-
durch die Biegeproben bei gleicher Spannung stérker ausgelenkt werden, als Vollmaterial.
In hoch Wolfram-haltigen Proben >75 Vol.-% W konnte auerdem das sukzessive Brechen
einzelner Wolfram-Partikel hierfiir verantwortlich sein. Auch kann die Durchbiegung der
Auflager des verwendeten Priifaufbaus zu einer Unterschitzung des E-Moduls fiihren.

Die Bewertung der Flieigrenze und der Biegefestigkeit anhand von Abbildung 5.39,
Teilbilder b) und c), spiegelt eine geringe Befdhigung der Komposite zur Verfestigung
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vor dem sproden Bruch durch einander vergleichbare Kennwerte wider. Eine Abhén-
gigkeit des jeweiligen Wertes vom Wolfram-Anteil ist dabei nicht direkt zu verzeich-
nen: Die Schichten aus reinem X12Cr13 weisen eine teils deutlich hohere FlieSgrenze
und Biegefestigkeit auf, als in der Literatur angegeben (R ,(X12Cr13,RT)=450 MPa,
R,,(X12Cr13,RT)=750 MPa [188]). Diese kénnte durch eine Uberschitzung der Kerbwir-
kung oder durch Entstehung hoher Druckeigenspannungen bei der Schichtabscheidung
verursacht werden. Wie beim E-Modul ist ein Einfluss des Wolframs bis zu einem Anteil
in Hohe von 50 Vol.-% (nominell 25 Vol.-% W) nicht zu erkennen. Die Festigkeiten bleiben
gegeniiber der reinen X12Cr13-Schicht nahezu unverdndert, wihrend die Flielgrenze
und die Biegefestigkeit fiir die 75 Vol.-% W-haltige Probe (nominell 50 Vol.-% W) leicht
ansteigen. Fir Wolfram-Anteile >75 Vol.-% W scheint das APS nur bedingt geeignet
zu sein, denn wéhrend sich die 87 Vol.-% W-haltigen Komposite (nominell 75 Vol.-
% W) einer auswertbaren Messung vollstdndig entziehen, streuen die Kennwerte der
100 Vol.-% W-haltigen Schichten stark und liegen signifikant unterhalb der Betrage
von Wolfram-Vollmaterial. Eine starkere Streuung dieser Werte korreliert allgemein mit
einem sproden Bruchverhalten, dem auch die fraktografisch vermehrt beobachteten in-
traparikuldren Briiche in hoch Wolfram-haltigen Proben entsprechen. Dariiber hinaus
zeigen die Spannung-Dehnung-Kurven der 87 und 100 Vol.-% W-haltigen Komposite in
Abbildung 5.37 bereits im elastischen Bereich einen unruhigen Verlauf. Zackige Spannung-
Dehnung-Kurvenverldufe weisen héaufig auf ein sprodes Versagen von mikroskopischen
Bereichen der gemessenen Probe hin. Im vorliegenden Fall ist dies durch ein sukzessives
Aufbrechen einzelner Wolfram-Partikel mit Zunahme der Biegelast zu begriinden.
Durch die Messungen der mechanischen Eigenschaften kann allgemein geschlossen wer-
den, dass standardisierte mathematische Modelle, die keine Grenzflacheneffekte und
Oxid-Anteile berticksichtigen, fiir eine Interpolation der mechanischen Kennwerte von
APS-Schichten tiber dem Wolfram-Gehalt nicht geeignet sind. Die Giiltigkeit eines simplen
Modells ist nicht zuletzt aufgrund unterschiedlicher mikroskopischer Bruchmechanismen
fiir Proben verschiedener Wolfram-Gehalte fragwiirdig. Hinsichtlich der Bruchmechanis-
men ist speziell der intrapartikuldre Bruch hervorzuheben, da dieser durch besonders
geringe Festigkeiten begleitet wird und fiir eine Anwendung der hoch Wolfram-haltigen
Schichten als FGM zu unterbinden ist.

5.4.5. Machbarkeitsstudie zur Herstellung gradierter APS-Schichten

Nachdem vorausgehend APS-Schichten mit variierendem Wolfram-Anteil umfassend
charakterisiert worden sind, soll im Folgenden gezeigt werden, dass auch die sukzessive
Abscheidung eines FGMs realisierbar ist. Dafiir wurde ein ca. 1,5 mm starkes FGM begin-
nend mit der X12Cr13-reichen Seite auf einem 500°C heiflen Stahlsubstrat abgeschieden.
Das entstehende Gefiige der resultierenden Teilschichten ist in Abbildung 5.40 dargestellt.
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Im Vergleich zu den vorausgehenden Gefiigeaufnahmen zeigt sich ein konsistentes Bild:
Die Schmelzpartikel sind nahezu vollstdndig aufgeschmolzen und flichig ausgebreitet.
Allgemein ist eine hohe Porositét zu erkennen, die fir die reine X12Cr13-Teilschicht nach
qualitativem Eindruck am geringsten ist. Dabei wirkt die Porositit der jeweils homogenen
Teilschichten nicht hoher als die der separat abgeschiedenen Schichten verschiedener
Wolfram-Gehalte. Ebenfalls &hnlich zu den homogenen APS-Schichten ist die iiberhéhte
Wolfram-Abscheiderate in den Teilschichten des FGM. Es ist somit abschlieend zu

erwarten, dass die Eigenschaften der Teilschichten im FGM den gemessenen der separaten

Schichten entsprechen.

50 Vol-% W |

d)

Abbildung 5.40.: Geflige eines vierschichtigen APS-FGM. Die Schichzen enthalten nomi-
nell a) 0 Vol-% W, b) 25 Vol-% W, ¢) 50 Vol-% W, d) 75 Vol-% W. Bei
den Angaben handelt es sich um nominelle Wolfram-Gehalte.

5.5. Fe/W-Komposite mittels Electro Discharge
Sintering

Neben dem Plasmaspritzen bietet das EDS eine weitere Mdéglichkeit, dicke gradierte
Komposite herzustellen. Gegeniiber dem Plasmaspritzen koénnen diese derzeit zwar nur

in deutlich geringerer Grofie hergestellt werden, dafiir werden die Pulver beim EDS
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aber nur sehr kurz aufgeheizt, wodurch die Bildung intermetallischer Phase wihrend der
Herstellung kontrolliert werden kann.

Im Folgenden werden zunéchst die verwendeten Ausgangspulver beschrieben, gefolgt von
den Ergebnissen des mechanischen Legierens. AnschlieBend werden die Ergebnisse des
EDS-Prozesses mit manuell gemischten und mechanisch legierten Pulvern anhand einer
mikrostrukturellen Charakterisierung der Komposite gezeigt. Fiir ausgewéhlte Komposite
mechanisch legierter Pulver werden auflerdem thermo-physikalische und mechanische

Eigenschaften vorgestellt.

5.5.1. Ausgangspulver und mechanisches Legieren

Fir das EDS wurden jeweils zwei verschiedene Eisen- und Wolframpulver verwendet. Die
Eisenpulver weisen nominelle PartikelgréBen von 20-40 und 6-8 pm auf, die Wolframpulver
<25 und 11-13 nm. Wahrend die Pulver gréberer Teilchen manuell gemischt und dann
direkt fiir das EDS verwendet wurden, sind die feinen Pulver zunéchst mechanisch legiert
worden, um eine homogene, feine Verteilung der Konstituenten zu erreichen. Die feinen

Pulver konnten anlagenbedingt nicht direkt durch das EDS verdichtet werden.

Ausgangspulver

Die verwendeten Ausgangspulver sind in Abbildung 5.41 aufgefiihrt. Anhand der in
den Teilbildern a) und b) gezeigten Eisenpulver Fe,, ,, und Fey ¢ ist eine kompakte
Partikelform zu erkennen, die typisch fiir gasverdiiste Pulver ist. Das feinere Eisenpulver
weist dabei eine nahezu ideal sphérische Form auf, wihrend sich die Partikel der groberen
Klassierung irreguldrer darstellen. Ortlich sind Satelliten an den Teilchen beider Pulver
erstarrt, die zu einer Reduzierung der Schiittdichte fihren. Fir beide Eisenpulver sind
auflerdem Partikel zu beobachten, deren Grofle iiber die angegebene Klassierung hinaus
geht.

Die Partikel der Wolframpulver W_,; und W, ;5 weisen eine polyedrische Form auf, wie
den Teilbildern c) und d) zu entnehmen ist. Diese ist charakteristisch fiir die elektrolytische
Abscheidung, mit der die Pulver erzeugt wurden. Das feinere Wolframpulver weist dabei
ein hoheres Ausmafl an Agglomeraten auf, was auf ein héheres Oberflichen-Volumen-
Verhéltnis und damit einhergehendes elektrische Potenzial zuriickzufithren ist. Wie fiir
die Fe-Pulver beobachtet, reichen die Grofien einzelner W-Partikel tiber die jeweilige
Klassierungsgrenze hinaus.

Die durch Trégergas-Heiflextraktion ermittelte Sauerstoffkonzentration der Pulver ist
in Tabelle 5.2 aufgefithrt. Danach weisen insbesondere die Eisenpulver einen hohen
Sauerstoff-Anteil auf, der mit zunehmendem Oberflichen-Volumen-Verhéaltnis zunimmt
und fiir das Feg g-Pulver 0,294 Gew.-% betragt.
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Abbildung 5.41.: REM-Aufnahme der fiir das mechanische Legieren und Electro Discharge
Sintering verwendeten Pulver im SE-Kontrast. a) Fe-Pulver 20-40 pm,
b) Fe-Pulver 6-8 pm, ¢) W-Pulver <25 pm, d) W-Pulver 11-13 pm.

Mechanisches Legieren

Das mechanische Legieren der Ausgangspulver Fey ¢ und W, ;; wurde anhand von Pul-
vern untersucht, die jeweils 50 Vol.-% Wolfram und Eisen enthielten. Die Morphologie von
2, 4 und 8 h lang gemischten Pulvern ist in Abbildung 5.42 einander gegeniibergestellt.

Darin entsprechen dunkle Partikel Eisen und helle Wolfram. Grundsétzlich ist mit zuneh-
mender Mischdauer eine Kontrastabnahme zwischen den Pulvern, sowie eine Zunahme
und Homogenisierung der Partikelgréfien zu erkennen. Wéhrend nach zwei Stunden
(Teilbild a)) noch viele separierte Wolfram-Partikel zwischen kleineren Eisen-Partikeln
vorzufinden sind, nimmt dieser Eindruck fir 4 und 8 h Mischdauer stark ab (Teilbilder b)
und c)). Durch das plastische Deformieren, Kaltverschweifien und Wiederaufbrechen der
Partikel kommt es zu einer fortwéhrenden Verfeinerung der Konstituenten innerhalb der
Partikel, wodurch die Unterscheidung unterschiedlicher Elemente erschwert wird [171].
Fiir die vorliegenden Untersuchungen sind erst nach 8 h Mischdauer keine reinen W-
oder Fe-Partikel zu mehr zu erkennen, weshalb diese Zeit als geeigneter Legier-Parameter
ausgewahlt wird. Die lange Mischdauer wird von einer Verfestigung der Metalle begleitet,
in deren Folge weitere plastische Deformationen und Kaltverschweiffungen in reduziertem

Umfang stattfinden. Somit entsteht eine homogene Partikelgréfe, die fir die vorliegenden
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5. Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 5.2.: Sauerstoffgehalte der fiir das mechanische Legieren und Electro Discharge
Sintering verwendete Ausgangspulver.

Pulver Sauerstoffkonzentration (Gew.-%)

Feyo40 0,100 £ 0,001
Feg g 0,294 £ 0,005
W_os 0,048 + 0,001
Wiias 0,041 £ 0,001

Pulver nach 8 h Mischdauer 20-40 nm betragt.

Das Gefiige von Pulvern unterschiedlicher Wolfram-Anteile (25, 50 und 75 Vol.-%) nach
8 h langem mechanischen Legieren ist in Abbildung 5.43, Teilbilder a) - ¢), zu sehen.
Zusétzlich enthélt die Abbildung in Teilbild d) das Gefiige eines 75 Vol.-% W-haltigen
Pulvers, das nur 4 h legiert wurde. Wie zuvor beschreiben, sind die hellen Bereiche in
den Gefiigen Wolfram und dunkle Eisen. Die Dauer des Legierens war auf Grundlage der
beschriebenen Morphologie des hier in Teilbild b) gezeigten, 50 Vol.-% W-haltigen Pulvers
gewahlt worden. Fiir dieses ist auch mikrostrukturell eine feine Verteilung von Eisen und
Wolfram in den Partikeln zu erkennen. Die Partikel weisen dabei eine lamellare Struktur
auf, die mit einer flachigen, plastischen Verformung und anschlieBendem Kaltverschweiflen
beim mechanischen Legieren zu begriinden ist. Die Konstituenten verhalten sich somit
beim Mischen duktil. Uber die Partikelgrenzen hinweg erscheint die Stirke der Lamellen
vergleichsweise konstant. Trotz identischer Mischparameter besitzen die Lamellen in den
Pulvern geringeren und héheren Wolfram-Gehalts (Teilbilder a) und c)) eine andere
Starke als im 50 Vol.-% W-Pulver. Wahrend die Konstituenten im 75 Vol.-% W-haltigen
Pulver besser vermischt erscheinen, sind im Pulver mit 25 Vol.-% Wolfram viele separierte
Wolfram-Partikel zu erkennen. Hier ist im Wesentlichen lediglich das Eisen deformiert
und kaltverschweift worden, weshalb das Mischen mit abnehmendem Wolfram-Anteil als
ineffektiver zu bezeichnen ist. Ursdchlich hierfir ist die unterschiedliche Festigkeit der
Ausgangspulver. Speziell im 25 Vol.-% W-haltigen Pulver werden die Wolfram-Partikel nur
geringflgig plastisch verformt, weil die Wahrscheinlichkeit hoch ist, dass sie bei Belastung
durch auftreffende WC-Kugeln von Eisen umgeben sind. Aufgrund der hohen Festigkeit
des Wolframs wird der Impuls auf ein umliegendes Eisen-Partikel iibertragen, in dem die
Energie durch Plastifizierung dissipiert wird. Mit zunechmendem W-Anteil im Pulver sinkt
diese Wahrscheinlichkeit, wodurch die Plastifizierungsrate der Wolfram-Partikel ansteigt.
Begleitet wird dies von einem ausgepriagteren Kaltverschweifien und somit Durchmischen
der Konstituenten.

Fir viele Anwendungen ist eine hohe Vermischung der Konstituenten positiv. Die starke
Plastifizierung fithrt jedoch allgemein zu einer erhohten Kaltverfestigung, die auf eine
Verzerrung der Metallgitter zurtickzufiihren ist [171]. Partikel mit diinneren Lamellen

weisen somit durchschnittlich hohere Eigenspannungen auf. Dariiber hinaus fithrt die
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5.5. Fe/W-Komposite mittels Electro Discharge Sintering

Abbildung 5.42.: REM-Aufnahmen der mechanisch legierten Fe/W-Pulver verschiedener
Legierungsdauern im SE-Kontrast. a) 2 h legiert, b) 4 h legiert, ¢) 8 h
legiert.

Zunahme der Vermischung zu einer Erhohung der Fe-W-Grenzflache, an der durch thermi-
sche Belastung intermetallische Phase ausgebildet werden kann. Es ist somit abzuleiten,
dass die idealen Legierungs-Parameter fiir jede Mischung individuell zu optimieren sind.
Abbildung 5.43, Teilbild d), zeigt vor diesem Hintergrund das Gefiige eines 4 h lang
legierten, 75 Vol.-% W-haltigen Pulvers. Die Lamellen sind gegentiber dem Pulver gleicher
Zusammensetzung, das 8 h lang gemischt wurde, etwas breiter. Zusétzlich sind mehr
kleine, nicht plastisch verformte und kaltverschweifite Wolfram-Partikel zu erkennen. Die
Durchmischung der Konstituenten erscheint dennoch ausreichend hoch.

Als optimale Mischparameter sind das 8-stiindige Legieren fiir Pulver < 50 Vol.-% W und
das 4-stlindige Legieren fiir Pulver mit 75 Vol.-% W ausgewahlt worden. Die Sauerstoffkon-
zentrationen dieser Pulver sind in Tabelle 5.3 aufgefiihrt. Gegeniiber den Ausgangspulvern
ist keine Sauerstoffaufnahme wahrend des mechanischen Legierens festzustellen, was die
Effektivitdt der verwendeten Argon-Schutzgasatmosphéare bestétigt.

Fir eine tiefergehende Analyse der mechanisch legierten Pulver sind diese rontgendiffrak-
tometrisch untersucht worden, denn durch das Ausbilden groer Fe-W-Grenzflachen und
Einbringen von Energie wird die Bildung intermetallischer Ausscheidungen begiinstigt.

Die Ergebnisse der Untersuchungen sind in Abbildung 5.44 aufgefiihrt.
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5. Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 5.43.: REM-Aufnahmen der 8 h-lang mechanisch legierten Fe/W-Pulver ver-
schiedener W-Anteile im SE-Kontrast. a) 25 Vol.-% W, b) 50 Vol.-% W,
¢) 75 Vol.-% W, d) 75 Vol.-% W, lediglich 4 h legiert.

Tabelle 5.3.: Sauerstoffgehalte der fiir das Electro Discharge Sintering verwendeten, me-
chanisch legierten Pulver.

Pulver Sauerstoffkonzentration (Gew.-%)
2 Vol-% W 0,253 % 0,005
50 Vol.-% W 0,178 £ 0,005
75 Vol.-% W 0,140 + 0,006

Zu erwartende Reflexe sind, wie im Rahmen der Untersuchung von infiltrierten Komposi-
ten und APS-Schichten, mit vertikalen Linien hinterlegt. Dabei handelt es sich um Reflexe
des Wolframs, des Eisens, des Fe, o5 W, o5-Mischkristalls, sowie der intermetallischen Pha-
sen Fe, Wy und Fe,W. Den Diffraktogrammen ist zu entnehmen, dass fiir alle Pulver trotz
langer Mischdauern von bis zu 8 h lediglich reine Wolfram- und reine Eisen-Bestandteile
enthalten sind. Eine erhohte Intensitat ist weder aufgrund von Beugung am erwahnten
Mischkristall, noch an den intermetallischen Phasen zu erkennen. Der nicht spezifizierte
Peak bei ca. 36° aller Proben ist ein Wolfram-Peak, der durch die Cu-Kg-Strahlung
erzeugt wird. Primar basiert die Strukturanalyse auf der Cu-K,-Strahlung, jedoch besitzt

die verwendete Quelle keinen Monochromator.
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Abbildung 5.44.: Diffraktogramme der 8 h-lang mechanisch legierten Fe/W-Pulver ver-
schiedener W-Anteile.

5.5.2. Mikrostrukturelle Charakterisierung der EDS-Komposite

Mit den groberen manuell gemischten und mit den mechanisch legierten Pulvern sind
mittels EDS Komposite hergestellt worden. Eine exemplarische Probe, die aus mechanisch
legiertem, 50 Vol.-% W-haltigen Pulver erzeugt wurde, ist in Abbildung 5.45 zu sehen.
Die Probe ist 3 mm hoch und besitzt einen Durchmesser von 19 mm. Thre Oberfliche ist
eben, jedoch mikroskopisch rau. Ursache hierfir ist eine weniger effektive Verdichtung
der Pulver in einem bis zu 300 pm dicken Bereich an der Ober- und Unterseite der
Proben. Die folgenden Ergebnisse beziehen sich auf das groflere, homogen verdichtete
Volumen der Proben. Eine explizite Analyse des Wolfram-Gehaltes mittels ICP-OES ist
fir EDS-Komposite, anders als fiir APS-Schichten, nicht erforderlich, da die Menge der
Konstituenten im Komposit gut kontrolliert werden kann. Die Auftragung der Ergebnisse
iber dem Wolfram-Gehalt bezieht sich somit in identischer Weise auf den nominellen
und den tatséchlichen Wolfram-Anteil.

Abbildung 5.45.: Exemplarische, makroskopische Aufnahme einer durch EDS hergestellten
Probe.
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5. Ergebnisse und Diskussion

Komposite aus manuell gemischtem Pulver

In Abbildung 5.46 ist die mittels quantitativer Bildauswertung berechnete Restporo-
sitdt der manuell gemischten Pulver iiber dem Wolfram-Anteil aufgetragen. Gezeigt
werden Messergebnisse von Proben, die durch 72 kJ und durch 80 kJ Entladeenergie
der Kondensatoren (90 und 100 %) verdichtet wurden. Der uniaxiale Pressdruck betrug
in allen Fallen 388 MPa. Zu erkennen ist eine deutliche Zunahme der Restporositat
mit steigendem Wolfram-Anteil in den Kompositen. Wéhrend in reinen Eisenproben
maximal 2,5 Vol.-% Poren gemessen werden, weisen die 75 Vol.-% W-haltigen Proben
bis zu 32 Vol.-% Porositit bei 72 kJ Entladeenergie auf. Der Vergleich der dargestellten
Messverldufe zeigt des Weiteren, dass eine hohere Entladeenergie zu einem dichteren
Geflige fithrt. Speziell fiir die 75 Vol.-% W-haltigen Proben ist dies ausgepragt. Hierin
kann die Porositit von 32 Vol.-% durch eine Erhohung der Entladeenergie um 8 kJ auf
20 Vol.-% reduziert werden. Dies ist insbesondere bemerkenswert, weil die Verlustleistung

der EDS-Anlage fiir hohe Entladeenergien (wie hier verwendet) progressiv steigt [130].
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Abbildung 5.46.: Ergebnisse der Porositdtsmessungen von EDS-Kompositen manuell
gemischter Pulver verschiedener Wolfram-Anteile nach quantitativer
Bildauswertung.

Der Grund fiir die Kurvenverlaufe ist mit den Verdichtungsmechanismen des EDS zu
begriinden. Allgemein werden die Pulver durch den lokal erhdhten Ohm’schen Widerstand
an den Kontaktpunkten erwirmt. Im Sinne einer Reduzierung freier Oberfliche werden
hierdurch Diffusionsprozesse gestartet. Simultan entfestigt das Pulver und wird uniaxial
verpresst. Zwar betrigt die Warmekapazitat des Wolframs lediglich ein Drittel dessen
von Eisen (138 zu 449 Jkg ' K ') und kann somit deutlich schneller erwirmt werden,
jedoch liegt die Liquidustemperatur ca. 1900 K héher. Zuséatzlich ist die elektrische sowie
die thermische Leitfahigkeit des Wolframs héher als die des Eisens und es finden sich

deutlich weniger Oxide an seiner Pulver-Oberfliche, wie die Sauerstoff-Analyse ergab. In
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5.5. Fe/W-Komposite mittels Electro Discharge Sintering

der Folge wird weniger elektrische Energie an den Kontaktzonen von Wolfram-Partikeln
in Warme dissipiert, die auBerdem schneller in ein groBeres Volumen abgeleitet wird. Als
Kombination dieser Mechanismen ist die homologe Temperatur des Wolframs geringer als
die des Eisens, sodass Diffusionsprozesse in deutlich geringerem Umfang stattfinden. Das
uniaxiale Pressen hat aufgrund der héheren Festigkeit des Wolfram-Pulvers gegeniiber
dem Eisenpulver mit zunehmendem Wolfram-Gehalt ebenfalls einen geringeren Einfluss.
Als Kombination der vorausgehenden Aussagen ist generell eine hohe Restporositat in
hoch-Wolfram-haltigen Kompositen zu verzeichnen, die jedoch mit héherer Entladeener-
gie abnimmt. Diese Erklarung wird gestiitzt durch die in Abbildung 5.47 dargestellten
exemplarischen Gefiige-Aufnahmen der Komposite mit 0 und 50 Vol.-% Wolfram.

OVol-% W |

50 Vol-% W

boi; e
7 g5

Abbildung 5.47.: REM-Aufnahmen mittlerer und hoher optischer Vergréerung von EDS-
Kompositen, die aus manuell gemischtem Pulver hergestellt wurden.
a) 0 Vol.-% W, b) 50 Vol.-% W.

In Teilbild a) ist das nahezu vollstédndig dichte Geftige einer reinen Eisen-Probe zu sehen.
Vereinzelte Poren sind erst bei mittlerer optischer VergroBerung zu erkennen. In Teilbild b)
sind hell dargestellte Wolfram-Bereiche und dunkle Eisen-Bereiche entsprechend der no-
minellen Zusammensetzung in gleichen Anteilen zu sehen. Die Richtung des Stromflusses
war, bezogen auf das gezeigte Geflge, horizontal orientiert. Bereits bei geringer optischer
Vergroflerung sind viele, teils grofie Poren zu beobachten. Bei hoherer Vergroflerung

zeigt sich dariiber hinaus, dass diese priméar zwischen agglomerierten Wolfram-Partikeln
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5. Ergebnisse und Diskussion

und an der Grenzfliche von Wolfram- zu Eisen-Partikeln auftreten. Deutlich ist eine
plastische Verformung der Eisen-Partikel in Folge der lokal hohen Temperatur und des
Pressdrucks zu erkennen. Das Wolfram-Pulver zeigt weder eine Verformung, noch eine
messbare Verdichtung, was die vorausgehenden Auflerungen beziiglich der Verdichtungs-
mechanismen stiitzt. Die bei geringerer VergroBerung zu beobachtende Textur des Gefliges
orthogonal zum Pressdruck geht auf eine Kombination der genannten materialspezifischen
Plastifizierung und unzureichender Durchmischung der Konstituenten zuriick, weshalb

ein mechanisches Legieren erforderlich ist.

Komposite aus mechanisch legiertem Pulver

Um die Porositdt zu minimieren, sind die beschriebenen, 8 h lang mechanisch legierten
Pulver fiir das EDS verwendet worden. Fiir 75 Vol.-% W-haltige Komposite wurde aufler-
dem das 4-stlindig legierte Pulver verdichtet. Alle Versuche wurden mit der Entladung
von 80 kJ elektrischer Energie durchgefithrt. Der Pressdruck wurde zu 282 und 388 MPa
gewéhlt. Die in Abbildung 5.48 gezeigten Messergebnisse wurden um das Ergebnis der

Porositédtsmessung von reinen Eisen-Kompositen, deren Pulver nicht legiert wurde, er-

ganzt.
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Abbildung 5.48.: Ergebnisse der Porositdtsmessungen von EDS-Kompositen mecha-
nisch legierter Pulver verschiedener Wolfram-Anteile nach quantitativer
Bildauswertung.

Die Porositatsmessung der bei 388 MPa verdichteten Komposite zeigt ein qualitativ
vergleichbares Ergebnis zu den vorausgehend beschriebenen Porositdtsmessungen der
Komposite aus manuell gemischtem Pulver. Wahrend die Porositit ebenfalls mit hoherem
Wolfram-Anteil steigt, ist sie jedoch insgesamt mit maximal ca. 8,5 Vol.-% fiir 75 Vol.-% W-
haltige Komposite deutlich reduziert. Das mechanische Legieren der Pulver fithrt demnach

bei ansonsten unverdnderten Verdichtungs-Parametern zu ca. 12 Vol.-% weniger Poren in
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diesen Kompositen. Fiir Komposite, die 50 Vol.-% W beinhalten, betragt der Gewinn mit
ca. 10 Vol.-% einen vergleichbaren Betrag. Lediglich in den 25 Vol.-% W-enthaltenden
Kompositen ist eine nur geringe Minimierung der Restporositit um ca. 3 Vol.-% zu
verzeichnen. Dieses Ergebnis korreliert mit den Beobachtungen der mikrostrukturellen
Charakterisierung der Ausgangspulver. Hier wurde eine homogene Durchmischung der
Konstituenten fir Pulver mit >25 Vol.-% W festgestellt, die offensichtlich zu einer deutli-
chen Minimierung der Porositét fiihrt.

Die Gefiige der entstehenden Komposite sind in Abbildung 5.49 aufgefiihrt. Analog zu
den bisherigen Darstellungen ist Wolfram durch helle und Eisen durch dunkle Bereiche
gekennzeichnet. Grundsétzlich spiegeln die Aufnahmen die mit héherem Wolfram-Gehalt
gemessene hohere Porositat wider. Wie bei den manuell gemischten Pulvern sind Poren
primér an Wolfram-Grenzflachen zu finden. Fiir alle Komposite ist auBerdem eine gute
Anbindung der Partikel aneinander zu beobachten. Es ist nicht zu unterscheiden, ob
Phasengrenzen durch mechanisches Legieren, oder durch die Pulver-Verdichtung mittels
EDS erzeugt wurden. Das Gefiige der Komposite entspricht des Weiteren dem des je-
weiligen Ausgangspulvers. Wahrend fiir 25 Vol.-% W-haltige Proben weiterhin einzelne,
deformierte Wolfram-Partikel in einer Eisenmatrix vorliegen (Teilbild a)), kann fir Kom-
posite mit 50 Vol.-% W keine Matrix benannt werden (Teilbild b)). Die Konstituenten
sind hier in gleichem Umfang enthalten und zeigen irregulér orientierte Lamellen, die
auf eine zufillige Anordnung der Pulver-Partikel vor dem Verdichten zuriickgehen. Fiir
75 Vol.-% W-haltige Proben (Teilbild ¢)) sind viele Wolfram-Lamellen prasent, die durch
sehr diinne Eisen-Lamellen getrennt werden. Die Zuordnung einer Matrix ist auch hier
nicht moéglich.

Mit der mikrostrukturellen Charakterisierung der Komposite, die aus manuell gemischten
und aus mechanisch legiertem Pulver erzeugt wurden, kann die Reduzierung der Rest-
porositiat von mechanisch legierten Pulvern auf drei mogliche Ursachen zurtickgefithrt
werden: Zunéchst sind aufgrund der homogeneren Verteilung der Konstituenten speziell
in hoch Wolfram-haltigen Pulvern, keine nicht-verdichtenden Wolfram-Agglomerate mehr
vorhanden, was bereits zu einer héheren Schiittdichte fiihrt. Selbst bei minimaler Verdich-
tung durch den EDS-Prozess wére die Porositdt in Kompositen aus mechanisch legiertem
Pulver somit geringer. Dariiber hinaus zeigt sich auch die Verdichtung selbst als effektiver.
Sie ist so stark ausgeprigt, dass in den Gefligeaufnahmen keine einzelnen Partikel mehr
zu unterscheiden sind. Als zweiter Mechanismus wird daher eine stirkere Aufheizung
des Wolframs aufgrund einer feineren Verteilung der Konstituenten vermutet. Wahrend
im manuell gemischten Pulver die Entstehung von Warme offenbar stark separiert im
Eisen stattfindet und das Wolfram iiber die geringe Grenzflache nur vergleichsweise
schwach erwarmt wird, fithrt die homogenere Verteilung des Wolframs in den legierten

Pulvern zu einer homogeneren Erwérmung der Konstituenten. An der hohen Anzahl von
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Abbildung 5.49.: REM-Aufnahmen mittlerer und hoher optischer Vergréferung von EDS-
Kompositen, die aus mechanisch legiertem Pulver hergestellt wurden.
a) 25 Vol.-% W, b) 50 Vol.-% W, ¢) 75 Vol.-% W, d) 75 Vol.-% W,
lediglich 4 h legiert.




5.5. Fe/W-Komposite mittels Electro Discharge Sintering

Fe-W-Grenzen wird viel elektrische Energie dissipiert, die in ein gegeniiber dem manuell
gemischten Pulver geringeres, angrenzendes W-Volumen einer Lamelle transportiert wird.
Dariiber hinaus werden die diinnen Wolfram-Lamellen zuséatzlich durch allseitig umlie-
gendes Eisen, in dem aufgrund einer geringen elektrischen Leitfadhigkeit mehr Energie
dissipiert wird als im Wolfram, erwarmt. Auch die starke Verzerrung der Metallgitter
durch das mechanische Legieren fiithrt wahrscheinlich zu einer hoheren Energicentladung
aufgrund geringerer elektrischer Leitfihigkeit. Durch die allgemein hohere Temperatur
sinkt letztlich die Festigkeit des Wolframs, in dessen Folge das axiale Pressen effektiver ist.
Ein dritter moglicher Mechanismus, der zur Reduzierung der Porositéit fithren kann, ist
aus dem Supersolidus Liquid Phase Sintering (SLPS) von legierten Stahl-Puvern bekannt.
Die dabei verwendeten Materialien weisen ein niedrigschmelzendes Eutektikum auf, das
die Pulverpartikel netzwerkartig durchdringt. Bei Uberschreiten der Sintertemperatur
schmelzen die eutektischen Bereiche auf und Teile der Pulverpartikel gleiten aneinander
ab. Dies fiihrt insbesondere bei einem &dufleren Druck zu einer raschen Verdichtung der
Pulver [197]. Zwar kann ein Aufschmelzen des Eisens in den Fe/W-Pulvern nicht beobach-
tet werden, dennoch kénnte die starke Entfestigung des Eisens zu einem &hnlichen Effekt
wie beim SLPS fiihren, indem eine hohe plastische Deformation der Eisen-Bestandteile
unter Wirkung des &ufleren Pressdrucks stattfindet. In der Folge ordnen sich die einzel-
nen Partikel-Bestandteile glinstig im Spannungsfeld an, was zu einer Reduzierung der
Porositat fiithrt. Die Ausbildung einer darauf basierenden Textur konnte zumindest fiir
Komposite aus manuell gemischtem Pulver bereits beobachtet werden (vgl. Abb. 5.47).
Wie vorausgehend beschrieben wurde, wird die homogenere Verteilung der Konstitu-
enten durch das mechanische Legieren von erhéhten Eigenspannungen begleitet. Dies
wird durch die Beobachtung bestatigt, dass viele der 8 h lang legierten, 75 Vol.-% W-
haltigen Komposite ein von der Probenmitte ausgehendes Rissnetzwerk aufweisen. Dies
ist wahrscheinlich das Ergebnis einer Superposition von herstellungsbedingten, thermo-
mechanischen Spannungen und Eigenspannungen des Pulvers. Als Moglichkeiten, die
Rissbildung zu unterbinden, wurden ein geringerer Pressdruck wéhrend der Verdichtung
und eine kiirzere Legier-Dauer identifiziert. Eine thermische Nachbehandlung der Pulver
ist allgemein ebenfalls méglich, wurde jedoch nicht durchgefiihrt, um die Ausbildung von
Oxiden und intermetallischer Phase zu vermeiden.

Die Ergebnisse der Porositédtsmessung von Kompositen, die mit 282 MPa aus 8 h lang
legiertem Pulver verdichtet wurden, sind ebenfalls in Abbildung 5.48 aufgefiithrt. Der
niedrigere Pressdruck fihrt demnach zu geringerer Restporositat der Komposite, was
besonders fiir hohere Wolfram-Gehalte ausgepragt ist, fiir die aufgrund der héheren Rest-
porositit allgemein ein groferes Potenzial fiir weitere Verdichtung besteht. Die Porositét
aller Proben kann somit auf <2 Vol.-% gesenkt werden. Eine mogliche Erklarung fiir diese

Charakteristik ist das Ausbilden geringerer Kontaktflichen zwischen Pulver-Partikeln
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durch einen niedrigeren Pressdruck vor dem Einleiten des elektrischen Stroms, wodurch
der Ohm’sche Widerstand erhéht wird. In der Folge werden die Proben starker erwérmt.
Da dieses giinstige Verhalten im Rahmen von Vorversuchen mit manuell gemischten
Pulvern nicht beobachtet wurde, sind die thermo-physikalischen und mechanischen Un-
tersuchungen an Kompositen durchgefithrt worden, die noch mit 388 MPa verdichtet
wurden.

In einzelnen Féllen sind auch in den durch 282 MPa verdichteten Kompositen, die 75 Vol.-
% W enthalten, Risse aufgetreten. Es sind daher 4 h lang mechanisch legierte Pulver dieser
Zusammensetzung bei 282 MPa verdichtet worden. Die entstehenden Komposite weisen
aufgrund der weniger homogenen Verteilung der Konstituenten und den beschriebenen
Verdichtungsmechanismen eine gesteigerte Porositiat gegentiber Kompositen aus 8 h lang
legierten Proben auf. Die Porositat betragt ca. 5,5 Vol.-% (vgl. Abb. 5.48), dafiir sind die
Proben jedoch Riss-frei. Das Geflige eines exemplarischen Komposits ist zusammen mit
den Gefiigen der Proben aus 8 h lang legierten Pulvern in Abbildung 5.49 d) aufgefiihrt.
Abgesehen von der erhéhten Porositdt und der weniger homogenen Phasenverteilung sind
keine Unterschiede der gezeigten 75 Vol.-% W enthaltenden Geflige gegeniiber der langer
legierten Variante zu sehen.

Im Rahmen einer detaillierteren mikrostrukturellen Untersuchung der Komposite sind
speziell die Fe-W-Grenzflachen untersucht worden. Fiir die Komposite hoher Wolfram-
Anteile (>50 Vol.-%), die aus 8 h lang legiertem Pulver mit 388 MPa verdichtet wurden,
sind EDX-Linienanalysen durchgefiihrt worden. Aufnahmen der Geflige-Ausschnitte bei
hoher optischer Vergréfierung und die Ergebnisse der EDX-Analyse sind in Abbildung 5.50
dargestellt. Helle Bereiche entsprechen Wolfram, dunkle Eisen. Die detaillierte Analyse
der 25 Vol.-% W-haltigen Komposite wird im Anschluss vorgenommen.

Anhand der EXD-Linienanalyse tiber Fe-W-Grenzflichen hinweg ist fiir das 50 Vol.-%
W-haltige Komposit in Teilbild a) eine ca. 500 nm breite Diffusionszone von Wolfram in
das Eisen zu sehen. Sie besteht zu ca. 95 At.-% aus Eisen und zu 5 At.-% aus Wolfram.
Die Linienanalyse der 75 Vol.-% W-haltigen Probe ist aufgrund der feinen Lamellen bei
ca. 5-fach hoherer optischer Vergrofierung durchgefiithrt worden. Die in Teilbild b) zu
sehenden, helleren Bereiche des Gefiiges entsprechen nach Aussage der EDX-Analyse
Wolfram, was mit der Stochiometrie des Fe-W-Mischkristalls iibereinstimmt. Die etwas
dunkleren Bereiche sind ehemalige Eisen-Lamellen, die nach dem EDS aus ca. 60 At.-%
Eisen und 40 At.-% Wolfram bestehen. Da keine Phase bekannt ist, die dieser Stochio-
metrie entspricht, handelt es sich hierbei offenbar um fein aufgeléste Bereiche von zwei
Phasen, die gemittelt zu der genannten Zusammensetzung fithren. Dies wurde bereits
bei der Fliissigphaseninfiltration beobachtet. Unter Berticksichtigung der Stéchiometrie
und der Ausscheidungsdynamik intermetallischer Fe/W-Phasen handelt es sich hierbei
voraussichtlich um ein Mischgefiige aus 85 % Fe, W und 15 % Feg gs W, 5. Da die Zone
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Abbildung 5.50.: REM-Aufnahmen hoher optischer Vergréfierung von 50 und 75 Vol.-
% W-enthaltenden EDS-Kompositen, die 8 h-lang mechanisch legiert
wurden, sowie EDX-Linienanalyse iiber Fe-W-Grenzen. a) 50 Vol.-% W,
b) 75 Vol-% W.

mit Wolfram durchsetzt ist, ist die Existenz reinen Eisens auszuschliefen.

Eine detaillierte Analyse der Fe-W-Grenzfliche von 25 Vol.-%-W haltigen Kompositen
wurde anhand einer TEM-Analyse durchgefithrt, da in REM-Aufnahmen lediglich eine
scharfe Abgrenzung beider Materialien zu beobachten ist. Exemplarisch ist diesbeziig-
lich in Abbildung 5.51 eine Hellfeld-Aufnahme einer TEM-Lamelle zu sehen. Invers zu
REM-Aufnahmen erscheint darin Eisen hell und Wolfram dunkel. Abbildung 5.52 a)
zeigt dartiber hinaus eine Hellfeld-Aufnahme hoherer optischer Vergrofierung der Fe-W-
Grenzflache des rot umrandeten Bereichs aus Abbildung 5.51.

Auch bei hoher Vergroflerung ist eine klare Abgrenzung zwischen Eisen- und Wolfram-
Bereichen zu erkennen. Eine messbare Diffusion von Wolfram in Eisen ist somit, anders als
bei hoher-Wolfram-haltigen Kompositen, auszuschlieflen. Aufgrund der guten Grenzfldche
sind mit Hinblick auf eine Koharenz von benachbarten Koérnern beider krz Materialien,
die zu epitaxial orientierten Kérnern und somit hoher Leitfadhigkeit fiihrt, Elektronenbeu-
gungsmuster untersucht worden (Abb. 5.52, Teilbild b)). Dafiir ist die TEM-Lamelle so
ausgerichtet worden, dass das Beugungsmuster bei Positionierung des Elektronenstrahls
auf dem indizierten Fe-Korn auf die Fe[100]-Achse des Gitters hinweist. Die Position

der Lamelle wurde bei gleichbleibender Orientierung so verdndert, dass sukzessive die
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Abbildung 5.51.: TEM-Lamelle aufgenommen im Hellfeld-Modus. Die Lamelle wurde aus
einem 25 Vol.-% W-enthaltenden EDS-Komposit heraus getrennt. Der
rot umrandete Bereich ist vergrofert in Abb. 5.52 dargestellt.

Abbildung 5.52.: TEM-Aufnahme einer Lamelle, die aus einem 25 Vol.-% W-enthaltenden
EDS-Komposit heraus getrennt wurde, im Hellfeld-Kontrast und zuge-
horige Elektronen-Beugungsmuster.

in Teilbild a) indizierten Positionen W1, W2 und W3 untersucht werden konnten. Die
assoziierten Beugungsmuster sind in Teilbild b) gezeigt. Fiir eine existierende Kohérenz
der untersuchten W-Gitter zum Gitter des Fe-Korns wiirde die Elektronenbeugung zu
erkennbaren Mustern fithren, was jedoch nicht der Fall ist. Eine Kohérenz der benachbar-
ten Materialien kann somit ausgeschlossen werden, was auf einem zu groflen Unterschied
der Gitterparameter von ap.=3,8 A und aw=3,1 A beruht. Weiterhin ist aufgrund der
variierenden Beugungsmuster von W1 bis W3 eine Wolfram-Korngréfie unterhalb der
jeweiligen Abstande (<150 nm) abzuleiten.

Rontgendiffraktometrische Untersuchungen ergénzen die vorausgehend beschriebenen
Ergebnisse der detaillierten Grenzflichen-Analyse, indem sie Aufschluss tiber kristallogra-
fische Strukturen der Gefiige erméglichen. Die entsprechenden Diffraktogramme der 25
bis 75 Vol.-% W enthaltenden Komposite, die aus 8 h lang legiertem Pulver bei 388 MPa
verdichtet wurden, sind in Abbildung 5.53 aufgefiihrt. Ergénzend ist das Ergebnis einer
75 Vol.-% W-haltige Probe, die bei 282 MPa aus 4 h lang legiertem Pulver verdichtet

wurde, dargestellt, sowie die Diffraktogramme der mechanisch legierten Ausgangspul-
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ver in Form gestrichelter Messschriebe. Gezeigt wird lediglich der Bereich des jeweils
intensivsten Wolfram- und Eisen-Reflexes von 36 bis 46°, in dem ebenfalls Reflexe des

Feg g5 Wy g5-Mischkristalls sowie der intermetallischen Phasen Fe; W4 und Fe, W enthalten

sind.
Pulver Komposit
75Vol-% W ———
A o A %+ Ollsovol-%W -—- ——
25Vol-%W ===  ——
‘ + Fe
= L it e 8N || % Feg,95Wo,05
3 A Fe;Ws
= O Fe, W
8 . Ah x W
2 : B
[
N /80
&
"y
JoL8h |
36 38 40 42 44 46

20()

Abbildung 5.53.: Diffraktogramme von EDS-Kompositen, die aus 4 bzw. 8 h-lang me-
chanisch legierten Fe/W-Pulvern verschiedener W-Anteile hergestellt
wurden.

Fiir alle Komposite ist, wie in den Diffraktogrammen der Pulver, eine ausgepréigte
Intensitdt beim Wolfram-Reflex von 40° zu erkennen. Auf das Wolfram ist auch der
nicht-spezifizierte Peak bei ca. 36, 2° zurtickzufiihren, der sowohl fir die Pulver, als auch
fiir die Komposite zu sehen ist, und durch die Cu-Kg-Strahlung hervorgerufen wird.
Waiéhrend der Peak aller Proben beim Wolfram-Reflex durch den Verdichtungsprozess
unverandert bleibt, sind fiur die Intensitdten auf Hohe des Eisen-Reflexes mit zuneh-
mendem Wolfram-Anteil in den Kompositen Veranderungen gegentiber dem mechanisch
legierten Pulver zu beobachten, was auch schon fiir die APS-Schichten beobachtet wurde.
Im 25 Vol.-% W-haltigen Komposit wird der urspriingliche Peak, der fiir das Pulver mit
dem Eisen-Reflex bei 45° tibereinstimmt, leicht in Richtung des Mischkristall-Reflexes
(44, 5°) verschoben. Dies indiziert eine begrenzte Diffusion von Wolfram in Eisen-Bereiche.
Fiir 50 Vol.-% W-haltige Komposite ist diese Verschiebung ebenfalls zu sehen, wobei
die Intensitit des Peaks abnimmt. Im Gegenzug ist ein zweites Maximum vergleichbarer
Intensitdt zu erkennen, das exakt mit dem Reflex des Mischkristalls bei ca. 44, 5° iiberein-
stimmt. Das Ergebnis korreliert mit der Aussage der EDX-Linienanalyse fiir diese Probe,
wonach die entsprechende Zusammensetzung des Mischkristalls an der W-Fe-Grenzflache
nachgewiesen wurde. Unabhéngig von der Legierungsdauer und der uniaxialen Presskraft
des EDS belegen die Diffraktogramme der 75 Vol.-% W-haltigen Komposite iibereinstim-
mend sowohl die Existenz des Mischkristalls, als auch die der intermetallischen Phase
Fe;Wj. Reines Eisen ist demnach nicht mehr zu erkennen. Auch dieses Ergebnis stimmt

mit den Beobachtungen der EDX-Linienanalyse iiberein und belegt insbesondere die
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5. Ergebnisse und Diskussion

Vermutung, dass die ehemaligen Eisen-Lamellen nach dem EDS aus ca. 85 % Fe, W, und
15 % Fey 95 W o5 bestehen.

Neben der Existenz von intermetallischer Phase konnen Oxide die fiir FGMs der Ersten
Wand relevante thermische Leitfahigkeit reduzieren. Analog zur vorgestellten Sauer-
stoffmessung der mechanisch legierten Pulver wurde die Sauerstoffkonzentration der
Komposite nach dem EDS mittels Tréagergas-Heiflextraktion gemessen. Die Ergebnisse
sind gemeinsam mit den Sauerstoffgehalten der mechanisch legierten Pulver sowie der

reinen Ausgangspulver Fey ¢ und W1, in Abbildung 5.54 aufgefiihrt.
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Abbildung 5.54.: Sauerstoffkonzentration von EDS-Kompositen verschiedener Wolfram-
Anteile, die aus 8 h-lang mechanisch legiertem Pulver hergestellt wurden.
Erganzend hierzu ist die Sauerstoftkonzentration der mechanisch legier-
ten Pulver und der Ausgangspulver Feg ¢ und W,,_, aufgefiihrt.

Wie schon erwédhnt, zeigen die mechanisch legierten Pulver keine Zunahme der Sauer-
stoffkonzentration. Entsprechend der nominellen Zusammensetzung liegt diese linear
zwischen der des verwendeten Eisen- bzw. Wolframpulvers. Durch das Verdichten an
natiirlicher Atmosphére steigt der Sauerstoff-Gehalt um maximal 0,05 Gew.-% auf insge-
samt 0,31 Gew.% fir Komposite, die 25 Vol.-% Wolfram enthalten. Mit zunehmendem
Wolfram-Anteil ist die Oxidation wéhrend der Verdichtung schwécher ausgepragt. Die
starkere Oxidationsneigung des Eisens gegeniiber Wolfram ist auch fir die APS-Schichten
beobachtet worden, die beim Spritzen jedoch sogar zu Sauerstoffkonzentrationen in Hohe
von ca. 2,1 Gew.-% fithrte (vgl. Abb. 5.30). Das vorliegende Ergebnis ist als positiv
zu bewerten, denn der generell erhéhte Sauerstoff-Gehalt der Proben, die viel Eisen
aufweisen, kann somit auf die Kontamination des verwendeten Eisen-Pulvers bezogen
werden, nicht auf den EDS-Prozess. Ein Glithen dieses Ausgangspulvers in reduzierender
Atmosphére kénnte somit zu einer signifikant geringeren Sauerstoffkonzentration in den
Kompositen und somit zu hoherer thermischer Leitfahigkeit und mechanischer Festigkeit

fuhren.
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Anhand der mikrostrukturellen Charakterisierung der EDS-Komposite kann im Rahmen
einer vorlaufigen Evaluierung eine generelle Eignung fiir die Verwendung in FGMs fest-
gehalten werden. In den Kompositen, die weniger als 75 Vol-% W enthalten, wurde ein
homogenes, dichtes Gefiige ohne die Existenz von intermetallischer Phase oder Rissen
festgestellt. In den 75 Vol-% W-haltigen Proben ist zwar die Fe,Wg-Phase nachgewiesen
worden, diese wird aber auf die hohe Anzahl der Grenzflichen und die geringe Lamel-
lenbreite zuriickgefithrt. Ein Anpassen der Parameter des mechanischen Legierens zu
kiirzeren Zeiten ist folglich eine vielversprechende Mafinahme, um die Bildung der inter-
metallischen Phase zu unterbinden und somit zu einem geeigneten Gefiige zu gelangen.
Um die Eignung der Komposite als FGM weitergehend zu analysieren, sind thermo-
physikalische und mechanische Untersuchungen durchgefithrt worden, deren Ergebnisse

in den folgenden Teilkapiteln vorgestellt werden.

5.5.3. Thermo-physikalische Charakterisierung der EDS-Komposite

Analog zur thermo-physikalischen Charakterisierung der APS-Schichten sind die EDS-
Komposite mit Hinblick einer Verwendung als FGM fiir die erste Wand untersucht
worden. Es werden hier zunédchst die Ergebnisse der Dilatometrie behandelt, danach die

der Messungen zur thermischen Leitfidhigkeit.

Thermische Ausdehnung von EDS-Kompositen

Die Dilatometrie gibt Aufschluss tiber thermisch induzierte Ausdehnungen der untersuch-
ten Proben. Sie bietet somit die Moglichkeit, eine Eignung der Komposite als FGM zur
Umverteilung thermisch induzierter Makrospannungen zu priifen.

Die Messungen relativer Léngendnderungen von Kompositen aus 8 h lang mechanisch
legierten Pulvern verschiedener Wolfram-Gehalte ist in Abbildung 5.55 zu sehen. Darin
ist das Verhalten wahrend des Aufheizen bis zum Ende der 15-miniitigen Haltestufe bei
1060°C aufgefiihrt, sowie durch Kreuze eine bleibende Léngung der Proben gegeniiber
der Ursprungsléange vor der Messung.

Alle Proben zeigen bis 600°C eine lineare Dehnung, die mit geringerem Wolfram-Anteil in-
tensiver ausgepragt ist. Dies stimmt mit dem beobachteten Verhalten von APS-Schichten
iiberein und geht auf einen geringeren thermischen Ausdehnungs-Koeffizienten des Wolf-
rams zuriick. In den Kompositen, die 50 bzw. 25 Vol.-% Wolfram enthalten, ist fir
héhere Temperaturen bis ca. 850 bzw. 900°C eine degressive Zunahme der thermischen
Ausdehnung zu beobachten, sodass zum Ende dieses Temperaturfensters keine Ausdeh-
nung mehr stattfindet. Das Verhalten kann mit dem Effekt der Magnetostriktion erklért

werden und der Beobachtung, dass die Proben nach der Herstellung magnetisiert sind.
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Abbildung 5.55.: Relative Langenanderungen der EDS-Komposite verschiedener Wolfram-
Anteile. Die bleibende Langendnderung ist als Kreuz bei Raumtempera-
tur eingezeichnet.

Magnetostriktion beschreibt allgemein die elastische Deformation von ferromagnetischen
Stoffen aufgrund der koaxialen Ausrichtung von Weiss’schen Bezirken. Durch diese stoflen
sich die magnetischen Dipole ab und das Volumen nimmt mit zunehmender Unterkiihlung
unter die Curie-Temperatur T leichtgradig zu [83]. Fir den vorliegenden Fall eines
magnetisierten Materials ist die Volumenzunahme unterhalb der Curie-Temperatur be-
sonders ausgepragt. Wird dieses Material auf Temperaturen nahe der Curie-Temperatur
(ca. 770°C fiir Eisen [83]) erwiarmt, nehmen die magnetischen Momente wieder ab. Mit
iiberschreiten von T sind die magnetischen Dipole schliefllich regellos ausgerichtet,
wodurch die Magnetostriktion entfillt. Die Abnahme der magnetischen Momente wird
allgemein und bei den vorliegenden Untersuchungen durch eine geringe Volumenkon-
traktion begleitet, die die thermische Ausdehnung kompensiert. Es entstehen somit die
charakteristischen Messschriebe der 25 und 50 Vol.-% W-haltigen Proben. Auch ein
Nachsintern kann allgemein hierzu fiithren, passt aufgrund der geringen Porositét jedoch
nicht zu der vergleichsweise starken Reduzierung der Léngendnderung.

Nach dem Ende des Plateaus (oberhalb 850 bzw. 900°C) steigen die Kurven wieder
und zeigen bei 910°C eine kleine Stufe, die der a-y-Umwandlung zuzuordnen ist. Sie
ist im 75 Vol.-%-haltigen Komposit nicht zusehen, weil hier bereits ab ca. 850°C eine
exzessive Lingung einsetzt. Diese ist auch fiir die anderen Komposite zu sehen, setzt
mit abnehmendem Wolfram-Anteil jedoch erst bei hoheren Temperaturen ein. Wahrend
der 15-mintitigen isothermen Haltephase bei 1060°C nimmt die Dehnung weiter zu und
geht auch wahrend des Abkiihlens nicht zuriick, wie anhand der eingezeichneten Kreuze
bei Raumtemperatur zu erkennen ist. Es ist somit zu schlussfolgern, dass es sich um
eine diffusionsgesteuerte, umwandlungsplastische Dehnung handelt. Die héhere Anzahl

von Fe-W-Grenzen bei hoherem Wolfram-Gehalt fithrt vor diesem Hintergrund zu einem
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Einsetzen der Umwandlung bei niedrigeren Temperaturen.

Abbildung 5.56 zeigt beispielhaft das Geflige der 25 Vol.-% W-haltigen Probe nach der Mes-
sung thermischer Langendnderungen. Wahrend vor der Messung weder intermetallische
Ausscheidungen, noch viele Poren enthalten waren, sind nun beide Charakteristika deut-
lich ausgeprégt. Die exzessive Langung ist folglich auf eine Leerstellendiffusion wahrend
der Ausbildung intermetallischer Ausscheidungen zuriickzufithren. Diese Kirkendall-Poren
waren bereits in den APS-Schichten direkt nach der Abscheidung auf Substrate hoher
Temperatur beobachtet worden. Diese Erkldrung begriindet auch, dass die gemessene
plastische Dehnung des 75 Vol.-% W-haltigen Komposits nach Abbildung 5.55 geringer ist,
als die der niedriger W-haltigen Komposite. Anhand der EDX- und XRD-Untersuchungen
wurde in diesem Komposit bereits nach der Herstellung viel intermetallische Phase nach-
gewiesen, sodass bei der Erwdrmung ein geringeres Potenzial fir weitere Ausscheidungen

existiert.

Abbildung 5.56.: Gefiige des 25 Vol.-% W-haltigen Komposits nach Messung der thermi-
schen Langenénderung.

Fiir die Verwendung der Komposite als FGM betragt die obere, zulissige Temperatur-
grenze aufgrund der a-y-Umwandlung des RAFM-Stahls zwar ohnehin 800°C, sodass
die exzessive Bildung der Fe,Wg-Ausscheidungen ausbleibt, jedoch wéren einzelne Tem-
peraturiiberschreitungen dariiber aufgrund eines moderaten Volumensprungs legitim.
Mit den neuen Erkenntnissen der Ausscheidungsdynamik in Fe/W-Kompositen ist diese
Temperaturgrenze umso dringlicher einzuhalten.

Nach der Charakterisierung des allgemeinen thermischen Ausdehnungsverhaltens ist fiir
die Verwendung der Komposite in einem FGM schliellich noch zu kléren, ob die thermische
Ausdehnung bis zur genannten Temperatur-Obergrenze mit der Zusammensetzung der
Konstituenten korreliert. In Abbildung 5.57 ist daher der thermische Ausdehnungskoeffizi-
ent im Temperaturbereich 200-800°C {iber dem Wolfram-Gehalt der Komposite aufgefiihrt.
Analog zu den Ergebnissen der mit APS hergestellten Schichten zeigen die EDS-Komposite

ein lineare Interpolation, die lediglich deshalb konstant iiber der mathematisch-linearen
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Interpolation von Literaturdaten liegt, weil letztere fiir das Temperaturfenster 20-400°C
ermittelt wurden. Die EDS-Komposite sind auf Grundlage der Bewertung thermischer

Ausdehnung folglich fiir die Verwendung in FGMs geeignet.

20,0 :
—m— Messung
175 - - --lineare Interpolation|
! von Literaturdaten

thermischer Ausdehnungskoeffizient
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Abbildung 5.57.: Thermische Ausdehnungskoeffizienten im Temperaturbereich von 200-
800°C, die aus den relativen Langenénderungen von EDS-Kompositen
berechnet wurden.

Wairmekapazitat und Temperaturleitfahigkeit von EDS-Kompositen

Aufgrund des Erfordernisses einer hohen thermischen Leitfahigkeit von Kompositen, die
in der ersten Wand implementiert werden, wurden die Warmekapazitit und die Tempe-
raturleitfdhigkeit der hergestellten EDS-Komposite bestimmt.

Die Ergebnisse der Warmekapazitiats-Messungen, die fiir EDS-Komposite unterschied-
licher Wolfram-Gehalte mittels DSC bestimmt wurden, sind in Abbildung 5.58 a) zu
sehen. Analog zu den Messergebnissen der APS Schichten zeigen hoher Wolfram-haltige
Komposite eine niedrigere spezifische Wéarmekapazitét. Die Messschriebe aller Komposite
<75 Vol.-% W weisen im Temperaturbereich 200-780°C eine progressive Steigung auf,
die bei 780°C in einem Maximum miindet und anschlieend wieder abnimmt. Analog
zu den Erklarungen zur Dilatometrie ist das Maximum auf eine Umwandlung des ferro-
magnetischen Eisens in paramagnetisches zuriickzufiihren. Die Breite des Peaks stiitzt
auflerdem die Erklarungen zum beobachteten Plateau der Messschriebe zur thermischen
Langendnderung. Im reinen Eisen, sowie im 25 Vol.-% W-haltigen Komposit ist weiterhin
ein Peak bei ca. 910°C festzustellen, der der a-y-Umwandlung zuzuordnen ist. Die durch
Dilatometrie beobachte Phasenbildung bleibt aufgrund der hohen Heizrate in Hohe von

20 Kmin ' aus (vgl. Dilatometrie: 3 Kmin ™).

Die Ergebnisse der mittels LFA gemessenen Temperaturleitfihigkeit sind in Abbil-
dung 5.58, Teilbild b), aufgefithrt. Anders als fiir die APS-Schichten ist keine deutliche
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Abbildung 5.58.: Spezifische Warmekapazitit (a) und Temperaturleitfahigkeit (b) der
EDS-Komposite verschiedener Wolfram-Anteile.

Abstufung der Leitfahigkeit mit unterschiedlichem Wolfram-Gehalt zu beobachten. Sie
befindet sich fiir alle Komposite innerhalb eines schmalen Bandes, das bei Raumtem-
peratur von ca. 17-22 mm?s ! reicht und bis 800°C auf 5-10 mm?s ! abnimmt. Eine
Ausnahme stellt das Komposit mit 75 Vol.%-W dar, dessen Temperaturleitfahigkeit nahe-
zu nicht abnimmt. Die geringfiigige Zunahme oberhalb von 800°C fiir Komposite hoheren
Eisen-Gehalts ist auf die bessere Leitfahigkeit des kfz Gitters gegentiber dem krz Gitter
zuriickzuftihren. Zwar nimmt die Leitfahigkeit der EDS-Komposite iiber der Temperatur
starker ab als die, der APS-Schichten, aufgrund der z.T. deutlich hoheren Leitfahigkeit bei
Raumtemperatur liegt sie jedoch bei 800°C fiir Komposite beider Herstellungsmethoden
auf einem identischen Niveau. Dabei ist anzumerken, dass das in den EDS-Kompositen
verwendete Reineisen generell eine deutlich héhere Temperaturleitfdhigkeit besitzt, als
der in den APS-Schichten verwendete X12Cr13.

Wirmeleitfahigkeit von EDS-Kompositen

Basierend auf den vorausgehend charakterisierten thermo-physikalischen Eigenschaften
der Komposite, sowie auf der nach dem archimedischen Prinzip gemessenen Dichte, kann
die Warmeleitfahigkeit der EDS-Komposite berechnet werden, um somit eine Aussage iiber
die Beféhigung, thermische Energie aus dem Reaktor zum Kiihlwasser zu transportieren,
treffen zu kénnen. Abbildung 5.59 ist das Ergebnis der Warmeleitfahigkeits-Berechnung
iiber der Temperatur (Teilbild a) und tiber dem Wolfram-Gehalt bei 200 und 800°C
(Teilbild b)) zu entnehmen. Die Dichte wurde, wie zuvor fir die APS-Schichten, als
Temperatur-unabhingig angenommen. Da die Bestimmung der Wéarmekapazitét mittels
DSC bei Raumtemperatur unzureichend genau ist, werden nur Ergebnisse fir T> 200°C
angegeben.

Wie schon fiir die APS-Schichten ist auch der Verlauf der Wérmeleitfahigkeit iiber der

Priftemperatur dhnlich dem der Temperaturleitfahigkeit. Mit Ausnahme der héheren
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Abbildung 5.59.: Warmeleitfahigkeit der EDS-Komposite verschiedener Wolfram-Anteile.
a) uber der Temperatur, b) iiber dem Wolfram-Gehalt.

Warmeleitfahigkeit des 75 Vol.-% W-haltigen Komposits liegt die Leitfahigkeit aller Pro-
ben in einem ca 5 Wm ™' K~! schmalen Band, das bei 200°C in Hohe von ca. 45 Wm ™' K~}
liegt und bis 800°C auf 25 Wm > K ! absinkt. Bei 200°C zeigt das 50 Vol-% W-haltige
Komposit die niedrigste Leitfdhigkeit, weil sich hierin nach der Herstellung relativ grofie
Anteile des Feg g5 W o5-Mischkristalls finden, der die Wérmeleitféhigkeit insgesamt redu-
ziert. Er ist zwar auch im 75 Vol.-% W-Komposit enthalten, wird hier jedoch durch die
hohe Leitfahigkeit des Wolframs kompensiert.

Gegeniiber den APS-Schichten ist bei 200°C speziell die Warmeleitfahigkeit der EDS-
Komposite geringer Wolfram-Gehalte nahezu doppelt so hoch wie die der APS-Schichten,
was auf die zuvor erwihnte hohere Leitfahigkeit reinen Eisens gegentiiber dem X12Cr13
zuriickzuftihren ist. Bei 800°C ist dafiir die Warmeleitfahigkeit der APS-Schichten etwas
héher als die der EDS-Komposite, weil die ferritischen Anteile der Komposite eine starke
Reduzierung der Warmeleitfahigkeit mit héherer Temperatur aufweisen, wie anhand
der Reineisen-Probe zu erkennen ist. Diese Abnahme findet offensichtlich in dhnlichem
Umfang im Fe-W-Mischkristall statt, denn die Kurven der <50 Vol.-% W-haltigen Kom-
posite verlaufen parallel zu der des reinen Eisens. Demgegentiber ist die Abnahme bei der
75 Vol.-% W-haltigen Probe nicht zu verzeichnen, weil der Fey osW, os-Anteil vergleichs-
weise gering ist. Das Geftige besteht nach der Herstellung aus ca. 75 Vol.-% Wolfram,
21 Vol.-% Fe;Wg und nur zu 4 Vol.-% aus Fe os W, o5, wie die Gefligeanalyse ergab. Die
niedrigere Warmeleitf&dhigkeit gegeniiber W-Vollmaterial geht folglich hauptséchlich auf
die intermetallische Phase Fe; W, und die hohe Grenzfliche im Komposit zuriick, die
offensichtlich beide weniger Temperatur-sensitiv sind als das Reineisen und der Fe-W-
Mischkristall.

Mit den jeweiligen Berechnungs-Ergebnissen zeigt sich hinsichtlich der Warmeleitfahig-
keit bei 200 und 800°C iiber dem Wolfram-Gehalt anhand von Teilbild b) ein nahezu
konstanter Verlauf. Bei 200°C liegt die Leitfahigkeit niedrig Wolfram-haltiger Komposite
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iiber der mit dem Parallel-Modell interpolierten Leitfdhigkeit von Eurofer- und Wolfram-
Literaturdaten, die im FE Modell verwendet wurde. Fiir hoch Wolfram-haltige Komposite
bei 200°C, sowie fir alle Proben bei 800°C ist die Warmeleitfahigkeit demgegeniiber
geringer als durch das Modell angenommen. Wie im Rahmen der Wéarmeleitfahigkeit
von APS-Schichten beschrieben, fiihrt dies moglicherweise zu einer Uberhitzung der
Wolfram-Schutzschicht. Kann jedoch die RAFM-Stahlstruktur um die Starke des FGM

reduziert werden, erscheinen EDS-Komposite als FGM geeignet.

5.5.4. Mechanische Charakterisierung der EDS-Komposite

Nachdem die funktionelle Befihigung von EDS-Kompositen, thermisch induzierte Ma-
krospannungen aufgrund der angepassten thermischen Ausdehnung umlagern zu kénnen,
bestatigt wurde, ist zu klaren, ob die mechanischen Kennwerte fir die Erfiilllung struk-
tureller Anforderungen ausreichen. Dies ist insbesondere wichtig, da die Stédrke der
RAFM-Stahlstruktur vor dem Kiihlkanal bei Implementierung von EDS-FGMs mogli-
cherweise zu reduzieren ist.

Mechanische Eigenschaften der EDS-Komposite wurden mittels 4-Punkt-Biegeversuchen
nach der im Durchfiihrungskapitel 4.2.4 beschriebenen Priifvorschrift B ermittelt. Da
die EDS-Komposite auch ohne eine Kerbe zwischen den inneren Auflagern brachen,
konnte auf die Kerbe verzichtet werden. Die Ergebnisse der Versuche sind anhand von
Biegespannung-Dehnung-Diagrammen in Abbildung 5.60 aufgefiihrt.

Auftillig erscheint umgehend die gegeniiber den APS-Schichten ausgeprégte Plastizitét
der 25 Vol.-% W-haltigen Komposite. Diese ist insbesondere bei hoherer Priiftemperatur
markant, ohne dass die Biegefestigkeit dabei signifikant reduziert ist. Die Unterschie-
de zwischen EDS- und APS-Kompositen hinsichtlich der plastischen Dehnung sind
mit den beschriebenen, mikrostrukturellen Beobachtungen zu begrinden. Gegeniiber
dem martensitischen, sproden Gefiige des X12Cr13 in APS-Schichten weisen die EDS-
Komposite mit 25 Vol.-% W eine weniger feste aber duktilere ferritische Matrix auf, weil
kein Kohlenstoff im Eisengitter gelost ist. AuBerdem sind die APS-Schichten mit mehr
Sprodbruch-verursachenden Oxiden und Poren durchsetzt als die EDS-Komposite. Das
duktile Bruchverhalten der genannten EDS-Komposite ist auch anhand von fraktografi-
schen Untersuchungen zu erkennen.

Abbildung 5.61 zeigt die Bruchflichen der 25 Vol.-% W-haltigen Proben nach Durchbie-
gung bei Raumtemperatur und bei 300°C (Teilbilder a) und b)) sowie die Bruchflachen der
50 und 75 Vol.-% W-haltigen Biegebalken nach Messung bei Raumtemperatur (Teilbilder
¢) und d)). Fiir die zuletzt genannten Proben sind die Bruchflachen von der Priiftem-
peratur unbeeinflusst, weshalb lediglich reprisentativ die Raumtemperatur-Priiflinge
dargestellt werden. Analog zur Fraktografie der APS-Proben wurden die Bruchflichen

erst fiir die mikroskopische Untersuchung vollstindig freigelegt, sodass keine Beldge darauf
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Abbildung 5.60.: Gegeniiberstellung der Ergebnisse der 4-Punkt-Biegeversuche fiir EDS-
Komposite verschiedener Wolfram-Anteile.

entstehen konnten.

Die beobachtete Plastizitat der 25 Vol.-% W-haltigen Proben zeigt sich durch grofiflachige,
unebene Bereiche in den Teilbildern a) und b). Diese stellen plastifiziertes Eisen dar
und werden umgeben von glatten Bereichen, aufgetrennter Wolframverbindungen. In
Teilbild b) sind die irregularen Bereiche gegentiber Teilbild a) etwas starker ausgepragt,
sodass weniger glatte Wolframoberflachen in der Bruchfliche zu erkennen sind. Dies
korreliert mit der beobachteten, hoheren Plastizitdt bei erhohter Priiftemperatur. Ob der
Bruch entlang der Grenzflichen von gesinterten Partikeln, oder entlang von Grenzflachen
innerhalb eines mechanisch legierten Partikels verlduft, ist nicht zu erkennen.

Mit hoherem Wolfram-Gehalt ist die Befihigung der EDS-Komposite zu plastischer
Dehnung nicht mehr gegeben, wie anhand von Abbildung 5.60, Teilbilder b) und c¢), zu
erkennen ist. Dabei ist die Ursache zum einen in der Zunahme des allgemein sprode
versagenden Wolfram-Anteils zu sehen, zum anderen in der Zunahme sprode versagender

Grenzflachen durch den effektiveren Legier-Prozess mit hoherem Wolfram-Anteil. Letzte-
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25 Vol.-% W, RT
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Abbildung 5.61.: Bruchflichen der getesteten 4-Punkt-Biegeproben aus EDS-Kompositen.
Mit Ausnahme von Teilbild b) sind Bruchfldichen von Proben dargestellt,
die bei Raumtemperatur getestet wurden. Teilbild b) entstand nach
Messung bei 300°C. Die Proben enthalten a) 25 Vol.-% W, b) 25 Vol.-
% W, ¢) 50 Vol.-% W, d) 75 Vol.-% W.

res fithrt auBlerdem zu einer stérker unterbundenen Versetzungsbewegung im Eisen, was
die Plastifizierbarkeit ohnehin stark begrenzt; im vorliegenden Materialsystem fithren sie
zusitzlich zur starkeren Ausbildung des Fe-W-Mischkristalls bzw. der sproden intermetal-
lischen Phase Fe, Wy, wodurch plastisches Verhalten hoch Wolfram-haltiger Komposite
weiter unterbunden wird. Gleichermaflen wird die Festigkeit hierdurch gesteigert. Die Un-
tersuchung der Bruchflachen (Abb. 5.61, Teilbilder c¢) und d)) belegt diese Interpretation
durch weniger sichtbare plastifizierte Bereiche. Ob die Bruchflichen durch intra- oder
interlamellar gebrochenes Wolfram entstanden sind, ist aufgrund der nicht sichtbaren,
kleinen Wolframkorner anders als bei den APS-Schichten nicht zu erkennen. Die Morpho-
logie der Bruchflachen weist jedoch darauf hin, dass der primére Versagensmechanismus
das Auftrennen von Lamellen- bzw. Partikelgrenzen ist.

In Abbildung 5.62 sind die aus den 4-Punkt-Biegeversuchen abgeleiteten mechanischen
Kennwerte E-Modul (Teilbild a)), FlieBgrenze (Teilbild b)) und Biegefestigkeit (Teil-
bild ¢)) tiber dem Wolfram-Gehalt aufgetragen. Qualitativ verhalten sich die Komposite

entsprechend der mathematischen, linearen Interpolation von Literaturdaten bei Raum-
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Abbildung 5.62.: Mechanische Kennwerte aus den den 4-Punkt-Biegeversuchen fiir EDS-
Komposite iiber dem Wolfram-Anteil fiir Temperaturen von 20-300°C.
a) E-Modul, b) Fliefigrenze, c¢) Biegefestigkeit.

temperatur.

Fiir den E-Modul zeigt sich anhand des Teilbildes a), dass dieser fiir 75 Vol.-% W-haltige
Komposite quantitativ mit dem Wert des mathematischen Modells tibereinstimmt. Kom-
posite mit 25 und 50 Vol.-% W weisen hingegen einen geringeren E-Modul auf als die
mathematische Interpolation annimmt. Dies ist zunéchst mit den ferritischen anstatt
martensitischen Bestandteilen dieser Komposite zu begriinden. Der E-Modul reinen Eisens
betragt bei Raumtemperatur lediglich 196 GPa, wahrend RAFM-Stahl 220 GPa erreicht.
Die Komposite weisen auBerdem die Existenz fester Wolfram-Partikel auf. Das Phdnomen
von Mikroplastizitdt vor festen Ausscheidungen und eine damit einhergehende Absenkung
des E-Moduls ist bei Gusseisen mit Kugelgraphit gut dokumentiert [198, 199]. Auch hier
erreicht der E-Modul einen gegeniiber der ferritischen Eisenmatrix um bis zu 35 GPa
reduziertes Maximum von lediglich ca. 160-180 GPa [83]. Im Fall der 75 Vol.-% W-haltigen
Komposite ist dieser Effekt moglicherweise ebenfalls zu verzeichnen. Das reine Eisen ist
hier jedoch vollsténdig durch Fej g5 W g5+Fe, W ersetzt. Da die darin enthaltenen 85 %
Fe, Wy einen hohen E-Modul und eine hohe Flieigrenze aufweisen (Ep.;we(RT)=356 GPa,
bzw. R 2. rerwe(RT))=1800 MPa [108]), wird in den 75 Vol.-% W-Kompositen relativ
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betrachtet ein hoherer E-Modul gemessen als in Proben, die lediglich reines Eisen bzw.
den Fe-W-Mischkristall beinhalten. Entsprechend eines allgemein niedrigeren E-Moduls
bei héherer Temperatur ist auch fiir die vorliegend untersuchten Komposite eine Tendenz
zu Temperatur-induzierter Reduktion zu erkennen.

Hinsichtlich der Festigkeits-Kennwerte zeigt lediglich die Flielgrenze des 25 Vol.-% W-
haltigen Komposit eine Temperatur-Abhangigkeit im Priifbereich 20-300°C. Dariiber
hinaus weist die FlieSgrenze der Komposite allgemein eine groflere Zunahme mit dem
Wolfram-Gehalt auf, als durch die mathematische Interpolation geschétzt, was ebenfalls
durch die Zunahme der Menge des Mischkristalls und der intermetallischen Phase zu
begriinden ist. Wie bereits ausgefiihrt, fithrt deren Existenzen in Kombination mit einer
hohen Grenzflache auch dazu, dass plastische Verformungen fiir >25 Vol.-% W ausge-
schlossen sind (vgl. Teilbild b) und ¢)) und die Komposite sprode versagen.

Mit den vorausgehenden Beschreibungen zeigen die EDS-Komposite auch iiber die positi-
ve, thermo-physikalische Bewertung hinaus eine Eignung als FGM fiir die erste Wand.
Zwar versagen die Komposite hoher Wolfram-Gehalte fiir alle Priiftemperaturen sprode,
allerdings sind die Festigkeiten sehr hoch. Aulerdem kénnen die sproden Anteile durch
eine Anpassung der Legier-Parameter voraussichtlich reduziert werden. Die Priiftempera-
tur lag dariiber hinaus im niedrigen Temperaturbereich der ersten Wand von DEMO. Es
ist daher zukiinftig zu untersuchen, ab welcher Temperatur die EDS-Komposite héherer
Wolfram-Anteile eventuell doch duktil sind.

5.5.5. Machbarkeitsstudie zur Herstellung gradierter
EDS-Komposite

Analog zu den Untersuchungen zum APS gilt es auch fiir das EDS, die Realisierbarkeit
eines gradierten Komposits zu zeigen. Dafiir wurden das 4 h lang legierte, 75 Vol.-% W-
haltige Pulver, die jeweils 8 h lang legierten 50 und 25 Vol.-% W-Pulver und das nicht
legierte, grobe Eisenpulver in dieser Reihenfolge aufeinander geschichtet. Es wurde jeweils
so viel Pulver verwendet, dass die Teilschichten aus legiertem Pulver bei vollstdndiger
Verdichtung 0,25 mm (25 Vol.-% W) und 0,5 mm (50 und 75 Vol.-% W) stark sind und die
oberste Eisenschicht 0,75 mm. Damit sollten die generell schlecht verdichtenden oberen
300 pm einer Probe kompensiert werden. Die 75 Vol.-% W-haltige Schicht ist nicht dicker
eingestellt worden, weil vor dem Einfiillen der Pulver ein Substrat in die Anlage gelegt
wurde, an das das FGM angeschweifit werden sollte. In verschiedenen Versuchen wurden
unterschiedliche Substrate getestet, bei denen es sich jeweils um Scheiben mit einem
Durchmesser von 18,5 mm handelte. Als Substrate wurden eine 1 und eine 3 mm starke,
polierte Wolframscheibe in direktem Kontakt mit dem Pulver und unter Verwendung

einer 1 mm starken, ebenfalls polierten, Vanadiumscheibe als Zwischenschicht verwendet.
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Wahrend die Pulver in den Versuchen einheitlich verdichten, zeigen sich hinsichtlich der
Anbindung an das Substrat Unterschiede. FGMs, die direkt an ein Wolframsubstrat geftigt
wurden, zeigen keine Anbindung. FGMs, die hingegen mit einer Vanadium-Zwischenschicht
verbunden wurden, weisen eine stoffschlissige Anbindung daran auf. Eine Verbindung
zwischen den Scheiben aus Vanadium und Wolfram fand hingegen nicht statt. Die
Geflge der Teilschichten eines FGMs, das an eine Vanadiumscheibe gefiigt wurde, sind
in Abbildung 5.63 dargestellt.

0 und 25 Vol.-% W

75 Vol.-% W und V-Folie |- 75 Vol .-% W und V-Folie

c) d)

Abbildung 5.63.: Gefiige eines vierschichtigen EDS-FGM. a) 0 und 25 Vol-% W, b) 50 Vol-
% W, ¢) 75 Vol-% W + V-Folie, d) ebenfalls 75 Vol-% W + V-Folie bei
hoherer Vergroflerung.

Analog zu den Beobachtungen fiir die APS-FGMs sind auch fiir das EDS vergleichbare
Morphologien fiir die separat verdichteten und die gemeinsam verdichteten Schichten zu
beobachten. Die Machbarkeit des Verfahrens zur Erzeugung von FGMs kann demnach
ebenfalls bestétigt werden. Genau wie fiir das APS ist auch hier zu erwarten, dass die
thermo-physikalischen und mechanischen Eigenschaften der FGM-Teilschichten den in
dieser Arbeit gemessenen entsprechen. Eine Anbindung an ein Wolframsubstrat ist zwar
nicht erreicht worden, jedoch konnte die W-reiche Seite an eine Vanadiumscheibe gefiigt
werden. BASUKI et al. haben gezeigt, dass diese bei ca. 700°C innerhalb von zwei Stunden
mittels Diffusionsschweifien an ein Wolframgegenstiick gefiigt werden kann [41]. Dies
sind die Parameter, bei denen ebenfalls die Stahl-reiche Seite an das RAFM-Substrat
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geflgt wird, sodass eine FGM-beinhaltende erste Wand-Komponente durch einen einzigen
weiteren Prozessschrittes gefiigt werden kann. Problematisch zeigte sich in der Literatur
jedoch bereits die Ausbildung der o-Phase VFe [38, 40], weshalb weitere Bestrebungen

notwendig sind, die Vanadium-Zwischenschicht zu umgehen.
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6. AbschlieBende Gesamtdiskussion

6.1. Das FE Modell unter Beriicksichtigung wahrer
Schicht-Eigenschaften

Im Rahmen dieser Arbeit ist die Berechnung eines FE Modells mit theoretischen Mate-
rialeigenschaften durchgefithrt worden. Darin wurden lediglich die ideal interpolierten
Kennwerte des reinen Wolframs und RAFM-Stahls beriicksichtigt, nicht jedoch Einfliisse
durch mogliche intermetallische Ausscheidungen, Poren oder Grenzflachen im System.
Insbesondere die mikroskopische Verteilung der Konstituenten eines FGM stellt, durch
die Umverteilung von Makrospannungen in Mikrospannungen, eine Grundlage fir die
Funktion einer gradierten Schicht dar. Dies wird im bisherigen FE Modell ebenso wenig
beriicksichtigt, wie die damit verbundene hohe Anzahl von RAFM/W-Grenzflachen,
deren Eigenschaften allerdings auch nur schwer messbar sind. Mithilfe der Ergebnisse
der thermo-physikalischen und mechanischen Untersuchungen kénnen zumindest die
makroskopischen (homogenisierten) Eigenschaften realer Teilschichten, aus denen sich
ein FGM zusammensetzt, in das FE Modell eingepflegt werden. Damit ist es méoglich,
die lineare Interpolation des Wolfram-Gehalts zu bewerten und mégliche erforderliche
Anpassungen fir die Einheits-Komponente vorzunehmen.

Im Folgenden wird das FE Modell mit den gemessenen Materialeigenschaften der EDS-
Komposite im Vergleich zu einem Modell mit mathematisch linear interpolierten Wolfram-
Gehalt diskutiert. Eine separate Behandlung mit Eigenschaften der APS-Komposite wird
nicht durchgefiihrt, da diese grundsétzlich dhnliche thermo-physikalische Kennwerte wie
die EDS-Komposite aufweisen. Zwar sind zugrundeliegende mikroskopische Mechanismen,
die zu insgesamt dhnlichen Eigenschaften der Komposite beider Herstellungsverfahren
fithren, unterschiedliche, da jedoch ohnehin nur homogenisierte Kennwerte beriicksichtigt
werden, spielen mikroskopische Effekte der jeweiligen Teilschichten keine Rolle. Hin-
sichtlich der mechanischen Kennwerte zeigen die EDS-Komposite auflerdem iiberlegene
Eigenschaften gegeniiber den APS-Schichten. In beiden im folgenden diskutierten Simula-
tionen wird in Anlehnung an das Standardmodell eine 16 mm breite Komponente mit
einem 1 mm starken FGM und einer 3 mm starken Wolfram-Schutzschicht untersucht.
Das FGM besteht jeweils aus drei Schichten, die zu 25, 50 und 75 Vol.-% aus Wolfram
bestehen. Die thermische Belastung betrigt 4 MW m 2.
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Abbildung 6.1 zeigt analog zu den Darstellungen der FE Modellierung im Ergebnis-Teil
die Temperatur, Spannungskomponenten und plastische Dehnungen im FGM iiber den
Lastschritten. Darin représentieren die gestrichelt dargestellten Verlaufe das Verhalten
des linear interpolierten FGMs und die ausgezogenen Verlédufe das Verhalten des FGMs
mit Eigenschaften von EDS-Kompositen. Anhand des Vergleichs der Verldufe zeigt sich
fiir nahezu alle dargestellten Belastungen ein sehr dhnliches Bild. Durch die thermo-
physikalischen Messungen der EDS- und APS-Komposite wurde eine herstellungs- und
kompositions-unabhéngige niedrige Wérmeleitfahigkeit festgestellt, die lediglich auf dem
Niveau von RAFM-Stéhlen liegt. Dies hat jedoch keinen nachteiligen Effekt fiir die Verwen-
dung der Komposite in Komponenten der ersten Wand. Die Maximaltemperatur im FGM
ist fir alle Lastschritte nahezu identisch mit der im linear interpolierten FGM (Teilbild
a)). Somit kommt es weder zu einer Uberhitzung der Wolfram-Schutzschicht, noch zu einer
Uberschreitung der a-y-Umwandlungstemperatur des Stahls (800°C) bei der untersuchten
Belastung von 4 MW m 2 (T
(Teilbild b)) liegt demgegeniiber nach Abkiithlung von der Diffusionsschweifl-Temperatur
(Lastschritt 1) im Modell des simulierten EDS-FGMs ca. 70 MPa héher als im linear

interpolierten FGM. Die Ursache hierfiir wird bei Betrachtung der assoziierten elastischen

~ 770°C). Das von Mises Vergleichsspannungsmaximum

max

Vergleichsdehnungen anhand von Abbildung 6.2 deutlich. Wahrend im Modell des linear
interpolierten FGM die elastischen Dehnungen unterhalb des FGM in der Komponenten-
Mitte maximal sind, ist das Dehnungsfeld im Modell mit EDS-Eigenschaften in das FGM
verschoben. Als Ursache hierfiir ist die geringere Steifigkeit des EDS-FGM aufgrund
niedrigerer E-Moduli in den 25 und 50 Vol.-% W-haltigen Kompositen gegeniiber der
mathematischen Interpolation zu identifizieren (vgl. Abb. 5.62 a)). In der Folge kann
das EDS-FGM im unteren Bereich etwas stiarker durch die thermo-elastische Kontrak-
tion nach dem Abkiihlen von Diffusionsschwei-Temperatur gekrimmt werden, als das
FGM mit linear interpolierten Eigenschaften. Am dufleren Rand der W-FGM-Fiigezone
entstehen somit um ca. 70 MPa groBere Zugspannungen orthogonal zur Fiige-Ebene oyy,
die im entsprechenden Verlauf des Normalspannungsmaximums (Abb. 6.1 ¢)) abzule-
sen sind. Wahrend das Normalspannungsmaximum parallel zur Fiigezone oy, dabei
nahezu unverandert bleibt (Teilbild d)), steigt das Scherspannungsmaximum aufgrund
der vorausgehenden Erklarung ebenfalls an (Teilbild f)). Die allgemeine Zunahme der
Spannungen nach dem Abkiihlen von Diffusionsschweif}-Temperatur hat mafigeblichen
Einfluss auf die Eignung eines FGM. Da das Zugspannungsmaximum ohnehin an der
kritischen Fugenaht zwischen Wolfram und dem FGM auftritt, sollte es moglichst klein
sein. Durch die Implementierung von realistischen Materialdaten in das Modell kann
nun gezeigt werden, dass das Problem durch einfache mathematische Interpolation der
Eigenschaften von Reinmaterialien unterschéitzt und der positive Einfluss eines FGMs in

der hier vorliegenden Ausfithrung {iberschatzt wird.
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6.1. Das FE Modell unter Berticksichtigung wahrer Schicht-Eigenschaften
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Abbildung 6.1.: Verlaufe der Temperatur, Spannungen und plastischen Dehnungen im FE
Modell einer Einheits-Komponente, die Materialeigenschaften der EDS-
Komposite aufweist, entlang der Lastschritte. a) Temperatur-Minima und
-Maxima in der gesamten Komponente sowie speziell im FGM, b) Minima
und Maxima der Vergleichsspannungen nach von Mises, ¢) Maxima der
plastischen Vergleichsdehnungen, d) Maxima der Zug- und Drucknor-
malspannungen parallel zur Flige-Ebene o,, €) Maxima der Zug- und
Drucknormalspannungen orthogonal zur Fiige-Ebene oy, f) maximale
Betrige der Scherspannungen oy,. In den Verldufen der Spannungen
ist zusétzlich die temperaturabhéngige Flieispannung des simulierten
RAFM-Stahls bei der jeweils kithlsten Temperatur in der Komponente
zu jedem Lastschritt (blaue Kreuze) und bei der hochsten im FGM
auftretenden (rote Kreuze) eingezeichnet.
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Abbildung 6.2.: Ausschnitt der oberen Ecke der Kontur-Diagramme elastischer Dehnun-
gen nach Abkithlen von der Diffusionsschweil-Temperatur vergleichend
fir das Modell des EDS-FGM und des linear interpolierten FGM. a) Mo-
dell mit linear interpoliertem FGM, b) Modell bei Verwendung der
EDS-Eigenschaften im FGM.

Neben den elastischen Dehnungen und Spannungen sind insbesondere die plastischen Deh-
nungen in beiden Modellen zu studieren. Im Verlauf des plastischen Dehnungsmaximums
(Abb. 6.1 ¢)) ist fir das Modell des linear interpolierten FGMs eine Zunahme wéhrend des
Aufbringens der ersten Volllast zu beobachten. Diese makroskopische, plastische Dehnung
konnte am dufleren Rand der FGM-RAFM-Fiigezone lokalisiert werden (vgl. Abb. 5.6).
Hier treten bei thermischer Belastung ebenfalls Zugspannungen orthogonal zur Fligeebe-
ne oy, auf, die aufgrund der hohen Temperatur ein FlieBen des RAFM-Stahlsubstrats
bewirken. Fir das Modell mit wahren FGM-Eigenschaften tritt demgegeniiber in kei-
nem der simulierten Lastschritte makroskopische, plastische Dehnung auf. Zwei Effekte
sind hierfiir ausschlaggebend: Zunéchst werden die am Rand der Fiigezone lokalisierten
Dehnungen aufgrund der geringeren homogenisierten Steifigkeit des EDS-FGM in einen
groferen Bereich in das FGM hinein umgelagert. Dartiber hinaus wurden die Fliegrenze
und die Festigkeit durch das linear interpolierte FGM unterschétzt, wie der Vergleich
mit den gemessenen Kennwerten in Abbildung 5.62 b) zeigt. Die ohnehin kleineren
Zugspannungen treten also in einem festeren Material auf. Hinsichtlich der plastischen
Dehnung ist das FE Modell mit linear interpoliertem Wolfram-Gehalt im FGM folglich
zu konservativ. Nicht geklart ist demgegeniiber bislang jedoch, ob die zyklische Belastung
der Komponenten infolge von mikroplastischer Verformung der Fe- bzw. RAFM-Matrix
im 25 Vol.-% W-haltigen EDS-Komposit zu einem Ermiidungsversagen fiihrt. Bislang
sind nur homogenisierte Eigenschaften der Komposite unter quasi-statischer Last charak-
terisiert worden.

Es kann zusammengefasst werden, dass das FE Modell mit linear interpoliertem Wolfram-
Anteil eine akzeptable erste Naherung fiir thermisch belastete PFCs darstellt. Wéahrend

makroskopische, plastische Dehnungen iiberschétzt werden, sind tatsédchlich auftretende
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Spannungen grofler, als durch die mathematische Interpolation von Materialdaten vorher-
gesagt. Nicht getestet und simuliert worden sind zyklische Belastungen. Somit bleibt offen,
ob Mikroplastizitdt und Grenzflichen lokal einen bislang nicht beriicksichtigten Effekt
besitzen. Ohne Messdaten ist dies jedoch auch nicht sinnvoll. Es miissten daher entweder
homogenisierte Kennwerte an makroskopischen Proben ermittelt werden und diese in Form
eines realistischen Schadigungsmodells in das FE Simulation eingepflegt werden, oder die
tatsichliche Mikrostruktur mit den entsprechenden komplexen Eigenschaften simuliert
werden. Letzteres erscheint aufgrund der Komplexitédt und der zeitlichen Variabilitét
aufgrund der Ausscheidung von intermetallischer Phase als unzuganglicher. Positiv ist
hinsichtlich der Herstellungsverfahren zu bewerten, dass die niedrige Warmeleitfiahigkeit
der FGMs keine Reduzierung der RAFM-Strukturstérke erfordert.

6.2. Evaluierung der Herstellungsmethoden

Im Kapitel 1.3 (Stand der Forschung) wurden diverse Qualitétskriterien fiir stoffschliissige
Fiigungen genannt, denen auch die in dieser Arbeit erzeugten Zwischenschichten gentigen
missen. Dazu zéhlen 1. eine kontinuierliche Fiigezone ohne Hohlrdume und Risse, sowie
2. die Existenz vollstandiger Loslichkeit. Bei Verwendung von Zwischenschichten miissen
diese ferner 3. einen angepassten thermischen Ausdehnungskoeffizienten, 4. eine hohere
thermische Leitfahigkeit als der Strukturwerkstoff, 5. eine geringe Aktivierung und 6.
einen hohen Widerstand gegen Strahlungsschiden besitzen.

Auf Grundlage des Ergebnis-Kapitels findet im Folgenden zunéchst eine separate Evalu-
ierung der hergestellten Schichten und ihrer Herstellungsmethoden statt. Die Kriterien
5 und 6 wurden in dieser Arbeit nicht untersucht, jedoch kann zumindest eine héhere
Aktivierung der FGMs gegentiber der RAFM-Stahlstruktur und der W-Schutzschicht
ausgeschlossen werden. Im Anschluss an die individuelle Evaluierung wird die Eignung

der Schichten vergleichend zu bereits untersuchten Materialsystemen diskutiert.

Magnetron Sputtering

Das Magnetron Sputtering ist das einzig in dieser Arbeit verwendete Verfahren, das
eine linear-kontinuierliche Schicht-Erzeugung erméglicht. Zwar wurde hier nur ein drei-
schichtiges FGM erzeugt, generell ist das Verfahren auf Grundlage der entwickelten
Parameter jedoch leicht auf linear-kontinuierlich gradierte FGMs anzuwenden, indem die
Leistung der Magnetrons tiber der Zeit variiert wird. Die FE Simulation hat jedoch gezeigt,
dass diese linear-kontinuierliche Gradierung tatséchlich nicht notwendig ist. 10 Teilschich-
ten innerhalb eines FGM geniigen demnach, um die Spannungen und Dehnungen an
der ersten Wand eines Blanket-Moduls auf ein zuldssiges Maf} zu reduzieren. Wichtiger

als die linear-kontinuierliche Gradierung eines FGM erscheint eine ausreichende Schicht-
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dicke, die fir die untersuchte Geometrie mindestens 700 pm betragen sollte. Mit dem
Magnetron Sputtering konnte ein lediglich 3 pm starkes FGM hergestellt werden, weil das
Eisen-Target beim Magnetron Sputtering diinn sein muss (hier 1 mm) und somit schnell
aufgebraucht ist. Ein dickeres Target fithrt aufgrund des ferromagnetischen Charakters
des Eisens zu einer zu starken Abschirmung des Magnetfeldes. Andere Verfahren des PVD,
die eine linear-kontinuierlich gradierte Schicht ohne einen Dauermagneten abscheiden
konnen, erreichen nur geringe Abscheideraten. Das PVD ist demnach fir die erforderli-
che FGM-Stérke von 700 pm allgemein nicht geeignet. Letztlich ist auch die mogliche
linear-kontinuierliche Gradierung bei Erwarmung des FGM auf anwendungsrelevante
Temperaturen hinféllig. Innerhalb der thermodynamisch duflerst gleichgewichtsfernen
Fe/W-MS-Schichten werden nach kurzer Zeit Eisen-reiche Ausscheidungen gebildet. Der
grofite Vorteil der atomaren Elemente-Verteilung gegeniiber anderen Verfahren wird somit

aufgehoben.

Fliissigphaseninfiltration

Die Infiltration von Wolfram-Gertisten mit flissigem Eisen wurde an ca. 70 Vol.-% Wolfram-
haltigen Kompositen durchgefithrt. Als Motivation fiir diesen Ansatz dienten erfolgreich
durchgefiihrte Infiltrations-Experimente von Wolfram-Geriisten mit Kupfer, sowie ei-
ne vergleichsweise einfache Prozessfithrung. Untersucht wurde der Einfluss der Gertist-
Morphologie sowie der Infiltrationsdauer. Die Temperatur ist aufgrund der hohen Liquidus-
(Fe)=1536°C) nicht frei wahlbar, weshalb die Infiltration
Liq(Cu)=1085°C).

Unabhéngig von der Morphologie des Wolfram-Geriists konnte kein Parameter gefunden

Temperatur des Eisens (Tp,

bei deutlich hoheren Temperaturen stattfindet, als die des Kupfers (T

werden, bei dem eine vollstdndige Infiltration des Geriists ohne die exzessive Bildung
der intermetallischen Phase Fe, W stattfindet. Bereits nach ein-miniitiger Infiltration bei
1550°C werden aufgrund der Anlésung des Wolfram-Gertsts durch fliissiges Eisen grofie
Mengen der Ausscheidungen gebildet, die in Folge einer peritektischen Reaktion in Form
einer feinverteilten Struktur aus dem Fe-W-Mischkristall ausscheiden. Problematisch zeigt
sich das Verfahren des Weiteren bei der Herstellung der Eisen-reichen Seite eines FGMs.
Hierfiir miisste ein Wolfram-Geriist erzeugt werden, das eine offene Porositéit in Hohe
von ca. 75 Vol.-% aufweist, was mit hoherem Aufwand verbunden ist (bspw. in Form des
Sinterns komplex geformter Partikel oder eines anschlieenden elektrolytischen Auflésens

des Gitters) und somit der Vorteil einer einfachen Prozessfithrung entfallt.

Atmospharisches Plasmaspritzen

Auf Grundlage diverser Arbeiten ist das Plasmaspritzen allgemein als ein geeignetes

Verfahren fiir die Herstellung von gradierten Schichten identifiziert worden [58, 59, 71,
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114]. Es konnen sowohl zwei Konstituenten in variablen Anteilen, als auch dicke Schichten
groBflachig erzeugt werden. Die Anwendbarkeit des Vakuumplasmaspritzen zur Herstel-
lung von gradierten RAFM/W-Kompositen ist bereits durch WEBER und QU untersucht
und belegt worden [71, 114]. Es war daher ergédnzend zu untersuchen, ob auch mit dem
einfacher anzuwendenden APS geeignete Schichten hergestellt werden konnen. In einem
ersten Anlauf hat das gewahlte, modifizierte Verfahren die grundlegende Beféhigung
der FGM-Herstellung bewiesen. Zwar weichen die tatséchlichen Zusammensetzungen
der hergestellten, homogenen Schichten stark von den nominellen ab, eine gradierte
Schicht geeigneter Stérke konnte aber dennoch eingestellt werden. Mit zunehmender
Expertise konnen die Parameter des Spritzens so angepasst werden, dass die tatsédchliche
Zusammensetzung der nominellen entspricht.

Problematisch zeigen sich hingegen weiterhin die Porositét (hier bis zu 24 Vol.-%) sowie
der hohe Oxid-Anteil in den abgeschiedenen Schichten. Erstere wurde auf die Spritz-
distanz zurtickgefithrt, die fiir gewéhnlich materialspezifisch eingestellt wird. Fir das
Spritzen von zwei Materialien mit einer Diise ist dies verfahrensbedingt jedoch nicht
moglich. Durch einen Kompromiss zwischen der optimalen Spritz-Distanz von X12Cr13
(330 mm) und Wolfram (200 mm) hin zu einem Mittelwert auf Grundlage der volume-
trischen Zusammensetzung einer Schicht besitzen die Wolfram-Partikel eine zu geringe
Viskositat und einen zu hohen Impuls [190, 191], was letztlich in einer erhohten Porosi-
tat der abgeschiedenen Schicht resultiert. Mit groferer Entfernung von der optimalen
Wolfram-Spritz-Distanz nimmt der Anteil von Makroporen zu. Das Beibehalten der
optimalen Wolfram-Spritzdistanz fir alle Kompositionen kénnte somit zwar zu Schichten
mit geringerer Porositat fithren, wird aber unweigerlich durch eine stérkere Oxidation
vorrangig von X12Cr13-Partikeln begleitet. Ohnehin ist die Sauerstoffkonzentration mit
bis zu 2 Gew.-% bereits sehr hoch, was auf die starke Oxidation wahrend der Flug-
Phase zuriickzuftihren ist. Die Schmelzpartikel besitzen somit bereits beim Auftreffen auf
das Substrat bis zu 2 Gew.-% Sauerstoff. Diese Ergebnis wird dadurch bekraftigt, dass
unterschiedliche Substrat-Temperaturen im Bereich 500 bis 900°C keinen signifikanten
Einfluss auf die Sauerstoff-Konzentration der Proben haben. Gewdhnlicherweise findet
bei hoheren Temperaturen eine schneller voranschreitende Oxidation statt. Dies ist hier
jedoch nicht zu verzeichnen, woraus abgeleitet werden kann, dass der Sauerstoff aus der
Flug-Phase stammt und der Schutzgasstrom das Substrat effektiv schiitzt. Wéhrend das
positive Ergebnis der Schutzgas-Effektivitat fur die Verwendung einer moglichst hohen
Substrat-Temperatur spricht, um herstellungsbedingte, thermisch induzierte Eigenspan-
nungen zu reduzieren, konnte anhand der Gefiigeanalyse ein hoher Anteil Mikroporen in
Bereichen des X12Cr13 fiir Substrat-Temperaturen >500°C nachgewiesen werden, die
von Fe, Wg-Ausscheidungen begleitet werden. Das Phanomen ist generell unerwiinscht,

weshalb das Plasmaspritzen allgemein auf Substraten geschehen sollte, die nicht heifler
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als 500°C sind. Ergédnzend ist zu nennen, dass auch niedrigere Substrat-Temperaturen
weniger gut geeignet sind, weil hier hoéhere thermisch induzierte Eigenspannungen durch
eine grofere Temperaturdifferenz von Substrat und Schmelzpartikeln auftreten.
Aufgrund der generellen Eignung des Plasmaspritzens wurden die abgeschiedenen Schich-
ten thermo-physikalisch bis 800°C und mechanisch bis 300°C charakterisiert. Es zeigte
sich eine ndherungsweise lineare Interpolation der thermischen Ausdehnungskoeffizienten,
was dem Serienmodell zur Interpolation von Komposit-Eigenschaften entspricht und die
grundlegende Eignung der APS-Schichten als FGM belegt. Ein klarer Zusammenhang
fir den Wolfram-Anteil und die Warmeleitfahigkeit konnte nicht beobachtet werden.
Die generell niedrige Leitfidhigkeit wird mit der starken Présenz von Poren und Oxiden,
die orthogonal zur Warmestrom-Richtung orientiert sind, begriindet. Ebenso reduzieren
intermetallische Ausscheidungen die Warmeleitfahigkeit. Allgemein geht diese zuriick
auf den Transport von Energie iiber Atomgitterschwingungen (Phononen) und {iber
Elektronen. Die Grenzflichen der genannten Charakteristika stellen Fehlstellen eines
idealen Gitters dar, wodurch Schwingungen gestreut und die Leitfdhigkeit reduziert
werden. Ebenso ist kein klarer Zusammenhang zwischen dem Wolfram-Gehalt und den
Festigkeits-Kennwerten zu beobachten, was im Kontext der Ergebnisse ebenfalls mit den
genannten Fehlstellen (speziell Oxiden) begriindet wurde.

Zusammenfassend kann im Rahmen der Evaluierung des APS fiir die FGM-Herstellung
festgehalten werden, dass das Verfahren grundlegend beféhigt ist, FGMs herzustellen.
Fiir die Realisierung von gradierten RAFM/W-Schichten fiir die erste Wand von DEMO
ist jedoch eine Reduzierung der Porositit und des Sauerstoff-Gehalts der Schichten erfor-
derlich. Poren kénnen in gewissen Grenzen durch eine Anpassung der Spritzparameter
reduziert werden. Die signifikante Oxidation der Partikel wiahrend der Flug-Phase kann
beim APS jedoch kaum kontrolliert werden. Die Substrat-Temperatur sollte trotz Bertick-
sichtigung prozessinduzierter thermo-mechanischer Spannungen durchschnittlich 500°C

nicht tberschreiten.

Electro Discharge Sintering

Die Motivation fiir das Herstellen von Fe/W Kompositen mit dem EDS bestand in der
lediglich kurzen Prozesszeit hoher Temperaturen. Mit manuell gemischten Fe/W-Pulvern
resultiert die Herstellung insbesondere fiir hoch-Wolfram-haltige Gemische in sehr pordsen
Kompositen. Aufgrund der agglomerierten Wolfram-Partikel, die nicht verdichten, ist das
EDS in dieser Form folglich nicht fiir die Herstellung von Fe/W-FGMs geeignet. Mit me-
chanisch legierten Pulvern, in denen die Konstituenten nach 4- und 8-stiindigem Mischen
bereits vor der Verdichtung innerhalb der Pulverpartikel fein verteilt sind, zeigen sich
hingegen gute Ergebnisse. Grundsétzlich ist fiir das verwendete Materialsystem eine wei-

tere Optimierung der Legier-Dauer notwendig, da beobachtet wurde, dass die Pulver mit
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hoherem Wolfram-Anteil starker durchmischen, wodurch sehr viele Fe/W-Grenzflachen
ausgebildet werden. Nichtsdestotrotz konnte auch bereits ohne eine weitere Optimierung
der Legier-Parameter erfolgreich ein FGM mit angemessenen thermo-physikalischen und
mechanischen Eigenschaften erzeugt werden. Die Teilsichten sind, wie die APS-Schichten,
in ausreichender Stiarke und mit einer feinen Gradierung herstellbar. Auf Grundlage der
Porositétsmessung hat sich die héchst-mégliche Entladeenergie der EDS-Anlage (80 kJ)
in Kombination mit einem Pressdruck von 282 MPa (80 kN) als geeigneter Parame-
tersatz fir das Verdichten gezeigt. Die Erzeugung von Kompositen mit >75 Vol.-% W
konnte nicht realisiert werden, ist nach Aussage der FE Simulation jedoch auch nicht
erforderlich. Demnach fithrt auch die Implementierung eines dreilagigen FGMs, dessen
Teilschichten 25, 50 und 75 Vol.-% Wolfram beinhalten, zu einer deutlichen Reduzierung
von Makrospannungen und makroskopischen, plastischen Dehnungen. EDS-Komposite,
die mit 80 kJ Entladeenergie und 388 MPa (110 kN) Pressdruck erzeugt wurden, weisen
eine lineare Interpolation des thermischen Ausdehnungskoeffizienten tiber dem Wolfram-
Gehalt auf und besitzen somit, genau wie die APS-Schichten, die grundlegende Fahigkeit
thermisch induzierte Makrospannungen umzulagern. Die thermische Leitfahigkeit aller
EDS-Komposite liegt geringfiigig iiber der der APS-Schichten, jedoch trotzdem lediglich
auf dem Niveau von Eurofer. Anders als beim APS ist dies nicht primér auf Oxide,
sondern auf die genannte hohe Anzahl der Fe-W-Grenzflachen und lediglich sekundér auf
Oxide und Poren zuriickzufithren. Wéhrend eine Optimierung der Legier-Parameter die
Anzahl der Grenzflachen insbesondere in hoch Wolfram-haltigen Proben reduzieren kann,
fithrt die Reduzierung des Pressdrucks von 388 MPa auf 282 MPa zu weniger Poren.
Wie die FE Simulation in Kapitel 6.1 zeigte, ist eine Reduzierung der Grenzflachen vor
dem Hintergrund einer hoheren Wérmeleitfdhigkeit zwar nicht erforderlich, sie ist jedoch
aufgrund von thermodynamischen Aspekten relevant.

Eine hohe und néherungsweise linear iiber dem Wolfram-Anteil abgestufte FlieBgrenze
und Festigkeit der EDS-Komposite belegen ihre Eignung als Spannungen-relaxierende
Zwischenschicht ebenfalls unter strukturmechanischer Betrachtung. Als nachteilig ist den-
noch die hohe Sprodigkeit von Kompositen mit >50 Vol.-% W hervorzuheben. Es bleibt
zu untersuchen, ob die Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur durch eine Anpassung der
Legier-Parameter und die damit verbundene Reduzierung der Grenzflachen herabgesetzt
werden kann. Die Reduzierung der Grenzflédchen ist ohnehin vor dem Hintergrund der
thermodynamischen Instabilitat des Systems anzustreben, speziell wenn aufgrund von
Plasmainstabilitidten ein erhohter Warmeeintrag in die erste Wand und somit Tempe-
raturen >800°C im FGM zu beriicksichtigen sind. Mit Dilatometrie-Messungen konnte
gezeigt werden, dass hierdurch ein starker Volumenzuwachs stattfindet, der auf die Bil-
dung der Fe,W4-Phase und gerichtete Leerstellendiffusion zurtickzufiihren ist. Gegen

eine Reduzierung der Fe-W-Grenzflaichen spricht auf der anderen Seite die damit all-
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gemein einhergehende Vergrofierung der Konstituenten-Bereiche. Die feine Verteilung
der Konstituenten stellt die mikromechanische Grundlage der Funktion von FGMs dar.
Um sowohl der Umwandlung von Makrospannungen in Mikrospannungen, als auch der
thermo-dynamischen Stabilitit des Systems sowie der Warmeleitfahigkeit und der Z&-
higkeit gerecht zu werden, muss ein Kompromiss der Gréfie von Fe- und W-Bereichen
gefunden werden.

Neben den Materialeigenschaften von EDS-Kompositen ist auch das EDS-Verfahren selbst
fiir die Herstellung von FGMs fir die erste Wand von DEMO zu evaluieren. Da die
Probengrofie der EDS-Komposite voraussichtlich nicht stark vergrofiert werden kann,
ohne die Energiedichte der Entladung zu reduzieren, scheint die Herstellung kleiner
Komponenten mit der Grundflache eines regelméfligen Sechsecks sinnvoll. Somit kénnte
die ca. 1200 m? grofe erste Wand von DEMO durch eine Waben-Struktur ausgekleidet
werden. Wird eine maximale Seitenldnge von 10 mm der Sechsecke angenommen (Durch-
messer 20 mm), miissten ca. 4,6 - 105 EDS-Komposite produziert werden. Diese Zahl
erscheint zunéchst hoch, ist aufgrund der guten Parallelisierbarkeit der Arbeitsabfolge
beim EDS aber technisch moglich. Schwieriger stellt sich die bisher ungeloste Aufgabe
dar, die gradierten EDS-Schichten an ein Stiick aus Wolfram-Vollmaterial zu fiigen. Dies
konnte prozessintegriert aufgrund der hohen elektrischen und thermischen Leitfahigkeit
des Wolfram bislang nicht erméglicht werden. Lediglich das direkte Anschweiflen an eine

diinne Vanadium-Folie gelang.

Vergleich zu existierenden Ansdtzen zur Herstellung von Blanket-Modulen

Durch die vorausgehende Evaluierung der durchgefithrten Herstellungsmethoden auf
Grundlage allgemeiner Qualitatskriterien fiir stoffschliissige Fiigungen und auf Grundlage
des FE Modells sind das Magnetron Sputtering und die Fliissigphaseninfiltration nicht
als geeignete Verfahren zu betrachten. Das (atmosphérische) Plasmaspritzen und das
Electro Discharge Sintering hingegen erzeugen FGMs, fiir die angemessene Eigenschaften
nachgewiesen werden konnten.

Als problematisch stellt sich bei der Herstellung von direkten Eisenbasis-Wolfram-
Grenzflachen immer die Bildung intermetallischer Phase dar. Das Qualitédtskriterium einer
vollstandigen Loslichkeit der Konstituenten kann folglich nicht eingehalten werden. In
der Literatur wurden daher, wie im Kapitel 1.3 (Stand der Forschung) dargelegt, diverse
alternative Materialsysteme zum Fiigen von RAFM-Stahl und Wolfram vorgeschlagen.
Das Einbringen von Vanadium-Folien fithrte dabei zur Ausbildung der o-Phase VFe [36,
38-41]. Eine Ti-Diffusionsbarriere zwischen Vanadium und dem RAFM-Stahl hatte die
Ausscheidung von sprédem Fe Ti , TiC und einer Cr-reichen o-Phase zur Folge [36, 43, 44,
49-51]. Das Ersetzen der Titan-Diffusionsbarriere durch Nickel ist ebenfalls nicht moglich,

da dies zur Bildung von langlebigen Radioisotopen, Rissen, sowie Kirkendall-Poren an
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der V-Ni-Grenzschicht fithrt [45]. Dariiber hinaus werden intermetallische Ni-reiche Aus-
scheidungen gebildet, die auch durch das Entfernen der V-Folie nicht umgangen werden
konnen [46]. Der einzige Ansatz, bei dem ein thermodynamisch stabiles System erzeugt
wurde, ist die Verwendung einer Kupfer-Zwischenschicht [47]. Diese besitzt jedoch einen
hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und kann Dehnungen nur durch Plastifizie-
rung relaxieren. Auflerdem sind Kupfer und Kupferlegierungen aufgrund der niedrigen
Solidustemperatur fiir die in DEMO auftretenden thermischen Lasten ungeeignet. Das
Loten ist mit den existierenden Ag- und Cu-Basisloten fiir die Fusionstechnologie aufgrund
der Aktivierung von Silber, sowie der genannten Problematik fiir Kupfer allgemein nicht
moglich.

Anhand der vorausgehenden Zusammenfassung ist abzulesen, dass die thermodynamische
Stabilitat der Materialkombination W-x-RAFM-Stahl ein universelles Problem darstellt.
Fiir eine Selektion des am besten geeigneten Materialsystems miissten entweder die Eigen-
schaften aller auftretenden Phasen gemessen werden oder der (nachteilige) Einfluss auf
die Fiigung durch einen empirischen Vergleich aller Materialsysteme unter anwendungsre-
levanten Belastungen ermittelt werden. Bislang ist ein Nachteil von RAFM/W-FGMs
aufgrund der intermetallischen Fe, W-Phase gegentiber anderen Materialsystemen nicht
bekannt. Demgegeniiber konnte die Féhigkeit der Umlagerung von Makrospannungen und
Dehnungen bereits belegt werden. Sollte auerdem das Hinzulegieren von Nickel in den
Stahl-Bestandteil von FGMs gestattet werden, existiert ein gangbarer Weg die Bildung
der Fe, W -Phasen zu unterdriicken [150], was in anderen Materialsystemen bislang nicht
erreicht wurde.

Von den in der Literatur genannten Verfahren zur Herstellung gradierter RAFM/W-
Schichten wie dem RSUHP [39, 70], dem VPS [39], dem HIP [49-51] oder der elektrolyti-
schen Abscheidung [75, 76] stellen lediglich das VPS und das HIP industriell umsetzbare
Verfahren zur Erzeugung von Schichten mit geeigneten Eigenschaften dar. Die in der
vorliegenden Arbeit durchgefithrten Methoden APS und EDS ergénzen das Feld um zwei
Alternativen. Dabei scheint das VPS unter Beriicksichtigung der Schichteigenschaften
eine aussichtsreichere Methode darzustellen als das APS, auch wenn die Prozessfiihrung
komplexer ist. Die Eigenschaften einzelner Teilschichten eines damit erzeugten FGM
sind jedoch noch nicht im Detail untersucht worden. Diese Wissensliicke stellt allgemein,
also auch fiir die Bewertung der tibrigen Verfahren, eine Herausforderung dar. Haufig
werden erzeugte FGMs optisch analysiert und anschlieSend umgehend thermo-zyklisch
belastet, ohne wichtige Eigenschaften und somit Versagensmechanismen der einzelnen

Teilschichten zu kennen.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

7.1. Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit ist eine Charakterisierung von gradierten RAFM/W-Schichten, die als
Zwischenschicht beim Fugen von RAFM-Stahl und Wolfram fiir Blanket-Module von
DEMO verwendet werden sollen. Dafiir wurde zunéchst eine FE Simulation entwickelt,
die geometrische und strukturelle Randbedingungen eines FGM fiir die erste Wand liefert.
Im experimentellen Teil dieser Arbeit sind anschliefend homogene Eisenbasis/Wolfram-
Komposite und -FGMs hergestellt sowie mikrostrukturell, thermo-physikalisch und me-
chanisch charakterisiert worden. Anschliefend sind die gemessenen Eigenschaften in das
FE Modell implementiert worden, wodurch die Eignung der FGMs in der ersten Wand
beurteilt werden konnte. Auf dessen Grundlage, sowie der mikrostrukturellen Bewertung,
konnten die FGMs abschlieBend mit alternativen Materialsystemen zum Fiigen von PFCs
verglichen und eingeordnet werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden folgende Erkennt-

nisse erlangt.

1. Die FE Simulation einer Komponente von Blanket-Modulen hat ergeben:

o Als kritische Spannungen wurden Zugspannungen nach dem Diffusionsschwei-
Ben orthogonal zur Fiigezone an der W-RAFM-Grenzfliche am Rand der

Komponente identifiziert.

¢ Das Einbringen eines ca. 1 mm starken FGMs in die RAFM-Wolfram-F1iigezone

fithrt gegeniiber einer direkten Fiigung zu diversen Vorteilen:

— Maximale makroskopische Spannungen, die nach dem Diffusionsschweiflen

auftreten, konnen um ca. 100 MPa reduziert werden.

— Das Zug- und das Vergleichsspannungsmaximum unter thermischer Last
koénnen aus dem kritischen Bereich der Fiigung entfernt und in die tiefer

liegende RAFM-Stahlstruktur umgelagert werden.
— Der Betrag plastischer Dehnungen, die generell im RAFM-Stahl nahe

der Fiigezone maximal sind, kénnen unter thermischer Belastung durch
4 MWm 2 um den Faktor 600 reduziert werden.
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¢ Anhand von Parameterstudien ist hinsichtlich der geometrischen und struktu-

rellen Randbedingung von FGMs herausgefunden worden, dass

— ein FGM zwischen 3 und 10 Teilschichten enthalten sollte, deren volu-

metrische Zusammensetzung mindestens von 25 bis 75 Vol.-% Wolfram

variieren sollte

eine FGM-Stéarke zwischen 0,7 bis 1,5 mm einzustellen ist. Andernfalls
werden Spannungen und Dehnungen nicht ausreichend kompensiert bzw.
es kommt zu einer Uberschreitung der zuldssigen Hochsttemperatur im
FGM (800°C).

die Grundflidche einer Einheits-Komponente, die in poloidaler und in
toroidaler Richtung repetitiv an der ersten Wand angeordnet wird, bei

thermischer Last bis 4 MW m 2 nicht grofier 16x16 mm? sein darf.

2. Hinsichtlich der Herstellung von gradierten Schichten ist festzuhalten, dass

¢ die Dunnschichtverfahren des PVD und die Fliissigphaseninfiltration fiir die
Herstellung von FGMs in ausreichender Dimension und Giite nicht geeignet
sind.

o das APS und das EDS als Herstellungsverfahren fiir FGMs geeignet sind:

— Die thermische Ausdehnung der Schichten beider Verfahren (gemessen bis

800°C) entspricht einer linearen Interpolation von reinem Wolfram und

reinem Eurofer.

Die Warmeleitfahigkeit der Schichten (gemessen bis 800°C) liegt allgemein

auf dem Niveau von Eurofer.

Die mechanischen Eigenschaften E-Modul und FlieBgrenze (gemessen
bis 300°C) weisen eine gunstige Kombination firr die Relaxation von
Spannungen und die Vermeidung plastischer Dehnung auf. Die Komposite

versagen jedoch zumeist sprode.

Die Porositdt von EDS-FGMs konnte durch mechanisches Legieren der
Ausgangspulver auf <5 Vol.-% reduziert werden, wihrend die hohe Po-
rositat der APS-Schichten (bis zu 24 Vol.-%) durch eine Zunahme der

Spritzdistanz zu reduzieren ist.

Problematisch stellt sich fur die APS-Schichten eine starke Oxidation dar,
sowie fiir beide Herstellungsverfahren das prozessintegrierte Anbinden der
FGMs an ein Wolfram-Gegenstiick.

3. Die Implementierung gemessener FGM-Eigenschaften in das FE Modell zeigt ferner,
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o die FEignung eines FGM, makroskopische Spannungen zu reduzieren, durch
einfache Interpolationsmodelle zur Beschreibung von FGM-Eigenschaften tiber-

schatzt wird

o die Eignung eines FGM, makroskopische Dehnungen zu reduzieren, unter-

schatzt wird

o die niedrige Wirmeleitfihigkeit eines FGM bei thermischer Last bis 4 MW m 2
weder zu einer Uberhitzung der Wolfram-Schutzschicht, noch zu einer Uber-

schreitung der a-y-Umwandlungstemperatur im FGM fiihrt.

4. Insgesamt konnte durch die Herstellung und Charakterisierung von FGMs ein
gangbarer Losungsweg gefunden werden, um bislang als problematisch eingestufte,
thermisch induzierte (makroskopische) Spannungen und plastische Dehnungen in

der ersten Wand des Fusionsreaktors DEMO zu minimieren.

7.2. Ausblick

Zukiunftige Arbeiten zur Untersuchung von gradierten Fiigungen von RAFM-Stahl und
Wolfram sind zweigeteilt zu benennen. Einerseits muss die Simulation weiter entwickelt,
andererseits die Herstellung von FGMs, die Fiigung zu einer Komponente, sowie dessen

Verhalten im Belastungsfall detailliert untersucht werden.

Simulation

Hinsichtlich der rechnerischen Behandlung von Komponenten der ersten Wand von DEMO
gilt es zundchst, verlisslichere Kennwerte der verwendeten Materialien zu implementieren.
Wie insbesondere die Untersuchungen in dieser Arbeit zur Wérmeleitfahigkeit und zu
den mechanischen Kennwerten gezeigt haben, ist eine Interpolation aufgrund bestehender
mathematischer Modell nicht korrekt. In Abhéngigkeit von der Herstellungsmethode einer
gradierten Schicht sind unterschiedliche mikrostrukturelle Charakteristika (Eigenspannun-
gen, Grenzflichen, Poren, intermetallische Ausscheidungen, Risse) zu berticksichtigen, die
das Verhalten von FGMs beeinflussen. Diese teilweise temperaturabhéngigen Einfliisse
mussen im Rahmen von Simulationen erfasst werden. Hierfiir kdnnen entweder homo-
genisierte Materialeigenschaften von Teilschichten der FGMs ermittelt und auf deren
Grundlage angepasste Schadigungsmodelle in die FE Simulation eingepflegt werden, oder
es werden die tatsédchlichen Eigenschaften der einzelnen Charakteristika ermittelt und
auf eine mikrostrukturbasierte Simulation angewendet. Weiterhin sind (richtungsabhéngi-
ge) Verfestigung, die a-y-Umwandlung des Stahls, visko-plastisches Materialverhalten,
Neutronenschidigung, sowie Erholung und Rekristallisation zu implementieren. Auch fiir

die anderen im Kapitel zum Stand der Forschung (Kap. 1.3) genannten Ansitze zum
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Fiigen von Wolfram und RAFM-Stahl sind diese Eigenschaften noch nicht erfasst und in
FE Simulationen berticksichtigt worden, was im Sinne der Vergleichbarkeit aller Ansétze
zu tun ist.

Uber die detailliertere Beschreibung der Materialeigenschaften hinaus sind fiir das FE
Modell weitere Randbedingungen zu beriicksichtigen und eine optimierte Geometrie fiir
Blanket-Module zu ermitteln. Bislang wurde lediglich ein zweidimensionales Modell einer
Wasser-gekiihlten Einheits-Komponente untersucht, fiir die eine thermische Last auf
die Oberfliche aufgebracht wird. Es bleibt zu studieren, wie sich eine dreidimensionale
Komponente verhalt, die aufilerdem durch eine alternative Kithlung (bspw. heifieres Wasser
oder Helium) und durch volumetrische Erwarmung aufgrund von Neutronen belastet
wird. Geometrisch sind eine weitere Kastellierung der Wolfram-Schutzschicht und eine
Variation der W- und RAFM-Stahl-Schichtdicken zu untersuchen.

Experimentelles

Auf Grundlage des vorausgehend genannten miissen sowohl FGMs; die im Rahmen dieser
Arbeit hergestellt wurden, als auch solche anderer Herstellungsverfahren, tiefgreifender
charakterisiert werden. Speziell ist das thermodynamische und mechanische Verhalten der
einzelnen Teilschichten bei hohen Temperaturen unter Beriicksichtigung des Einflusses
von Grenzflachen interessant. Die Teilschichten sollten daher ausgelagert und durch mikro-
und makromechanische Priifung untersucht werden. Die Ergebnisse kénnen als Grundlage
fiir ein Schiadigungsmodell von FGMs im Rahmen der FE Simulationen dienen.

Im Rahmen des APS ist die Oxidation der Partikel wihrend der Flug-Phase und die
Porositét durch beispielsweise modifizierte Spritz- und Speisedistanzen zu verringern. Eine
aussichtsreiche Alternative besteht auflerdem im VPS. Fiir das EDS ist eine Optimierung
der Parameter fiir das mechanische Legieren der Ausgangspulver notwendig.

Unter Berticksichtigung der Komponenten-Herstellung bleibt offen, wie die FGMs bereits
wahrend der Herstellung an ein Wolframsubstrat angebunden werden konnen. Fiir das
Plasmaspritzen wird daher bereits die Strukturierung von Wolframsubstraten untersucht.
EDS-Komposite konnten ebenfalls nicht prozessintegiert an ein Wolframstiick geschweif}t
werden. Auch hier bietet die Variation der Substratoberfliche Spielrdume. Sollte das
Fligen an Wolframsubstrate gelingen, konnen die Komponenten mittels Diffusionsschwei-
Ben an RAFM-Stahl-Gegenstiicke angebunden und anschliefend durch thermo-zyklische
Belastung in einer Elektronenstrahlanlage hinsichtlich thermo-mechanischer Ermiidung
untersucht werden. Hier gilt es auch bestehende, alternative Materialsysteme und Fiige-

verfahren vergleichend zu bewerten.
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Anhang

A. Diffusionsschweil3en

Die im Rahmen dieser Arbeit erzeugten gradierten Schichten sollen im Idealfall kiinftig
direkt auf Wolfram-Substraten abgeschieden werden, da Wolfram-Vollmaterial ideale Ei-
genschafen als Plasma-zugewandte Schutzschicht besitzt. An diese W-FGM-Kombination
soll in einem folgenden Arbeitsschritt die RAFM-Stahlstruktur angefiigt werden, was
mittels des Diffusionsschweifiens geschieht. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit sind erste
Versuche zum Fiigen von RAFM Stahlen durchgefiihrt worden, die im folgenden Kapitel

aufgefihrt werden.

A.1. Grundlagen des DiffusionsschweiBBens

Das Diffusionsschweilen ist nach GERKEN und OWCZARSKI ein Festkorperschweifiverfah-
ren, bei dem die diffusionsbedingte Verbindung zweier Oberflichen mit méglichst geringer
globaler Verformung der Fiigeteile einhergeht [200]. Diese recht allgemein gehaltene
Definition wird in DIN 1910 weiter spezifiziert, indem das Diffusionsschweiflen ,,unter
Anwendung von Kraft ohne oder mit Schweifizusatz* beschrieben und in die Gruppe der
Pressschweifi-Verfahren eingegliedert wird [201]. Um die benétigten Diffusionsprozesse
der Atome iiber die StoBfliche hinweg zu aktivieren, werden die Fiigeteile entweder lokal
an den StoBflachen oder vollstandig auf Temperaturen >0,5 T, ; erwarmt [201-203]. Tem-
peraturen >0,7 T, sind dabei aufgrund von Entfestigung und exzessivem Kornwachstum
zu vermeiden [202].

Neben der Schweifitemperatur nehmen weitere Parameter Einfluss auf den Schweifiprozess.
Diese sind die Morphologie der Fiigeflachen, der Schweiidruck, die Schweifizeit und der
Druck des umgebenden Schutzgases bzw. die Reinheit des Vakuums. Die Morphologie
ist so zu manipulieren, dass Hohlrdume, die durch das Auflegen der Fiigeteile entstehen,
ein moglichst kleines Verhaltnis von Hohe zu Breite aufweisen [204]. Schweifidruck und
Schweifizeit sind in Abhéngigkeit der gewahlten Temperatur einzustellen sowie auf das
jeweilige Materialsystem abzustimmen. Technisch etabliert haben sich Schweifizeiten von
<240 min, wobei die Aufheiz- und Abkiihlphase deutlich ldngere Zeiten als das eigent-
liche Fiigen benétigen kénnen [202]. Das Fiigen selbst kann in drei Phasen, dargestellt
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in Abbildung A.1 und ausgezeichnet durch unterschiedliche ablaufende Mechanismen,
unterteilt werden [202]:

1. Herstellung eines metallischen Kontaktes durch Verformung der Bertihrungsfliche
und das Aufbrechen flichiger Beldge (t,).

2. Vergroferung der Bertihrungsflache durch Plastifizierung und Abbau von Mikro-
spitzen (t,).

3. Verbindung der Grenzflachen durch Oberflichendiffusion mit einer Bewegung von
Atomen iiber die Berithrungsflichen hinaus und Entstehen eines neuen Gefiiges

durch Kornwachstum tiber die Grenzflachen hinweg (t,).

Abbildung A.1.: Phasen des Diffusionsschweiflens: t,: Herstellen eines Kontaktes, t;: Ver-
grofBern der realen Kontaktzone durch Mikroplastizitét, t,: Stofftransport
vergleichbar zum Sintern, t.: Vollstdndige Fiigung.

Insbesondere fiir die erste und zweite Phase ist eine reine Oberfliche der Fiigezonen
relevant. Oberflichenbeldge, bspw. in Form von Oxiden, miissen vor dem Prozess weitestge-
hend entfernt und deren Neuentstehung verhindert werden, da diese als Diffusionsbarriere
dienen und somit die Festigkeit der Fiigung reduzieren. Da Oxide bei erhohten Tempera-
turen rasch ausgebildet werden, ist das Schweilen in Vakuum sinnvoll.

Innerhalb der dritten Phase kann eine Bindung von zwei Atomen iiber die Fligezone hinaus
stattfinden, wenn ihr Abstand im atomaren Bereich liegt. Die physikalische Ursache fiir
das Eingehen der Bindung ist die Reduzierung der potentiellen Energie beider Atome [205].
Verbleibende Hohlrdume in der Fiigezone werden durch Diffusionsbewegungen geschlos-
sen [206]. Die treibende Kraft ist hier, genau wie beim Sintern, die Reduzierung der freien
Oberflachenenergie, wodurch ein thermodynamisches Gleichgewicht angestrebt wird [1,
134, 207]. Der Materialtransport erfolgt folglich ebenfalls aufgrund der Mechanismen,
die im Rahmen des Sinterns beschrieben wurden [1, 134, 206, 208]. Eine Fiigung ist
dann ideal, wenn keine Ansammlung von Korngrenzen, Leerstellen oder Hohlrdumen

an der Fugefliche vorhanden ist, die Fiigeteile makroskopisch nicht plastifiziert sind,
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das Gefiige nicht verdandert wurde und keine Phasenumwandlungen wéhrend des Fiigens
stattgefunden haben [209].

Gegentuiber anderen Schweiflverfahren zeichnet sich das Diffusionsschweiflen durch die
Moglichkeit aus, grofie, plan-parallele Flachen homogen und vergleichsweise spannungsarm
zu fiigen [210]. Da relative niedrige Schweiitemperaturen angewendet werden, ist speziell
das Verbinden von artfremden Materialien mit unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten moglich. Auch eine ausgepragte Nachbearbeitung entfallt aufgrund
der geringen Temperaturen und damit verbundener Formhaltigkeit der Fiigeteile [210].
Liegen die Solidustemperaturen oder die Ausdehnungskoeffizienten der Materialien beider
Fiigeteile zu weit auseinander, kénnen Zwischenschichten in die Fiigezone eingebracht
werden, um die unterschiedliche Volumenkontraktion auszugleichen [202]. Bei diesem als
,Kurzzeit-Flissigphasenschweifien® bezeichneten Prozess besitzt die Zwischenschicht i.d.R.
eine niedrigere Festigkeit, niedrigere Solidustemperatur und hohere Plastifizierbarkeit als
die Materialien der Fiigeteile, um einen moglichst grofflachigen Kontakt auszubilden [200,
210].

A.2. Durchfiihrung der SchweiBversuche

Verwendet wurde fir das Diffusionsschweiffen eine uniaxiale HeifSpresse der Firma
PVA TeEPLA AG. Diese weist eine 125 1 grofle Vakuumkammer auf, die bis auf einen
Umgebungsdruck von 10~% mbar evakuiert werden kann und worin zwei planarallele,
300x300x100 mm? groBe Platten aus TZM' horizontal gegeniiberliegend montiert sind.
Die obere, kardanisch aufgehéngte Platte kann hydraulisch verfahren und mit einer Kraft
von bis zu 1500 kN belastet werden. An den Seitenwénden der Vakuumkammer sind
Molybdéan-Heizelemente installiert, durch die die Kammer im Pressbetrieb auf bis zu
1050°C aufgeheizt werden kann.

Um angemessene Parametereinstellungen fiir das Diffusionsschweiflen zu ermitteln, ist
auch fir dieses Verfahren eine Studie durchgefithrt worden. Geschweifit wurden jeweils
zwei flach aufeinander liegende 16x16x3 mm?® grofie Plittchen aus dem martensitischen
Stahl P92 (X10CrWMoVNDb9-2), dessen nominelle Zusammensetzung in Tabelle 2.1 an-
gegeben ist. Variiert wurden der Pressdruck von 70-120 MPa sowie die Schweifidauer
von 2-6 h. Die Schweiitemperatur betrug in allen Versuchen 800°C und lag somit 25 K
unterhalb des Beginns der a-y-Umwandlung des verwendeten Stahls. Eine detaillierte

Ubersicht der gewihlten Parametereinstellungen ist in Tabelle A.1 aufgefiihrt.

I'Molybdénbasis-Legierung, die 0,5 % Ti, 0,08 % Zr und 0,01-0,04 % C aufweist.
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Tabelle A.1.: Ubersicht der verwendeten Parametersétze fiir das Diffusionsschweien. Ein
x kennzeichnet gewdhlte Kombinationen von Schweifidruck und -dauer.

Schweif-  Schweifidruck | Schweildauer
temperatur (MPa) (h)
(°C)
1 2 3 6
800 70 X X X
800 80 X X X
800 90 X X X
800 100 X X
800 120 X X

Probenvorbereitung

Fir das Diffusionsschweiflen ist eine hohe Oberflichengiite der zu schweilenden Kor-
per relevant. Die hier verwendeten Plattchen aus P92-Stahl sind daher vor dem Fiigen
auf einer halbautomatischen Schleifmaschine mit Schleifpapier der Kérnung P320 bis
P2500 planparallel geschliffen und anschliefend tiber drei Stufen mit Diamantsuspensi-
on jeweils wenige Minuten poliert worden. Nach einem abschlieenden, ein-mintitigen
Polieren mit Oxidpoliersuspension wurden die Plattchen fiir zehn Minuten in einem
Ethanol-Ultraschallbad gereinigt und bis zur Verwendung fir einen Fiige-Versuch in ei-
nem Vakuum-Exsikkator aufbewahrt. Fir die jeweilige Durchfithrung eines Versuchs sind
die verwendeten P92-Pléttchen erneut fir fiinf Minuten in einem Aceton-Ultraschallbad
gereinigt und danach an Luft getrocknet worden. Mittels einer Mikrometerschraube wurde

anschlieend an fiinf Stellen jedes Plattchens die Stérke gemessen.

SchweiBen

Neben der Oberflachengiite ist eine moglichst homogene Druckverteilung fiir eine fehler-
freie Fiigezone relevant. Um diese zu erméglichen, wurden die TZM-Platten vor jedem
Versuch gereinigt. Des Weiteren wurden zwischen die gereinigten TZM-Platten und die
P92-Plittchen jeweils eine maschinell planparallel geschliffene, 100x100x10 mm? grofie
Al,O5-Platte gelegt, wie in Abbildung A.2 dargestellt.

Jeder Fiige-Versuch kann generell in zwei Teile gegliedert werden: Ein Vorversuch diente
zunéchst einer Analyse der Druckverteilung einer eingestellten Probenanordnung, wah-
rend in einem zweiten Schritt das eigentliche Schweiflen durchgefithrt wurde.

Im Rahmen des Vorversuchs wurden die Al,O;-Platten und die P92-Plittchen exakt
mittig auf den TZM-Platten ausgerichtet. Dabei wurde zwischen die P92-Korper eine
Druck-sensitive Folie der Firma FuJiTsu gelegt. Mit geoffneter Anlage wurde bei Raum-
temperatur ein leichter Druck von 30 MPa fiir 20 s auf die P92-Plédttchen ausgeiibt und

die Druckmessfolie anschliefend entnommen. Entsprechend der lokalen Hohe des Drucks
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Abbildung A.2.: Darstellung der Probenanordnung beim Diffusionsschweifien. Links eine
Fotografie der tatsichlichen Anordnung, rechts eine vergroflerte Skizze
der Schichtung von Al,O5-Platten und den dazwischen befindlichen P92-
Plattchen. Die Abbildung zeigt das Fiigen am Beispiel eines einzelnen
Verbundes.

wird die Druck-sensitive Folie mehr oder weniger intensiv violett eingefarbt, wodurch
die Druckverteilung mittels einer Skala ausgelesen werden kann. Abbildung A.3 zeigt
beispielhaft die Gegeniiberstellung einer akzeptablen und einer schlechten Druckverteilung.
Fir den Fall einer akzeptablen Druckverteilung wurden die Kérper fir das Filigen exakt
so positioniert, wie im Vorversuch. Falls die Druckpriifung eine inhomogene Verteilung
zeigte, wurde die Anordnung so lange variiert und der Vorversuch wiederholt, bis das
Ergebnis zufriedenstellend war. Dies ist insbesondere relevant fiir das simultane Schweiflen

mehrerer Plattchen, deren Hohe sich minimal unterscheiden kann.

Abbildung A.3.: Gegeniiberstellung eines guten (links) und eines schlechten (rechts) Er-
gebnisses von Vorversuchen fir das Diffusionsschweiflen anhand von
Druckmessfolie.

Nachdem die Druckpriifung eines Vorversuchs eine Anordnung homogener Druckvertei-
lung gezeigt hat, wurde der eigentliche Fiige-Versuch initiiert. Dieser verlief entsprechend

der nachfolgend aufgelisteten Abfolge von Teilschritten.
1. Positionieren der Probe entsprechend dem Ergebnis des Vorversuchs

2. Aufbringen eines axialen Druckes von 30 MPa auf die Proben bei gedffneter Anlage

und Raumtemperatur
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3. Schlieflen des Vakuumofens und Einstellen eines Vakuums von <10~ mbar.
4. Heizen auf die gewiinschte Schweifitemperatur

5. Aufbringen des gewiinschten, axialen Schweifidrucks

6. Fiigen der Plattchen fiir die gewiinschte Schweifidauer

7. Reduzieren des axialen Drucks auf 30 MPa

8. Abkiihlen der Proben im Vakuum ohne aktive Kiithlung des Ofens.

9. Entnehmen der Probe und erneutes Messen der Dicke

Eine Ubersicht der entsprechenden, verwendeten Parametersitze von Schweifitemperatur,
-druck und -dauer ist in Tabelle A.1 aufgefithrt. Die gefiigten Verbunde wurden untersucht,
indem erneut ihre Hohe vermessen sowie eine mikroskopische Analyse von Querschliffen
durchgefiihrt wurde. Die Verbunde wurden dafir mit einer Feintrennmaschine orthogonal

zur Fiigeebene zerteilt, eingebettet, geschliffen und poliert.

A.3. Ergebnisse der SchweiBversuche

Nach der Definition des Diffusionsschweiflens sollte beim Fiigen von Komponenten mit
diesem Verfahren moglichst wenig Verformungen stattfinden. Bei variabler Schwei-Dauer
ist daher genau die Kombination von Schweif-Temperatur und Pressdruck optimal,
bei der trotz Vermeidung von Dehnungen eine stoffschliissige Fiigung entsteht. In der
Literatur wird demgegeniiber ein Parametersatz fiir das Diffusionsschweiflen von erste
Wand-Komponenten erst dann als angemessen beschrieben, wenn die gemeinsame Hohe,
hia, der gefigten Komponenten nach dem Schweilen um 10 % geringer ist, als die

kombinierte Hohe beider Komponenten, hy + ho, vor dem Diffusionsschweifien [37, 38, 48].
h12 = O, 9(h1 + hg) (71)

Aufgrund dieser widerspriichlichen Aussagen wurden in der vorliegenden Arbeit verschie-
dene Parametersitze des Diffusionsschweiflens mit dem Ziel einer stoffschlissigen Fligung
bei moglichst geringem Pressdruck untersucht, und dabei die jeweiligen Hohenreduzie-
rungen verglichen. Es wurden dafiir jeweils zwei 16x16x3 mm?® groBe Plattchen aus dem
RAFM-ahnlichen Stahl P92 mittels uniaxialen Heifpressens gefligt. Bei gleichbleiben-
der Diffusionsschwei-Temperatur in Hohe von 800°C wurden der Pressdruck und die
Schweifl-Dauer von 70-120 MPa bzw. 2-6 h variiert. Zundchst werden die Ergebnisse
der gemessenen Hohenreduktion der Verbunde in Abbildung A.4 dargestellt, gefolgt von

lichtmikroskopischen Aufnahmen exemplarischer Fligezonen.
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Abbildung A .4.: Ergebnisse der Dickenmessung von diffusionsgeschweifiten P92-Plattchen
iiber dem Pressdruck.

Anhand des Kurven-Verlaufs der Hohenreduktion bei einer zweistiindigen Schweiffiung
ist eine ausgeprégte Stufe bei Pressdriicken um 90 MPa zu erkennen. Komponenten, die
mit groBeren Driicken gefligt werden, weisen eine starke Stauchung von ca. 20 % auf,
die auf eine ausgeprégte plastische Verformung hinweist. Fir Pressdriicke <90 MPa ist
unabhéngig von der gewéhlten Schweifl-Dauer eine geméfigte Hohenreduzierung von
1-7 % zu verzeichnen. Es erscheint auffallig, dass fiir <90 MPa die ldngste Schweifl-Dauer
zu den geringsten Hohenreduzierungen fithrt, was jedoch auf UnregelmafBigkeiten des
Schweiiprozesses zuriickzufithren ist. Anhand dieser Ergebnisse kann bereits geschlossen
werden, dass bei einem Pressdruck in Héhe von 90 MPa nach ausreichender Zeit bei 800°C
Schweifl-Temperatur eine stoffschliissige Fiigung der Komponenten eintritt. Es ist nun zu
untersuchen, in wieweit der Druck und die Pressdauer bei gegebener Diffusionsschweif3-
Temperatur reduziert werden kénnen, und dennoch eine stoffschliissige Fiigung stattfindet.
Die Parameter sind vor dem Hintergrund von herstellungsbedingten Eigenspannungen
und méglichem Kornwachstums zu optimieren.

Da generell eine geringe Schweiff-Dauer anzustreben ist, wird die mikroskopische Unter-
suchung der Fiigenaht zundchst an Proben, die bei verschiedenen Driicken fiir 2 h lang
geschweifit wurden, untersucht. Die entsprechenden, exemplarischen Aufnahmen sind in
Abbildung A.5 aufgefiithrt. P92-Pléattchen, die bei einem Pressdruck <90 MPa geschweifit
wurden (Teilbilder a) - ¢)), zeigen ausnahmslos eine Defekt-freie Fiigezone. Erginzen sind
die Fligezonen der Proben, die bei hoheren Driicken geschweifit worden in den Teilbildern
d) und e) aufgefithrt. Hier ist deutlich eine unvollstdndige Verbindung zu sehen, die auf
eine hohe plastische Verformung dieser Proben wiahrend des Schweiflens zurtickzufithren
ist.

Anhand der lichtmikroskopischen Aufnahmen kann abgeleitet werden, dass ein zwei-
stiindiges Diffusionsschweilen von RAFM-Stéhlen bei 800°C und 70 MPa Pressdruck

bereits zu einer stoffschliissigen Fiigung fithrt, und somit als Parameter fir das Fiigen
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2 h, 100 MPa

d) e)

Abbildung A.5.: Lichtmikroskopische Ubersichtsufnahme der Fiigenaht von diffusionsge-
schweifiten P92-Plattchen fir unterschiedliche Pressdriicke.

von FGM-basierten erste Wand-Komponenten geeignet erscheint. Die in der Literatur
geforderte Hohenreduzierung von ca 10 % scheint keine Rolle fiir die Giite der Fligung
zu spielen. Proben, deren Hohe sich lediglich um 1 % reduzierte, weisen eine ebenso

Defekt-freie Fiigenaht auf, wie Proben mit héherer Stauchung.
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