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Vorwort.

Die experimentelle Erforschung des plastischen Verhaltens der Ein-
kristalle hat vor etwa 20 Jahren in groBem Umfange eingesetzt, nachdem
nahezu gleichzeitig die dufleren Vorbedingungen, die Moglichkeit der
Herstellung grofler Einkristalle beliebiger Form und der Anwendung
der Rontgeninterferenzverfahren zur Untersuchung des Verformungs-
vorgangs, erfiillt waren. Die Ergebnisse einer 15jahrigen Forschungs-
arbeit haben in den Biichern von Schmid und Boas (1935, 1) und
Elam (1935,1) ausgezeichnete zusammenfassende Darstellungen er-
halten. Der lebhafte Anteil, den diese Forschungen in Wissenschaft
und Technik gefunden haben, war sicher zum groBien Teil durch die
Hoffnung bedingt, auf diesem Wege zu einem Verstindnis des plastischen
Verhaltens der technischen Werkstoffe zu gelangen, nachdem sich die
Erkenntnis Bahn gebrochen hatte, daf durch technische Untersuchungen
allein die grundlegenden Gesetzméi8igkeiten der Kristallplastizitdt nicht
ermittelt werden konnen. Aber gerade in dieser Hinsicht wurden die
Erwartungen nicht erfiillt, und auch auf dem Gebiet der Einkristalle
selbst waren die Versuche, eine einheitliche theoretische Grundlage
hinter der Mannigfaltigkeit der experimentellen Erscheinungen zu finden,
zundchst wenig verheiBungsvoll.

Die Lage im Jahre 1935 hat P. P. Ewald (1936, 1) in einer Be-
sprechung der obengenannten Biicher als ,.einen Kampf um die Er-
mittlung der Zustandsgroflen gekennzeichnet. Durch diese sehr
treffende Formulierung der Fragestellung angeregt, habe ich mich in
den letzten Jahren eingehend mit diesen Problemen befaBit. Die zum
groflen Teil bisher unversffentlichten Ergebnisse sind in diesem Buch,
mit dem ich mich gleichermaflen an den Wissenschaftler wie an den
Techniker wende, dargestellt.

Die Schwierigkeiten, welche sich einer umfassenden Behandlung
dieser Fragen entgegenstellen, kénnen am besten durch die Tatsache
gekennzeichnet werden, dafl die plastischen Eigenschaften ,struktur-
empfindliche” Eigenschaften im Sinne Smekals sind, d.h. durch
geringfiigige Unterschiede im Kristallgefiige, die vielfach noch gar nicht
unmittelbar gemessen werden kénnen, mafgebend beeinflufit werden.
Es ist bis heute auch noch nicht gelungen, genaue theoretische Vor-
stellungen von ihnen zu gewinnen und damit eine rein deduktive Theorie
der Kristallplastizitit zu entwickeln, wie das bei den ,,strukturunemp-
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findlichen‘* Eigenschaften, fiir welche vorwiegend die Eigenschaften
des idealen, d. h. vollkommen regelméfBig gebauten Gitters bestimmend
sind, in groBem Umfange moglich geworden ist.

Einen Ausblick, wie man auch unter diesen Umstdnden zu einer
geschlossenen und quantitativen Theorie gelangen kann, erdffnet die
Tatsache, dafl die allgemeinen mechanischen und thermodynamischen
GesetzméBigkeiten auch in diesen Fallen giiltig sein miissen und nur
die Bedingungen, unter denen sie zur Anwendung kommen, nicht sehr
einfach sind. Die Aufgabe besteht dann darin, von dem experimentellen
Tatsachenmaterial ausgehend, die in den Einzelerscheinungen ent-
haltenen gemeinsamen Grundziige herauszuschélen, die ihnen zugrunde
liegenden allgemeinen Gesetzméafigkeiten zu finden und mathematisch
zu fassen. Selbstverstandlich konnen in den so erhaltenen Beziehungen
die Einzelheiten, von denen man von vornherein abgesehen hat, auch
nicht enthalten sein. Die Beweiskraft der gebildeten Vorstellungen
liegt aber in einer ganz anderen Richtung, ndmlich in der Vollstéandigkeit,
mit der sie alle allgemeinen Beobachtungsergebnisse richtig wiedergeben
kénnen. Dieser Punkt wird héufig nicht beachtet, wenn unter Zu-
grundelegung bestimmter Modellvorstellungen einzelne Erscheinungen
zwar sehr genau erfafit, andere wesentliche Tatsachen aber nicht be-
riicksichtigt werden. Zu einer hiufig anzutreffenden Uberbewertung
dieser Theorien tragt sicher die durch nichts gerechtfertigte Anschauung
bei, daB eine deduktive Methode an sich wertvoller sei als eine halb-
empirische Methode. Wohl ist erstere das erstrebenswerte Ziel der
Forschung; es hiee aber auf wertvolle Erkenntnisse verzichten,
wenn man einen anderen zundchst gangbaren Weg auller acht lassen
wiirde, der die Moglichkeit einer mathematischen Fassung bietet, durch
welche Umfang und Grenzen der Aussagen eindeutig umrissen und
unklare Behauptungen ausgeschlossen werden.

Ich habe mich iiberall bemiiht, den physikalischen Inhalt der Frage-
stellungen und der Ergebnisse moglichst anschaulich herauszustellen,
um auch dem mathematisch weniger geschulten Leser ein gutes Ver-
stindnis zu ermoglichen. Auflerdem habe ich einige Rechnungen, die
den Gang der Entwicklung unterbrochen hétten, in einem besonderen
Kapitel durchgefiihrt.

Im experimentellen Teil des I. Kapitels iiber die einsinnige homogene
Verformung von Einkristallen konnte ich auf Einzelheiten in den Ver-
suchsergebnissen, die bereits mehrfach ausfiihrlich dargestellt sind, zu-
gunsten einer eingehenden Behandlung der Versuchsmethodik ver-
zichten. Diese war in den letzten Jahren haufig der Gegenstand kritischer
Betrachtungen, die oft die Brauchbarkeit des grofiten Teils der vor-
handenen Messungen in Frage stellten. Demgegeniiber bin ich auch zu
einer positiven Bewertung der ,,unter nicht genau bestimmten Versuchs-
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bedingungen‘‘ durchgefiihrten Messungen gelangt und habe die Be-
deutung der so ermittelten ,,praktischen Melwerte fiir die wissen-
schaftliche Forschung und die technische Anwendung aufgezeigt. Auf
der anderen Seite habe ich klar betont, bei welchen Fragestellungen auf
eine genaue Versuchsfithrung, die an den vorhandenen Beispielen er-
lautert wird, zu achten ist, wenn die Versuchsergebnisse eindeutige
SchluBifolgerungen erméglichen sollen.

Die Grundlage der Untersuchungen in geometrischer Hinsicht bildet
die kristallographische Bestimmtheit der Gleitung, in dynamischer Hin-
sicht das Schmidsche Schubspannungsgesetz, das in zahlreichen
Untersuchungen bestétigt wurde. Diese Erfahrungstatsachen besagen
u. a., daB die Gleichwertigkeit je zweier Deformations- bzw. Spannungs-
komponenten infolge der Symmetrie der entsprechenden Tensoren nur
eine mathematische, aber keine physikalische Bedeutung besitzt. Aus
diesem Grunde bin ich auf die Versuche nicht eingegangen, fiir das Ein-
setzen des plastischen Gleitens an Stelle des Schmidschen Schub-
spannungsgesetzes die allgemeine Bedingung zu setzen, daf eine Flie§3-
funktion, die nur gegeniiber den Symmetrieoperationen des Gitters und
der Hinzufiigung eines kugelsymmetrischen Tensors invariant ist, einen
bestimmten Wert annehmen soll. Auf diese Weise wird zwar eine
mathematische Geschlossenheit erreicht, die aber der einfacheren
physikalischen Wirklichkeit nicht entspricht. Der interessierte Leser
sei auf v. Mises (1928,1) und die bei Schmid und Boas (1935, 1)
angefiithrten diesbeziiglichen Literaturstellen verwiesen.

Vorwiegend behandelt sind die Eigenschaften der Metalle und des
von den organischen Stoffen bisher untersuchten Naphtalins, da an
ihnen fast ausschlieflich die neueren Erkenntnisse von allgemeiner Be-
deutung gewonnen wurden. Die an den unter normalen Bedingungen
nur sehr wenig verformbaren Salzkristallen erhaltenen Ergebnisse sind
bei Smekal (1931,1; 1933,1) und bei Schmid und Boas (1935, 1)
ausfihrlich dargestellt.

Bei der Behandlung der inhomogenen Verformungen von Ein-
kristallen konnte die Wirkung der dabei auftretenden elastischen Ver-
zerrungen der Gleitlamellen formelméfig erfalt und damit die Grund-
lage zu einer Untersuchung des plastischen Verhaltens der technischen
Werkstoffe, bei denen jedes Korn einen inhomogen verformten Ein-
kristall darstellt, geschaffen werden. Diese Untersuchung wird in den
beiden letzten Kapiteln durch folgerichtige Auswertung der erhaltenen
Beziehungen durchgefiihrt mit dem Ziel, die physikalische Bedeutung
der fiir das betriebsméaflige Verhalten der Werkstoffe wichtigen Kenn-
werte, wie Streckgrenze, Dauerstand- und Wechselfestigkeit, aufzuzeigen
und ihre gegenseitigen Beziehungen firr die verschiedenen Kristall-
strukturen sowie ihre Temperaturabhéngigkeit zu berechnen. Es ist
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dabei gelungen, ein vollstdndiges, alle gesicherten Tatsachen enthaltendes
Bild zu entwerfen, das fiir die Beurteilung der technologischen Eigen-
schaften der Werkstoffe brauchbar sein diirfte.

Die erhaltenen Ergebnisse diirften auch den Weg ebnen zur Losung
einer Reihe noch offener Fragen. Zu ihnen gehért die physikalische
Bedeutung der unter weniger einfachen Bedingungen, wie z. B. bei
Hértemessungen und Kerbschlagversuchen, gemessenen Kennwerte.
Ferner das Verhalten der Werkstoffe bei Verformungsarten wie Walzen,
Diisenziehen und Pressen. Thre Untersuchung erfolgte bereits in groem
Umfange unter Zugrundelegung bestimmter Annahmen (Schubspan-
nungshypothese von Mohr und Guest; Gestaltsinderungsenergie-
hypothese von Hencky, Huber und v. Mises) iiber den FlieBbeginn
bei dem einfachsten Beanspruchungsfall, dem freien Zug, und hat viele,
auch technisch verwertbare Ergebnisse erbracht [vgl. Nddai (1927, 1);
E. Siebel (1932,1); Korber und Eichinger (1940, 1)]. Von unserer
Fragestellung aus gesehen bedeutet die physikalische Begriindung
dieser Annahmen ein Endziel, denn die rechnerische Behandlung dieser
Vorgénge wird kaum anders erfolgen kénnen als in der Weise, dafl man
den Werkstoff durch einen isotropen Korper ersetzt, der geeigneten
FlieBbedingungen gehorcht.

Die Durchfiihrung der vorliegenden Untersuchungen erfolgte in enger
Zusammenarbeit mit Herrn Professor Dr. U. Dehlinger, der mir
seinen Rat und seinen reichen Erfahrungsschatz immer gerne zur Ver-
fiigung stellte. Es ist mir ein Bediirfnis, ihm hierfiir herzlich zu danken,
sein Beispiel wird mir stets eine Verpflichtung sein. Ferner danke ich
Herrn Professor Dr. R. Glocker fiir wertvolle Hinweise und Herrn
Professor Dr. W. Koéster fiir die Aufnahme des Buches in die von ihm
herausgegebene Sammlung ,,Reine und angewandte Metallkunde in
Einzeldarstellungen“. Ebenso danke ich der Verlagsbuchhandlung
Julius Springer, die bereitwillig auf meine Wiinsche eingegangen ist
und mir die Fertigstellung des Buches sehr erleichtert hat.

Kapitel I und die zugehorigen Teile von Kapitel VI wurden der
Fakultat fiir Naturwissenschaften und Ergénzungsfédcher der Technischen
Hochschule Stuttgart als Habilitationsschrift eingereicht.

Stuttgart, im April 1941.

Zweites physikalisches Institut .
der Technischen Hochschule. A. Kochendorfer.
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Zusammenstellung der wichtigsten Formelzeichen.

a Abgleitung.

A4, A1, A, Bildungs- bzw. Riickbil-
dungs- bzw. Auflésungs(schwellen)-
energie einer Versetzung.

Ar thermischer Anteil an der Bildungs-
energie.

b Dbei homogener Verformung von Ein-
kristallen: Kristallabmessung in
Richtung von g.

b bei Biegung von Einkristallen mit
rechteckigem Querschnitt: halbe
Kristallbreite senkrecht zur Kréfte-
ebene.

D% bei Einkristallen: Dehnung (Stau-
chung), bezogen auf 9.

dD, dD° bei Einkristallen: kleine Zu-
nahme der Dehnung, bezogen auf [
bzw. 0.

D bei Vielkristallen : Dehnung, bezogen
auf 0. '

Dy, DY, bei Vielkristallen: Bruch-
dehnung bzw. praktische —.

Dy tangentiale Schiebung bei Torsion.

E in {: Elastische Energie einer Ver-
setzung.

E in allen iibrigen Fallen: Elastizitéts-
modul.

F (x), F(r) axiales Flichenmoment eines
Teilquerschnitts bzw. des ganzen
Querschnitts?!.

@, 9, @, Azimut von P bzw. § bzw. N
beziiglich 3.

@(u, T') Gleitgeschwindigkeit-, Tempe-
raturfunktion von oj,.

G Schubmodul.

g = ds/dt bei Vielkristallen: Verfor-
mungsgeschwindigkeit.

Jo »groBer Wert von g zur Bestim-
mung von K, bzw. S,.

gm vereinbarter Wert von ¢ zur Be-
stimmung von Kp bzw. Sp.

& Gleitebene.

g Gleitrichtung.

h bei der Bausch-Anordnung: Hoéhe
des Kristalls (Dicke der gleitenden
Schicht).

h bei Biegung: halber Abstand der
Kraftangriffspunkte.

J(x), J(r) axiales Flichentragheits-
moment eines Teilquerschnitts bzw.
des ganzen Querschnitts®.

k Boltzmannsche Konstante.

K bei Einkristallen: duBlere Kraft.

K in 22a und bei Vielkristallen: ver-
allgemeinerte Kraft.

K,, K§ Streckgrenze bzw. praktische —.

Ks,, K: Mittelwert der Streckgrenzen
bzw. der Anteile der atomistischen
Verfestigung der Einkristalle (Kor-
ner) iber alle Orientierungen.

Kp praktische Dauerstandfestigkeit.

K wahre Kriechgrenze.

Koy, Beitrag der wahren Kriechgrenze oy
der Einkristalle (Kérner) zu K.
K7° praktische Schwingungsfestigkeit.

KZ* praktische Wechselfestigkeit.

K37° wahre Schwingungsfestigkeit.

K7* wahre Wechselfestigkeit.

K=, K* Schwingungslast bzw. Vorlast
bei Wechselbeanspruchung.

L Mosaikgrofle.

Ly=10-*cm benutzte MaBeinheit fiir L.
1°,1 bei Ein- und Vielkristallen: Aus-
gangslinge bzw. jeweilige Lénge.-
%9, A in Verbindung mit trigonometri-
schen Funktionen: spitzer Winkel
zwischen g und 3, Anfangswert bzw.

jeweiliger Wert.

A in allen dbrigen Fallen:
abstand.

I Biege- oder Torsionsmoment?!.

Mo, MY kritisches bzw. praktisches kri-
tisches Biege- oder Torsionsmoment?.

M, Knickwert von M.

Atom-

! Die Unterscheidung fiir Kristalle mit kreisférmigen bzw. rechteckigen Quer-
schnitten erfolgt durch die Zeichen ® bzw. OJ.



Zusammenstellung der wichtigsten Formelzeichen. X1

u = sin y, cos Ay Orientierungsfaktor bei
Dehnung und Biegung von Ein-
kristallen.

N, N,, N, Zahl der gebundenen bzw.
gebildeten bzw. aufgelosten Ver-
setzungen.

N Gleitebenennormale.

v,%® Orientierungsfaktor bei Torsion
von Einkristallen bzw. grofter Wert
derselben.

B zu % senkrechte Achse des Koordi-
natensystems I durch den Punkt, in
dem der Deformations- und Span-
nungszustand untersucht wird.

wi Azimut von ¢ beziiglich 3.

w(g, T) Verformungsgeschwindigkeit-,
Temperaturfunktion von Ko,.

g Kerbwirkungsfaktor.

@°, @ Querschnitt, Anfangswert bzw.
jeweiliger Wert.

r bei Kristallen mit kreisformigem

* Querschnitt: Halbmesser; bei Bie-
gung von Kristallen mit recht-
eckigem Querschnitt: halbe Hohe in
der Krifteebene.

o Kriimmungshalbmesser bei Biegung.

bei Einkristallen: gegenseitige Ver-

schiebung der Kraftangriffspunkte

(Verldngerung bzw. Verkiirzung bei

Dehnung bzw. Stauchung). '

s in 22a und bei Vielkristallen: be-
liebige Verformungskoordinate, die
den Verformungszustand eindeutig
kennzeichnet.

S0 =38m (=0,2%) vereinbarter Wert
von s zur Bestimmung von K, und
Kp.

8°, 8 bei Zug- und Druckbeanspruchung
von Einkristallen: auf Q° bzw. @
bezogene Spannung (Nennspannung
bzw. wahre Spannung).

S bei Zug- und Druckbeanspruchung
von Vielkristallen: auf @° bezogene
Spannung (Nennspannung).

S, 8¢ bei Ein- und Vielkristallen:
Streckgrenze bzw. praktische —.
8o,, 8 Mittelwert der Streckgrenzen
bzw. der Anteile der atomistischen
Verfestigung der Einkristalle (Kér-

ner) iiber alle Orientierungen.

Sz, 8% Zugfestigkeit bzw. praktische —.

-]

8¢ tangentiale Schubspannung bei Tor-
sion.

o Schubspannung (Schubspannungs-
komponente in der Gleitebene par-
allel zur Gleitrichtung).

gy, 05 kritische Schubspannung bzw.
praktische — —.

Gy = 0o(us) Knickwert von o,.

001 Wert von ¢, bei 7'=0.

or bei Einkristallen: wahre Kriech-
grenze.

or theoretische Schubspannung.

%o» % spitzer Winkel zwischen & und 3,
Anfangswert bzw. jeweiliger Wert.

t Zeit.

T absolute Temperatur.

¥ zu 3 und B senkrechte Achse des
Koordinatensystems I.

7 Verfestigung. '

u Gleitgeschwindigkeit; benutzte Ein-
heit: Abgleitung 10/Stunde.

#e = 1/100 ein noch kleiner, aber unter
iiblichen Bedingungen schon meB-
barer Wert von u; trennt ,,groBe‘
und ,,kleine** Werte von «.

Uy, Um; der gy bzw. gm entsprechende
Wert von % in einem Korn eines
Vielkristalls.

U, Uy Energie der elastischen Ver-
zerrungen der Gleitlamellen, bezogen
auf die Volumeinheit bzw. im ganzen
Kiristall.

v in ¥ und 12: maximale Atomver-
schiebung im Bildungsbereich einer
Versetzung.

v inallen iibrigen Fillen bei Einkristal-
len: Verformungsgeschwindigkeit.

V Kristallvolumen.

w Wanderungsgeschwindigkeit der Ver-
setzungen.

W Wahrscheinlichkeit fiir einen Vorgang.

Ws, Wo, W4 Bildungs- bzw. Wande-
rungs- bzw. Auflésungswahrschein-
lichkeit einer Versetzung.

z in 12: Ortskoordinate in Richtung
einer Versetzung.

x bei Biegung: Abstand von der neu-
tralen Faser; bei Torsion: Abstand
von 3.

3 Kristallachse (Léangsachse),
oder Stauchrichtung.

Zug-



Vorbemerkungen.

Hinweise auf die Kapitel (I, ...), Punkte (1,...) und Abschnitte
(a, ...) erfolgen durch fette Ziffern und Buchstaben (z. B. 12a), auf
die Abschnitte innerhalb eines Punktes nur durch die betreffenden
Buchstaben. Die Gleichungen sind kapitelweise durchnumeriert; bei
einem Hinweise innerhalb eines Kapitels ist nur die Gleichungs-
nummer angegeben, bei einem Hinweise aus einem andern Kapitel
auch die Kapitelnummer [z. B. (20I)]. Bei einem Literaturhinweis
sind der Verfassername, das Erscheinungsjahr und eine Nummer, unter
der die Arbeit auch im Literaturverzeichnis aufgefiithrt ist, angegeben
[z. B. Glocker (1936,1)]. Bei einer Arbeit mit mehreren Verfassern
bezieht sich die Nummer auf den zuerst genannten Verfasser. Das
Literaturverzeichnis ist gleichzeitig Namenverzeichnis, die Seitenzahlen
sind in kursiv angegeben. Die bisherigen zusammenfassenden Berichte
iber das Gebiet eines Kapitels sind am Anfang desselben in einer
FuBnote zusammengestellt.



I. Einsinnige homogene Verformung von
Einkristallen.

A. Experimentelle Untersuchungsverfahren
und Ergebnisse’.

1. Allgemeines iiber Einkristalle.

a) Kennzeichnung. Ein Einkristall ist ein kristalliner Kérper, dessen
Orientierung, d. h. die Lage seiner kristallographischen Achsen beziiglich
eines festen Koordinatensystems (2e¢), in allen Punkten dieselbe ist.
Seine #uBere Form kann beliebig sein. .AuBerlich ist ein Einkristall
daran zu erkennen, daB nach geeignetem Atzen alle Stellen der Ober-
fliche mit gleicher Neigung das auffallende Licht in gleicher Weise
reflektieren. Bei zylindrischen Kristallen liegen diese Stellen auf Mantel-
linien, bei plattenfoérmigen Kristallen bilden sie die ganze Oberfliche.

Genaue Beobachtungen haben ergeben, daBl die Orientierung bei
groBeren Kristallen im allgemeinen nicht in allen Punkten dieselbe ist,
sondern je nach den Herstellungsbedingungen (Temperaturgefille,
Wachstumsgeschwindigkeit) sich stetig mehr oder weniger #dndert
[Hoyem und Tyndall (1929, 1); Poppy (1934, 1); George (1935, 1)].
Buerger (1934, 1) hat an Zinkkristallen diese Orientierungsénderung
als Verzweigungs- oder Stammbaumstruktur (lineage structure) be-
schrieben, die darin besteht, daB3 der anfinglich einheitlich orientierte
Kristall sich wihrend seines Wachstums in Zweige teilt, deren Orientie-
rung immer mehr von der des Kerns abweicht. Inwieweit diese be-
sondere Struktur allgemein zutrifft, ist noch nicht untersucht. Von
Ausnahmefillen abgesehen, liegen die Orientierungsschwankungen inner-
halb der Fehlergrenzen, mit denen eine Orientierungsbestimmung aus-
gefiithrt? und rechnerisch verwertet werden kann, so dal sie praktisch
keine Rolle spielen.

Einkristalle konnen aus allen Stoffsystemen hergestellt werden, so-
wohl solchen mit gegenseitig 16slichen (Mischkristalle) als unldslichen

1 Sachs (1930, 1); Smekal (1931, 1; 1933, 1); Schmid und Boas (1935, 1);
Elam (1935, 1). Kiirzere Ubersichten bei Burgers, W. G. und Burgers, J. M.
(1935, 1); Burgers, W. G. (1937, 1; 1938, 1); Burgers, J. M. (1938, 1). Vgl
auch die Literaturangaben auf S.203. /

2 Bei der Untersuchung der Orientierungsunterschiede handelt es sich nicht
um unabhingige Einzelmessungen der Orientierung, sondern um Vergleichs-
messungen, die natiirlich mit gréBerer Genauigkeit ausgefithrt werden kénnen.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 1
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Bestandteilen, unterscheiden sich also von den Vielkristallen, entgegen
einer noch vielfach anzutreffenden Meinung, nicht durch gréBere Rein-
heit. Auch der submikroskopische Gitterbau (Mosaikstruktur 7b) ist
bei beiden, bei bestimmten iibereinstimmenden Herstellungsbedingun-
gen, derselbe. Lediglich die an den Korngrenzen vielkristalliner Mate-
rialien vorhandenen besonderen Gitterstérungen fehlen bei Einkristallen.

b) Herstellung!. Zur quantitativen Untersuchung der plastischen
Eigenschaften von Einkristallen benétigt man gréBere Stiicke, meist
in zylindrischer Form mit kreisférmigem oder rechteckigem Querschnitt.
Thre Herstellung kann erfolgen a) aus der Schmelze, entweder durch
Kristallisation im Schmelzgefail [nach Tammann (1923,1); Obrei-
mow und Schubnikoff (1924, 1)] oder durch Ziehen aus der Schmelze
[nach Czochralski (1917, 1) fir Metallkristalle, nach Kyropoulos
(1926, 1) fiir Salzkristalle]; b) durch Rekristallisation nach Kaltreckung
[nach Carpenter und Elam (1921, 1) und Czochralski (1924, 1)];
¢) durch Sammelkristallisation und d) durch Wachstum aus dem Dampf.

a) Ohne besondere VorsichtsmafBnahmen erstarrt eine Schmelze im
allgemeinen vielkristallin. Das kommt daher, daBl sich bei Unter-
schreiten der Schmelztemperatur (Unterkiihlung) an vielen Stellen der
Schmelze Kristallisationskeime mit zufélliger Orientierung bilden [Tam-
mann (1932, 1); Volmer (1939, 1)], die zu den Kornern weiterwachsen.
Wird die Schmelze nur wenig iiberhitzt, so befinden sich erfahrungs-
gemi noch Keime in ihr, und die Kristallisation kann ohne merkliche
Unterkiithlung stattfinden [Goetz (1930, 1); Webster (1933, 1); Donat
und Stierstadt (1933, 1)].

Um Einkristalle zu erhalten, sind folgende Punkte zu beachten:
1. Durch geniigend starkes Uberhitzen miissen alle Keime aus der
Schmelze entfernt werden. 2. Es muf} eine einkristalline Grenzfliche
Kristall-Schmelze hergestellt werden. Das kann durch Verwendung eines
groBeren kiinstlichen Keims (Impfkristall) geschehen2 oder dadurch,
daB3 an einer verjiingten Gefdlstelle [Bridgman (1925,1; 1926, 1);
Chalmers (1935, 1)] bzw. beim Ziehverfahren in der schmalen Be-
rithrungsschicht zwischen Kristall und Schmelze von den zunéchst
entstandenen Keimen beim Weiterwachsen alle bis auf einen unterdriickt
werden, und schlieBlich dadurch, daf man am Tiegel eine spitz zulaufende
Vertiefung anbringt, von der aus die Kristallisation ausschlieBlich be-
ginnt [Hausser und Scholz (1927, 1)]. Im ersten Fall ist die Orientie-

1 Carpenter (1930, 1); Goetz und Hasler (1930, 2); Schmid und Boas
(1935, 1). ,

2 Fiir Metalle: Graf (1931, 1) (senkrechte Tiegelstellung); Kapitza (1928, 1);
Goetz (1930,1) und Bausch (1935,1) (waagerechte Tiegelstellung); Griin-
eisen und Goens (1923,1) (Ziehen aus der Schmelze). Fiir Salzkristalle:
Blank und Urbach (1929, 1). Fiir organische Kristalle: Kochendoérfer (1937, 1).
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rung beliebig vorgebbar, im zweiten nur unter bestimmten Bedingungen
und innerhalb gewisser Grenzen [Palabin und Froiman (1933, 1)].
3. Die freiwerdende Kristallisationswarme darf nur durch den schon
gebildeten Kristall abgefithrt werden, damit die Schmelze nur in un-
mittelbarer Nahe der Kristalloberfliche (Wachstumszone) die Er-
starrungstemperatur annimmt, sonst bilden sich an andern Stellen
unerwiinschte Keime. Praktisch wird diese Bedingung durch ein még-
lichst gleichméBiges Temperaturgefille erzielt.

Die Wahl des Tiegelmaterials bedarf groBer Sorgfalt, damit keine
Reaktion mit der Schmelze eintritt, und die Kristalle ohne Béschiadigung
aus dem Tiegel gelost werden koénnen [Kapitza (1928, 1); Goetz
(1930, 1); Osswald (1933, 1)].

b) Das Rekristallisationsverfahren beruht darauf, daB in einem
moglichst gleichmaBig feinkérnigem Material, das vorsichtig um einige
Prozent gedehnt wurde, nach langem Glithen stets sehr grofle Kérner
entstehen, und héufig nur ein einziges Korn, welches das ganze Stiick
umfafBt [fiir sehr reines Aluminium vgl. Gisen (1935, 1)].

¢) Bei der Sammelkristallisation wachsen bei hohen Temperaturen
einige Korner auf Kosten der andern weiter, und schliellich ergibt sich
ein Einkristall. Eine Kornneubildung wie bei der Rekristallisation nach
Kaltbearbeitung findet nicht statt. Dieses Verfahren wird insbesondere
bei Wolfram angewandt [Pintschverfahren. Siehe z. B.. Alterthum
(1924, 1)]. Ein &hnliches, fiir hochschmelzende Metalle geeignetes Ver-
fahren hat Andrade (1937, 1) beschrieben. Damit wurden von Tsien
und Chow (1937, 1) erstmals Molybdankristalle hergestellt.

d) Auch die Herstellung von Einkristallen aus dem Dampf ist vor-
zugsweise bei Wolfram [van Arkel (1925, 1)], dann bei Tantal,
Zirkon, Titan und auch Eisen [vgl. Koref und Fischvoigt (1925, 1)]
angewandt worden. Kleine Kristalle von Zink und Kadmium fiir
mikroskopische Beobachtung der plastischen Erscheinungen wurden von
Straumanis (1932, 1) durch Sublimation gewonnen.

¢) Orientierungsbestimmung. Die grofte Bedeutung fiir die Orientie-
rungsbestimmung von Einkristallen besitzen wegen ihrer allgemeinen
Anwendbarkeit die Rontgenverfahrenl. In vielen Fillen sind andere
Verfahren einfacher. Bei kubischen Kristallen mit Spaltflichen (ins-
besondere Salzkristallen) kann die Orientierung unmittelbar durch An-
spalten festgestellt werden, bei durchsichtigen Kristallen fiihren oft
optische Beobachtungen, z. B. der Ausléschungslagen, rasch zum Ziel
[bei Naphthalinkristallen von Kochendérfer (1937, 1) angewandt].
Vielfach wird auch die Lage der Helligkeitsmaxima des an der Kristall-
oberfliche reflektierten Lichts [Bridgman (1925, 1; 1926, 1); Smith

1 Mark (1926,1); Ott (1928, 1); Trillat (1930, 1); Schmid und Boas
(1935, 1); Glocker (1936, 1).

1%*



4 Einsinnige homogene Verformung von Einkristallen. IA2

und Mehl (1933, 1); Weerts (1928, 1); Chalmers (1935, 1)] zur
Orientierungsbestimmung benutzt.

Von den Rontgenverfahren hat das Laue-Verfahren den Vorzug, daB
es mit einer Aufnahme die vollstindige Orientierung beziiglich eines im
Kiristall festen Koordinatensystems zu bestimmen gestattet. Das Gonio-
meterverfahren, bei dem Kristalldrehung und Filmbewegung zwangs-
laufig gekoppelt sind, leistet zwar dasselbe, erfordert aber einen gréBeren
experimentellen Aufwand und einige Erfahrung in der Auswertung.
Demgegeniiber sind beim Drehkristallverfahren zur vollstdndigen
Orientierungsbestimmung zwei Aufnahmen erforderlich: aus einer Auf-
nahme allein kann nur die Orientierung beziiglich einer Kristallrichtung
(z. B. Zugrichtung) entnommen werden. Das geniigt in vielen Féllen,
und das Verfahren empfiehlt sich dann wegen seiner Einfachheit [s. z.B.
Mark, Polanyi und Schmid (1922, 1)].

Beim Laue-Verfahren wird man bei wenig absorbierenden Kristallen
wegen der kiirzeren Belichtungszeit Durchstrahlaufnahmen machen
[Schiebold und Sachs (1926, 1); Schiebold und G. Siebel (1931, 1)],
bei starker absorbierenden Kristallen Riickstrahlaufnahmen [Boas und
Schmid (1931, 1)]. Doch ist die Verschleierung des Films in diesem
Falle oft so stark, daf} eine Auswertung nicht moglich ist. Hat man
SchmelzfluBkristalle, die unten zugespitzt sind (Tiegelform), oder atzt
man eine Spitze an, so kann man diese anstrahlen und erhilt gute
Durchstrahldiagramme [Held (1940, 1)]. E. Schmid (Stuttgart)
(1935, 1) hat eine Anordnung beschrieben, bei der die Kristalloberfliche
schrig angestrahlt wird, die bei beliebig absorbierenden Kristallen
angewandt werden kann [z. B. von Bausch (1935, 1) bei Zinnkristallen].

2. Geometrie der homogenen Verformungen.

a) Gleitvorgang. Das hervorstechende Merkmal der plastischen
Verformung von Kristallen ist ihre kristallographische Bestimmtheit.
Die Forméinderung besteht in einer gegenseitigen Verschiebung von
Kristallteilen parallel zu einer kristallographisch einfachen Gitterebene,
lings einer ebenfalls kristallographisch einfachen Gittergeraden. Den
Vorgang bezeichnet man als Gleiten, die Gitterelemente als Gleit-
ebene und Gleitrichtung, beide zusammen als Gleitsystem?.
Abb. 1 veranschaulicht die Verformung eines kreiszylindrischen Zink-
kristalls mit der Basisebene (0001) als Gleitebene und einer digonalen
Achse erster Art [1120] als Gleitrichtung. Der Kristall wird dabei in
ein (abgestuftes) elliptisches Band verformt. Da die Gleitrichtung und

1 Hiufig wird die Bezeichnung Translation, Translationsebene und -richtung
gebraucht. Die Zwillingsbildung ist geometrisch ebenfalls ein Gleitvorgang (mit
festem Gleitbetrag). Daher wird auch hier oft von Gleitebene (1. Kreisschnitt-

ebene) und Gleitrichtung gesprochen.
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die groBe Achse der Gleitebenenellipse nicht zusammenfallen, so ist die
groBe Querschnittsachse des Bandes grofler als der urspriingliche Halb-
messer. Nur wenn diese bei den Rich-
tungen iibereinstimmen, bleibt die ur-
spriingliche Kristallbreite erhalten?.

Abb. 1. Schematische Darstellung des Gleitvorgangs fiir einen hexagonalen Kristall. a) und'b) Aus-

gangszustand mit eingezeichneter hexagonaler Basisebene als Gleitebene. Der lange Pfeil gibt

die Richtung der groBen Achse der Querschnittsellipse an, der kurze Pfeil die Gleitrichtung.
c) und d) Endzustand der geglittenen Kristalle. Aus Schmid und Boas (1935, 1).

Tabelle 1 gibt eine Ubersicht iiber die Gleitelemente der wichtigsten
Kristalle. Bei Temperaturen oberhalb der Zimmertemperatur treten
die bezeichneten Elemente neu auf, die bei tieferen Temperaturen vor-
handenen bleiben jedoch daneben bestehen. Bemerkenswert ist, dal
dabei meist nur die Gleitebene eine andere ist, wihrend die Gleitrichtung
erhalten bleibt2. Wie man aus Tabelle 1 sieht, sind die Gleitrichtungen
stets die dichtest besetzten Gittergeraden und die Gleitebenen besonders
dicht, in vielen Fallen auch dichtest belegte Gitterebenen. Bei den héher
symmetrischen Kristallen sind die Gleitelemente in mehreren kristallo-
graphisch gleichwertigen Lagen vorbanden (bei den kubisch flichen-

1 Die ersten grundlegenden Arbeiten iiber den Gleitmechanismus stammen
von Mark, Polanyi und Schmid (1922, 1) [Zinkkristalle] und Taylor und
Elam (1923, 1) [Aluminiumkristalle]. An der weiteren experimentellen Erforschung
der plastischen Eigenschaften von Metallkristallen sind vorwiegend diese Forscher
und ihre Mitarbeiter beteiligt; vgl. die Biicher von Schmid und Boas (1935, 1)
und Elam (1935, 1).

%2 Andrade und Mitarbeiter (1940, 1) haben an kubisch-raumzentrierten
Metallen festgestellt, daB fiir die Auswahl der Gleitebene das Verhiltnis der Ver-
suchstemperatur zur Schmelztemperatur mafgebend ist.



6 Einsinnige homogene Verformung von Einkristallen. IA2

Tabelle 1. Gleitelemente von Kristallen.

Die Angaben sind entnommen aus Schmid und Boas (1935, 1); Smekal (1935, 1);
Bausch (1935, 1) und Kochendérfer (1937, 1).

. Gleit- Dichtest besetzte
Gittertypus Vertreter )
richtungen | ebenen Gittergeraden ’ Gitterebenen
kub.-flich.- AL Ag, Au, [ o0 [f (11D [110] (111)
zentr. Cu, Ni | (100)1 [100] (100)
- [112] - (110)
kub.-raum.- «-Fe (110)2 [111] (110)
zentr. B-Messing [111] { (112) [100] (100)3
(123) [110] (111)
hex. dicht. Cd Mg, Zn | 1155 | [(0001) [1120] (0001)
Kugelpackung (1011)* (1120)2

(IOIO)
(1 122)
- (IOTI)
tetragonal B-Sn [001] (110) [001] (100)
(weiB) (1117t [111] (110)
[001] [100] (101)

” ool | | (100)
Steinsalz Alkalihalo- (100) [101] (100)
genide [101] { (110) (110)

B - (111) (lll)m
monoklin Naphthalin [010] (001)

zentrierten Metallen die Oktaedersysteme [011], (111) (Abb. 28), z. B.
12fach4). In diesen Fillen, wie iiberhaupt bei mehreren Gleitsystemen,
kann mehrfache Gleitung auftreten (vgl. 6).

Die Erfahrung zeigt, daf nicht alle Gleitebenen eines Systems?
gleichméBig, sondern einzelne von ihnen bevorzugt gleiten, so daf sich
Gleitschichten oder Gleitlamellen ausbilden, wie sie in Abb. 1 etwas
grob gezeichnet sind. Die Spuren der wirksamen Gleitebenen zeichnen
sich auf der Kristalloberfliche als Gleitlinien® ab (Abb. 3). Diese

1 Bei hoheren Temperaturen. 2 Vgl. S. 8.

3 Diese Ebene enthilt die Gleitrichtung nicht.

4 Will man in diesen Fillen nur die Art der Gleitsysteme bezeichnen, ohne
ein bestimmtes ins Auge zu fassen, so benutzt man, wie es auch in der Kristallo-
graphie iiblich ist, die Millerschen Symbole ohne Beriicksichtigung des Vorzeichens
der Indizes.

5 Die Bezeichnung Gleitebene wird sowohl zur Kennzeichnung der kristallo-
graphischen Lage der einzelnen Gitterebenen, die gegeneinander verschoben werden,
als auch fiir jede dieser Ebenen selbst verwendet. Die jeweilige Bedeutung ergibt
sich stets aus dem Zusammenhang.

¢ Die ersten Beobachtungen von Gleitlinien an vielkristallinen Metallen haben
Ewing und Rosenhain (1900, 1) [vgl. die Diskussionsbemerkungen bei Gough
und Cox (1931, 1)], an Einkristallen Andrade (1914, 1) gemacht.
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sind meist verschieden stark ausgebildet und reichen von solchen, die
mit dem bloBen Auge sichtbar sind, bis zu solchen unterhalb der mikro-
skopischen Auflosungsgrenze. Es ist daher bis jetzt noch nicht moglich
gewesen, auf diese Weise den kleinsten Gleitlinienabstand bzw. die
kleinste Gleitlamellendicke optisch festzustellen. Bei jeder VergroBerung
erscheinen die Linien bestimmter Stidrke besonders deutlich und ihre
Abstdnde sind verschiedentlich gemessen worden. Andrade und
Hutchings (1935, 1) haben an Quecksilberkristallen bei 22facher Ver-
groflerung einen mittleren Abstand von 5.10"3cm beobachtet und
Straumanis (1932, 2) an kleinen, aus dem Dampf gewachsenen Zink-
kristallen bei 1200facher Vergroflerung sehr gleichméBige Schichten von

Abb. 2. a) Gleitlamellen in einem Zinkkristall bei 1200facher VergroBerung. b) Schematische
Darstellung der Gleitung an den Grenzen und innerhalb der optisch aufgelosten Gleitlamellen.
Aus Straumanis (1932, 2).
etwa 1074 ¢cm Dicke (Abb. 2a), innerhalb deren jedoch weitere, optisch
nicht mehr auflésbare Gleitung deutlich zu erkennen ist (vgl. Abb. 2b).
Bei derselben Vergroflerung haben Andrade und Roscoe (1937, 2)
an Kadmiumkristallen Abstéinde bis 0,5-10-4cm festgestellt. Der
Ubergang von groberen zu feinsten Gleitlinien ist hier fliefend, wihrend
bei Blei bei 800facher Vergroferung die Gleitlinien mit einem Abstand
von etwa 4 - 10”4 cm gegeniiber den feineren noch beobachtbaren zahlen-
méBig weit iiberwiegen. Polanyi und Schmid (1925, 2) haben ge-
legentlich bei Zinnkristallen ganz glatte Binder erhalten, bei denen die
Gleitlamellendicke iiberhaupt unterhalb der optischen Auflésungs-

grenze lag.

Tiefer in den Feinbau der Gleitlamellen einzudringen gestatten die
Réntgenstrahlen durch Messung der Breite der Debye-Scherrer-Linien
an vielkristallinen Metallen. Dieses Verfahren beruht auf der Annahme,
gegen die heute noch keine Griinde sprechen, dafl die Gleitlamellen mit
den kohdrenten Gitterbereichen (vgl. 7b) identisch sind. Die einwand-
freie Berechnung ihrer Grofe (TeilchengriBe) wurde ermdoglicht, nach-
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dem es Dehlinger und Kochendérfer (1939, 1; 2) gelungen war, die
Linienbreite eindeutig in einen Teilchengrofen- und Spannungsanteil
zu zerlegen. An der Bruchstelle frei gedehnter und an gewalzten Kupfer-
blechen ergab sich fiir alle Walzgrade oberhalb etwa 5% eine Teilchen-
groBe von etwa 4 - 107 ¢ cm. Demnach wird etwa jede hundertste Gleit-
ebene betéitigt. Ob die Verhiltnisse bei homogener Verformung von
Einkristallen dieselben sind, kann noch nicht gesagt werden; die er-
wahnten Beobachtungen von Straumanis und von Polanyi und
Schmid sprechen dafiir. Sicher geht die Aufteilung in Gleitlamellen
nicht bis zu einem Ebenenabstand herab, so daBl nicht alle Gleit-
ebenen physikalisch gleichwertig sind. Dariiber hinaus zeigt die
unterschiedliche Stdrke der Gleitlinien, daB auch die betétigten
Gleitebenen untereinander nicht gleichwertig sind.

In den meisten Fillen liegen die Gleitlinien in Ebenen, die sich auf
Grund der Orientierungsbestimmung mit den Tabelle 1 angegebenen
kristallographischen Ebenen identisch erweisen. Bei den raumzentrier-
ten Metallen Eisen, Wolfram und Messing? sowie bei Quecksilber
[Greenland (1937, 1) Abb. 3] wurden neben ebenen, kristallographisch
definierten Gleitlinien (bzw. Teilen von ihnen) auch gewellte Linien
(-teile) gefunden, die aber im Mittel in parallelen Ebenen liegen. Die
Wellung ist besonders ausgeprigt in der Umgebung der Durchstof3-
stellen der zur definierten Gleitrichtung parallelen Durchmesser,
wihrend sie in den dazu um 90° gedrehten Gebieten, wo die Gleitlinien
gerade und untereinander (und.zur Gleitrichtung) parallel verlaufen,
fehlt. Taylor (1928, 1) hat angenommen, dafl hierbei nur die Gleit-

Abb. 3. Gleitlinien an gedehnten Quecksilberkristallen bei 16facher VergréBerung. a) Kristall vor
der Dehnung leicht gebogen. b) Kristall vor der Dehnung unverformt. Aus Greenland (1937, 1).

richtung kristallographisch genau festgelegt ist, definierte Gleitebenen
aber fehlen und eine ,,Stdbchengleitung® stattfindet, wobei die Achse

1 Bei kleineren Walzgraden sind die Linien noch punktformig geschwérzt,
so dafl ihre Breite nicht genau gemessen werden kann.

2 Taylor (1928, 1); Gough (1928, 1); Fahrenhorst und Schmid (1932, 1);
Elam (1936, 1); Barret, Ansel und Mehl (1937, 1).
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der Stibchen in der Gleitrichtung liegt und ihre Querschnittsform durch
die Wellung der Gleitlinien festgelegt ist. Gough (1928, 1) hat ge-
zeigt, dafl die Beobachtungen mit einer Mehrfachgleitung nach einzelnen
der in Tabelle 1 angegeberen Gleitebenen vertriglich sind. Die neueren
Untersuchungen haben noch nicht zu einer endgiiltigen Klirung der
Frage gefiithrt. Bemerkenswert sind die Feststellungen von Greenland,
nach denen an vorher leicht gebogenen und dann gedehnten Queck-
silberkristallen die Gleitlinien eben, an vorher unverformten Kristallen
dagegen gewellt sind. Die Gleitrichtung ist in beiden Féllen dieselbe.
Neben den andern zeigen insbesondere diese Befunde, dafl die Un-
bestimmtheit der Gleitebene stark von &uBleren Einflissen abhéngt,
wihrend die Gleitrichtung davon nicht beriihrt wird, so dal der Gleit-
richtung kristallographisch eine Bevorzugung vor der Gleit-
ebene zukommt. Zu dem gleichen Ergebnis sind Wolff (1935, 1)
und Smekal (1935, 1) durch &dhnliche Beobachtungen an Steinsalz-
kristallen gelangt.

Zum Schluf} sei noch auf die Feststellung von Greenland (1937, 1)
hingewiesen, nach der die Gleitlinien nicht so entstehen, daBl nur eine
Gleitebene ‘gegeniiber ihrer Nachbarebene verschoben wird. In diesem
Falle miiBte die Neigung der Gleitlinienkante genau mit der Neigung
der Gleitebene iibereinstimmen. Demgegeniiber beobachtet Greenland
eine schwichere Neigung und eine ,,Breite” der Gleitlinien bis zu
5.10"4cm. In diesem Bereich sind also mehrere Gleitebenen um ver-
schiedene Betrige gegeneinander geglitten. In dem schematischen
Modell von Abb. 1 ist diese Erscheinung nicht beriicksichtigt.

b) Die Bedeutung der Gleitlamellenbildung. Wiirde die Gleitung
stetig erfolgen, so konnte jede beliebige Verformung eines Einkristalls
durch gleichzeitige geeignete Betdtigung von mindestens fiinf Gleit-
systemen, die sich nicht in zu spezieller Lage befinden, erzielt werden
(284d), withrend bei weniger Gleitsystemen mit der allgemeinsten plasti-
schen Verformung notwendig elastische Gitterverzerrungen verbunden
wiren. Da sich aber in Wirklichkeit in allen Fillen Gleitlamellen aus-
bilden, so verliert diese Aussage ihre Giiltigkeit: Beiderallgemeinsten
Verformung eines Einkristalls werden die Gleitlamellen
elastisch verzerrt. Die dabei auftretenden Spannungen haben einen
wesentlichen EinfluB auf die Verformungskrifte! (III). Um die fiir
die ,reine’ Gleitung giiltigen GesetzmiBigkeiten kennenzulernen,
miissen wir also die Verformungsarten anwenden, bei denen diese Ver-
zerrungen nicht auftreten. Hs sind dies die dem kristallographischen

1 Wir bezeichnen diesen EinfluB in den Kapiteln III—V als ,,Spannungs-
verfestigung* im Gegensatz zu der bei homogener Verformung von Einkristallen
auftretenden ,,atomistischen* Verfestigung. Da wir es zunichst nur mit letzterer
zu tun haben, so lassen wir der Einfachheit halber den Zusatz atomistisch weg,
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Charakter der Gleitung angepalten homogenen Verformungsarten der
reinen Scherung, der freien Lingsdehnung und der Stauchung, von
denen jedoch die beiden letzten die Bedingungen unter den iiblichen

Verhiltnissen nur ndherungsweise erfiillen. Wir unter-
suchen sie im folgenden.
=), ¢) Die homogenen Verformungsarten. Ohne Drehung

der Gleitebenen wird ein Kristall nur dann verformt,
wenn lediglich Schubkréfte parallel zur Gleitebene und
Gleitrichtung auf ihn wirken. Experimentell wird dieser
Fall verwirklicht, wenn der Kristall nach Abb. 4 ge-
faBt und in Richtung des Pfeiles gedehnt wird. Diese
L] Anordnung wurde zuerst von Bausch (1935, 1) bei
7 j l—_' P Zinnkristallen, dann von Kochendoérfer (1937, 1) bei

S Naphthalinkristallen angewandt. Wir bezeichnen sie
A im folgenden nach Dehlinger (1939, 3) als Bausch-

Anordnung, den Gleitvorgang selbst nach Bausch

als Schiebegleitung. Die Gleitlinienbildung ist geo-
_, L metrisch bei dieser Anordnung ohne EinfluB. Abb. 26
zeigt einen in dieser Weise verformten Kristall.

Bei der Stauchung, die insbesondere von Taylor
Abb. 4. Prinzipder (1926, 1; 1927, 1; 2) untersucht wurde, werden bei un-
B e gestortem Verlauf die Gleitebenen zwar nicht verbogen,
z{'c :Eéﬁgggg:%’fé aber als Gaflzes gefl‘reht ‘(Abb. 5b), die Verformung ‘ist

e ¢ also unter ,,idealen‘‘ Bedingungen homogen. Wesentlich
Aus K(g’ g;gg?rfﬂ fiir eine experimentelle Verwirklichung dieser Bedingun-

gen ist, daf die Kristalloberflichen sich reibungslos auf
den Druckflichen bewegen konnen, was sich zwar nicht ganz streng,
aber durch schrittweise Verformung und gute Schmierung zwischen den
einzelnen Schritten nahezu erreichen laft. Eine von auBen grundsitz-
lich nicht beeinflulbare Inhomogenitét entsteht jedoch dadurch, dafl das

l l I

a b

Abb. 5. Drehung der Gleitebenen bei der Stauchung. a) Ausgangslage. b) Ideal homogenc Stau-
chung. c) Stauchung bei Gleitlamellenbildung. Dic dabei auftretenden clastischen Verzerrungen
der Gleitlamellen sind nicht gezeichnet.

Gleiten in einzelnen Gleitebenen bei kleineren Schubspannungen erfolgt
als in den iibrigen, wie die Gleitlamellenbildung an frei gedehnten Kri-
stallen zeigt. Diese Gleitebenen werden auch bei der Stauchung zuerst
betitigt, so daB sich ein Verformungszustand éhnlich wie in Abb. 5¢
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ausbildet?, bei dem besonders in der Umgebung der auf den Druck-
flichen aufliegenden Punkte inhomogene Verzerrungen der Gleitlamellen
(in Abb. 5¢ nicht gezeichnet) auftreten, welche durch die nie ganz zu

beseitigende Reibung noch begiinstigt werden.
Dabei kann die Stauchung duBerlich, d.h. nach
der Form des Kristalls oder der Anderung
eines eingeritzten Koordinatensystems beurteilt,
vollkommen homogen erscheinen.

Bei der Lingsdehnung treten auf jeden Fall
in der Niahe der Einspannungen Verbiegungen
der Gleitebenen auf, wie Abb. 6 zeigt2. Wenn
die Kristalle geniigend lang sind, so bleiben in
einiger Entfernung von den Einspannstellen, wie
bei der Stauchung, nur noch reine Drehungen
ibrig. Kleine Inhomogenitiaten, die durch die
Gleitlamellenbildung noch verstérkt werden, lassen
sich jedoch auch hier grundsétzlich nicht ver-
meiden.

Unter den ,,homogenen* Verformungsarten ist
also die Schiebegleitung dadurch ausgezeichnet,

Abb. 6. Gleitvorgang bei
der Dehnung. a) Ausgangs-
lage. b) Gleitung bei reiner
Schubbeanspruchung.
¢) Drehung der Gleitlamel-
len im mittleren Teil, Ver-
biegung in der N#he der
Fassungen bei Zugbean-
spruchung (die Gleitstufen

dafl Reste von inhomogenen Verzerrungen, die  spruchv fe Glei

. . . . . sind nicht eingezeichnet).

sich in den beiden andern Fillen nicht vermeiden Aus Polanyi (1925, 1)
. (etwas abgeiindert).

lassen, nicht auftreten.

d) Laue-Asterismus und Verbreiterung der Debye-Scherrer-Linien.
Wir beriicksichtigten bisher nicht die Moglichkeit, daf durch den
Gleitvorgang selbst inhomogene Gitterverzerrungen bewirkt werden
kénnen. Daf} tiberhaupt Verdnderungen im Kristall eintreten, zeigen
die mit der Verformung einhergehenden Anderungen der physika-
lischen KEigenschaften3, am unmittelbarsten die Tatsache der Ver-
festigung (3¢). Diese Verinderungen konnen zunéchst sehr vielfiltig
sein, z. B. in Gitterverzerrungen bestehen oder die Elektronenhiille der
Atome betreffen.

1 Grobe Gleitlamellenbildung kann bei der Stauchung nicht auftreten, da sonst
bei der Drehung der Gleitebenen der Abstand der Druckflichen gréBer werden,
also entgegen dem zweiten Hauptsatz die freie Energie des Systems Kristall
+ &duBere Krifte (Druckgewicht) zunehmen wiirde. Eine obere Grenze bildet
die Gleitschichtendicke, bei der der Abstand gerade konstant bleibt.

2 Wegen dieser Verbiegung bezeichnen Mark, Polanyi und Schmid (1922, 1)
den Verformungsvorgang als Biegegleitung. [Die Unterscheidung von ,,reiner‘
und mit Biegung verbundener Gleitung ist bereits bei Miigge (1898, 1) zu finden.]
Um demgegeniiber das Fehlen von Verbiegungen (das allerdings damals noch nicht
experimentell nachgewiesen war) bei reiner Schubbeanspruchung hervorzuheben,
hat Bausch fiir diesen Verformungsvorgang die Bezeichnung Schiebegleitung
verwandt.

3 Zusammenstellung z. B. bei Schmid und Boas (1935, 1), S. 2101f.
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An dieser Stelle interessiert uns nur die Frage, ob Verbiegungen der
Gleitlamellen, wie sie bei der Lingsdehnung und Stauchung aus geo-
metrischen Griinden vorhanden sind, auch bei der Schiebegleitung auf-
treten, also auch durch die Gleitung als solche verursacht werden. Wir
konnen sie durch Vergleich von Laue-Aufnahmen von Kristallen, welche
auf die drei Arten verformt wurden, beantworten. Die Laue-Flecke
gedehnter und gestauchter Kristalle sind wegen dieser Verbiegungen
in radialer Richtung verlingert (Laue-Asterismus).

Verfasser hat solche Vergleichsuntersuchungen an Naphthalin-
kristallen ausgefiilhrt, die Ergebnisse zeigt Abb.7. Naphthalin wurde
aus verschiedenen Griinden gewihlt: Die Kristalle gestatten bei der
Bausch-Anordnung sehr grofe Verformungen und kénnen durch Aus-
kratzen des zur Befestigung eingegossenen Naphthalins [Kochendérfer
(1937, 1)] ohne die geringste Verbiegung aus den Fassungen entfernt
werden. AuBlerdem ist ihre Gleitung sehr gleichmiBig, nur vereinzelt
treten Gleitlinien auf (Abb. 26). Bei Metallen ist die Entfernung der
Kristalle aus den Fassungen erheblich schwieriger. Sie miissen aus-
gebohrt werden, da das technisch leicht durchfithrbare Ausschmelzen
wegen der dabei eintretenden Erholung und Rekristallisation nicht
angewandt werden darf.

Wir sehen aus Abb. 7, daf bei der Schiebegleitung trotz der groflen
Abgleitungen (2f) ein Laue-Asterismus nicht auftritt, dagegen, wie auch
bei den iibrigen Kristallen, bei der Dehnung und Stauchung!. Damit
ist eindeutig gezeigt, dall die inhomogenen Gitterverzerrungen,
welche den Laue-Asterismus verursachen, mit dem Gleit-
vorgang als solchem nichts zu tun haben, sondern nur
durch die Art der Verformung bedingte Begleiterscheinun-
gen darstellen. Insbesondere sind sie nicht die eigentliche Ursache
der Verfestigung, da diese bei Schiebegleitung und Dehnung nahezu
iibereinstimmt2. Das zeigen mittelbar auch die experimentellen Tat-
sachen, daBl bei einer Umkehr der Verformungsrichtung der Laue-
Asterismus abnimmt, die Verfestigung dagegen weiter ansteigt [Czo-
chralski (1925, 1)], und daB bei Erholung die Verfestigung bereits
merklich abgenommen hat, ehe Verianderungen der Laue-Flecke beob-

1 Herr Dr. W. G. Burgers hatte freundlicherweise bereits vor lingerer Zeit
einige durch Schiebegleitung und Stauchung verformte Naphthalinkristalle unter-
sucht und in beiden Féllen keinen Asterismus festgestellt. Die Kristalle waren
jedoch seit der Verformung annihernd 1 Jahr gelagert, so daB inzwischen weit-
gehende Erholung eingetreten sein konnte. Ich danke auch an dieser Stelle Herrn
Dr. Burgers fir seine Bemiithungen. )

% Bausch (1935, 1) hat das an Zinnkristallen nachgewiesen, Taylor (1927, 2)
fir Dehnung und Stauchung an Aluminjumkristallen. Geringe Erhohungen der
Verfestigung bei der Dehnung gegeniiber der Schiebegleitung sind den restlichen
Verzerrungen der Gleitlamellen zuzuschreiben.
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Abb. 7. Laue-Durchstrahlaufnahmen homogen verformter Naphthalinkristalle. Mo-Strahlung,
60 kV, Blendendurchmesser 0,5 mm, Abstand Blende-Film 4 cm, Belichtungsdauer 3/,h. In den
Skizzen sind die durchstrahlten Stellen und die Lage des einfallenden Strahls angegeben. a) Unver-
formte Kristallscheibe von ~1,5 mm Dicke. b) Durch Schiebegleitung verformter Kristall, Ab-
gleitung ~8,5. ¢) Gestauchter Krlsta]l Die Stauchung erfolgte von 2 mm auf 1,48 mm in 25 Schnt-
ten. Schmlerung vor jeder Belastung mit Vaseline- Olmlschung KuBerlich war die Verformung
vollkommen homogen. d) Gedehnter Kristall. Die Dehnung in der Mitte betrug etwa 100%.
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achtet werden koénnen [Karnop und Sachs (1927, 2); Laschkarew
und Alichanian (1931, 1)].

Die Berechnung der Art und Verteilung der durch den Laue-Asteris-
mus angezeigten Verzerrungen der Gleitlamellen mit Hilfe des geometri-
schen Zusammenhangs zwischen Gitterorientierung und Lage der Laue-
Flecke ist Gegenstand zahlreicher Untersuchungen gewesen!. Uberein-
stimmend haben Taylor (1928, 2), Yamaguchi (1929, 1) und W. G.
Burgers und Louwerse (1931, 1) [vgl. auch Gough (1933, 1)] an
gestauchten Aluminiumkristallen und Komar und Mochalov (1936, 3)
an gedehnten Magnesiumkristallen gefunden, dall die Verzerrungen im
wesentlichen in Verbiegungen der Gleitlamellen um eine senkrecht zur
Gleitrichtung in der Gleitebene gelegenen Richtung bestehen. Im An-
schlufl an die Arbeiten von Taylor und Yamaguchihaben insbesondere
Burgers und Louwerse die Vorstellung entwickelt, dafl die Ver-
biegungen als Folge ortlich begrenzten Gleitens entstehen wirden.
Demgegeniiber haben Komar und Mochalov die Ansicht vertreten
und mittelbar begriindet, daB sie lediglich eine Folge der unvermeid-
lichen Inhomogenititen der Verformung, nicht aber der Gleitung als
solcher sind. Diese Annahme ist durch die Vergleichsaufnahmen in
Abb. 7 nunmehr unmittelbar bewiesen.

Uber die durch den Gleitvorgang selbst verursachten ,,inneren‘
Gitterverzerrungen konnen vielleicht genaue Messungen der réntgeno-
graphischen Linienverbreiterung Aufschlufl geben. Die Analyse solcher
Messungen ist dadurch erschwert, dafl die Verbreiterung nicht nur von
der GroBe der Verzerrungen abhéngt, sondern auch von ihrer Ver-
teilung, d. h. davon, ob sie periodisch oder teilweise periodisch und lang-
sam oder rasch verénderlich sind2. So ergeben z. B. statistisch unregel-
méBig verteilte, durch ein Fourier-Integral darstellbare Verzerrungen
(ahnlich wie die Wéarmeschwingungen) und solche, die sich nur iiber
Bruchteile des Materials erstrecken, keine Verbreiterung. Da die Ver-
zerrungen, welche einen Laue-Asterismus verursachen, auch Ver-
breiterungen der Debye-Scherrer-Linien ergeben koénnen, sind Ver-
breiterungsmessungen an frei gezogenen und gestauchten Einkristallen
zur Feststellung der ,,inneren‘® Verzerrungen nicht gut geeignet, man
muB hierzu Kristalle, die durch Schiebegleitung verformt wurden, ver-
wenden. Solche Versuche liegen noch nicht vor, so daB diese Frage
zunichst nur theoretisch untersucht werden kann (7e).

¢) Koordinatensysteme zur Beschreibung des Verformungszustandes.
Zur Festlegung der Orientierung und zur Beschreibung des Verformungs-

1 Auf die diesbeziiglichen Untersuchungen bei der Biegung von Einkristallen
kommen wir in 20a zu sprechen.

2 Dehlinger (1927, 1; 1931, 1); Dehlinger und Kochendérfer (1939, 1; 2);
Kochendorfer (1939, 1); Boas (1937, 1).
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und Spannungszustandes eines Kristalls benutzen wir zwei Koordinaten-
systeme I und II, von denen das eine (I) der d&ufleren Form des Kristalls,
das andere (II) dem kristallographischen Charakter der Verformung
angepallt ist. Abb. 8 veranschaulicht ihre gegenseitige Lage in sphéri-
scher Darstellung.

Die Koordinatenachsen von I sind die Kristallachse 3, die wir stets
nach oben weisend annehmen, und zwei im Querschnitt liegende radiale
Achsen P und £. Erstere ist durch
ein zundchst beliebiges Azimut ¢
festgelegt, dessen Nullpunkt wir
durch eine Mantellinie auf dem Kri-
stall kennzeichnen.

Das Koordinatensystem II legen
wir beziiglich der Gleitebene & und
der Gleitrichtung g fest. Letztere
und die dazu senkrechte Richtung
R in der Gleitebene sowie die
Gleitebenennormale 9 bilden die
Achsen des Systems.

Die Orientierung des Kristalls,

d.h. die Lage des Systems Il be-  apb.s. Lage der Koordinatensysteme I und IT

o qe . . im Kristall. 3 Richtung der Kristallachse.
ZughCh des SyStemS I, ist bestimmt P und T zueinander senkrechte Achsen im

durch den Winkel 7 von © mit 5 Ksbislaurtanli o Sidievonmpoimat,
und dic Asimute g, und g, von R n'aer G, § bl ki
und g beziiglich 3. Fir y nehmen wir

stets den spitzen Winkel (3®); ¢, und ¢, sind nach Abb.8 bei Blick-
richtung 3 im Sinne des Uhrzeigers positiv zu zdhlen, sie konnen Werte
zwischen 0 und 360° annehmen. Wir haben unsere Festsetzung so
getroffen, daB (bei kreisformigen Querschnitten) die tiefsten Punkte
von Gleitebene und Gleitrichtung die Azimute angeben. Ihre Werte
unterscheiden sich dann héchstens um --90°1,

In vielen Formeln, die wir spéiter gebrauchen, tritt neben y der
Winkel 4 der Gleitrichtung mit der Kristallachse auf. Auf Grund der
Bedingung, dafl der Winkel (g0) = 90° sein muB (g liegt in @), ergibt
sich aus dem sphérischen Dreieck (3g%) in Abb.8 die Beziehung

cos (@, — @,) tgh = tgy, )
aus der A berechnet werden kann. Wie fiir y, so nehmen wir auch fir A
stets den spitzen Winkel. Sind umgekehrt y und A bekannt, so kann
aus (1) ¢; — @, berechnet werden, allerdings nur bis aufs Vorzeichen,

1 Oft wird das Azimut von g durch den Wert ¢ = 180 + @, des hochsten
Punktes von g festgelegt. In einigen Formeln sind in diesem Falle die Vorzeichen
von den unsrigen verschieden.
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denn zu einem Wertepaar y und A gibt es zwei zu ¢, symmetrisch ge-
legene Gleitrichtungen. Um in diesem Falle ¢; und damit die Orientie-
rung eindeutig angeben zu kénnen, mull noch das Vorzeichen von ¢,
bekannt sein. Dasselbe gilt fiir das Azimut y; von g beziiglich der
Gleitebenennormalen %, dessen Nullpunkt wir in den tiefsten Punkt
der Gleitebene legen (Abb. 8). Damit erhalten ¢, — @, und v, stets das
gleiche Vorzeichen. Aus dem bei & rechtwinkligen Dreieck (3g@®) Liest
man unmittelbar die Beziehung

cosA = cos yp; cosy (2)

ab, aus der 4 und y; wechselseitig berechnet werden kénnen. Eliminiert
man A aus (1) und (2), so erhélt man eine Gleichung zwischen ¢, — ¢,
und ;.

In den Fillen, in denen man das Vorzeichen der Winkel nicht
unmittelbar iibersehen kann, nimmt man zu ihrer Bestimmung, wegen
der Vieldeutigkeit der Winkelfunktionen, zweckméBig das Wulffsche
Netz zu Hilfe.

f) Die MaBzahlen fiir die plastische Verformung und Verformungs-
gesehwindigkeit (Abgleitung und Gleitgeschwindigkeit). Der Ver-
formungszustand eines Kérpers wird allgemein durch einen symmetri-
schen Tensor zweiter Stufe (Deformationstensor) mit sechs Kompo-
nenten ¢;, (= ¢,;) beschrieben. Die Bedeutung der Indizes ist: ¢ gibt
die Richtung an, in der zwei Fldchenelemente mit der Normalen-
richtung » gegeneinander verschoben werden. ¢;; sind Dehnungen
(Stauchungen?), das sind AbstandsvergroBerungen (-verkleinerungen)
der Flichenelemente, bezogen auf den Abstand Eins, und 2¢;, (i 3= x)
Schiebungen oder Scherungen, das sind gegenseitige Verschie-
bungen der Fliachenelemente lings der in ihnen gelegenen Richtung i,
bezogen auf den Abstand Eins. Die Schiebung ist gleich dem Tangens
des Schiebungswinkels, das ist der Winkel, den die Verbindungsgerade
zweier Punkte der Flachenelemente, die urspriinglich senkrecht iiberein-
ander lagen, nach ihrer Verschiebung mit der Flichennormalen bildet.
Die ¢;, sind dimensionslose reine Zahlen.

Bei einer Verformung durch Gleitung verschwinden im Koordinaten-
system II bis auf g, alle Deformationskomponenten. a = 2¢,q gibt
die auf den Gleitebenenabstand 1 bezogene Verschiebung zweier Gleit-
ebenen lings der Gleitrichtung an2. Sie wird als Abgleitung be-

1 Wir rechnen die &;; sowohl bei der einsinnigen Dehnung als auch bei der
einsinnigen Stauchung positiv. Als MaB fiir die Verformung (aber nicht als Ver-
formungsvorgang) nehmen wir die Stauchung mit unter die Bezeichnung Dehnung
herein.

2 Von dem unstetigen Verlauf von a infolge der Gleitlamellenbildung sehen
wir zunidchst ab. Wir kommen darauf in 15b zu sprechen. @ hat dann in allen
Punkten des Kristalls denselben Wert.
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zeichnet. Wir rechnen sie bei den einsinnigen homogenen Verfor-
mungen stets positiv. _

Bei der Bausch-Anordnung messen wir die unmittelbar zu @ pro-
portionale gegenseitige Verschichung s der beiden &duBersten Gleit-
ebenen der Gleitschicht mit dem Abstand A:

s =ha. 3)

Sie ist gleich der gegenseitigen Verschiebung der Kristallfassungen.
Bei der Dehnung und Stauchung dagegen messen wir die zur Kom-
ponente D° = g, (Dehnung) proportionale Verlingerung bzw. Verkiir-
zung s = |l —1°|, wo I° die Ausgangslingel, ! die Lénge im verformten
Zustand ist: I T
D= =55 (4)
Nach Abb.5 und 6 &dndert sich die Orientierung des Kristalls, d. h.
die Lage des Systems II gegeniiber der des Systems I, im Laufe der
Verformung. Die Anderung erfolgt bei der Dehnung in der Weise,
daf sich Kristallachse (Zugrichtung) und Gleitrichtung auf dem durch
sie bestimmten Grofkreis (3g in Abb. 8) einander ndhern2. y und A
nehmen stetig ab und streben dem Grenzwert Null (fir D° - oo, @ — 00)
zu. Bei der Stauchung dagegen nidhern sich die Kristallachse (Stauch-
richtung) und Gleitebenennormale auf dem durch sie bestimmten Grof83-
kreis (%3 in Abb.8). x und A nehmen zu gegen den Grenzwert 90°
(fir D*— 1, @ —>o0). Aus den Abb.5 und 6 ist dieses unterschied-
liche Verhalten bei den beiden Verformungsarten qualitativ unmittelbar
zu erkennen.

Die Abhingigkeit der ¥ und 4 von D° und den Anfangswerten y,
und 4, ist fir die Dehnung auf Grund der Tatsache, dall sowohl das
Volumen des Kristalls als der Flicheninhalt der Gleitfliche (bis auf
die zu vernachlédssigenden freiwerdenden Teile, vgl. Abb. 1) im Laufe
der Verformung ihre Werte nicht &dndern, leicht zu berechnen. Das
Volumen ist

V =19Q = 1Q (5)

(Q° @, Ausgangs- bzw. Endquerschnitt), und die Grofe der Gleitfliche
0

Q(®) = _Sigxo = sigx fiir die Dehnung. (6)

1 Fir die Ausgangslinge (bzw. Dicke) und die auf sie bezogene Dehnung sowie
fir den Ausgangsquerschnitt und die auf ihn bezogene Spannung schreiben wir
den Index Null oben, fiir den Anfangswert der Spannung und Schubspannung
(Streckgrenze bzw. kritische Schubspannung) unten.

2 Hierauf beruht ein viel angewandtes Verfahren zur Bestimmung der Gleit-
richtung.

Kochendérfer, Plastische Eigenschaften. 2
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Aus (5) und (6) erhilt man die erste der folgenden Beziehungen?!:

=14 D0— 2= 0% " fiir dic Dehnung, (Ta)
iﬁ
— 1 po— 8K _ ©8h e die Stauchung. (7b)

cosy,  cosly

Wegen der Orientierungsénderung hiangen D°und a nicht in einfacher
Weise miteinander zusammen. Proportionalitit besteht nur fiir kleine
Zunahmen da und dD, wobei aber letztere nicht auf die Ausgangs-
lange 1°, sondern auf die jeweilige Linge [ zu beziehen ist. Nach (28¢)
gilt fur die Dehnung und Stauchung

ldl]

—l—-——dDzsinxcosl-da (8)
oder nach (7a) und (7b):
= sinyy,cosl-da fur die Dehnung, (9a)
121 _ = dD° smxcos},eosx
0 —f " "%dq fur die Stauchung. (9Db)
cOS yo

" Eliminieren wir in (8) die Endwerte ¥ und A mit Hilfe von (7a) bzw.
(7b) vollstindig, so erhalten wir eine Differentialgleichung, deren Inte-
gration die Beziehungen zwischen endlichen Werten von @ und D°
liefert2:

— 1 (]/(1 D92 — sin%], — eoslo) fir die Dehnung, (10a)

" sing,

(l; ) ! ke = 1+42asiny,cosy+a?cos?, fiir die Stauchung. (10b)
In (10a) und (10Db) treten y, und 4, als Parameter auf, d. h. zu gleichen
Dehnungen gehéren bei verschiedenen Orientierungen verschiedene
Abgleitungen und umgekehrt. In Abb.9a ist der Verlauf von a als
Funktion von DO fiir die Dehnung gezeichnet3. Man erkennt, daB er,
ausgenommen bei flachen Lagen der Gleitrichtung (1,2 70°), weit-
gehend linear ist4, so daB wir (8) ndherungsweise auch fiir endliche

1 Die iibrigen drei Beziehungen ergeben sich auf Grund einfacher geometrischer
Betrachtungen.

2 Die Ableitung erfolgt im allgemeinen geometrisch. Z. B. bei Schmid und
Boas (1935, 1); Elam (1935, 1) und P. P. Ewald (1929, 1). Die von Ewald
benutzte vektorielle Schreibweise ist besonders anschaulich. Bei der Behandlung
der mehrfachen Gleitung bildet im allgemelnen die Differentialbeziehung (8)
den Ausgangspunkt. Vgl. 6

3 Abgleitung und Dehnung sind in Prozent aufgetragen a=1hbzw. D*=1
entspricht 100 %.

4 Der Grund liegt darin, daB sich cosZ in (9a) nicht mehr wesentlich &ndert,
wenn schon 1, (= y, in Abb. 9a) geniigend klein ist.
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Werte Aa und AD mit festen Werten y = y, und 4 = 4, benutzen
kénnen. Wir bezeichnen die dafiir notwendigen Bedingungen, daf
2o und ¥, hinreichend klein sind, als Orientierungsbedingungen.
AbschlieBend bemerken wir noch, dafl die Einfithrung der Abgleitung
neben der unmittelbar meBbaren Dehnung durch den kristallographischen
Charakter der Gleitung 0
nahegelegt ~ wird. Wir / ’ ”7 w) 2y | A /%
werden in 3¢ sehen, dal o7
sie auch physikalisch ge- P / / //
geniiber der Dehnung be- /

vorzugt ist. / ) ///

Die bis zum Bruch
erzielbaren Abgleitungen ///
v,

2
S 8
_—

S
—1

Abygleitung in %

sind fiir die einzelnen
Stoffe recht verschieden.
Mit der Temperatur neh-
men sie allgemein zu. Fiir
die kubisch flichenzen- —
trierten Metalle sind sie bei Dehnung in %
Zimmertemperatur von a

der GroBenordnung 1, fiir o2
die hexagonalen Metalle
von der GréBenordnung 5
(Abb. 11). Das unter den
organischen  Kristallen
untersuchte Naphthalin
gestattet Abgleitungen bis

S §
N

)
Q

20° 80°

30° 70°
4 500

zu 13. Salzkristalle bre-
chen bei Zimmertempe-

Belastung (pro mm24,Ju) —=

ratur fast spréde, oberhalb —>Detrurg - (—— ~25%)
. o . b
200 bis 300 C wird 1}'11'6 Abb. 9. Verlauf a) der Abgleitung, b) der Spannung S° bei
Verformbarkeit merklich konstanter Schubspannung. je als Funktion der Dehnung D°
. . bei verschiedener Ausgangsorientierung. Die Werte von o
und reicht bis zu Ab- sind den Kurven angeschrieben. Ohne wesentliche Be-

. o schrinkung der Allgemeinheit ist x = 4, angenommen.
gleltﬂngen von emigen Aus Schmid und Boas (1935, 1).
Hundertsteln. Eine Aus-
nahme machen die Silber- und Thalliumhalogenide, bei denen Abglei-
tungen bis zu 6 erreicht werden konnen [Stepanow (1934, 1)].

Der Zusammenhang zwischen der Verformungsgeschwindig-
keitl v = ds/dt (Dimension [cmsec™!]) und der Gleitgeschwindig-
keit w = da/dt (Anderung der Abgleitung bezogen auf die Zeiteinheit,
Dimension [sec~1]) ergibt sich unmittelbar aus obigen Beziehungen.

1 Sie ist gleich der Geschwindigkeit, mit der die Kraftangriffspunkte am
Kristall gegeneinander bewegt werden.

%
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Bei der Bausch-Anordnung sind nach (3) beide zueinander proportional :
= % ) (11)

Bei der Dehnung und Stauchung ergibt sich aus der Verformungs-
geschwindigkeit zunéchst die Dehnungsgeschwindigkeit bezogen auf die
Ausgangslinge dD°/d¢ (Dimension [sec™']) nach (4) zu:

dDo
= (12)
Die auf die jeweilige Kristallinge bezogene Dehnungsgeschwindigkeit
dD/dt ist: aD
=1 (13)
Sie steht nach (8) mit der Gleitgeschwindigkeit in folgender Beziehung:
_ dDpldt
. " singcosA ~ Isinycosid’ (14)
Nach (9a) ist:
0
dDYjd¢ v fiir die Dehnung. (15)

" singgcosA T 1%siny,cosi

Fiir das gegenseitige Verhéltnis von % und dD°/d¢ und seine Orientie-
rungsabhéngigkeit gilt dasselbe wie fiir das Verhiltnis von @ zu D°.
Wir kénnen daher (14) mit den durch die Orientierungsbedingungen
gegebenen Einschrinkungen mit festen Werten von y und 4 benutzen,
und innerhalb dieser Grenzen mit der Verformungsgeschwindigkeit auch
die Gleitgeschwindigkeit unabhingig vorgeben. Bei der Bausch-
Anordnung, wo keine Orientierungsabhingigkeit auftritt, ist das in
unbeschranktem Umfange moglich.

g) Die iiberlagerte elastische Verformung. Die der plastischen Ver-
formung iiberlagerte elastische Verformung ist in allen Fillen sehr klein,
die Deformationskomponenten sind von der GréBenordnung 10-5. Sie
ist aber bei den homogenen Verformungen nicht aus diesem Grunde
unwesentlich, sondern weil sie sich der plastischen Verformung un-
abhéngig iiberlagert, und nur von der GréBe der duBeren Kréafte,
nicht aber von der Abgleitung abhingt. Sie ist reversibel und unter-
scheidet sich dadurch grundséitzlich von der plastischen Verformung,
selbst wenn letztere kleiner ist. Bei inhomogener Verformung sind
plastische und elastische Anteile nicht mehr unabhéngig voneinander,
letztere ohne Aufschneiden des Kristalls nicht mehr reversibel und
beide von Einflul auf die duBeren Krifte (IIIB).

3. Die praktische Verfestigungskurve und ihre
Temperaturabhingigkeit.
a) Die Spannungskomponenten. Wir wenden uns nunmehr den
Verformungskriften zu. Der durch sie im Innern des Kristalls hervor-
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gerufene Spannungszustand wird, in &hnlicher Weise wie der Defor-
mationszustand, durch einen symmetrischen Tensor zweiter Stufe, den
Spannungstensor mit den Komponenten o;, (= 0,,;) beschrieben. o;, ist
die Spannungskomponente in einem Flachenelement mit der Normalen-
richtung 7 in Richtung ¢. o;; sind Normalspannungen, oy, (¢ =F %)
Schubspannungen. '

Das unmittelbare FErgebnis einer Verformungsmessung ist eine
Kraft-Verlingerungskurve (Kraft K aufgetragen gegen die gegenseitige
Verschiebung s der Kraftangriffspunkte). Da bei einer homogenen Ver-
formung der ebenfalls homogene! elastische Spannungszustand sich
unabhéngig vom plastischen Verformungszustand ausbildet, so ist er
nach den Gesetzen der Elastizitdtslehre mit den duBleren Kriften ver-
kniipft und in den drei Fallen leicht zu berechnen.

Eine besondere Bedeutung fir die plastische Verformung besitzt
die Schubspannungskomponente (im Koordinatensystem IT) ¢ = Oyq In
der Gleitebene lings der Gleitrichtung. Wir bezeichnen sie kurz mit
Schubspannung und gebrauchen diesen Ausdruck ohne weitere Zu-
sitze nicht fir andere Spannungskomponenten.

Bei der Bausch-Anordnung ist die duBere Kraft K unmittelbar
proportional zur Schubspannung:

K =Q(®)o¢ ' (16)

[@(®) Gleitflache]. Bei der Dehnung und Stauchung ist K proportional
zu der Normalspannungskomponente (im Koordinatensystem I) § = o,
in der Zug- bzw. Druckrichtung:

K = Q8 = Qos°. an

8% ist die auf den Ausgangsquerschnitt @° bezogene Spannung?.
Nach (6) ist
80 =222 8 fiir die Dehnung. (18)

sin y,
Nach (4) und (17) konnen wir die gemessenen Kraft-Verlangerungs-
kurven in die von den Kristallabmessungen, aber nicht von der
Orientierung unabhédngigen Dehnungskurven, bei denen S°
gegen DO aufgetragen ist, umrechnen.

1 In Wirklichkeit ist der Spannungszustand submikroskopisch nicht homogen
(7). Diese Tatsache beriihrt die hier zur Untersuchung stehenden Fragen nicht,
da die Inhomogenititen unregelméfBig verlaufen, und in jedem noch mefBbaren
Gebiet der mittlere Spannungszustand derselbe ist, im Gegensatz zu den makro-
skopisch inhomogenen Verformungen (Biegung, Torsion), wo er sich makroskopisch
stetig mit dem Ort &dndert.

? Im technischen Sprachgebrauch wird S° als Nennspannung, § als wahre
Spannung bezeichnet.
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Die Beziehung zwischen S (bzw. §°) und ¢ héngt von der Orientierung
ab. Nach (28b) gilt fir die Dehnung und Stauchung:

6 =siny cosd - S. (19)

Mit Hilfe von (7) und (18) konnen daraus y und A eliminiert und so
Beziehungen zwischen o und 8° mit ¥, und 4, als Parameter gewonnen
werden, die zusammen mit den Beziehungen (10) erlauben, die Dehnungs-
kurven in die sog. Verfestigungskurve (3¢), in der o gegen a auf-
getragen ist, umzurechnen. Wir benétigen diese Beziehungen im einzel-
nicht.

Aus (18) und (19) ergibt sich:

o = siny, cosA - 8°. (20)
x

Die Beziehung (20) [bzw. (19)] zwischen den Spannungskomponenten
in den Koordinatensystemen I und II ist genau reziprok zu derjenigen
(9a) [bzw. (8)] zwischen kleinen Anderungen der Deformationskompo-
nenten'. Also ist mit derselben Naherung, mit der @ proportional
zu D (da/dD® konstant) ist, auch ¢ proportional zu 8° und wir kénnen
mit denselben, durch die Orientierungsbedingungen gegebenen Ein-
schrankungen, wie (8) so auch (19) mit festen Werten y = yound 1 = 4,
benutzen? und innerhalb dieser Grenzen mit der Spannung auch die
Schubspannung unabhéngig vorgeben. Die Verfestigungskurven sind
dann Dehnungskurven mit linear verinderten MafBstéiben in der Ab-
szissen- und Ordinatenrichtung. Dabei wird der Mafstab in der Deh-
nungsrichtung in demselben MaBe verkleinert (¢=2 D° wegen
siny cosA = 1/,) wie in der Spannungsrichtung vergréfert (20 = S9).

Jede konvexe Kriimmung der Kurven in Abb. 9a hat zur Folge,
daf S° gegeniiber ¢ mit zunehmender Verformung kleiner wird. Da
solche Krimmungen stets auftreten, besonders bei flachen Gleitebenen-
lagen und zu Beginn der Verformung, so fallt S° bei konstantem ¢ ab
(Abb. 9b). Man bezeichnet diese Erscheinung als Orientierungsent-
festigung. Sie hat bei hinreichend flachen Gleitebenenlagen zur Folge,
da zu Beginn der Verformung die Spannung in den Dehnungskurven
abnehmen kann, trotzdem die Schubspannung in der Verfestigungskurve
zunimmt.

1 Der Grund liegt darin, dal ¢ und S° (bzw. S) verallgemeinerte Krifte, @ und
DO (bzw. D) verallgemeinerte Lagekoordinaten sind in dem Sinne, da8 die Pro-
dukte oda und S°dD° (bzw. S -dD) die wihrend der Verformungszunahme in
der Volumeinheit geleistete Arbeit angeben. Diese mufl natiirlich unabhéngig vom
Koordinatensystem sein, was (20) und (9a) [bzw (19) und (8)] zum Ausdruck
bringen (vgl. 28¢).

% Bei dieser Naherung wird angenommen, daB der Orientierungsfaktor sin y cos 4
wahrend der Verformung im gleichen Verhiltnis abnimmt wie der Querschnitt @,
denn dann stimmt der in dieser Weise berechnete Wert 8° = ¢/sin y, cos 1, mit dem
wirklichen Wert 8° = ¢Q/Q° siny cos iiberein.
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Bei der Bausch-Anordnung treten diese Besonderheiten nicht auf.
Bei ihr sind die gemessenen Kraft-Verlingerungskurven, bis auf die
linearen MaBstabsdnderungen, unmittelbar Verfestigungskurven.

b) Versuchsapparate und Versuchstiihrungen. Wir haben bisher den
Verformungs- und Spannungszustand eines Kristalls getrennt unter-
sucht und wenden uns nun der eigentlichen Aufgabe zu, die Gesetz-
méaBigkeiten, nach denen beide miteinander verbunden sind, aufzustellen.
Wir geben zunéichst eine kurze Beschreibung der Versuchsapparate und
Versuchsfithrungen.

Am meisten verwandt wird der Polanyi-Apparat oder die auf
demselben Prinzip beruhende Zerreimaschine von Schopper.
Eine Ausfithrungsform?® zeigt Abb. 46. Sie ist fir (Wechsel-) Schiebe-
gleitung eingerichtet, der Kristall daber nach Abb.4 gefafit. Bei
Dehnungsversuchen ist der Kristall nach Abb. 6 zu fassen. Der rechte
{(bei der Dehnung obere) Kristallhalter ist oben als Biigel ausgebildet
(héufig wird ein Faden verwandt), der vermittels der Spitze D in die
untere Feder P greift?, deren Durchbiegung ein MaB fiir die Last ist3.
Sie wird durch einen Lichtzeiger iiber einen an der Feder angebrachten
Spiegel auf einem mit konstanter Geschwindigkeit bewegtem Film
aufgezeichnet. Durch die mit der anderen Fassung tiber das Gestédnge G
verbundene Antriebsspindel Sp mit der Antriebsschraube R, die gleich-
zeitig als MeBschraube fiir die Verschiebung der Spindel (Zugweg) dient4,
kann der Kristall mit einer vorgebbaren Zuggeschwindigkeit verformt
werden. Die schmale und lange Ausfiihrung des Gesténges erlaubt es,
einen Behalter B fiir Temperaturbdder anzubringen.

Es ist fiir den Polanyi-Apparat kennzeichnend, dafl der Zugweg
nicht genau gleich der Verlingerung s des Kristalls ist, sondern noch
die Federdurchbiegung enthilt. Letztere ist durch die GroBe der Last
und die Federkonstante bestimmt. Entsprechend ist die Zuggeschwin-
digkeit gleich der Summe der Verformungsgeschwindigkeit » und der
Geschwindigkeit der Federdurchbiegung, die durch die Federkonstante
und den Lastanstieg gegeben ist. Fihren wir zunéchst einen Versuch
mit einem vielkristallinen Korper aus, dessen elastische Dehnung klein

1 Weitere Ausfithrungsformen sind bei Schmid und Boas (1935, 1) und
Andrade und Roscoe (1937, 2) abgebildet.

2 Die obere Feder und die Steuerorgane 4, H und S, sind bei einsinniger Ver-
formung nicht erforderlich.

3 Bei der Schopperschen Maschine tritt an Stelle der Federdurchbiegung
eine Bewegung des Lasthebels.

4 Wird durch Kontaktanordnungen auf dem Antriebsrad ein zweiter Licht-
zeiger nach je einer bestimmten Drehung des Rades bzw. Bewegung der Spindel
periodisch ein- und ausgeschaltet (Abb. 17a) oder die Intensitit des Lastzeigers
periodisch geschwacht und verstirkt (Abb. 17b, ¢), so kann aus der Registrier-
aufnahme unmittelbar der Zugweg s und die Zuggeschwindigkeit v entnommen’
werden [Kochendorfer (1937, 1)].
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ist gegeniiber der Durchbiegung der Feder, so erhalten wir die elastische
Geradel des Apparats. Jede Abweichung der Neigung einer Ver-
formungskurve von der Neigung dieser Geraden zeigt an, daB eine
zusétzliche plastische Verformung stattgefunden hat. Diese Abweichung
ist um so grofer, je kleiner der Lastanstieg und je héirter die Feder
ist, und um so niher kommt die Verformungsgeschwindigkeit der Zug-
geschwindigkeit. Da zur Lastmessung eine Federdurchbiegung erforder-
lich ist, so ist ein Unterschied zwischen beiden Geschwindigkeiten stets
vorhanden. Bei Verwendung einer geniigend harten Feder bleibt er
jedoch wahrend der Verformung praktisch konstant [Kochenddorfer
(1937, 1)], so daB wir durch geeignete Wahl der Federhirte die Ver-
formungsgeschwindigkeit mit hinreichender Genauigkeit vorgeben
konnen. Bei der Bausch-Anordnung gilt nach (11) dasselbe firr die
Gleitgeschwindigkeit, bei der Dehnung nur innerhalb der durch die
Orientierungsbedingungen gegebenen Einschriankungen. Eine Versuchs-
fithrung, bei der die Gleitgeschwindigkeit als unabhéingige Versuchs-
grofe vorgegeben wird, bezeichnen wir als dynamisch.

Den Verlauf der Belastung kénnen wir beim Polanyi-Apparat in der
Weise vorgeben, dafl wir den Lichtzeiger fiir die Last verfolgen und die
Zuggeschwindigkeit in entsprechender Weise regeln. Dieses Verfahren
ist aber nur in Ausnahmefillen (z. B. beim FlieBen unter konstanter
Last) anwendbar. Am einfachsten ist es, wenn wir die Feder weglassen
und an der unteren Kristallfassung ein GefiB anbringen, in das wir in
der gewiinschten Weise eine Fliissigkeit zulaufen lassen oder bei schritt-
weiser Belastung Gewichte auflegen. In diesen Fillen ist ein besonderes
MeBgerat zur Feststellung der Kristallverlingerung erforderlich. Eine
Versuchsfithrung mit schrittweiser Belastung, bei der nach jedem Schritt
die Kristallverlingerung, die sich nach einiger Zeit eingestellt hat?2,
gemessen wird, bezeichnen wir als statisch3.

¢) Die praktische Verfestigungskurve. Wir kommen nun zur eigent-
lichen Verformungsdynamik und geben zunichst einen Uberblick iiber
einige grundlegenden Ergebnisse, wobei wir auf feinere Einzelheiten,
deren Untersuchung den Gegenstand der folgenden Punkte bildet,
noch keine Riicksicht nehmen.

Dehnen wir einen Kristall im Polanyi-Apparat und bestimmen zu
jeder Dehnung D° die zugehérige Spannung 8° so erhalten wir eine

1 Erfolgt die Kraftiibertragung durch Faden und iber Rollen (wie z. B. bei
dem Biegungsapparat in Abb. 51), so ist die elastische ,,Gerade‘ im Anfangsteil
gekriitmmt, bis die Fiden hinreichend stark gespannt sind (vgl. Abb. 17c).

2 Hierbei ist, wenn diese Versuchsfithrung sinnvoll sein soll, vorausgesetzt,
daB der Kristall unter der Einwirkung der Last nicht dauernd weiterflieit. Wegen
der Erholung (3d) ist das oberhalb bestimmter Temperaturen nicht mehr der
Fall. Bei den meisten Metallen ist die Zimmertemperatur noch zuléssig.

3 Hierbei ist also die Spannung S° die unabhingig vorgegebene Versuchsgrofe.
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Dehnungskurve. Die Erfahrung zeigt, dal ihr Verlauf bei einer be-
stimmten Temperatur fiir eine bestimmte Kristallorientierung (y,, 4,)
weitgehend (aber nicht ganz) unabhéngig ist von den Einzelheiten
der Versuchsfithrung. So kénnen wir die Verformungsgeschwindigkeit
innerhalb gewisser, praktisch noch verhéltnismaBig weiter Grenzen
andern oder auch statisch verformen. Bei der Stauchung miissen wir
das letztere Verfahren anwenden und nach jedem Schritt die Druck-
flachen schmieren, da sonst wegen der auftretenden Reibung der Zu-
sammenhang zwischen Dehnung und Spannung gefélscht und aulerdem
die Verformung inhomogen wird (2¢). Eine mit dieser Naherung fest-
gelegte Dehnungskurve bezeichnen wir als praktische Dehnungs-
kurvel.

Ein Hauptergebnis der experimentellen Untersuchungen lautet,
daf die fiir verschiedene Orientierungen verschiedenen Dehnungskurven
in eine einzige, von der Orientierung unabhingige Kurve, die
praktische Verfestigungskurve, iibergehen, wenn man an Stelle
von Nennspannung 8° und Dehnung D° die Schubspannung ¢ und
die Abgleitung @ als Koordinaten verwendet. Die iibrigen Spannungs-
komponenten im Koordinatensystem II sind ohne Einflufl auf die Ver-
festigungskurve (erweiterte Fassung? des Schmidschen Schub-
spannungsgesetzes). Bei der Bausch-Anordnung treten im System IT
andere Spannungskomponenten gar nicht auf, Schubspannung und Ab-
gleitung sind hier naturgeméfBie Koordinaten. Wie wir schon erwahnten,
ergibt sich bei den drei homogenen Verformungsarten nahezu dieselbe
Verfestigungskurve3. Die Fehlergrenzen, mit der die verschiedenen
Dehnungskurven eine Verfestigungskurve ergeben, sind verhiltnis-
méfig gro (4-15%), doch ist dieser Spielraum klein gegeniiber dem
Bereich, den die Dehnungskurven umfassen. Auflerdem streuen auch
die Schiebegleitungskurven, bei denen Orientierungsunterschiede gar
nicht vorhanden sind, innerhalb derselben Fehlergrenzen, da nicht
vermeidbare Unterschiede in den Kristalleigenschaften (Verunreinigun-
gen, bei der Herstellung entstandenen Gitterstérungen, verschiedene
Gleitlamellenbildung), gegen welche die plastischen Eigenschaften sehr
empfindlich sind, einen groflen Teil der Streuung verursachen.

Abb. 10 zeigt die Grundform der Verfestigungskurven. Unterhalb
einer bestimmten Schubspannung, der praktischen kritischen
Schubspannung of, ist der plastische Anteil der Verformung Null

1 Den Zusatz praktisch gebrauchen wir auch fiir alle andern mit dieser Nahe-
rung festgelegten GréBen. Wenn ihre Bedeutung aus dem Zusammenhang unmittel-
bar hervorgeht, so lassen wir ihn jedoch hiufig weg.

2 Die urspriingliche Fassung von Schmid (1924, 1) bezog sich nur auf die
sog. kritische Schubspannung, in obiger Fassung wurde das Gesetz zuerst von

Smekal (1935, 1) ausgesprochen.
3 Vgl. FuBinote 2, S.12.
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oder so klein, dal er mit den iiblichen MeBapparaten meist nicht mehr
nachweisbar ist. Von da an biegt die Kurve fast unstetig um, d. h. es
setzt ausgiebiges Gleiten ein. Waihrend
gfmm? / dieser Einsatz durch einen konstanten Wert
der Schubspannung gekennzeichnet ist,
héngt die of entsprechende Nennspannung
/ S¥, die Streckgrenzel, nach (20) (mit
o = o) von der Orientierung ab.

Fir Metalle ist of von der GréBenord-
nung 100 g/mm?, Einzelwerte sind aus den
Abb. 13, 15 und 34 und Tabelle 9 zu ent-
ol M/ nehmen. Einen Uberblick iiber die prak-
o _ tischen Verfestigungskurven von Metallen
Abb. 10. Beispiel einer Verfesti-

gungskurve. Die gewdhlten Zahl-  gibt Abb.11, weitere Kurven sind in Abb.23

werte sind von der GroéBenordnung 1
der bei Metallen vorkommenden enthalten.

Werte. Die Tatsache, daBl die plastische Ver-
formung oberhalb der kritischen Schubspannung nicht mit demselben
Wert der Schubspannung fortgesetzt werden kann, diese vielmehr
dauernd ansteigt, wird als Verfestigung bezeichnet?. Thre GréBe ist
" durch 7 =06 — o} gegeben,
wenn ¢ die jeweils wirksame
Schubspannung ist.

Entlasten wir einen ver-
festigten Kristall nach einer

N
N

Schubspannung
S

7,
(y

oy

~N
s ’ bestimmten Abgleitung a;
E’,, U, bzw. Schubspannung o, und
'§, nehmen mit ihm unmittelbar
§ SHf1Au darauf? einen neuen Deh-
g 1 Der obere Index Null kann
S f/ cd hierbei weggelassen werden, da in
R} 7 voee ’
In der Definition der Streckgrenze
/ — enthalten ist, daB sie sich auf den

L — Sul) Ausgangsquerschnitt bezieht.
% Y ne & 2 In der Literatur wird ge-

0 0 0 0 40 5;0 67;0 700 legentlich bemerkt, dafl die pla-
Abgleitung in % stische Verformung eigentlich gar
Abb. 11. Praktische Verfestigungskurven von Metall- nicht mit einer Verfestigung, son-

kristallen. Cu, Ag, Au nach Sachs und Weerts dern mit einer Entfestigung ver-

(1930, 2); Al nach Karnop und Sachs (1927, 1); Ni .. .
nach Osswald (1933,1); Mg nach Schmid und G.Siebel bunden sei insofern, als die SPa'I.l'
(1931, 3); Zn nach Schmid (1926,1); Cd nach Boasund  nungszunahme, bezogen auf die

Remmid (1020 1 Sn meh Obinate wnd SomIA g upchorige Dehmungszunabime,
im plastischen Gebiet wesentlich
kleiner sei als im vorausgehenden elastischen Gebiet. Die obige Bezeichnung
Verfestigung, die allgemein verwandt wird, gibt einen ganz andern Sachverhalt,
der sich nur auf das plastische Gebiet bezieht, wieder.
3 Um eine Erholung zu vermeiden.




I A3 Die praktische Verfestigungskurve und ihre Temperaturabhingigkeit. 27

nungsversuch vor, so setzt eine ausgiebige plastische Verformung erst
wieder ein, nachdem die Schubspannung den fritheren Wert ¢; ange-
nommen hat, und die neue Verfestigungskurve bildet die Fortsetzung
der alten. Die Verfestigung kann also als Erhohung der kritischen
Schubspannung aufgefafit werden. Deuten wir die Schubspannung
einer Verfestigungskurve in diesem Sinne, so sprechen wir von einer
erh6hten kritischen Schubspannung!.

d) Erholung und Rekristallisation. Ein verfestigter Kristall befindet
sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht, die Verfestigung geht
im Laufe der Zeit zuriick. Man bezeichnet diese Erscheinung als Er-
holung?. Macht man also einen Dehnungs-
versuch an einem verformten Kristall erst
nach langerer Zeit, so hat die neue kri-
tische Schubspannung einen kleineren
Wert als der frithere Endwert o;. Wartet
man geniigend lange, so wird sie schlie3-
lich gleich der (urspriinglichen) kritischen
Schubspannung ¢*, d. h. der Kristall hat
seine urspriinglichen Festigkeitseigen-
schaften wieder erhalten. Die Erho-
lungsgeschwindigkeit nimmt mit der Tem-
peratur zu. Innerhalb eines bestimmten, ,p, 12 Bmolungsdiagramm von
verhéltnisméBig engen Temperaturgebiets — Zinnkristallen. d Gipzs, pyooe vnd
(Erholungsintervall) nimmt sie sehr rasch
zu, unterhalb dieses Gebiets besitzt sie so kleine Werte, daBl inner-
halb praktisch in Frage kommender Wartezeiten keine merkliche Er-
holung eintritt (Abb. 12). Die Erholungstemperatur (mittlere Tempera-
tur des Erholungsintervalls) ist fiir die einzelnen Stoffe sehr verschieden,
soweit sich tibersehen l4Bt, steht sie in einem bestimmten Verhéiltnis
zur Schmelztemperatur. Bei Zink, Zinn und &hnlichen Metallen z. B.
liegt sie etwa bei Zimmertemperatur, wo vollstiindige Erholung nach
etwa 24 Stunden eintritt. Bei 60° C ist das bereits nach einigen Minuten
der Fall. Bei Eisen liegt sie bei etwa 400° C; bei Zimmertemperatur
zeigt dieses Metall praktisch keine Erholung mehr.

Die Riickbildung der fritheren Eigenschaften erfolgt bei der Er-
holung stetig und ohne Anderung der Kristallorientierung.
Sie unterscheidet sich dadurch scharf von der Rekristallisation,
welche nahezu unstetig unter Kornneubildung erfolgt. Die
Orientierung der neugebildeten Kérner ist im allgemeinenin verschiedenen

1 Die Bezeichnung kritische Schutzspannung ohne Zusatz verwenden wir
nur bei einem unverformten Kristall.

? Unter Erholung verstehen wir die Riickbildung der urspriinglichen Festig-
keitseigenschaften im unbelasteten Kristall. Vgl. FuBnote 1 auf S. 90.
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Kiristallbereichen verschieden, so daBl auch aus einem Einkristall ein
vielkristallines Material entsteht. Die Rekristallisationsgeschwindigkeit
wird ebenfalls erst oberhalb eines bestimmten Temperaturgebiets merk-
lich, das aber viel enger ist als das Erholungsintervall, so daf man
praktisch von einer Rekristallisationstemperatur sprechen kannt.
Sie liegt hoéher als die Erholungstemperatur und betrigt etwa das
0,4fache der Schmelztemperatur (in absoluten Temperaturwerten), bei
Zink «290°C, bei Eisen ~720° C [van Liempt (1935, 1)].
AbschlieBend bemerken wir noch, daB sich das iiber die Erholung
Gesagte, insbesondere die vollige Erholungsfihigkeit, nur auf homogen

20 . s  verformte Einkristalle bezieht.
gfmm? gmm’ Bei inhomogen verformten

200 - 14ggp  Einkristallen und Vielkristal-
P &\ len liegen die Verhaltnisse
§ 7 5 20 etwas anders (23a, 25e).
*§ \\ \\ ¢) Temperaturabhingigkeit
N Y . %0 der praktischen kritischen
2 N n T ~_ Schubspannung. In viel stér-
NG \”,\., ~2°| ¢ kerem MafBe als von den son-
= N ~2e [T stigen  Versuchsbedingungen

“w \> héngt die kritische Schub-

xR

spannung von der Temperatur

0 w0 200 30 w0 s00  6w°Kk ab, so daB es fiir die Unter-

absolute Temperatur suchung ihrer Temperatur-

Abb. 18. Verlauf der praktischen kritischen Schub- abh:’ingigkeit genﬁgt die prak-
E

spannung von Metallkristallen mit der Temperatur.

MeBwerte aus Schmid und Boas (1935,1). Fir 1 1ti -
‘Wismut gilt der rechte Schubspannungsma@fstab. Die tische kritische SChubsP an

Kurvensindnach(M)Il;\;:e%;I; eztahlwertenvonTabelleZ nung of zugrunde zu legen.
’ Einige Beispiele2zeigt Abb.13.
of nimmt demnach im groflen ganzen mit zunehmender Temperatur
gleichméBig ab. Bei hoheren Temperaturen ist ihr Verlauf unregel-
miBiger. Deutlich ist ausgeprégt, dall sie in der Nahe des Schmelz-
punktes nahezu konstant bleibt oder sogar wieder zunimmt (Wismut).
Der Abfall zum Wert Null im geschmolzenen Zustand mufl daher
ziemlich schroff erfolgen.
f) Temperaturabhingigkeit der praktischen Verfestigungskurve.
Auch auf den Verlauf der Verfestigungskurven hat die Temperatur
einen stirkeren EinfluB als die andern Versuchsbedingungen, so dafl

1 Allerdings besitzt auch die Rekristallisation unterhalb der eigentlichen
Rekristallisationstemperatur ein Vorstadium, in dem sich bereits rekristallisations-
dhnliche (mit Orientierungsinderungen verbundene) Vorginge in sehr kleinen
Bereichen abspielen, ohne dal es zu einer mikroskopisch sichtbaren Neubildung
von Kérnern kommt. Vgl. 251.

2 Die Kurven in den Abb. 13 und 14 sind auf Grund theoretischer Ergebnisse
gezeichnet (8, 10b).
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zu ihrer Untersuchung die praktischen Verfestigungskurven ausreichen.
Ihre Form ist fiir die verschiedenen Stoffe sehr unterschiedlich. Sie
lassen sich jedoch deutlich in zwei Gruppen teilen: Bei den kubischen
Metallen, den heteropolaren Salzen und bei Naphthalin sind sie nihe-
rungsweise Parabeln (Abb.23a) und konnen durch ihren Parameter-
wert 72/a gekennzeichnet werden; bei den hexagonalen Metallen sind
sie uneinheitlicher, aber in roher Naherung Geraden mit dem Parameter-
wert (Verfestigungskoeffizient) 7/a. Beispiele fiir den Temperatur-
verlauf dieser Kennwertel zeigt Abb. 14. Qualitativ ist er in beiden

(kg/mmz)z Fallen derselbe und ist auch
720 in den iibrigen Féallen in dieser

N =5 _ Weise beobachtet worden. Es
l“ " ist zu beachten, daf sich bei
X

Y

§ w

N kg/mrrl.2

X Sly 45

S 6 S

L &0

& w S

< S

s \ g2 \

20 AN
CIN S g7 <
S I~
e S P
0 200 wWa &0 S00°K 0 700 200 300 400 500°K
Temperatur lemperatur
a b

Abb. 14. Verlauf der Verfestigungsparameter der praktischen Verfestigungskurven mit der Tem-

peratur. a) Aluminiumkristalle. Die senkrechten Striche geben die Bereiche an, innerhalb deren

die Parameterwerte z2/a der Parabeln liegen, durch welche die experimentellen Verfestigungskurven

bei Boas und Schmid (1931, 3) angenihert werden konnen [Zahlwerte bei Kochendorfer

(1938, 1)]. Die Kurven sind nach (72a, b) berechnet. b) Kadmiumkristalle. MeBwerte aus Boas
und Schmid (1930, 1). Die Kurve ist nach (72¢) berechnet.

den linearen Verfestigungskurven die Parameterwerte stirker éndern
als die Werte der Neigungswinkel der Kurven, so daf} die Verfestigungs-
kurven bei tiefen Temperaturen niher beisammen liegen, als die rasche
Anderung ihrer Parameterwerte zunidchst vermuten 1a8t.

g) EinfluB von Beimengungen. Einen merklichen Einflufl auf die
GréBe der kritischen Schubspannung und den Verlauf der Verfestigungs-
kurven besitzen Beimengungen loslicher oder unldslicher fremder Be-
standteile. Aus Abb. 15 ist zu ersehen, wie auBerordentlich grof} er
gerade im Gebiet kleinster Zusitze ist (vgl. auch Abb. 16 und 20). Der

1 Dje Verfestigungskurven von Kadmium bestehen unterhalb Zimmertempera-
tur aus zwei gegeneinander geneigten geraden Asten. In Abb. 14b sind die Werte
von 7/a fiir den weniger geneigten Anfangsast, der bei —185° C etwa bis zur Ab-
gleitung 1,5 reicht, aufgetragen. Bei Benutzung der mittleren Neigung beider
Aste sind die 7/a-Werte fiir die zwei tiefsten Temperaturen grofer als in Abb. 14b

(etwa 2,1 kg/mm?) und liegen niher beisammen [Schmid (1930, 1)], der gesamte
Temperaturverlauf ist aber qualitativ derselbe.
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Verfestigungsanstieg zeigt gerade das umgekehrte Verhalten wie die
kritische Schubspannung, er wird um so kleiner, je mehr letztere zu-
nimmt (Abb. 15b; vgl. auch Abb. 23b, c).

Neben den verschiedenen Bestandteilen eines Kristalls ist ihre gegen-
seitige Atomanordnung von Bedeutung. So sinkt beim Ubergang von
der regellosen zur regelm#fBigen Atomanordnung die kritische Schub-
spannung von AuCu; von 4,4 kg/mm? auf 2,3 kg/mm?, wihrend gleich-
zeitig der Verfestigungsanstieg betrichtlich zunimmt [Sachs und
Weerts (1931, 1)]. Bei Ausscheidungsvorgingen iibersittigter Misch-
kristalle nimmt die kritische Schub- gfnm?

spannung mit der Entmischung 5200 7{
anfinglich stark zu, ahnlich wie Tl
die Brinellhdrte bei vielkristallinen 200 = —
Materialien [Karnop und Sachs 2000 == m—A
(1928, 1); Schmid und G. Siebel // 4
(1934, 1)]. % 200 7 4
¢ § 7600 '%
S
L S / /
// 17200 K4
200 ] . y y >
700 // //
400 /
%aagm 999 9967 946 997 %6 5% 0 15 20 35 30 35 40%
Reinheitsgrad Dehnung
a b

Abb. 15. EinfluB von Beimengungen auf die GrdBe der Kritischen Schubspannung und auf den

Verlauf der Verfestigungskurven. a) Rekristallisierte AluminiumKkristalle. Aus Dehlinger und

Gisen (1934,1). b) Zinkkristalle nahezu gleicher Orientierung mit Kadmiumzusitzen, deren
Atomprozentgehalt angegeben ist. Aus Rosbaud und Schmid (1925, 1).

Obige Tatsachen zeigen eindringlich, da beim Vergleich der Er-
gebnisse verschiedener Verfasser (neben den Versuchsbedingungen) sehr
auf den Reinheitsgrad der Kristalle zu achten ist.

Auf den EinfluBl von Beimengungen und den Herstellungsbedingungen
der Kristalle auf den Verlauf der Verfestigungskurven unterhalb der

praktischen kritischen Schubspannung kommen wir in 4¢,d zu sprechen.

4. Der Einflu der Versuchsbedingungen und des Kristallgefiiges®
auf den Beginn der plastischen Verformung.

a) Bedeutung des Einflusses der Versuchsbedingungen. Bei dem
vorhergehenden Uberblick iiber die Grundziige der Verfestigungskurven

1 Unter Gefiige verstehen wir den Inbegriff der Gitterstorungen, das sind die
Abweichungen eines wirklichen Kristallgitters von einem idealen Gitter mit voll-
kommen regelméBiger Atomanordnung (vgl. 7a, b).
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haben wir von dem Einflul der Versuchsbedingungen aufier der Tem-
peratur abgesehen, da er zahlenméaBig nicht so sehr ins Gewicht fallt.
Er hat aber eine grundsétzliche Bedeutung, da er zunéchst zeigt, dafl
Schubspannung und Abgleitung nicht die allein maBgebenden GréSen
fur die plastische Verformung sind, denn sonst wiirde es fiir eine be-
stimmte Kristallart (bei einer bestimmten Temperatur) nur eine, von
den Versuchsbedingungen unabhingige Verfestigungskurve geben. Mit
andern Worten, ¢ und ¢ wiirden den Verformungszustand eindeutig
bestimmen und wéren ZustandsgréBen, die Gleichung der Ver-
festigungskurve die Zustandsgleichung der plastischen Verformung.

Aus dieser negativen Feststellung ergibt sich die Aufgabe, den Ein-
fluB dieser Versuchsbedingungen néher zu untersuchen, um auf diese
Weise das Ziel der experimentellen Forschung zu erreichen, die wirk-
lichen ZustandsgréBen und die zwischen ihnen bestehende Zustands-
gleichung? aufzustellen. Dieser Aufgabe wenden wir uns jetzt zu.

b) Geschwindigkeitsabhiingigkeit der kritischen Sehubspannung.
Ein Einflu der Versuchsbedingungen besteht schon am Beginn der
Gleitung. Fiithren wir einen dynamischen Versuch mit vorgegebener
Gleitgeschwindigkeit % durch, so beobachten wir, daBl das Gleiten mit
dieser Geschwindigkeit erst einsetzt, nachdem die Schubspannung einen
bestimmten Wert ¢y, der von # abhingt, angenommen hat. In den
Registrierkurven wird der entsprechende Lastwert durch einen Knick
angezeigt (Abb. 17). In 3¢ haben wir den Wert der Schubspannung,
bei dem ausgiebiges Gleiten einsetzt, ohne die Gleitgeschwindigkeit
niher anzugeben, als praktische kritische Schubspannung bezeichnet.
Obiges Ergebnis zeigt, dal wir den Begriff erweitern und die Abhéngig-
keit von u beriicksichtigen miissen. Wir bezeichnen daher o, = o (u)
als die zu der betreffenden Gleitgeschwindigkeit gehorige
kritische Schubspannung. Der Einfachheit halber lassen wir den
Zusatz ,,zu der betreffenden Gleitgeschwindigkeit® weg, halten uns aber
stets vor Augen, daf} sie kein nur von den Materialeigenschaften ab-
hingiger Wert, sondern auch eine Funktion der Gleitgeschwindigkeit ist.

Ihren Verlauf mit % bei dynamischer Versuchsfithrung haben Roscoe
(1936, 1) an Kadmiumkristallen bei Dehnung, und Kochendérfer
(1937, 1) an Naphthalinkristallen bei der Bausch-Anordnung bestimmt.
Abb. 16 zeigt die Ergebnisse. Als Einheit der Gleitgeschwindig-
keit, die wir im folgenden beibehalten, ist der normale Wert von Ab-
gleitung 10/Stunde benutzt. Der mittlere Fehler fir die Schub-
spannungswerte bei fester Gleitgeschwindigkeit betrigt bei Naphthalin

! Da es sich bei der plastischen Verformung durchweg um thermodynamische
Nichtgleichgewichtszustinde handelt, also mit der Zeit verénderliche Grofien
(z. B. Verfestigung) auftreten, so beziehen sich die Begriffe Zustandsgrofie und
Zustandsgleichung auf augenblickliche Zustinde.
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5%1, Roscoe hat in seiner Veroffentlichung keine Fehlergrenzen an-
gegeben.

Fiir die Kurven ist kennzeichnend, da8 sie bei einer Schubspannung,
die noch bei verhiltnismiBig kleiner Gleitgeschwindigkeit liegt, rasch

w P w P 2 ,, umbiegen, alS'O einen
gfmm? gfmn? mehr oder weniger aus-
geprigten ,,Knick* be-

§°7i 50 sitzen. Ihr genauer
N /0/_/—*"‘”—— Ta.z; Verlauf bei Gleitge-
§ . T ,,  schwindigkeiten unter-
S v halb etwa 1/;, kann bei
E —— ; dynamischer Versuchs-
L M iz (dz7%  fithrung nicht mehr
festgestellt werden

’ ’ y y : o (siehe unten). Er ist

Glertgeschwindjgkert auch fir die Beurtei-

Abb. 1§. Yerlgmf der kritischen Schubspannung mip der .Gleit- hlng des Pla‘StiSOhen
geachupigielt, Mebpukie: * {6 gedehpte Kaamumie ol Verhaltens bei groBe-
Lo Tele G, © i godelinte Kndaminmisitale mit dom Ren- — ren Gleitgeschwindig-
kristalle durch Schiebegleitung verformt. Aus Kochenddrfer keiten, die wir anwen-
(1987, 1). Zu den Kurven CdI1l, CdII1 und N gehort der . .
untere, zu Cd I2 und Cd II2 der obere MaBstab fiir die Gleit- den mussen, wenn wir
geschwindigkeit, zu N der rechte MaBstab fiir die kritische . .
Schubspannung. Bei Cd I2 und Cd II2 liegen noch MeBpunkte groBere Abgleltungen

bei hoheren Gleitgeschwindigkeiten vor (Abb. 23). in an g emessener Zeit
erzielen wollen, nicht erforderlich. Dagegen ist er fiir das Dauerstands-
verhalten der Kristalle maBgebend.

Es ist zweckm&Big, diese beiden in ihrer praktischen und physikali-
schen Bedeutung ganz verschiedenen Gebiete durch eing Gleitgeschwin-
digkeit u, gegeneinander abzugrenzen, die mit normalen Hilfsmitteln
schon mefBbar, aber praktisch immer noch klein ist. Wir wihlen
w, = 1100 (Abgleitung 0,1/Stunde). Gleitgeschwindigkeiten u>> u,
(=1}, = Abgleitung 1/Stunde) bezeichnen wir als ,,grofi*, Gleit-
geschwindigkeiten u < u, (<1990 = Abgleitung 0,01/Stunde) als
»klein,

Die kritische Schubspannung nimmt bei ,,groBen Gleitgeschwindig-
keiten nur noch verhdltnismafig wenig mit % zu. Ihre untere Grenze
go(u,) in diesem Gebiet bezeichnen wir als Knickwert ¢,. Er gibt
den Beginn des Knicks der (o, u)-Kurven an, wenn der MaBstab fir «

so gewihlt ist, dal entsprechend unserer Festsetzung u, durch eine

1 Um die Streuungen der MeBwerte so klein zu halten, dafB sie die Ge-
schwindigkeitsabhéingigkeit nicht iiberdecken, ist sorgfaltig auf gleichen Reinheits-
grad, Herstellungsbedingungen und Behandlung der Kristalle zu achten (vgl.
3g). In 5a werden wir ein Verfahren zur Messung des Verlaufs von ¢, mit % an-
geben, bei dem diese Einfliisse weitgehend ausgeschaltet sind.
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schon mefbare, aber immer noch kleine Strecke dargestellt wird, wie
es z. B. in Abb. 16 der Fall ist®.

Infolge der Federdurchbiegung des Polanyi-Apparats ist der An-
wendung des dynamischen Verfahrens zur Bestimmung der kritischen
Schubspannung eine Grenze nach kleinen Gleitgeschwindigkeiten hin
gesetzt. Ist die Gleitgeschwindigkeit ,,groB (w>> u,), so durchlaufen
wir zu Beginn das Gebiet = u, bzw. ¢ =< ¢,. In ihm ist der Kristall
nur sehr wenig verformbar, so dafl zu der Federdurchbiegung eine ge-
ringe plastische Kristalldehnung hinzukommt und die Registrierkurve
um einen kleinen, im allgemeinen nicht mef3baren Betrag von der elasti-
schen Geraden abweicht. Das Gebiet zwischen ¢, und ¢,(u) lassen wir
zunichst auller Betracht. Bei o setzt das Gleiten mit der vorgegebenen
Geschwindigkeit ein. Zu der nunmehr groBen Kristalldehnung kommt
eine, im allgemeinen kleine Federdurchbiegung infolge der Verfestigung
hinzu. Die Registrierkurve besteht also aus zwei gegeneinander geneig-
ten Asten, deren Verbindung zwischen o, und ¢, erfolgt. In diesem
Gebiet ist die Gleitgeschwindigkeit vergleichbar mit der vorgegebenen
Gleitgeschwindigkeit, so daf} eine mef3bare Verformung, d. h. ein Um-
biegen der Kurve vor o, eintritt, wenn es nicht rasch genug durch-
schritten wird. Die Verweilzeit hingt von der Federhirte ab, bei einer
weichen Feder ist sie groB3, bei einer harten Feder klein. Damit also
die Kurve bei o, unstetig, d. h. mit einem Knick?, und bei der ,,richtigen‘
Schubspannung ¢, umbiegt, miissen wir die Feder hinreichend hart
wihlen. Nach erfolgtem Versuch kénnen wir feststellen, ob diese Be-
dingung erfullt war: Die Registrierkurve muf3 einen scharfen Knick
zeigen und darf vorher nicht von der elastischen Geraden abweichen.

Bei einem Polanyi-Apparat mit unendlich steifer Feder wiirde
die Gleitgeschwindigkeit unmittelbar zu Beginn des Versuchs den ver-
langten Wert annehmen, der Knick ware ideal scharf (ideale dynami-
sche Versuchsbedingungen). Allerdings ginge damit die Moglich-
keit der Lastanzeige verloren, denn diese setzt eine Federdurchbiegung
voraus. Vielleicht kann man durch Verwendung eines piezoelektrischen
Kristalls als Kraftmesser diesem Ziel nahekommen. Nach den Er-
fahrungen des Verfassers 140t sich in allen Fallen eine Federstérke
wihlen, bei welcher der Knick in der Registrierkurve scharf ausgebildet
und gleichzeitig die Lastmessung hinreichend genau ist. Abb. 17 zeigt
einige Beispiele. Die Bedingungen sind um so leichter zu erfiillen, je

1 Wir werden sehen, daB die (0,, #)-Kurven bei jedem MaBstab bzw. jeder
(ausgenommen sehr groBer) MeBgenauigkeit fiir  einen ,,Knick‘ besitzen, der die
Gebiete der jeweils gut meBbaren und der nicht mehr meBbaren Gleitgeschwindig-
keiten trennt. o, kennzeichnet den ,,Knick‘, der die oben definierten (unter
iblichen Bedingungen) ,,groflen und ,,kleinen* Gleitgeschwindigkeiten trennt.

% Dieser wirkliche Knick der aufgezeichneten Verformungskurven ist von dem
»Knick der (o,, )-Kurven zu unterscheiden.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 3
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weniger o, oberhalb o, ansteigt und je geringer der Verfestigungsanstieg
ist, denn um so stirker sind die beiden Aste der Dehnungskurve gegen-
einander geneigt. Selbst bei den in dieser Hinsicht ungiinstigen Ver-
héltnissen bei Aluminiumkristallen (vgl. 4e) tritt bei richtig gewédhlten
Versuchsbedingungen ein noch gut ausgeprigter Knick auf (Abb. 17¢),
allerdings ist er nicht so scharf wie in den beiden anderen Féllen von
Abb.17. Die Geschwindigkeitsabhéngigkeit von o, kann dann durch Mes-
sung der Werte von ¢, selbst nicht mehr hinreichend genau bestimmt
werden, und es ist ein anderes geeignetes Verfahren (5a) anzuwenden.

Abb. 17. Anfangsteile von Registrierkurven bei dynamischer Versuchsfithrung. a) Naphthalin-

kristall, Bausch-Anordnung. Aus Kochendérfer (1937, 1). b) Zinkkristall, Dchnung. Aus Held

(1938, 1). c¢) Geégossener AluminiumKristall, Dehnung. Die rechte Kurve ist die elastische ,,Gerade*
des fiir die Dehnung eingerichteten Biegeapparats in Abb. 51. Aus Lércher (1939, 1).

Bei ,,kleinen* Gleitgeschwindigkeiten kénnen wir sinnvolle dynami-
sche Versuche unter nichtidealen Bedingungen nicht ausfiithren. : Denn
wenn wir die erforderlichen kleinen Zuggeschwindigkeiten anwenden,
so verweilen wir wegen der Federdurchbiegung lange Zeit im Gebiet
der Gleitgeschwindigkeiten, die kleiner als die gewiinschte sind. Da-
durch treten schon vor o, Abgleitungen auf, die gegeniiber den be-
absichtigten nicht mehr zu vernachlissigen sind, d. h. die beiden Aste
der Registrierkurve gehen stetig ineinander iiber, ein Knick tritt nicht
auf. Wesentlich ist ferner, daB wir, ebenfalls wegen der Federdurch-
biegung, tiber die Gleitgeschwindigkeit gar nicht mehr verfiigen kénnen,
so daB die erhaltenen Verfestigungskurven keine einfache Bedeutung
mehr besitzen. Bis zu 4 = u, herab sind die Versuche noch durch-
fithrbar. '
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Selbst beim idealen Polanyi-Apparat wird durch die unvermeidliche
elastische Kristalldehnung eine untere Grenze fiir die Gleitgeschwindig-
keit gesetzt, bis zu der sinnvolle Verfestigungskurven mit Knick
dynamisch aufgenommen werden koénnen. Aber diese liegt sehr tief,
denn bei der Gleitgeschwindigkeit 1/, 90 Penstigt man nur 3,6 Sekunden,
bis die elastische Dehnung von etwa 10-5 bewirkt, und damit der
Wert o4 (Y10000) e€rreicht istl. Mit einem idealen Polanyi-Apparat
kénnten wir also bis weit unterhalb « = u, bzw. ¢, = 0, messen.

Die Geschwindigkeitsabhéngigkeit der kritischen Schubspannung
kann auch bei statischer Versuchsfithrung bestimmt werden. Hierzu
ist erforderlich, dafl man nicht.nur die Abgleitungszunahme nach einer
bestimmten Zeit, sondern ihren gesamten zeitlichen Verlauf vom Zeit-
punkt der Belastung an miBt2. Daraus kann dann die jeweilige Gleit-
geschwindigkeit entnommen werden.

Wéihrend des FlieBens wird die Gleitgeschwindigkeit durch viele
Faktoren beeinfluflt, sicher wirken die Verfestigung und die Erholung
mit. Fine einfache physikalische Bedeutung hat daher nur die Anfangs-
gleitgeschwindigkeit bei der ersten Belastung eines vorher unverformten
Kristalls. Dabei ist die angelegte Schubspannung offenbar die kritische
Schubspannung, welche zu der gemessenen Anfangsgleitgeschwindigkeit
gehort. Die Beschriankungen, welche fiir die dynamische Versuchs-
- fithrung im Gebiet kleiner Gleitgeschwindigkeiten auftreten, fallen hier
weg. Wie bei den dynamischen Versuchen ist auf gleiche Herstellungs-
bedingungen der Kristalle zu achten.

Dehnungsversuche an rekristallisierten Aluminiumkristallen bei
mittleren Gleitgeschwindigkeiten wurden von Kornfeld (1936, 1) aus-
gefithrt. Die Ausgangslinge der Kristalle betrug 10 mm, ihre Ver-
laingerung wurde durch die Verschiebung eines Fadens, der an der
unteren Fassung angebracht war, mit einem Mikroskop auf /;,, mm
genau gemessen. Die erhaltenen FlieBkurven bei Zimmertemperatur
und bei 500° C zeigt Abb.18. Die den Kurven beigefiigten Zahlen
geben die Schubspannungswerte in g/mm? an. Bei Zimmertemperatur
(und bei Temperaturen unterhalb 500 ° C) erfolgt eine mehr oder weniger
groBle Abgleitungszunahme a, nach dem Anlegen der Last so rasch,
daBl sie Kornfeld als unstetige Zunahme (Deformationssprung) auf-
faBt. Thre GroBe in Abhéngigkeit von der angelegten Spannung ist
aus Abb. 19b zu entnehmen. Unterhalb 500° C verschwindet diese sehr
1 Bei einer Stahlfeder wird diese Zeit um so viel groBer, als die Federdurch-
biegung bei der o, entsprechenden Last groBer ist als die elastische Dehnung.
Dieser Faktor hat mindestens den Wert 1000.

2 Obwohl dann die Bezeichnung statische, d.h. ohne Beriicksichtigung der
Gleitgeschwindigkeit erfolgende Versuchsfithrung nicht mehr streng zutrifft, so

behalten wir sie zur Unterscheidung von der dynamischen Versuchsfithrung, bei
welcher die Gleitgeschwindigkeit unabhiingig vorgebbar ist, bei.

3*
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rasche Dehnungszunahme, und die Anfangsgleitgeschwindigkeit ist
definiert. Thren Verlauf mit der angelegten (kritischen) Schubspan-
nung o, zeigt Abb. 19a.

Die Auffassung von Kornfeld, daB die anfingliche Dehnungs-
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sondern mit einer definierten, wenn auch sehr viel gréBeren Gleitgeschwin-
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Abb. 19. a) Verlauf der kritischen Schubspannung mit der Gleitgeschwindigkeit. b) GrofSe der
,,sprunghaften® Abgleitung a; als Funktion der angelegten Schubspannung von rekristallisierten
Aluminiumkristallen bei verschiedenen Temperaturen, deren Werte angeschrieben sind.

Aus Kornfeld (1936, 1).

1 Es ist zu beachten, dafl Gleitgeschwindigkeiten dieser Grofe bei visueller
Beobachtung der Fadenverschiebung zahlenméBig nicht mehr genau bestimmt
werden konnen.
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die GroBe des Sprungs nach Abb. 19b bei einer bestimmten Schubspan-
nung nahezu Null wird, also praktisch keine Gleitung mehr stattfindet,
so muf} die (o, #)-Kurve nahezu unstetig von der o,-Achse abbiegen,
wie es in Abb.19a durch die gestrichelte Kurve angedeutet ist. Thr
genauer Verlauf kann aus den vorliegenden Angaben nicht festgestellt
werden.

Die Kurven in Abb. 19a stimmen bei Verwendung desselben Mal3-
stabs fiir die Gleitgeschwindigkeit mit denen in Abb. 16 qualitativ
iiberein. Zum Unterschied gegeniiber den dynamischen Messungen er-
lauben die statischen Messungen, ihren Verlauf bei kleineren Gleit-
geschwindigkeiten festzulegen. Dabei bleiben die Grundziige der Kurven
erhalten, d. h. bis zu einer bestimmten kritischen Schubspannung ist
die Gleitgeschwindigkeit (im Hinblick auf die MeBgenauigkeit) sehr
klein und nimmt dann in einem verhdltnisméafBig schmalen Schub-
spannungsgebiet rasch groBere Werte an.

Auf weitere Einzelheiten der Ergebnisse von Kornfeld kommen
wir in 4 ¢ im Zusammenhang mit weiteren statischen Versuchsergebnissen
an Aluminiumkristallen zu sprechen.

Statische Versuche bei sehr kleinen Gleitgeschwindigkeiten, die eine
vollkommene Auflésung des Anfangsverlaufs der (o,, )-Kurve in der
Umgebung von % = 0 ermdglichen, hat Chalmers (1936, 1) an Zinn-
kristallen, die nach dem Verfahren von Bridgman im Vakuum her-
gestellt wurden, ausgefithrt. Die Kristalldehnung wurde durch die
gegenseitige Verschiebung zweier auf dem Kristall angebrachter Markenl
mit Hilfe einer optischen Interferenzanordnung auf 10~7 ¢cm pro cm Kri-
stallinge genau gemessen.

Die Ergebnisse zeigt Abb.20. Die von Chalmers angegebenen
Werte der Spannungen und Dehnungsgeschwindigkeiten wurden nach
(19) bzw. (14) mit sinycosA = 1/, in Schubspannungs- und Gleit-
geschwindigkeitswerte umgerechnet 2.

Die Kurve II, hat in jhren Grundzigen denselben Verlauf wie die
(09, w)-Kurven bei geringerer Meflgenauigkeit, sie weist einen ,,Knick*
auf. Zu ihrer Feststellung wiirde eine gréBenordnungsméfBig geringere
MeBgenauigkeit geniigen, als sie Chalmers erreichte.

Das so gewonnene Ergebnis, daBl eine (o4, u)-Kurve unterhalb einer
gewissen Genauigkeit unabhingig vom MaBstab fiir % einen ,,Knick*
besitzt, weist darauf hin, daf % in diesem Gebiet exponentiell von o,
abhéngt. Die genaue Form der Funktion von ¢, im Exponenten kann
aus den vorliegenden Messungen, die in verschiedenen MeBbereichen

1 Dadurch werden Fehler, die durch unkontrollierbare Verschiebungen des
Kristalls an den Einspannstellen entstehen konnten, vermieden.

2 Die Orientierung war fiir alle Proben nahezu y, = 45°, 4, == 45°. Die
Orientierungsbedingungen sind erfiillt.
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und an verschiedenen Stoffen erfolgten, nicht entnommen werden (vgl.
hierzu 8). Erst unterhalb einer Gleitgeschwindigkeit von etwa 1073
hért die exponentielle Abhéngigkeit (wenigstens fir Zinnkristalle) auf,
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Abb. 20. Verlauf der kritischen Schubspannung mit der Gleitgeschwindigkeit von Zinnkristallen.
MeBpunkte: x fiir Kristalle mit dem Reinheitsgrad 99,996 %,  fiir Kristalle mit dem Reinheits-

grad 99,987%. Aus Chalmers (1936, 1). Fiir die Kurven I und II, gilt der untere, fiir die
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und ¢, geht, wie die Kurven I und II, in Abb. 20 zeigen, nahezu linear
mit % nach Null.

¢) EinfluB des Kristallgefiiges. Untersuchungen, die sich unmittel-
bar mit der Frage befassen, ob Unterschiede des Kristallgefiiges infolge
verschiedener Herstellungsbedingungen der Kristalle einen EinfluB auf
den Verlauf der (¢,, u)-Kurven besitzen, liegen noch nicht vor. Dagegen
kénnen aus andern vorhandenen Ergebnissen mittelbar wichtige Folge-
rungen in dieser Hinsicht gezogen werden.

Wir haben gesehen, daB bei idealer dynamischer Versuchsfithrung
die Gleitung erst bei der kritischen Schubspannung, welche der vor-
gegebenen Gleitgeschwindigkeit entspricht, einsetzt. Die Verfestigungs-
kurve hat also genau die in Abb. 10 gezeichnete Form mit scharf aus-
gebildeter kritischer Schubspannung. Bei statischer Versuchsfithrung
wire das nur der Fall, wenn unterhalb dieser Schubspannung {iberhaupt
kein Gleiten stattfinden wiirde. Das trifft aber nach den Ergebnissen
des .vorhergehenden Abschnitts allgemein nicht zu, so da wir einen
stetigen Anfangsverlauf der statisch gemessenen Verfestigungskurven
zu erwarten haben (vgl. 4e). Die GréBe der erreichbaren Abgleitungen
in diesem Gebiet hingt auBer von der Verfestigung von der Anfangs-
gleitgeschwindigkeit bei den betreffenden Schubspannungen ab. Wir
kénnen daher durch Vergleich zweier Verfestigungskurven von Kristallen
verschiedenen Gefiiges, die unter gleichen Versuchsbedingungen (gleiche
MeBgenauigkeit, gleiche Wartezeiten bei den Belastungsschritten) ge-
wonnen wurden, wenigstens qualitativ angeben, ob und in welcher Weise
ihre (g4, u)-Kurven voneinander abweichen.
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Einen verschiedenen Anfangsverlauf der Verfestigungskurven von
Aluminiumkristallen verschiedener Herstellung (aus der Schmelze,
rekristallisiert) haben Dehlinger und Gisen (1933, 1) gefunden. Die
Ergebnisse zeigt Abb.21. An Stelle der Kristallverlingerung ist die
groBte Durchmesserabnahme (vgl. 24) aufgetragen. Die Mefgenauig-
keit betragt ;490 mm bei einem Ausgangsdurchmesser von etwa 5 mm.
Die MeBgenauigkeit fiir die Dehnung? ist somit etwa 2 - 1074

Der Unterschied der Verfestigungskurven bei den beiden Her-
stellungsarten tritt deutlich in Erscheinung: Die rekristallisierten Kri-
stalle haben eine ausgeprigte Streckgrenze bzw. Anfangsschubspan-
nung?, bei den gegossenen Kristallen findet schon bei sehr viel kleineren
Schubspannungen eine plastische Verformung statt, eine definierte
Anfangsschubspannung ist nicht vorhanden. Doch erfolgt der Ubergang
von kleinen zu groBen Abgleitungen in einem verhéltnisméBig schmalen
Schubspannungsgebiet; die Dehnungs- bzw. Verfestigungskurven be-
stehen aus zwei deutlich unterscheidbaren gegeneinander geneigten

Abb. 21. Dehnungskurven gegossener und rekristallisierter Aluminiumkristalle bei statischer
Versuchsfithrung. Aus Dehlinger und Gisen (1933, 1).

Asten. Oberhalb des Ubergangsgebietes stimmen die Kurven fiir die
Kristalle beider Herstellungsarten iiberein, ihre Gefiigeunterschiede
spielen hier keine Rolle mehr.

Aus diesen Befunden ergibt sich, daB die (¢, )-Kurven bei ,,kleinen
Gleitgeschwindigkeiten in beiden Féllen verschieden sind, bei grofien
Gleitgeschwindigkeiten aber zusammenfallen. Im ersten Gebiet ist u

1 Die MaBzahl fiir die relative Anderung des Durchmessers ist ungefihr die-
selbe wie fiir die Dehnung, da sich bei den hochsymmetrischen Kristallen im
wesentlichen nur ein Durchmesser #ndert, und das Volumen erhalten bleibt.

2 Da die kritische Schubspannung als Funktion der Gleitgeschwindigkeit
definiert ist, die bei statischer Versuchsfithrung nicht gemessen wird, so verwenden
wir hier die Bezeichnung Anfangsschubspannung. Nimmt oberhalb derselben
die Abgleitung bzw. Gleitgeschwindigkeit rasch gut meBbare Werte an, wihrend
sie vorher verschwindend klein ist, wie in obigem Beispiel, so stimmt sie offenbar
mit dem Knickwert o, der kritischen Schubspannung praktisch iiberein.
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bei gleichem ¢, bei gegossenen Kristallen gréfler, die Umgebung des
Knickwerts unschéarfer als bei rekristallisierten Kristallen. Die kriti-
sche Schubspannung ist also bei ,kleinen” Gleitgeschwin-
digkeiten keine Funktion der Gleitgeschwindigkeit allein,
sondern hingt noch von den besonderen Eigenschaften des Kristall-
gefiiges ab. Bei ,,groBen® Gleitgeschwindigkeiten fallt, soweit sich heute
ibersehen 1a8t, dieser EinfluB} fort. ¢,und « sind hier die Zustands-
gréoBen, die durch die Kurven in Abb. 16, 19a oder 20 bestimmte
Gleichung 6o = (1) 1)
die Zustandsgleichung fiir den Beginn der Gleitung®.

Dehlinger und Gisen (1934, 1) konnten zeigen, dafl ein grund-
legender Unterschied der Kristalle beider Herstellungsarten in ihrer
Mosaikstruktur (vb) besteht, auf deren Bedeutung fur die plastische
Verformung durch obige Ergebnisse unmittelbar hingewiesen wird.

Wie grofl die Gleitgeschwindigkeit bei rekristallisierten Kristallen
unterhalb des Knickwerts ¢, genau ist, 1aBt sich bei der vorhandenen
MeBgenauigkeit nicht sagen. Moglicherweise ist sie iiberhaupt Null.
Doch kann die Frage, ob es eine Schubspannung gibt, unterhalb deren
auch nach unendlich langer Belastung keine plastische Verformung
eintritt (strenge Elastizitdtsgrenze), experimentell grundsitzlich
nicht entschieden werden, denn man kann nicht unendlich lange beob-
achten und auch nicht feststellen, ob nicht schlieBlich die MeBinstru-
mente Anderungen unterworfen werden, welche die beobachteten Er-
gebnisse falschen. Dasselbe gilt auch fiir die technisch sehr wichtige
Frage, ob es eine Schubspannung gibt, unterhalb deren zwar eine
plastische Verformung moglich ist, die aber auch bei unendlich langer
Belastung nicht unbegrenzt zunimmt (wahre Kriechgrenze?). Wir
kommen darauf in 12 und fir die vielkristallinen Werkstoffe in 251
zu sprechen.

Der stetige Anfangsverlauf der Verfestigungskurve bei statischen
Versuchen tritt bei den meisten gegossenen Kristallen auf. Kine Aus-
nahme machen z. B. gegossene Nickelkristalle, die eine scharf ausgebil-
dete kritische Schubspannung besitzen, wie rekristallisierte Aluminium-
kristalle (Abb. 22).

1 Das gilt bei konstanter Temperatur. Allgemein kommt diese als weitere
Zustandsgrofe hinzu und es ist ¢ (v, 7') an Stelle von ¢ (u) zu schreiben. Da es
uns hier aber nur darauf ankommt, die andern, nicht so unmittelbar in Erscheinung
tretenden ZustandsgréBen zu ermitteln, so lassen wir 7' in den Formeln weg.

2 Bezeichnung nach Dehlinger (1939, 3). Das Beiwort ,,wahre‘‘ soll anzeigen,
daBl es sich um die gréfite Schubspannung (bei bestimmter Temperatur) handelt,
bei der die FlieBgeschwindigkeit schlieflich streng Null wird und nicht etwa
nur sehr kleine, auch mit den feinsten Hilfsmitteln nicht mehr nachweisbare
Werte annimmt.
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Wir betrachten nun nochmals die Versuche von Kornfeld (4b) an
rekristallisierten Aluminiumkristallen. Aus Abb. 18 ist zu ersehen, daB
nach erfolgtem ,,Sprung” die Abgleitung nicht mehr wesentlich zu-
nimmt. Die GréBe a, gibt also nahezu die zu der angelegten Schub-
spannung ¢ gehorige Abgleitungszunahme an, d. h. die (o, a,)-Kurven
in Abb. 19b sind statisch aufgenommene Verfestigungskurven. Die
Kurve fiir Zimmertemperatur muf3 also mit der von Dehlinger und
Gisen an rekristallisierten Kristallen erhaltenen Kurve iibereinstimmen.
Genau 148t sich das durch Vergleich von Abb. 19b und 21 nicht ent-
nehmen, doch ist in beiden Fillen die Anfangsschubspannung (Knick-
wert der kritischen Schubspannung) bei etwa 300 g/mm? deutlich aus-
gepriagtl. Nun sehen wir, dal der Grund fir die ,,sprunghafte’ Dehnung
darin liegt, daB oberhalb o, die Gleitgeschwindigkeit bereits ,,groB ist
und bei der visuellen Ablesung von Kornfeld nicht mehr zahlenmé&Big
erfalit werden kann. Bei gegossenen Kristallen hétte sich eine stetige
Zunahme der Anfangsgleitgeschwindigkeit mit der Schubspannung er-
geben, wie sie nach Abb. 19a auch bei rekristallisierten Kristallen bei
hoheren Temperaturen auftritt.

d) EinfluB des Reinheitsgrades der Kristalle. Neben Unterschieden
im Kristallgefiige besitzen auch Unterschiede im Reinheitsgrad einen
wesentlichen Einflufl auf den Anfangsverlauf der (o,, u)-Kurve. Mes-
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sungen iiber das ganze Gebiet der liickenlosen Mischkristallreihe Kupfer-
Nickel, nach demselben MeBverfahren und mit derselben Genauigkeit
wie bei den Untersuchungen an Aluminium im vorhergehenden Ab-
schnitt, hat Osswald (1933, 1) ausgefithrt. Abb. 22 zeigt als Beispiel

1 Thre GroBe hingt allerdings stark vom Reinheitsgrad der Kristalle ab, iiber

den Kornfeld keine Angaben macht. Obiger Wert gilt nach Abb. 15a fiir das
handelsiibliche 99,5proz. Aluminium.



42 Einsinnige homogene Verformung von Einkristallen. TA4

drei Dehnungskurven. Schon durch geringe Zusédtze von Nickel geht
also der stetige Anfangsverlauf der Verfestigungskurve des reinen bzw.
nur wenig verunreinigten Kupfers in einen (innerhalb der MeBgenauig-
keit) unstetigen Verlauf mit ausgepriagter Anfangsschubspannung tber.
Diese Tatsache wird auch bei geringerer MeBgenauigkeit allgemein
beobachtet. Den EinfluBl des Reinheitsgrades auf die GroBe der kriti-
schen Schubspannung haben wir bereits in 3g angegeben.

e) Die praktische kritische Schubspannung. Die bisherigen Er-
gebnisse zeigen, wie sehr der Anfangsverlauf einer Verfestigungskurve
durch die Versuchsfilhrung beeinflut wird. Fir die Erforschung der
atomistischen Grundlagen der Kristallplastizitdt sind diese Erscheinun-
gen sehr wichtig geworden. In der Praxis besitzen sie, wenn es sich um
groBere Verformungen handelt, nur eine untergeordnete Bedeutung.
Der Verlauf von o, bei ,,kleinen‘“ Werten von u ist ganz nebensachlich.
Auch von der Geschwindigkeitsabhingigkeit von o, im Gebiet ,,groBer
Gleitgeschwindigkeiten kann man absehen, da sie meist durch die
Streuungen der EinzelmeBwerte iiberdeckt wird. In diesem Sinne gibt
es eine bestimmte Schubspannung, bei der erst ausgiebige plastische
Verformung einsetzt, die praktische kritische Schubspannung,
wie wir sie in 3 ¢ eingefilhrt haben. Sie ist um so genauer festgelegt,
je schirfer der ,,Knick® der (¢4, #)-Kurven ist. Welchen Wert innerhalb
dieses ,,Unschérfebereichs’* man im Einzelfall mi3t, hingt von den Ver-
suchsbedingungen ab: Bei dynamischer Versuchsfithrung mit harter Feder
erhdlt man den zur Anfangsgleitgeschwindigkeit gehorigen Wert von o,
er ist durch einen Knick in der Registrierkurve genau bestimmt. Bei Ver-
wendung einer weichen Feder kommt die Unschérfe des Knicks der (o, %)-
Kurve zur Geltung : Die Verfestigungskurve biegt mehr oder weniger stetig
um, der EinzelmeBwert wird entsprechend unbestimmt. Bei statischer
Versuchsfithrung schlieBlich, wo das Gleiten auch bei ,,kleinen* Gleit-
geschwindigkeiten zur Auswirkung kommt, wird diese Unbestimmtheit
noch verstdrkt!. Anschauliche Beispiele iiber den EinfluBl der Unschérfe
des ,,Knicks* der (o,, u)-Kurve geben die Dehnungskurven fiir rekri-
stallisierte und gegossene Aluminiumkristalle in Abb. 21. Den Einfluf§
der Versuchsfithrung bei gleichen Kristalleigenschaften zeigt ein Ver-
gleich der Kurven in Abb.17c und 21 fiir gegossene Aluminiumkristalle.

SchlieBlich spielt die MeBgenauigkeit fiir die Dehnung noch eine
Rolle. Ist sie z. B. bei Aluminiumkristallen eine Gréfenordnung ge-
ringer (c1073) als in Abb. 21, so wird der Neigungsunterschied der
Kurveniste fir gegossene und rekristallisierte Kristalle so gering?, daf3

1 Ein dynamischer Versuch mit sehr weicher Feder ist gleichbedeutend mit
einem statischen Versuch bei hinreichend kleinen Belastungsschritten.

2 Entsprechend der Verringerung der MeBgenauigkeit mufl der Dehnungs-
maBstab verkleinert werden.
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auch eine von Null verschiedene praktische kritische Schubspannung
nicht mehr mit Sicherheit festgestellt werden kann, wenn man, wie bei
statischer Versuchsfiihrung, nur einzelne MeBpunkte zur Verfiigung
hatl. Demgegeniiber ist bei gleicher MeBgenauigkeit bei dynamischer
Versuchsfithrung das Abbiegen der fortlaufend aufgenommenen Registrier-
kurve von der elastischen Geraden bei einer verhiltnismaBig genau be-
stimmten kritischen Schubspannung deutlich erkennbar (Abb. 17¢).

5. Die Zustandsgleichung fiir den Verlauf der plastischen Verformung.

a) ZustandsgroBen und Zustandsgleichung. Auch im weiteren Ver-
lauf der plastischen Verformung, wo die Verfestigung als neue Er-
scheinung hinzukommt, ist ein EinfluB der Versuchsfiihrung vorhanden.
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Abb. 23. Verlauf der o-Kurven (Verfestigungskurven) und ¢’-Kurven bei konstanter Gleitgeschwin-

digkeit, deren Werte angeschrieben sind. Dic linken OrdinatenmaBstibe gelten fiir die Schub-

spannung, die rechten flir die Verfestigung. a) Fiir Naphthalinkristalle. Aus Kochendorfer

(1937, 1; 1938, 2). b) Fir KadmiumkKristalle des Reinheitsgrades I. c¢) TFiir Kadmiumkristalle

des Reinheitsgrades IT (vgl. Unterschrift zu Abb. 16). Aus Roscoe (1936, 1). In Teilbild a gibt

oy die Schubspannung an, bei der die Gleitung in einem Kristall, der bis zur Schubspannung o
verformt wurde, nach 24 Stunden Erholungspause wieder einsetzt.

Bei dynamischen Versuchen besteht er darin, daB die Verfestigungs-
kurven bei hoheren Gleitgeschwindigkeiten bei héheren Schubspannungs-
werten verlaufen. Abb. 23 zeigt drei Beispiele?2.

1 Den Aluminiumkristallen wird daher hiufig die praktische kritische Schub-
spannung Null zugeschrieben.

2 Bei Roscoe sind nur die Werte von o, und die Endwerte von ¢ fiir die
Abgleitung 3 angegeben. Durch diese Punkte wurden in Abb. 23a, b gerade Ver-
festigungskurven gelegt (vgl. 3f).

fmm?

Verfestigung
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Da wir die jeweilige Schubspannung einer Verfestigungskurve als
erh6hte kritische Schubspannung auffassen kénnenl, so erhebt sich die
Frage, ob auch diese von der Gleitgeschwindigkeit abhéngt. Sie wurde
von Kochendérfer (1937, 1) an Naphthalinkristallen bei der Bausch-
Anordnung untersucht. Das Ergebnis lautet: Die kritische Schub-
spannung o des verfestigten Kristalls besitzt bei ,,groBen‘* Gleitgeschwin-
digkeiten die gleiche Abhingigkeit von der Gleitgeschwindigkeit wie
die kritische Schubspannung ¢, des unverfestigten Kristalls, ihr Knick-
wert ¢ ist gerade um den Betrag v der Verfestigung gegeniiber dem
Knickwert o, erhoht. Es gilt also:

o—1=¢) fir u=u, (22)
wo ¢(u) dieselbe Funktion von u wie in (21) ist2.

Wiére keine Erholung vorhanden, also der Wert von 7 unverédnder-
lich, so kénnte (22) unmittelbar nach einem in 4b beschriebenen Ver-
fahren bis zu beliebig kleinen Gleitgeschwindigkeiten gepriift werden.
Da die Erholung aber stets wirksam ist, 7 also seinen Wert zwischen
zwei Messungen &dndert, so miissen wir ein anderes Verfahren anwenden.
Als brauchbar hat sich das folgende erwiesen: Andern wir die Gleit-
geschwindigkeit wiahrend eines dynamischen Versuchs durch Anderung
der Antriebsgeschwindigkeit des Polanyi-Apparats rasch von u, auf
Uy (uy > %), S0 beobachten wir, daBl sich dabei die Schubspannung
unmittelbar damit um einen Betrag Aoy, = 0; — 04 (07 > 0,) éndert.
Beim umgekehrten Ubergang wechselt Ao, sein Vorzeichen, hat aber
denselben absoluten Betrag. Das ist sehr wesentlich, denn erst die
gleich groBe Anderung in beiden Richtungen zeigt einen reversiblen
EinfluB der Gleitgeschwindigkeit ,,an sich* an, den wir als dynami-
schen EinfluB bezeichnen, wahrend eine einseitige Verminderung
allein, als ein irreversibler, anfianglich besonders starker Erholungs-
einflu gedeutet werden miiite. Die Gréfie von A¢;, konnte noch von
der Vorgeschichte des Kristalls abhéngen. Die Messungen ergeben, daf3
das nicht der Fall ist: Aoy, ist, unabhéngig davon, bei welcher Ab-
gleitung wir messen, d.h. wie der Kristall vorher mit oder ohne Er-
holungspausen (homogen) verformt wurde, allein durch die Werte
von u%; und u, bestimmt, 148t sich also in der Form

Aoy =07 — 0y = @(uy) — @(uy) (23a)
oder oy — @u) =0y — @ug) (23b)
schreiben, wo ¢(u) dieselbe Funktion wie in (21) ist, da (23) auch fiir
den Beginn der Gleitung gilt3. (23) besagt, dafl die Gleitgeschwindigkeit

1 Vgl. Fullnote 1, S.27.

2 Auf die Bedingung % = u. kommen wir gleich zu sprechen.

3 Durch die MeBwerte von A¢ ist ¢(u) nur bis auf eine additive Konstante

bestimmt. Wir wihlen diese so,-daB die Funktion fiir den Beginn der Gleitung
unmittelbar den Verlauf der kritischen Schubspannung angibt.
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eine Zustandsgr6Be fir die dynamische Schubspannungséinde-
rung Ac ist.
Setzen wir (21) in (23b) ein, so erhalten wir:

01(uy) — 04(4y) = 0g(uy) — 0y(uy) =7 (24)

Nach (24) ist die Verfestigung eindeutig bestimmt als die
Differenz der Schubspannungswerte des verfestigten und
unverfestigten Kristalls bezogen auf dieselbe Gleitgeschwin-
digkeit. Aus (24) und (21) ergibt sich (22), wenn wir an Stelle von o,
und %, allgemein ¢ und % schreiben.

Mit einem idealen Polanyi-Apparat konnten wir in dieser Weise
bis zu sehr kleinen Gleitgeschwindigkeiten herab verfahren, da hier
die Schubspannungsinderung ohne begleitende Federdurchbiegung, also
augenblicklich mit der Anderung der Gleitgeschwindigkeit erfolgt, so
daB sich die Verfestigung dabei nicht dndert. Bei einem Polanyi-Apparat
mit Stahlfeder dagegen muB diese bei der Schub-
spannungséinderung etwas weiter durchbiegen
oder zuriickbiegen. Im letzteren Fall, also bei
einer Verkleinerung der Gleitgeschwindigkeit,
flieBt dabei der Kristall um denselben Be-
tragl. Dieser Vorgang erfordert eine gewisse Abb. 24. Registrierkurve eines

R b . Naphthalinkristalls bei Ande-
Zeit At, deren Grofle von 4, und u, abhéngt. rung der Gleitgeschwindigkeit
Sind beide Gleitgeschwindigkeiten ,,groB, so von 1’55&%2’,335‘&31;,8 %0 chen-
erfolgt das FlieBen so rasch, daB die Registrier-
kurve zwei Knicke aufweist (Abb. 24), deren Spannungsdifferenz Ao
angibt. Dabei éndert sich die Verfestigung praktisch nicht. Mit kleiner
werdendem %, wird A¢ jedoch immer groSer, so dafl infolge der Er-
holung die gemessene Schubspannungsabnahme nicht allein vom
dynamischen Einflufl herrithrt. Unter nichtidealen Bedingungen kann
daher (22) nicht ganz bis zum Knickwert o, bestitigt werden?. Fiir die
Messung der Verfestigung ist das nicht erforderlich, da auch héhere
Gleitgeschwindigkeiten, etwa # = 1, zugrunde gelegt werden kénnen.
Es besteht aber kein Grund, (22) nicht bis zum Knickwert als erfiillt
anzusehen, so daB wir die Bedingung « == u, bestehen lassen kénnen.

Damit ist experimentell nachgewiesen, dal bei ,,groflen” Gleit-
geschwindigkeiten o, w und v ZustandsgroBen der plastischen

Spannung .

Zeit —»

1 Unter FlieBen verstehen wir ein Gleiten unter konstanter oder abnehmender
Schubspannung. Das FlieBen infolge des dynamischen Einflusses bezeichnen wir
als dynamisches FlieBen, im Gegensatz zum ErholungsflieBen, das auf-
tritt, wenn in einem belasteten Kristall die Verfestigung infolge der Erholung ab-
nimmt. Vgl. hierzu FuBinote 1 auf S. 90.

2 Bei Naphthalin konnte bei Zimmertemperatur bis zu u oo 0,05 herunter-
gegangen werden.
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Verformung sind, die durch die Zustandsgleichung (22) mit-
einander in Beziehung stehen.

Bei unverfestigten Kristallen kénnen wir unmittelbar nach Uber-
schreiten der kritischen Schubspannung den Polanyi-Apparat abstellen
und den Kristall unter der Federeinwirkung bis zu Gleitgeschwindig-
keiten der Grofle 1,4, flieBen lassen. Der noch vorhandene geringe
EinfluB der Erholung ist bis zu diesem Wert nicht stérend.

Durch Messung der dynamischen Schubspannungsénderung in dieser
Weise ist es moglich, die Geschwindigkeitsabhingigkeit der kritischen
Schubspannung, also die Funktion ¢(u), genauer zu bestimmen, als
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Abb. 25. Verlauf der Verfestigungsparameter mit der Gleitgeschwindigkeit. MeBpunkte: & Fiir

die Parameterwerte z/a von Kadmiumkristallen (Mittelwerte fiir die beiden Reinheitsgrade) aus

Abb. 23. [ Fiir die Parameterwerte :2/a von Naphthalinkristallen aus Abb. 23. Die Kurven sind
nach (71) mit den Zahlwerten von Tabelle 3 berechnet.

durch unmittelbare Messung von o, bei verschiedenen Gleitgeschwindig-

keiten selbst, da dabei der prozentuale Fehler fiir Ao nicht grofer ist

als fir o,.

In Abb. 23 sind die zahlenméBigen Verhéltnisse fiir Kadmium und
Naphthalin veranschaulicht. Da die Gleitgeschwindigkeit bei jeder
Verfestigungskurve konstant ist, so ist die Verfestigung unmittelbar
gegeben durch den Unterschied zwischen der gemessenen Schubspan-
nung o und der zu der betreffenden Gleitgeschwindigkeit gehéorigen
kritischen Schubspannung ¢,. Wir kénnen aber auch in jedem Punkt
der Verfestigungskurven die dynamische Schubspannungsabnahme
Ao (uy, u,) fir eine feste Endgeschwindigkeit u, abziehen und erhalten
dann zu ihnen parallele Kurven mit den Schubspannungswerten o
=0 — Ao(uy, uy), welche alle dieselbe kritische Schubspannung o, (%)
besitzen. Die Verfestigung ist dann gegeben durch den Unterschied
von ¢’ und dem festen Wert oy(u,). Sie stimmt natiirlich mit der in
der ersten Weise gemessenen Verfestigung iiberein, da eben nach (23a)
o’ bei allen Abgleitungen gegeniiber ¢ um denselben Betrag erhoht ist
wie o (u) gegeniiber g4(u,). Fir die ¢’-Kurven in Abb. 23 ist u, = 1/;,
(Kadmium) bzw. u, = 1,4, (Naphthalin). Sie geben, gemessen mit
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den rechten OrdinatenmafBstidben, deren Nullpunkte bei g,(u,) liegen,
die Werte der Verfestigung an.

In Abb. 25 ist der Verlauf der Verfestigungsparameter 7/a fiir Kad-
mium und 72/a fir Naphthalin (vgl. 3f) mit der Gleitgeschwindigkeit
eingezeichnet!.

b) Die Bestimmungsgleichung fiir die Verfestigung. Bisher haben
wir die Verfestigung als bekannt vorausgesetzt. Die Beziehung (22)
1laBt es offen, durch welche GroBen sie selbst bestimmt ist. Dieser
Frage wenden wir uns nun zu.

Zunichst ist aus Abb. 23 die wichtige Tatsache zu erkennen, daf$}
die ¢’-Kurven nicht mit der Verfestigungskurve? iibereinstimmen, welche
bei der konstanten Gleitgeschwindigkeit u, erhalten wird3. Fir Kad-
mium ist diese Kurve fiir v = u, = !/;, eingezeichnet, fir Naphthalin
mit u, = 1/;,, liegt sie tiefer als die Kurve fur v = /;. Die Geschwin-
digkeitsabhédngigkeit der Verfestigungskurven kann also
nicht durch den dynamischen EinfluBl allein erkldart werden.
Wiirde das zutreffen, so hitte die Verfestigung fur jede ¢-Kurve, un-
abhéngig von der Versuchsgeschwindigkeit %, denselben Wert 7 = f(a),
der nur von der Abgleitung @ abhéngt4, und (22) liele sich in der Form

o= Fl(a,u) (25)

schreiben. Damit wére unser fritheres Ergebnis dahin zu erweitern,
daB die Abgleitung a eine ZustandsgroBe fir die Verfestigung, und o, a
und « ZustandsgroBen fir die plastische Verformung mit der Zustands-
gleichung (25) wéren. Diese Annahme entspricht der rein dynamischen
Auffassung der Kristallplastizitdts [Orowan (1934, 1; 1935, 1)]. Wie
Abb. 23 zeigt, ist sie nicht vollstindig; die Geschwindigkeitsabhéngigkeit
der Verfestigungskurven beruht nur insoweit auf dem dynamischen
Einflu}, als die o-Kurven bei verschiedener Gleitgeschwindigkeit ver-
schieden hoch iiber die ¢’-Kurven verlaufen. Zum groBeren Teil kommt
sie daher, dafl die Verfestigung = selbst von der Gleitgeschwindigkeit
abhangt.

! Die Kurven sind auf Grund theoretischer Ergebnisse (10b) gezeichnet.

2 Unter Verfestigungskurven (o-Kurven) verstehen wir stets die unmittelbar
gemessenen Kurven. Die zu ihnen gehorige Gleitgeschwindigkeit w ist fiir die
Verfestigung mafgebend, nicht die zu den ¢’-Kurven gehérige Endgleitgeschwin-
digkeit.

3 In der Veroffentlichung (1938, 2) des Verfassers wurden die ¢’-Kurven als
diejenigen Kurven bezeichnet, fiir welche u, = 0 ist. Das ist nicht richtig, u, hat
zwar einen praktisch kleinen, aber von Null verschiedenen Wert. Die iibrigen
Ergebnisse dieser Arbeit werden davon nicht beriihrt.

¢ Von dem EinfluB der Erholung ist dabei abgesehen. Das ist keine wesentliche
Vernachlissigung, da seine Beriicksichtigung die Verhiltnisse nicht grundsatzlich
andert.

5 Vgl. hierzu Fufinote 1 auf S.50.
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Diese Abhéngigkeit besteht sicher nicht darin, daBl 7 selbst eine
Funktion von a und u ist, denn sonst wiirde sich wieder eine Zustands-
gleichung der Form (25) ergeben. Es ist moglich, daBl sie durch die
Erholung bedingt ist, denn diese wirkt im Sinne der Beobachtungen.
Danach ist die Abnahme der Verfestigung mit abnehmender Gleit-
geschwindigkeit eine Folge der lingeren Einwirkungsdauer der Erholung
bis zu einer bestimmten Abgleitung und beruht unmittelbar auf
einem ZeiteinfluB und nicht auf cinem Einflull der Gleitgeschwindig-
keit an sichl. Folgender Versuch zeigt, dal diese Annahme nicht richtig
ist: Bei den Verfestigungskurven fir » = 1,55 bzw. 0,06 in Abb. 23a
hat man bis zur Abgleitung 3,2 mit den zugehorigen Schubspannungen o,
und ¢, bei 4 = 0,06 etwa 15 Stunden linger zu verformen als bei w =1,55.
Wahrend dieser Zeit miiBte der mit v = 1,55 verformte Kristall durch
Erholung so entfestigt werden, dafl bei nunmehriger Verformung mit
u = 0,06 die Gleitung bei der kritischen Schubspannung o, einsetzt.
In Wirklichkeit ist das nach 24 Stunden Erholungsdauer erst bei der
Schubspannung o3 der Fall. Die Erholung ist also, wenn nur die
Zeitdauer ihrer Einwirkung maBgebend ist, zu klein, um
die beobachtete Geschwindigkeitsabhéngigkeit bewirken zu
kénnen?2.

Einige Versuchsergebnisse von Kochendoérfer (1937,1) weisen
darauf hin, daB der Verfestigungsanstieg dr/da und damit dv/dt
= u + dt/da eindeutig durch 7, @ und u bestimmt ist, also der Ansatz

dt

dat
besteht. Demnach diirften sich zwei Verfestigungskurven, die bei be-
Liebiger Versuchsfilhrung erhalten wurden, nicht in einem Punkt schnei-
den, in dem fir beide die Gleitgeschwindigkeit dieselbe ist, denn sonst
wiirden in den beiden Schnittpunkten im Gegensatz zu (26) zwei ver-
schiedene Werte von dt/d¢ bei gleichen Werten von 7, @ und u bestehen.
Die untersuchten Kristalle zeigten bis auf einen das (26) entsprechende
Verhalten. Man darf daher annehmen, daBl in diesem Ausnahmefall
besondere Anderungen der Kristalleigenschaften vorlagen3, und der

=f(r,a,u) (26)

1 Nach der sog. statischen Auffassung [Polanyi und Schmid (1929, 1)]
ist nicht nur die Geschwindigkeitsabhéingigkeit von 7, sondern auch die der Ver-
festigungskurven iiberhaupt durch die Erholung bedingt. Sie ist unvollsténdig,
weil sie den dynamischen EinfluB nicht beriicksichtigt, und weil die Erholung
allein nicht zur Erklirung des Geschwindigkeitseinflusses auf die Verfestigung
gentigt.

2 Orowan (1934, 1; 1935, 1) hat das an vielen weiteren Beispielen zahlen-
méaBig belegt.

3 In Anbetracht des niedrigen Schmelzpunktes von Naphthalin ist es wohl
moglich, daB wihrend der langen Ruhepause, welcher der Kristall ausgesetzt war,
Rekristallisation eingetreten ist.
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Ansatz (26) nicht grundsitzlich in Frage gestellt ist. Fiir ihn spricht,
daB er in Ubereinstimmung mit der Erfahrung bei gegebenem Anfangs-
wert von 7 (z. B. = 0 fiir unverfestigte Kristalle) eine einparametrige
Schar von Verfestigungskurven konstanter Gleitgeschwindigkeit mit u
als Parameter liefert. Auf rein experimentellem Wege ist es heute noch
nicht moglich, genauere Angaben dariiber zu erhalten, durch welche
Gréflen und in welcher Weise die Verfestigung bestimmt ist, dagegen
gelingt die Losung dieser Frage unter Hinzunahme theoretischer Er-
gebnisse (10).

Bei Beriicksichtigung einer nur durch die Dauer ihrer Einwirkung
bestimmten Erholung ergibt sich fiur 7 ebenfalls eine Differential-
gleichung erster Ordnung, in der aber 7 nicht in Verbindung mit « auf-
tritt, wie in (26). Die letztere Beziehung ist daher so zu deuten, dafl
die Erholung wihrend der Verformung von der ruhenden Erholung
verschieden ist, und so einen andern Einflu8} auf die Verfestigung ausiibt.
Wir werden diese Ansicht in 10b bestédtigen kénnenl.

¢) Die praktische Verfestigungskurve. Wie der Einflufl der Ver-
suchsfithrung auf die kritische Schubspannung, so ist auch der auf die
Verfestigung in erster Linie fiur die tiefere Erforschung der Kristall-
plastizitdt wichtig, praktisch besitzt er innerhalb der iiblichen Ver-
formungsgeschwindigkeiten keine besondere Bedeutung. Man kann dann
von ihm absehen und mit dieser Naherung von einer der praktischen
Verfestigungskurve sprechen. Ihr Unschirfebereich ist in erster
Linie durch die Geschwindigkeitsabhéngigkeit von 7 selbst bestimmt,
der dynamische EinfluB hat nur einen geringen Anteil. Er bewirkt,
daB bei einer, unter nicht néher bezeichneten Versuchsbedingungen
gewonnenen Verfestigungskurve, die Verfestigung nicht genau angebbar
ist, da ja hierzu die jeweilige Schubspannung und die kritische Schub-
spannung auf denselben Wert der Gleitgeschwindigkeit bezogen werden
miissen. Ist z. B. die Gleitgeschwindigkeit bei einer gemessenen Schub-
spannung o, grofler als bei oy, so ist o; — o, grofer als die ,,wahre*
Verfestigung. Die im Laufe des Versuchs erfolgte Erhohung der Gleit-
geschwindigkeit tduscht infolge des dynamischen Einflusses eine ,,schein-
bare® Verfestigung vor. Wie die Ausfithrungen des vorhergehenden
Abschnitts gezeigt haben, sind die dadurch moglichen Fehler gering.
Nur bei dynamischen Versuchen mit sehr weicher Feder, wo die Re-
gistrierkurve schon von der elastischen Geraden abweicht, ehe die
vorgegebene Gleitgeschwindigkeit erreicht ist, und die so festgelegte
kritische Schubspannung sich somit auf eine kleinere Gleitgeschwindig-
keit bezieht als die folgenden Schubspannungen, kann der dynamische
EinfluB die MeBwerte der Verfestigung, solange sie noch klein ist,

1 Vgl. S.90.
Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 4
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wesentlich falschen® (wenn auf die Gleitgeschwindigkeit keine Riick-
sicht genommen wird). Bei statischer Versuchsfithrung, wo bei jedem
Schritt sehr kleine Endgleitgeschwindigkeiten abgewartet werden, spielt
der dynamische Einflull gar keine Rolle mehr. Hierbei kénnen merkliche
Unterschiede von EKinzelmessungen durch verschieden groe Belastungs-
schritte bewirkt werden, denn je groBer diese sind, um so gréBer sind
die anfidnglichen ,,grofen‘ Gleitgeschwindigkeiten und um so gréBer
wird die Verfestigung.

Versuche mit stetiger Gewichtsbelastung nehmen eine Mittelstellung
zwischen dynamischen und statischen Versuchen ein. Die Gleitgeschwin-
digkeit éndert sich dabei je nach dem Verfestigungsanstieg mehr oder
weniger im Laufe der Versuche, so daf} sie trotz ihrer leichten Ausfiihr-
barkeit physikalisch keineswegs einfach sind.

Bei Aluminium, wo die Geschwindigkeitsabhéngigkeit der Ver-
festigung auBergewshnlich gering ist?, wird der EinfluB der Versuchs-
fithrung nahezu unmerklich. Darauf ist es zuriickzufithren, daB die
unter den verschiedensten Bedingungen erhaltenen Verfestigungskurven
hier so gut libereinstimmen.

d) Vergleich der homogenen Verformungsarten. Die bisherigen Aus-
fithrungen haben gezeigt, daf3 die Gleitgeschwindigkeit fiir das plastische
Verhalten eine mafigebende Rolle spielt. Um sie als ZustandsgroBe
nachweisen und ihren Einflul experimentell genau untersuchen zu
konnen, ist es mindestens erforderlich, dal3 sie wiahrend eines Versuchs
unabhéngig vorgegeben werden kann. Wir haben bereits mehrfach
darauf hingewiesen, unter welchen Bedingungen eine solche dynamische
Versuchsfithrung moglich ist. Hier stellen wir nochmals die drei homo-
genen Verformungsarten unter diesem Gesichtspunkt einander gegen-
iiber.

Die Stauchung scheidet aus, da bei ihr wegen der notwendigen
Schmierung nur statische Versuche moglich sind.

Bei der Dehnung werden die Gebiete in der Néhe der Einspannungen
inhomogen verformt. Thr Dehnungsbeitrag nimmt im Laufe der Ver-
formung in unbestimmter Weise zu, so dall aus der gemessenen Deh-
nungsgeschwindigkeit die Gleitgeschwindigkeit im homogen verformten

1 Diesen Ausnahmefall hat Orowan (1934, 1; 1935, 1) unzuldssig verall-
gemeinert. Wiirde die rein dynamische Auffassung zutreffen, also die gesamte
Geschwindigkeitsabhéngigkeit der Verfestigung auf dem dynamischen EinfluBl
beruhen, so konnten allerdings ohne Kenntnis der jeweiligen Gleitgeschwindigkeit
keine brauchbaren Angaben iiber die GroBe der ,,wahren‘‘ Verfestigung gemacht
werden. .

2 Bei 23000facher Erhohung der Gleitgeschwindigkeit verlauft die Ver-
festigungskurve bei um etwa 16% hoheren Schubspannungswerten [Weerts
(1929, 1)].
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Teil nicht genau berechnet werden kann®. Selbst wenn die dadurch
bedingten Fehler bei hinreichend langen und diinnen Kristallen ver-
nachlédssigt werden konnen, so ist wegen der mit der Gleitung ver-
bundenen Orientierungsdnderung die Abgleitung keine einfache Funk-
tion der Dehnung, so daf es aus diesem Grund nur in engen Grenzen
(solange die Orientierungsbedingungen erfillt sind) mdéglich ist, die
Gleitgeschwindigkeit beliebig vorzugeben.

Die Bausch-Anordnung besitzt diese Mangel nicht. Wegen der ge-
ringen Dicke der gleitenden Schicht ist die Gleitung im allgemeinen
sehr gleichméBig, grobere UnregelméBigkeiten treten kaum auf. Bei
Metallen sind die Gleitlinien sehr fein, bei Naphthalin sind im allgemeinen
trotz der groBen Abgleitungen keine Gleitlinien zu beobachten, die
Mantellinien des zylindrischen Bandes, in das ein Kristall ausgezogen
wird, erscheinen bei mikroskopischer
Beobachtung vollkommen gerade
(Abb. 26). Aus diesem Grunde hat
die Gleitgeschwindigkeit langs der
ganzen gleitenden Schicht denselben
Wert. Da sie aus rein geometrischen
Griinden proportional zur Dehnungs-
geschwindigkeit ist, so kann sie auch
in beliebigerweise Vorgegebenwerden. Abb. 26. Durch Schiebegleitung verformter

Eine geringe Abweichung von \ePMakisall setcnamicnt ic duvon
dieser Proportionalitét ist bei einem aus einer  Fassung dgrﬁﬁeiel(%ltggzlﬁi%all&
nichtlinearen  Verfestigungsanstieg
durch die verédnderliche Federdurchbiegung des Polanyi-Apparats be-
dingt. Nach den Erfahrungen des Verfassers 148t sich jedoch in jedem
Falle eine solche Feder wihlen, daB die Anderungen der Gleitgeschwin-
digkeit bei konstanter Zuggeschwindigkeit auch bei starken Kriim-
mungen der Verfestigungskurven (wie z. B. im Anfangsteil der Kurven
in Abb. 23a) weniger als 10% ihres Mittelwertes betragen, also den
Verlauf der Kurven bedeutend weniger beeinflussen, als die Streu-
ungen durch die unvermeidlichen Unterschiede in den der Kristall-
eigenschaften betragen.

Die Bausch-Anordnung ist also vor den beiden andern ,,homogenen‘‘
Verformungsarten nicht nur dadurch ausgezeichnet, daBl bei ihr das
Gleiten ungestorter (reiner) verliuft (kein Laue-Asterismus), sondern
auch dadurch, dal3 bei ihr allein einwandfreie dynamische Versuche

1 Vorrichtungen, wie etwa das Martensche Spiegelgerit, die es gestatten,
die Dehnung im homogen verformten Teil laufend, also ohne Versuchsunter-
brechung, abzulesen, sind bei Einkristallen nicht anwendbar, da sie an ihren
Befestigungsstellen den Gleitvorgang stéren. Bei Vielkristallen ist diese Stérung
wegen ihrer bedeutend grofleren Hérte zu vernachlissigen.

4%
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moglich sind. Wir haben gesehen, dafi diese Versuche zu wertvollen
Ergebnissen fiihren, welche die Bedeutung der Gleitgeschwindigkeit
klarstellen und die Aufstellung der Zustandsgleichung erlauben, und
spater eine wichtige Stiitze fiir die theoretischen Vorstellungen bilden
werden.

Durch djese Feststellung wird der Wert der grundlegenden KEr-
gebnisse, welche Dehnungs- und Stauchversuche geliefert haben (lange,
ehe die ersten Schiebegleitungsversuche angestellt wurden), nicht ge-
schmaélert. Wichtige Gesetze, wie z. B. das Schmidsche Schubspan-
nungsgesetz, die es erst ermoglichen, die Zustandsgleichung auf beliebige
Verformungen von Ein- und Vielkristallen anzuwenden und so ihre
quantitative Behandlung erlauben, kénnen bei der Bausch-Anordnung
nicht gewonnen werden und unterstreichen die Bedeutung der Deh-
nungs- und Stauchversuche.

6. Gleiten nach mehreren Gleitsystemen.

a) Geometrie der Doppelgleitung. Wir haben bisher nur das Gleiten
nach einem Gleitsystem betrachtet. Im allgemeinen besitzt ein Kristall
mehrere kristallographisch gleichwertige (bei hoherer Kristallsymmetrie)
oder ungleichwertige Systeme?l, die unter geeigneten Bedingungen (6b)
gleichzeitig oder abwechselnd in Tétigkeit treten koénnen.

Abb. 27. Verschiedene Verformung eines Kristalls bei Vertauschung der Reihenfolge von endlichen
Einzelabgleitungen nach zwei Gleitsystemen.

Wir behandeln hier nur das Gleiten nach zwei Systemen, da die
Verhiltnisse bei mehreren Systemen dhnlich liegen. Bei abwechselndem
Gleiten mit endlichen Abgleitungen hiéngt der Endzustand des Kristalls
im allgemeinen (iiber die Ausnahmefille s. unten) von der Reihenfolge
der Betitigung der Systeme ab. Wir sehen das an dem einfachen Bei-
spiel der Abb. 27, die einen auf Druck beanspruchten Kristall (4 BCD)

1 Ob es iiberhaupt Kristalle mit nur einem einzigen Gleitsystem gibt, ist
unseres Wissens noch nicht eindeutig festgestellt worden. Solche Kristalle kénnen
nur dem triklinen oder monoklinen System angehoren (hochstens eine Symmetrie-
ebene und zweizihlige Drehachse), denn in allen iibrigen Fallen gibt es mehrere
kristallographisch gleichwertige Gleitebenen oder -richtungen oder beides. Bei
monoklinen Naphthalinkristallen ist zwar das System (001), [010] einfach, aber
es gibt daneben noch ein System mit der Gleitebene (010).
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mit zwei aufeinander senkrechten Gleitebenen (4.D) und (BC) (senkrecht
zur Zeichenebene) und Gleitrichtungen [4D] und [BC] (in der Zeichen-
ebene) zeigt. Das System (AD), [AD] bezeichnen wir mit I, das System
(BC), [BC] mit IT. Verformen wir in der Reihenfolge I—II je bis zur
Abgleitung a; = ay; = % (Teilbild a), so nimmt der Kristall iber
(AF, E,D) die Form (4G, H,J,) an?, in der Reihenfolge II—I (Teilbild b)
iber (FyBCE,) die Form (G, BJ,H,). Wir sehen, da sich in beiden
Fallen die Orientierung gegeniiber der Ausgangsorientierung in ver-
schiedener (spiegelbildlicher) Weise geéndert hat, dasselbe gilt fur die
Form der Kristalle.

Diese Unterschiede werden um so geringer, je kleiner die Abgleitun-
gen sind, und im Grenzfall beliebig kleiner Abgleitungen da; und day;
verschwinden sie. Die Reihenfolge der Betétigung der Systeme spielt
dann keine Rolle mehr, Orientierung und Kristallform stimmen in
beiden Fallen iiberein. Durch Ausfiithrung beliebig vieler solcher Schritte,
die geometrisch gleichbedeutend mit einer gleichzeitigen Betatigung
beider Systeme mit den Gleitgeschwindigkeiten day/dt und day/dt ist,
kénnen wir endliche Verformungen erzielen.

Im Beispiel von Abb.27 nimmt der Kristall bei gleich groBen
unendlich kleinen Gleitschritten 4 da = da; = day; bzw. bei gleichen
Gleitgeschwindigkeiten day/dt = day;/d¢ nach den Abgleitungen 1 a
= f day = f dayg =1 die Form (AKLM) an; sie ist die Mittelform
zwischen den beiden andern, bei abwechselnder Betétigung der beiden
Systeme je bis zur Abgleitung %, erhaltenen Formen. Die Grofle der
Stauchung 146t sich in diesem Falle leicht berechnen. Nach (8) ist
fir beliebige, aber fir beide Systeme gleich grofe Werte von gy
und A: dDy =dD;; = 3 siny cosd - da, also dD = dD; + dDy; = —dljl
=siny cosA - da. Da die Orientierung sich nicht &ndert, konnen wir
integrieren und erhalten:

In- = siny cosl-a.

Fir die Werte in Abb.27: y =1 =45° und @ = 1 wird I = 0,606 [°,
wie es auch die geometrische Konstruktion ergibt.

Bei den bisher durchgefiihrten Berechnungen der Doppelgleitung
bei Dehnung [v. Géler und Sachs (1927, 1; 2); P. P. Ewald (1929, 1)]
und Stauchung [Taylor (1927, 1; 2)] sind stets unendlich kleine, gleich
groBle Gleitschritte bzw. gleiche Gleitgeschwindigkeit in beiden Systemen
und gleichberechtigte Lage der Gleitsysteme zur Zugrichtung angenom-
men worden. Fir die Dehnung ergibt sich dann, daB die Zugrichtung
in der Symmetrieebene der beiden Gleitebenen, in der sie zu Anfang

1 Im Gegensatz zu Abb.5 haben wir hier zur besseren Veranschaulichung
der Gleitvorginge nicht die Druckrichtung, sondern die Kristallachsen rdaumlich
fest gelassen. Die Druckflichen sind die jeweiligen Kristalloberflichen.
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liegt, bleibt (wie man auch unmittelbar anschaulich erkennt) und sich
der ,,resultierenden” Gleitrichtung! nach demselben Gesetz (7a) wie
bei einfacher Gleitung zubewegt, wenn man fiir 4, und 4 die Winkel-
werte zwischen der Zugrichtung und der resultierenden Gleitrichtung
einsetzt. TFallen beide Richtungen schon im Ausgangszustand zu-
sammen (wie z. B. in Abb. 27), so bleibt ihre Lage, wie die ganze Kristall-
orientierung ungeéndert. Trotz dieses gleichen Verhaltens von Gleit-
richtung und resultierender Gleitrichtung bei Einfach- bzw. Doppel-
gleitung sind diese grundsétzlich verschieden, denn die Doppel-
gleitung 146t sich nicht durch einen einfachen Gleitvorgang ersetzen,
d. h. es gibt keine resultierende Gleitebene, in der die resultierende
Gleitrichtung liegt? [vgl. insbesondere P. P. Ewald (1929, 1)], es sei
denn, daB die Gleitebenen und Gleitrichtungen? zusammenfallen. Dann
und nur dann fithren auch endliche Einzelabgleitungen unabhéngig von
ihrer Reihenfolge zum gleichen Endergebnis. Im ersten Fall (z. B.
zwei [110]-Richtungen in einer (111)-Ebene) ist das unmittelbar ersicht-
lich. Ist die resultierende Gleitrichtung vorgegeben, so ist es auch
immer moglich, die Doppelgleitung durch zwei geeignete Gleitungen
nach zwei beliebigen in der Gleitebene liegenden Gleitrichtungen zu-
sammenzusetzen. Bei gemeinsamer Gleitrichtung [Schmid und Boas
(1935, 1)], die dann in der Schnittgeraden der beiden Gleitebenen liegt,
miissen die Abgleitungen nach beiden Gleitebenen gleich grofi sein,
damit die Doppelgleitung durch eine einfache Gleitung dargestellt
werden kann. Die resultierende Gleitebene ist dann eine der beiden
Symmetrieebenen der Gleitebenen.

b) Verlauf der Verfestigungskurve bei Doppelgleitung. Wir wenden
uns nun den Bedingungen zu, unter denen Doppelgleitung eintritt.
Wir beschrianken uns dabei auf kristallographisch gleichwertige Gleit-
systeme. Bei allgemeiner Ausgangsorientierung ist eines von ihnen
durch den groBten Wert der Schubspannung ausgezeichnet. Wird mit
zunehmender Belastung der Knickwert oy der kritischen Schubspannung
in diesem System iiberschritten, so tritt es mit ,,groBer® Gleitgeschwin-
digkeit in Tatigkeit. Zu diesem Zeitpunkt liegt die Schubspannung
in den iibrigen Systemen im allgemeinen noch so weit unterhalb des
Knickwerts, daB ihre Gleitgeschwindigkeit praktisch verschwindend

1 Bei gleich groBen Gleitschritten bzw. Gleitgeschwindigkeiten ist sie eine der
Mittelrichtungen der beiden Gleitrichtungen und liegt in einer der Symmetrie-
ebenen der Gleitebenen. Welche Mittelrichtung bzw. Symmetrieebene das im
Einzelfall ist, hingt von dem Vorzeichen (& oder %5) der beiden Gleitungen ab.

2 Der Unterschied wird besonders dadurch deutlich, dafl ein Kristall, dessen
resultierende Gleitrichtung in die Zugrichtung fallt, durch Doppelgleitung beliebig
verformbar ist, dagegen ein Kristall, fiir dessen einfache Gleitrichtung das zu-
trifft, gar nicht (wenn sonst kein weiteres Gleitsystem mehr vorhanden ist).

3 In diesem Falle nur bei gleich groBen Abgleitungen in beiden Ebenen.
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klein ist und vernachléssigt werden kann. Fir kubisch-flichenzentrierte
Kristalle zeigt Abb. 28 das jeweils zuerst wirksame, durch die groBte
Schubspannung ausgezeichnete, Gleitsystem fir jede Lage der Zug-
bzw. Druckrichtung 3.

Befindet sich 3 im Punkt 4, so tritt das System 4 I in Tatigkeit,
und 3 bewegt sich im Laufe einer Dehnung liangs des GroBkreises 4 I
auf I zu® (vgl. 2f). Dabei tritt die Verfestigung = in Erscheinung. Nach
der Zustandsgleichung (22) ist dann nicht mehr die Schubspannung o,
sondern ¢ — v fiir die Gleitgeschwindigkeit mafigebend. Nehmen wir
an, dafB3 7 in allen, also auch den zu-
niéchst nichtbetitigten, ,latenten
Gleitsystemen denselben Wert hat, so
bleibt das System 41 allein (mit ,,gro-
Ber* Gleitgeschwindigkeit) in Tatigkeit,
bis 3 den Punkt B auf der Grenzlinie
2, 3 der Bereiche firr die Gleitsysteme
41 und 1 III erreicht hat. Von da an
treten dann beide Systeme mit gleicher
Gleitgeschwindigkeit in Tatigkeit, es
findet Doppelgleitung unter den Vor-
aussetzungen des vorhergehenden Ab-
schnitts statt (immer unter der An-  Abb. 28. Wirksame Gleitsysteme von ku-

. bischen Kristallen mit Oktaedergleitung
nahme, daBl 7in allen Sys’cemen den- fiir jede Lage der Zug- bzw. Druckrich-

. . tung. 1—4 Gleitebenenpole, I— VI Gleit-
selben Wert besitzt). 3 bewegt sich dann  richtungen. Befindet sich bei Dehnung

lings 2,3 auf die resultierende Gleit- S Zugmentias = Bogion ih. 4, 0 bewee?
richtung in O (eine [112]-Richtung) zu. E‘g}’l"g‘};%u‘]‘l‘g? o, angs %fp;feflglliittﬂ‘;
Die Verfestigungskurve von Beginn der
Doppelgleichung an erhdlt man, wenn man a = f da(4I) + f da(1III)
gegen die gemessene Schubspannung auftrigt?. Sie stimmt mit der
bei einfacher Gleitung erhaltenen Verfestigungskurve iiberein.
Zahlreiche experimentelle Untersuchungen an kubisch-flichen-
zentrierten Metallen bei Dehnung [Taylor und Elam (1925, 1) Alu-
minium; Elam (1926, 1) Gold, Silber, Kupfer; Karnop und Sachs
(1927, 1) Aluminium] und Stauchung [Taylor (1927, 1; 2) Aluminium]
haben gezeigt, dal obige Annahme zwar nicht ganz streng, aber doch
mit guter Naherung zutrifft. Die Zugrichtung bewegt sich nicht genau
auf der Grenzlinie der beiden Gleitsysteme, sondern beschreibt eine
Zickzacklinie, wobei sie die Grenzlinie immer wieder etwas iiberschreitet.
D.h. das latente Gleitsystem wird immer etwas stirker verfestigt als

1 Wie in Abb. 27 ist hier die Orientierung festgehalten.

2 Nicht nur /da(4 I) oder /da (1 III), denn wihrend einer kleinen Abgleitungs-
zunahme da (4 I) [oder da (1 III)] soll ja die Verfestigung in beiden Gleitsystemen
um denselben Wert dz zunehmen.
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das jeweils wirksame. Die unter Zugrundelegung der Gesamtabgleitung
a = f day + f dagp erhaltene Verfestigungskurve stimmt in allen Fillen
gut mit der bei einfacher Gleitung erhaltenen iiberein. Auf dieses
Ergebnis werden wir bei der Untersuchung der plastischen Eigenschaften
der vielkristallinen Werkstoffe noch zu sprechen kommen (25d).

Bei Legierungskristallen dagegen iiberschreitet die Zickzackkurve
die Grenzlinie nach beiden Seiten so stark [Elam (1927, 2) Kupfer-
Zink; (1927, 3) Kupfer-Aluminium; Masima und Sachs (1928, 1)
Kupfer-Zink], da man von einer Doppelgleitung im eigentlichen Sinne
des Wortes nicht mehr sprechen kann. Der Verfestigungsunterschied
zwischen betétigtem und latenten Gleitsystem ist hier sehr bedeutend.

B. Theorie der homogenen Verformungen'.

7. Das atomistische Bild der Gleitung.

a) Ortliche Gleitschritte. Nachdem wir einen Uberblick iiber die
experimentellen Ergebnisse gewonnen haben, wenden wir uns der
theoretischen Behandlung der reinen Gleitung bei reiner Schubbean-
spruchung zu, legen also die Bausch-Anordnung nach Abb.4 zugrunde?2.

Den Ausgangspunkt der Untersuchungen bildet die Tatsache, daB
das Bild eines vollkommen regelmiBig gebauten Kristalls, eines sog.
Idealkristalls, das sich fir viele Zwecke als Néherung sehr gut
bewédhrt hat, fir die Erklarung der plastischen Kristalleigenschaften
vollkommen unzureichend ist. Ein solcher Kristall wiirde sich bis zu
seiner Schubfestigkeitsgrenze, der sog. theoretischen Schubspan-
nung, deren GréBe in verschiedener Weise berechnet werden kann
[Polanyi und Schmid (1929, 1); Dehlinger (1939, 4)] und sich zu
etwa 100 kg/mm? ergibt3, rein elastisch verhalten und dabei Schie-
bungen bis zu 50% erfahren, danach aber schon bei geringen dufBeren
Schubspannungen unbegrenzt weitergleiten. Das Gitter bliebe bei dem
ganzen Vorgang ideal, lediglich die Gleitebenen wiirden schrittweise
um Vielfache des Atomabstandes gegeneinander verschoben werden.
Die Energieverhéltnisse waren dhnlich wie bei einer Kugel, die reibungs-
los itber ein Wellblech bewegt wird.

1 Siehe die in FuBnote 1 auf S.1 zitierten Darstellungen von Smekal,
Schmid und Boas, J. M. und W. G. Burgers.

2 Die Verhaltnisse sind dabei besonders einfach zu iibersehen. Man erkennt
nachtriglich leicht, dafl die fiir das Gleiten maBgebenden atomistischen Vorginge
nur durch die Schubspannung o, nicht aber durch die iibrigen Spannungskompo-
nenten beeinflult werden, also dem Schmidschen Schubspannungsgesetz (in
seiner erweiterten Fassung) Geniige leisten.

3 Von derselben Gréfenordnung ist die Bruchfestigkeitsgrenze eines Ideal-
kristalls, die sog. ,theoretische Reilifestigkeit* [Polanyi (1921, 1); Zwicky
(1923, 1)], die ebenfalls wesentlich gréBer ist als die beobachtete Reilfestigkeit.
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Dieses Verhalten steht in scharfem Widerspruch zu den in TA
beschriebenen experimentellen Beobachtungen. Die Folgerung, dafl der
Gitterbau der Realkristalle Abweichungen vom idealen Gitterbau zeigen
mufl, die wir zunichst allgemein als Fehlstellen bezeichnen, ist un-
bestritten und darf als gesichert angesehen werden.

Uber die Natur dieser Abweichungen und ihrer Wirkung hinsichtlich
des plastischen Verhaltens wurden jedoch sehr unterschiedliche Vor-
stellungen entwickelt, die aber vielfach nicht klar genug ausgesprochen
wurden oder wechselnde Darstellungen erfahren haben, so dal es oft
schwer ist, die Meinung eines Verfassers genau zu erkennen. Das Sonder-
heft der Zeitschrift fir Kristallographie (1934, 1) mit den folgenden
Diskussionsbemerkungen®-2 (1936, 1) zeigt, welche Bedeutung diese
Frage besitzt, aber auch wie hart die Meinungen aufeinanderstoBen.
Man wird wohl sagen konnen, dal} alle vertretenen Ansichten richtige
Punkte aufweisen, daB sie aber andererseits einzeln nicht zur Erklarung
aller Erscheinungen, die iiberhaupt mit den Fehlstellen im Zusammen-
hang stehen, geeignet sind. Die Abgrenzung der Giiltigkeitsbereiche
scheint nicht immer richtig gewiirdigt zu werden.

Die Frage, welche Fehlstellen die niedrige Schubfestigkeit der
Kristalle verursachen, bedarf daher sorgfiltiger Prifung. Zweifellos
gehort von allen Versuchsergebnissen, die einen Hinweis darauf geben,
denjenigen, die das bereits tun, ehe der Kristall verformt wurde, der
Vorzug vor denen, die erst durchfithrbar sind, wenn der Kristall schon
verformt ist. Denn es ist ja keineswegs sicher, ob die so festgestellten
Anderungen nicht Folgeerscheinungen der Verformung sind, die selbst
keinen oder keinen wesentlichen Einflull auf sie besitzen3. Solche
Ergebnisse liegen vor (Dehlinger und Gisen 4¢), wurden jedoch bisher
bei den Erérterungen nicht berticksichtigt. Wir werden in 12 auf Grund
neuer thermodynamischer Berechnungen, welche unter anderm mit
diesen Befunden in Einklang stehen, nachweisen, dal} sich die Frage
unter Beriicksichtigung aller Umstinde eindeutig beantworten laBt.
Zunéchst sind genaue Vorstellungen iiber die Natur der plastisch wirk-
samen Fehlstellen nicht erforderlich.

Die Tatsache, daB die plastische Verformung nicht in einer homo-
genen Deformation des ganzen Gitters besteht, wie es bei einem Ideal-
kristall der Fall wire, besagt, dal} sie zunéchst in mehr oder weniger
groBen Teilbereichen einsetzt. Diese Bereiche kénnen nicht ideal sein,
da sonst die &uBlere Schubspannung gleich der theoretischen Schub-

1 Im Literaturverzeichnis unter Zeitschrift angegeben.

2 Die Beitrige, die sich unmittélbar mit den  plastischen Eigenschaften und
den Festigkeitseigenschaften der Kristalle befassen, stammen von Orowan,
Smekal und Taylor.

3 Wie das z. B. nach 2d fiir die durch den Laue-Asterismus angezeigten Gitter-
verzerrungen zutrifft.
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spannung sein miiite. Fir die in einem Bereich befindlichen Atome
gibt es also mindestens zwei stabile Lagen mit je einem relativen Energie-
minimum, die dadurch auseinander hervorgehen, dafl die in benach-
barten Netzebener liegenden Atome um gewisse Betrige gegeneinander
verschoben werden. Diese Verschiebung nimmt nach dem Rand des
Bereichs hin ab, da ja auBerhalb noch keine plastische Verformung
stattgefunden hat. Ist v die maximale Verschiebung im Bereich, so
hat die potentielle Energie 4 einen
Verlauf mit », wie er in Abb. 29

potentielle Frergie

I 1

A
ey —=

0 7 2y
maximale Afomversehiebung
Abb. 29. Verlauf der potentiellen Energie .4 mit

der maximalen Atomverschiebung v in einem
Bereich, in dem ein ortlicher Gleitschritt erfolgt.

gezeichnet ist. Die Energie 4, von
der Ausgangslage bis zur labilen
Lage bei v = v; bezeichnen wir als
Bildungsenergie. Sie muf} auf
irgendeine Art und Weise aufge-
bracht werden, damit ein ,,6rt-

licher Gleitschritt, das ist
eine im Bereich bleibende Verformung, eintreten kann. Die nach v =v,
freiwerdende Energie 4] ist zur ,,Riickbildung®, d.h. zur Wieder-
herstellung des urspriinglichen Zustandes, erforderlich. Wir bezeichnen
sie als Riickbildungsenergiel.
Die Energie eines Kristalls mit Gleitschritt ist um den Betrag

A, —A;=0-+E (27)

gegeniiber seiner urspriinglichen Energie erhoht. O bezeichnet dabei
die Zunahme der inneren Energie (z. B. Energie innerer Oberflédchen),
E die Energie der mit dem Gleitschritt verbundenen elastischen Gitter-
verzerrungen.

Ihre Werte konnen aus MeBwerten berechnet werden (7¢, 8). Sie
stimmen in den bisher untersuchten Fallen nahezu tiberein. Thre Mittel-

ind 2 3:
werte sin Ayl = 25000, (28)
{JA, = 0,85; B, —0,05; 04, —0,1. 29)

k ist die Boltzmannsche Konstante (~2 cal/pro Mol Grad).

Obiger Wert von A4, stimmt mit dem Mittelwert der Schwellen-
energie bei Diffusionsvorgéngen in Substitutionsmischkristallen iiberein,
wihrend die Schwellenenergie bei allotropen Umwandlungen héchstens
4000 k betragt [Jost (1937, 1); Seith (1939, 1); Dehlinger (1939, 4)].

1 Allgemein bezeichnet man A; und 4; als Schwellenenergien oder Aktivie-
rungswarmen.

2 Wir sehen 4,/k als reine Zahl an, fassen es also als Verhiltnis der Energien 4,
und k7 fir 7'=1°K auf. Als absolute GroBle hat A;/k die Bedeutung einer
absoluten Temperatur. Sein Zahlenwert ist in beiden Fillen derselbe.

3 Der Wert von 0/4; ist Kochendorfer (1938, 3) entnommen.
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Das ist verstdndlich, da bei letzteren die Atome an freie Gitterplitze
gelangen, bei den Gleitschritten und bei den Platzwechseln in Sub-
stitutionsmischkristallen dagegen an Platze, an denen oder in deren
Néhe sich vorher Atome befunden haben, die erst weggedringt werden
muBten.

Einfache Ansétze fir die bei der Bildung aufzuwendende Arbeit 4
und die nach Uberschreiten der labilen Lage freiwerdende Energie 4’,
welche den Verlauf der Kurve in Abb. 29 richtig wiedergeben, sind:

A
=) 0=vsw o0
A’:%i(urcosv—”). n=v=20, (3la)
1
Setzen wir in (31a) Vo= —w (32)
—

so wird :

A’:é"(l—coszv). 0=v=v, (3lb)

Mit einem Gleitschritt kann ein Elementarvorgang zu Ende sein,
es kann sich aber auch von diesem aus die plastische Verformung weiter
ausbreiten. Diese Frage bleibt zunéchst offen. Die makroskopische
Gleitgeschwindigkeit ist bestimmt durch die Héufigkeit, mit der Gleit-
schritte im Kristall erfolgen (Bildungsgeschwindigkeit) und durch
die Geschwindigkeit, mit der sie sich ausbreiten (Wanderungs-
geschwindigkeit). Umgekehrt erfordert eine bestimmte makro-
skopische Gleitgeschwindigkeit eine bestimmte GroBe dieser beiden
Geschwindigkeiten.

Nach diesen allgemeinen, aus experimentellen Erfahrungen folgenden
Ergebnissen erhebt sich die Frage, wie die lokalen Gleitschritte hervor-
gerufen werden, d. h. die Schwellenenergie 4, aufgebracht wird. Um
sie beantworten zu konnen, miissen wir iiber die Fehlstellen selbst be-
stimmte Vorstellungen gewinnen. Wie zuerst Voigt (1919, 1) bemerkt
hat, sind hierbei thermische und strukturelle Inhomogenitdten in Be-
tracht zu ziehen!. Wir wenden uns zunéchst ersteren zu.

Bekanntlich fithren die Atome eines Kristallgitters thermische
Schwingungen um ihre Gleichgewichtslagen aus. Wenn man gemeinhin
von einem Kristallgitter spricht, so sieht man von diesen Schwingungen

1 Beide Annahmen sind Gegenstand eingehender Untersuchungen geworden.
Die strukturellen Inhomogenitéten bilden die Grundlage der Lockerstellentheorie
von Smekal (1931, 1; 1933, 1), die thermischen Inhomogenititen der Theorie
von Becker (1925, 1), die dann von Orowan (1934, 1; 1935, 1) unter gleich-
zeitiger Heranziehung struktureller Inhomogenititen (Fehlstellen), weiter aus-
gebaut wurde. Seine Darstellung des Beginns der Gleitung stimmt mit unserer
in den Grundziigen iiberein, enthélt jedoch keine bestimmten Vorstellungen iiber
die Lage der plastisch wirksamen Fehlstellen.
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ab und betrachtet die Atome als ruhend an diese Gleichgewichtslagen
gebunden. Diese Idealisierung ist in vielen Féllen berechtigt; z. B.
werden Lage und Breite der Rontgeninterferenzen von den thermischen
Schwingungen nicht beeinfluflt, sondern nur ihre Intensitéit, die hdufig
keine Rolle spielt. Wire die Schwingungsamplitude eines Atoms zeit-
lich konstant, so kénnten sie auch fiir die Plastizitat keine maBgebende
Rolle spielen, denn ihre Energie wére viel zu klein, um einen Gleitschritt
bewirken zu koénnen.

Sie kénnen aber dadurch bedeutungsvoll werden, dall ihre Energie
nach den Gesetzen der Statistik im Laufe der Zeit lokalen Schwan-
kungen unterworfen ist. Die Wahrscheinlichkeit, dafl in einem ins
Auge gefafiten Bereich wéhrend einer Beobachtungszeit ¢ eine Schwan-
kung der MindestgroBe AE eintritt, ist

_4E
W = conste *T.¢. (33)

Die Zahl der in dieser Zeit in einem groBen Kristall wirklich auftretenden
Schwankungen AK ist ebenfalls durch eine Beziehung (33) gegeben,
wenn die Schwankungen unabhéngig voneinander erfolgen (const ist
dann proportional zum Gesamtvolumen).

Aus (33) sieht man, daB, auBer am absoluten Nullpunkt?, stets eine
von Null verschiedene Wahrscheinlichkeit fiir die erforderlichen Schwan-
kungen der GroBe A, besteht, so daB die thermischen Schwingungen
in der Tat plastisch wirksam werden konnen.

Man erkennt aber leicht, dal auBlerdem noch weitere Fehlstellen
vorhanden sein miissen. Denn wire der Gitterbau sonst ideal, so konnten
die in Wirklichkeit angewandten Schubspannungen, die im Vergleich
zur theoretischen Schubspannung sehr klein sind, keinen merklichen
Beitrag zu A, liefern. Die Zahl der in der Zeit- und Volumeinheit auf-
tretenden Gleitschritte wire dann im wesentlichen schon durch (33)
mit ¢ = 1 gegeben. Damit konnte aber die experimentelle Tatsache,
daB die Kristalle bis zu den tiefsten Temperaturen mit denselben
Geschwindigkeiten verformt werden konnen, wie bei hoheren
Temperaturen, ohne daf die Schubspannungen gréfenordnungsmaéBig

1 Nach der Quantentheorie besteht auch am absoluten Nullpunkt eine von
Null verschiedene Aufenthaltswahrscheinlichkeit fiir ein Atom, das wie ein har-
monischer Oszillator gebunden ist, auBlerhalb v = 0. Eckstein (1939, 1) hat
berechnet, daB sie bei Metallen mit der ,,klassischen‘* Aufenthaltswahrscheinlich-
keit fiir 7'~ 100 — 150° K iibereinstimmt. Da bei diesen Temperaturen letztere
bereits sehr klein ist, so ist die Nullpunktsenergie praktisch ohne wesentlichen
EinfluB. Sie bedingt nur einen flacheren Verlauf der Temperaturkurven der
kritischen Schubspannung und der Verfestigung in der Umgebung des absoluten
Nullpunkts als in Abb. 13 und 14. Auch der quantenmechanische Tunneleffekt
diirfte wegen der grofen Masse der Atome und ,,Lénge v; = 4/2 [nach (35)] der
Potentialschwelle keine Rolle spielen. Vgl. Eucken (1938, 1), S. 235.
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erh6ht werden missen, auch nicht anndhernd erklart werden. Somit
miissen neben den thermischen Schwingungen noch tiefergehende Ab-
weichungen vom idealen Gitterbau in den Kristallen vorhanden sein.

Wie wir bereits bemerkten, zeigen die Versuche von Dehlinger
und Gisen einen unmittelbaren Zusammenhang zwischen den plasti-
schen Eigenschaften und der sog. Mosaikstruktur auf. Mit dieser wollen
wir uns daher zunéchst befassen.

b) Die Mosaikstruktur der Kristalle. Das wichtigste Hilfsmittel,
den Feinbau der Kristalle, soweit er unter der optischen Auflésbarkeits-
grenze liegt, zu untersuchen, bieten die Roéntgenstrahlen. In einem
groflen idealen Kristall kommen die Réntgenreflexe dadurch zustande,
daf} die von den einzelnen Atomen ausgehenden Streuwellen bestimmte,
keinerlei Schwankungen unterworfene Phasendifferenzen besitzen, denen
zufolge sie sich in den meisten Streurichtungen durch Interferenz gegen-
seitig ausloschen und nur in einigen wenigen, scharf definierten Rich-
tungen verstirken. Wenn der Kristall kleiner als 107% cm wird, so
geniigen die verhéltnismédfig wenigen Streustrahlen nicht mehr, um
sich in der Umgebung der obengenannten Richtungen vollkommen
auszulGschen; es tritt die Linienverbreiterung infolge Teilchenkleinheit
auf. Die strengen Phasenbeziehungen kommen daher, dafl die streng

i

regelméBigen Gitterkraftfelder durch die ankommende Rontgenwelle |

an gleichwertigen Punkten in genau derselben Weise beeinfluf3t werden. '

Storungen in der regelméifBigen Atomanordnung haben Stérungen
oder Intensitit (oder von beiden) der Reflexe. Ubersteigen die Stérunéen
nach Stérke und Ausdehnung ein bestimmtes Mafl, so verhalten sich
die von ihnen eingeschlossenen idealen Bereiche hinsichtlich der Ront-
geninterferenzen genau so, wie voneinander getrennte Teilchen derselben
Grofle: Die Phasenbeziehungen bilden sich in ihnen unabhéngig von-
einander aus. Man bezeichnet die regelmifBige Aufeinanderfolge der
Gitterpunkte als Kohérenz, die Bereiche dementsprechend als ko-
hérente Bereiche. Bei der Untersuchung der Linienverbreiterung
spricht man allgemein von Teilchen und Teilchengrsfle.

Wie nun Darwin (1922, 1), W.L. Bragg (1926,1) und James
(1934, 1) sowie P.P. Ewald (1933,1; 1934,1; 1940,1) und Ren-
ninger (1934, 1; 1938, 1) experimentell und theoretisch nachgewiesen
haben, zeigen Breite und insbesondere Intensitit der Reflexe von Ein-
kristallen verschiedener Herstellungsweise Unterschiede, die nur so ge-
deutet werden konnen, daff die Kristalle in solche ,,Teilchen®, die sog.
Mosaikbldcke, unterteilt sind, deren GréBe in den verschiedenen
Fallen verschieden ist. An den Grenzen der Blocke ist die regelmaéflige
Atomanordnung gestort, sie konnen auBlerdem noch um kleine Betrige
gegeneinander verschoben und verdreht sein. Thre GroBe betrigt bei



62 Einsinnige homogene Verformung von Einkristallen. IB7

natiirlichen Steinsalzkristallen etwa 10-3cm; bei kiinstlich aus der
Schmelze geziichteten Stiicken hat Renninger (1934, 1) Werte bis
zu 10~'cem festgestellt. Fir Metalle liegen zahlenmiBige Angaben
noch nicht vor. Messungen von Dehlinger und Gisen (1934, 1) haben
ergeben, dafl die Mosaikgréle an rekristallisierten Kristallen kleiner
ist als an gegossenen!. Viele Untersuchungen iiber optisch beobachtbare
Erscheinungen (Liniensysteme, Atzfiguren, Kristallindividuen beim
Kristallwachstum) lassen darauf schlieBen, daB auch bei Metallen die
untere Grenze bei 10~* bis 1075 cm liegt [vgl. Z. Kristallogr. (1934, 1)].
Eine Berechnung der MosaikgréBe von rekristallisierten Aluminium-
kristallen unter Benutzung des MeBwertes fiir die wihrend der Ver-
formung erfolgte Zunahme der inneren Energie [Kochendérfer
(1938, 3)] ergab in Ubereinstimmung damit einen Wert von 0,8 - 10~ 4 cm.

Ein wirklicher Kristall ist also nicht mit einem einheitlichen Bau-
korper zu vergleichen wie ein Idealkristall, sondern mit einem Mauer-
werk, dessen Backsteine und Mortelschicht den Mosaikblécken bzw.
deren Grenzschichten entsprechen.

Uber die Beschaffenheit des Gitters an den Mosaikgrenzen ist noch
wenig bekannt, insbesondere sind die thermodynamischen Stabilitéts-
verhéltnisse noch nicht geklart. [Vgl. W. L. Bragg (1940, 1).] Fiir uns
sind hieriiber genauere Vorstellungen nicht erforderlich. Sie dirften
jedoch fiir eine Behandlung der Rekristallisation wichtig werden. Da
sich die Mosaikstruktur bei verschiedener Behandlung desselben Materials
verschieden ausbildet, so kann sie nicht im thermodynamischen Gleich-
gewicht sein. Nach den bisherigen Erfahrungen ist sie unterhalb der
Rekristallisationstemperatur praktisch stabil2.

¢) Bildung, Wanderung und Auflosung von Versetzungen. Wir
wenden uns nunmehr der Frage zu, wie die Mosaikstruktur plastisch
wirksam werden kann.

Es ist kaum anzunehmen, daf} sich die Mosaikblocke so regelméBig
aneinanderfiigen, daBl ihre Grenzen glatt durchgehende Fliachen bilden,
sie werden vielmehr abgestuft verlaufen. Schon aus diesem Grunde
erscheint die Annahme, daB die Mosaikgrenzen selbst Trager der Glei-
tung sind, nicht wahrscheinlich3 [vgl. Taylor (1934, 1)]. Sie wider-
spricht aber unmittelbar der Tatsache, dafl Kristalle mit kleinen Mosaik-
blécken bis zu ihrem Knickwert praktisch keine Gleitung zeigen, Kristalle

1 Das gilt auch fiir vielkristallines Material.

2 Es sprechen keine Griinde dagegen, den idealen Gitterzustand als den wirk-
lichen thermodynamischen Gleichgewichtszustand, d. h. den Zustand mit der
kleinsten freien Energie, anzusehen, wenn auch die Bedingungen, unter denen er
zustande kommt, noch nicht verwirklicht werden konnten [vgl. Lennard-Jones
(1940, 1)].

3 (Geringe begrenzte Verschiebungen der Blécke als Ganzes erscheinen wohl
moglich (vgl. Fuinote 2 auf S. 80).
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mit groflen Mosaikblocken dagegen schon bei sehr kleinen Schub-
spannungen, denn bei ihrer Giiltigkeit waren gerade umgekehrte Ver-
hiltnisse zu erwarten. Es gibt eine Reihe anderer experimenteller Er-
gebnisse, die gegen diese Annahme sprechen, wenn sie auch jetzt noch
nicht als streng beweiskréaftig angesehen werden diirfen, da die Versuche
nicht unter diesem Gesichtspunkt angestellt wurden und Vergleichs-
messungen der MosaikgroBe fehlen. Die Gleitlamellendicke miifite dann
mindestens gleich der MosaikgréBe sein, also von der GréBenordnung
10~*cm bei rekristallisierten, und 10~% cm bei gegossenen Kristallen
(und zwar bei Ein- und Vielkristallen). Nun haben aber die in 2a er-
wihnten Messungen der Linienverbreiterung von Dehlinger und
Kochendérfer ergeben, dafl die ,,TeilchengroBe” bei Kaltverformung
(Walzen und Dehnen) kleiner wird (5-107%cm bei rekristallisierten
Kupferblechen), so daBl die urspriinglichen Mosaikblécke durch das
Gleiten mehr oder weniger stark unterteilt werden miissen. Das zeigen
auch die Beobachtungen, nach denen in den optisch auflésbaren Gleit-
schichten von etwa 10~*cm Dicke auch noch Gleitung stattgefunden
hat.

Es bleibt somit nur die Moglichkeit tibrig, dafl die Gleitschritte an
den Mosaikgrenzen selbst hervorgerufen werden und die plastische Ver-
formung von ihnen aus durch die Mosaikblécke hindurch fortschreitet?.
Die letzte Aussage ergibt sich zwangslidufig, da sich ein Gleitschritt
wegen der geringen erforderlichen Schubspannungen nicht iiber einen
ganzen (idealen) Mosaikblock erstrecken kann.

Legen wir an einem Kristall mit Mosaikstruktur eine Schubspannung
an, so kann diese keinen homogenen Spannungszustand im Innern
bewirken, wie es bei einem Idealkristall der Fall wire, in der Umgebung
der Mosaikgrenzen wird dieser vielmehr inhomogen. An den Stellen,
an denen dabei die Schubspannung gegeniiber der dufleren Schubspan-
nung erhsht ist, wird die Bildung eines Gleitschrittes begiinstigt. Auf
Grund der beobachteten Tieftemperaturplastizitit miissen wir an-
nehmen, dafl am absoluten Nullpunkt, wo die thermischen Schwin-
gungen keinen Beitrag liefern, die Bildung allein durch die Spannungs-
erhéhung bewirkt werden kann. Dazu muf} aber mindestens an einer
Stelle die theoretische Schubspannung, also der 100- bis 1000fache
Betrag der duBeren Schubspannung, erreicht werden.

In der Technik sind starke Spannungsiiberh6hungen, wenn auch
nicht in diesem AusmaB, an Konstruktionsstiicken mit Kerben, das
sind Stellen groBer Oberflichenkriimmung, bekannt. Die technisch
wichtigen Fille kénnen mit den Formeln der klassischen Elastizitédts-

1 'Wir werden in 11 sehen, dal diese Ausbreitung unter gewissen Bedingungen
als Kettenreaktion vor sich gehen kann, d. h. (neben der Aufwendung der Bil-
dungsenergie) keine weitere Energiezufuhr mehr erfordert.
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theorie in Ubereinstimmung mit der Erfahrung berechnet werden [siehe
z. B. Neuber (1937, 1)]. Das gelingt deshalb, weil dort die notwendige
Voraussetzung, dafl die Korper, die in Wirklichkeit eine atomistische
Struktur besitzen, als kontinuierlich angesehen werden diirfen, hin-
reichend gut erfiilllt ist: Die Kerbkriimmungen und damit die Span-
nungen sind innerhalb atomistischer Dimensionen nahezu homogen.
In unserem Fall, wo sich die Gitterstérungen nur iiber wenige Atom-
abstdnde erstrecken, ist diese Voraussetzung nicht erfiillt, und die
Formeln der klassischen Theorie kénnen nicht mehr benutzt werden.
Eine Theorie, welche die atomistische Struktur beriicksichtigt, gibt es
noch nicht, so dafl man zundchst noch keine zahlenméaBigen Angaben
iber die Grofle der Kerbwirkung bestimmter atomistischer Kerbformen
machen kann. Die Anwendung der Ergebnisse von Inglis fiir elliptische
Kerben hat zu unméglichen Folgerungen gefiithrt [vgl. Schmid-Boas
(1935, 1)] und gezeigt, dal man atomistische Kerben auf diese Weise
durch Grenziibergang zu sehr kleinen Kriimmungshalbmessern nicht
beschreiben kann. Man wird wohl grundsétzlich neue Ansétze benétigen.

Fiir unsere Zwecke sind Vorstellungen iiber die Beschaffenheit der
Kerben nicht erforderlich. Als Maf ihrer Kerbwirkung nehmen wir den
Kerbwirkungsfaktor ¢, der angibt, um welchen Betrag die H6chst-
spannung der Kerbe gegeniiber der dufleren Spannung erhoht wird.

Ein Ergebnis der klassischen Theorie hat allgemeine Giiltigkeit. Es
besagt, dafl in der Umgebung der Kerben eine Verminderung der Span-
nung gegeniiber der 4ufleren Spannung eintritt, und zwar um so stérker,
je hoher die Spannungsspitze ist (Abklinggesetz). Daraus ergibt sich,
dafl zwei benachbarte Kerben ihre Wirkung gegenseitig herabsetzen
(Entlastungskerben). Soll also bei einer bestimmten Kerbform die
grofftmoglichste Wirkung erzielt werden, so diirfen die Kerben nicht
zu nahe beieinander liegen.

Auf unseren Fall angewandt besagt das Abklinggesetz, dafl die
plastisch wirksamen Kerben, fiir die wir von nun an ausschlieBlich die
Bezeichnung Fehlstellen benutzen, einen bestimmten Mindestabstand
besitzen miissen. Aus diesem Grund kann nicht in jeder Gleitebene ein
Gleitschritt stattfinden, so daB sich Gleitlamellen ausbilden. In Wirk-
lichkeit werden die durch Wachstumsunregelmé Bigkeiten verursachten
Fehlstellen statistisch unregelmaBig lings der Mosaikgrenzen verteilt
sein und ihr mittlerer Abstand gréBer sein als der Mindestabstand, bei
dem sie sich gegenseitig noch nicht merklich beeinflussen. Da die Gleit-
lamellen wahrscheinlich mit den ,,Teilchen® identisch sind, welche die
Linienverbreiterung verursachen, so betrigt ihr mittlerer Abstand nach
den oben angefithrten MeBergebnissen rund 100 Atomabstéande.

Die beobachteten Unterschiede in der Stéarke der Gleitlinien weisen
darauf hin, daB die GroBe der Kerbwirkung ortlichen Schwankungen
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im Kristall unterworfen ist. Wir legen zunéchst einen konstanten Kerb-
wirkungsfaktor zugrunde und kommen auf die durch seine Veranderlich-
keit bedingten Besonderheiten in 14b zu sprechen. Wir werden im
folgenden zeigen, daf} sich mit diesen Annahmen das plastische Verhalten
der Einkristalle quantitativ beschreiben 1aBt. Fiir viele Zwecke wire
es dabei nicht erforderlich, die Fehlstellen gerade in die Mosaikgrenzen
zu verlegen, vielmehr wiirden beliebige Fehlstellen mit geniigend groBer
Kerbwirkung dasselbe leisten!. Um aber die Ergebnisse von Dehlinger
und Gisen erklidren zu kénnen, mufl man auf die Mosaikgrenzen zuriick-
greifen (12).

Wir betrachten nunmehr einen Gleitschritt genauer. Da sich an
die nur wenige Atomschichten umfassenden Mosaikgrenzen ideale Ge-
biete anschlieBen und die Kerbwirkung so auBlerordentlich groB ist, so
missen nach dem Abklinggesetz die Schubspannung bzw. die Atom-
verschiebungen in der Umgebung der Fehlstelle sehr rasch abnehmen.
Der Bereich, in dem mit zunehmender Schubspannung schlieBlich die
theoretische Schubfestigkeit iberwunden wird, kann also nur wenige
Atompaare umfassen. Seine Gréfe konnen wir abschétzen. Sie ist
grofler, aber von derselben GroBenordnung, als die GréBe V des Be-
reichs, in dem bei homogener Verformung bis zur theoretischen Schub-
spannung o die Bildungsarbeit 4, geleistet werden miifite. Diese Arbeit
ist aber = V6%/2 G (G Schubmodul). Also gilt:

5 (34)

Mit den Zahlwerten: oz = 500 kg/mm?; G = 2500 kg/mm?; A4,
= 50000/6 - 1023 cal [nach (28)] = 3,5 - 10" mm - kg wird

V=7-10"2cm?
und damit die Linearausdehnung:
W ~9-10-8cm.

Sie ist also tatséchlich von der GréBenordnung einiger Atomabstédnde.
Fir die weiteren Betrachtungen spielt die genaue Zahl der Atome,
welche die theoretische Schubfestigkeit itberwinden (Bildungsatome),
keine Rolle.

In Abb.30b ist in einem zweidimensionalen Gitter? die Atom-
anordnung unmittelbar nach erfolgtem Gleitschritt dargestellt. Die
beiden Bildungsatome sind um je einen halben Atomabstand gegeniiber

1 Vgl. FuBnote 1 auf S.59.

% Wir beschréinken uns zundchst auf zweidimensionale Gitter, da genaue
Rechnungen fiir dreidimensionale Gitter noch nicht durchgefithrt werden kénnen.
In 14 werden wir dann zeigen, daB die Verhéltnisse in beiden Fallen grundsétzlich
dieselben sind.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 5
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ihrer Ausgangslage verschoben, relativ zueinander also um einen Atom-

abstand A. In Abb. 29 ist somit
v=A/2.

(35)

Die ubrigen Atome werden dabei durch elastische Kopplung mitgenom-
men, ihre Verschiebung ist kleiner als A/2 und nimmt mit der Ent-
fernung von der Fehlstelle ab. In Abb. 30 sind diese elastischen Ver-

Abb. 30. Bildung, Wanderung und Auflésung einer Versetzung
in einem zweidimensionalen Gitter. In den Teilbildern b—d
ist die Versetzung durch eine gestrichelte Linie umrandet.
a) Homogene Verformung eines idealen Gitterbereichs. b) Ver-
setzung von 6 -+ 7 Atomen unmittelbar nach der Bildung.
¢) die Versetzung ist bis zur Mitte des Kristalls gewandert,
die gegenseitige Verschiebung der beiden Gitterhilften betrigt
1/, Gitterabstand. d) Die Versetzung ist am rechten Rand
angelangt, die Gitterhilften sind um einen Atomabstand gegen-
einander verschoben. e) Die Versetzung ist aufgelost worden.
Aus Kochendorfer (1938, 3).

zerrungen der Einfach-
heit halber nicht gezeich-
net, sondern nur die
Atomverschiebungen

innerhalb des gestrichelt
umrandeten  Bereichs,
die dort gleichméBig auf
die Atome verteilt wur-
den. Diese Anordnung
ist also nicht ganz stabil.

Die Atomanordnung
ist dadurch gekennzeich-
net, daf3 den 7 Atomen
in der oberen Gitter-
reihe (Gleitrichtung)
6 Atome in der unteren
gegeniiberstehen (posi-
tive Anordnung).
Diese sind auf 61/, Atom-
abstdnde zusammenge-
preBt bzw. auseinander-
gezogen. Beieinem Gleit-
schritt, der an der
rechten Mosaikgrenze
erfolgt (vgl. Abb. 36),
befindet sich unten ein
Atom mehr alsoben (ne-
gative Anordnung).
Solche Anordnungen, bei
welchen allgemein n Ato-
men in einer Gitterreihe
(n + 1) Atome in einer
benachbarten  gegen-
iiberstehen, werden als
Versetzungen!  be-

1 Versetzungen wurden
zuerst in der Theorie der



IB7 Das atomistische Bild der Gleitung. 67

zeichnet, wie wir die Gleitschritte von nun an auch nennen. Die Unter-
scheidung in positive und negative Versetzungen erfolgt wie oben.

Abb. 31. Modell zur Veranschaulichung der Bildung von Versetzungen. a) Versetzungsfreier Aus-
gangszustand. b) Durch gegenseitige Verschiebung der beiden Modellhilften wurde rechts eine
positive, links eine negative Versetzung erzeugt. Nach Renninger.

Die Bildung von Versetzungen an einem Modelll zeigt Abb. 31.
Die Atome sind durch Magnete dargestellt, die an einem Ende (in
Messinghiilsen befestigt) drehbar gelagert sind. Durch Fiden werden

elastischen Hysteresis von Prandtl (1928,1) und der Rekristallisation von
Dehlinger (1929, 1) (als Verhakungen bezeichnet) untersucht. Auf ihre Bedeutung
fiur die Plastizitdit haben zuerst Polanyi (1934, 1) und Taylor (1934, 1;2)
hingewiesen.

! Das Modell wurde von Herrn Dr. habil. M. Renninger entworfen.

5*
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sie in horizontaler Lage gehalten. Die Art der Aufhingung bewirkt,
dal bei einer Bewegung der Magnete aus ihrer Mittellage eine riick-
treibende Kraft auf sie ausgeiibt wird, die gegen die Anziehungskraft
der Pole einer Reihe wirkt, so da jede Reihe fiir sich mit parallel
gestellten Magneten im Gleichgewicht ist. Beide Reihen stehen einander
mit entgegengesetzten Polen gegeniiber und wirken so mit periodischen
Potentialen aufeinander. Den Ausgangszustand zeigt Teilbild a. Die
Fehlstellen im Modell kommen dadurch zustande, daB die Magnete
nicht alle gleich stark magnetisiert sind. Bewegt man nun eine Reihe
gegen die andere, legt also eine Schubspannung an den ,,Kristall” an,
so bewirken die Fehlstellen schon bald sichtbare inhomogene ,,Atom-
verschiebungen®, die schlieBlich zur Bildung von Versetzungen fiithren
(Teilbild b). Alle im folgenden beschriebenen Erscheinungen kénnen
an dem Modell sehr schén beobachtet werden, insbesondere der EinfluBl
der Temperaturschwankungen, die durch leichtes unregelmiBiges Er-
schiittern des Apparats hervorgerufen werden konnen.

Eine endliche Ausdehnung einer Versetzung, bestimmt durch die
Zahl n, haben wir dadurch erhalten, daBl wir die Atomverschiebungen
von ihrem Mittelpunkt aus gleichm#Big verkleinertenl. In Wirklichkeit
bewirkt sie im ganzen Kristall elastische Verzerrungen bzw. Spannungen.
Diese Spannungen koénnen ohne &uBlere Krifte bestehen und gehoren
zu der Klasse der Eigenspannungen? Diesen ist gemeinsam, daB
sie nicht durch eindeutige Funktionen beschrieben werden kénnen,
sondern nur durch solche mit singuléren Stellen, an denen sie unbestimmt
werden. Fiir eine Versetzung in einem zweidimensionalen Gitter z. B.
ist ihr Mittelpunkt ein Verzweigungspunkt, in dem die Spannungs-
funktion unendlich vieldeutig wird. Diese singuliaren Stellen stabilisieren
die inneren Spannungen; demgegeniiber kann ein eindeutig beschreib-
barer Spannungszustand nur bei Anwesenheit von &duBeren Kriften
von Null verschieden sein. Berechnungen von Versetzungsspannungen
unter Benutzung der Formeln der klassischen Elastizitétstheorie wurden

! Neuere Berechnungen von Frenkel und Kontorova (1939, 1) (vgl. 11)
und Peierls (1940, 1) haben ergeben, dal die Atomverschiebung v mit der Ent-
fernung = vom Mittelpunkt der Versetzung anféinglich rasch abnimmt. Nahert
man zur Festlegung von n den Anfangsteil der (v, z)-Kurve durch eine Gerade
an, so erhialt man nach Peierls eine Ausdehnung der Versetzung von einigen
Atomabstanden, wie in Abb. 30 angenommen ist. In friheren Versffentlichungen
[Polanyi (1934, 1); Kochenddrfer (1938, 2; 3)] wurde » auf Grund der Tat-
sache, daf} eine Versetzung bei den iiblichen, gegeniiber der theoretischen Schub-
spannung kleinen Schubspannungen wandert, gefolgert, dal v bis zu etwa 100 bis
1000 Atomabstéinden gleichmaBig abnimmt. Diese SchluBweise ist auf Grund
obiger Ergebnisse nicht zuléssig. Wie Peierls gezeigt hat, bleibt die Wanderungs-
schubspannung trotzdem gréBenordnungsméBig kleiner als die theoretische Schub-
spannung.

2 Uber die Klassifizierung und Messung von Eigenspannungen siehe 23a.
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zuerst von G. J. Taylor (1934, 1; 2) durchgefithrt (12, 13), spéter fir
allgemeinere Fille und unter Beriicksichtigung der Kristallanisotropie
von J.M. Burgers (1939, 1; 2; 3). Sie sind fiir das Bestehen einer
Kriechgrenze (12) und fiir die Verfestigung (13) mafBgebend.

Wir haben bis jetzt zwei plastisch wirksame Faktoren festgestellt:
Die thermischen Schwankungen und die Kerbwirkung der Fehlstellen.
Grundsitzlich koénnten noch Anderungen der chemischen Natur der
Atome, also Verdnderungen ihrer Elektronenhiille, von Einfluf} sein;
hierauf kommen wir in 13 zu sprechen. Zundchst wollen wir unter-
suchen, ob die beiden ersten Faktoren zu einer Beschreibung des plasti-
schen Verhaltens ausreichen. Bei einer von Null verschiedenen Tem-
peratur wirken beide zusammen. Von der &ulleren Schubspannung wird
ein Teil der Schwellenenergie A, bereits geleistet, so dal nur noch der
Rest A; von den thermischen Schwankungen aufzubringen ist. Die
Wahrscheinlichkeit W, daBl in der Volum- und Zeiteinheit eine Ver-
setzung gebildet wird, ist gegeben durch (33) mit AE = Ay und ¢ = 1:

_Ar

Wg = conste *7T: (36)
Ay ist eine Funktion der Schwellenenergie 4,, der 4uBeren Schubspan-
nung ¢ und des Kerbwirkungsfaktors ¢. Um diese zu erhalten, haben
wir die maximale Verschiebung v durch die maximale Schubspannung qo
auszudriicken. Da die Spannungsverhdltnisse in der Umgebung der
Mosaikgrenzen nicht genau bekannt sind, so machen wir die sicher
nédherungsweise zutreffende Annahme, daf} die Verformung dort homogen
ist und dem Hookeschen Gesetz folgt. Dann sind v und go zueinander
proportional: v = v(0) = cqo; v, = 2coy (c eine Konstante, o, die
theoretische Schubspannung). Also wird:

v(o) _ 4o

Den Anfangsteil der kosinusférmigen Kurve in Abb. 29 haben wir dem-
entsprechend durch zwei Parabelbdgen zu ersetzen?:

2
4 — %1 <%) fiir 0=v=1/2, (38a)
1

= Al{l — 2(1 — vil)z} fir v/2 =<v=v9,. (38b)

Ist v, die Amplitude der nun um v = v(g) erfolgenden thermischen
Schwingungen, so ist ihre Energie 4, gegeben durch (38a) mit » = v,.
Damit eine Versetzung gebildet wird, muBl v, mindestens so grof} sein,

1 Wir erhalten diese Gleichungen, wenn wir in (30) coso durch 1 — «?/2 und
7*/2 durch 4 ersetzen. Der Unterschied zwischen den Beziehungen (30) und (38a, b)
ist nur gering. Es ist eine Frage der ZweckmaiBigkeit, die eine oder die andere
von ihnen zu benutzen. Bei der Berechnung der Kriechgrenze in 12 benutzen wir (30).
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daB die in der Umgebung der Bildungsstelle liegenden Atome um so viel
iber die ,,steilste” Lage bei v = »;/2 hinausschwingen, wie sie in ihrer
Nullage bei v(0) davorliegen, denn dann geniigt wieder die durch die
Kerbwirkung verstirkte duflere Schubspannung, um sie vollends bis
zur labilen Lage bei v = v; weiter zn bewegen. Also ist A, gleich der
doppelten Arbeit, die von » = 0 bis v = v5/2 = v,/2 — v(0) zu leisten
ist. Sie wird unter Beriicksichtigung von (37) nach (38a):
Ap—4,(1— L")Z. (39)

Og

Bei der Anwendung von (39) ist folgendes zu beachten: Die Verschie-
bung v und die Schubspannung o sind gerichtete GréBen. Wir bezeichnen
mit Taylor die Richtung 2> als positiv, die Gegenrichtung < als nega-
tiv. Positiven ¢ und o entspricht nach Abb. 29 die rechte Potential-
schwelle, bei ihr ist auch oy positiv. A4, ist dann die Arbeit, die bei
positivem ¢ geleistet werden mul}, um die Atome vollends iiber die
rechte Potentialschwelle zu bringen. Dieselbe Arbeit ist aber auch
erforderlich, damit bei negativem ¢ die linke Potentialschwelle, bei der
auch o negativ ist, iiberwunden wird. In der Tat bleibt (39) ungeédndert,
wenn wir ¢ und oy durch —¢ bzw. —oy ersetzen.

Mit dem Begriff theoretische Schubspannung verbindet man im
allgemeinen nur die Vorstellung ihres Betrags | |, nicht aber ihrer
Richtung. Diese Vorstellung ist zulissig, wenn man folgerichtig auch ¢
stets als positiv ansieht, wie wir es bisher getan haben. Um Milver-
sténdnisse, die bei einer spiateren Erweiterung von (39) leicht eintreten
kénnen, auszuschlieBen, verwenden wir an Stelle von (39) die ohne
Einschrankung gultige Beziehung:

2
Der obere Index ¢ soll andeuten, dafl 4% die in Richtung von ¢ zu
leistende Arbeit ist.

Neben den ¢ begiinstigenden thermischen Schwankungen kénnen
auch so starke Schwankungen in der Gegenrichtung von ¢ (Gegen-
schwankungen) auftreten, dal die jenseits der Potentialmulde ge-
legene Schwelle iiberschritten wird. Die hierfiir erforderliche Arbeit 4,
e Ao = 4, (1 ' q'“')Z. 1)

" oal
Thr Wert ist grofler als der Schwellenwert 4; und nimmt mit ¢ zu, der
Wert von 4%, dagegen ab, so dafl die Wahrscheinlichkeit W3 nach (36)
klein ist gegeniiber der Wahrscheinlichkeit W9, wenn ¢ nicht gar zu
klein ist.
Wie wir bereits bemerkten, mufl sich die Gleitung durch die Mosaik-
blocke hindurch ausbreiten. Diesem Vorgang wenden wir uns jetzt zu.
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Polanyi (1934, 1) und Taylor (1934, 1; 2) haben zuerst darauf
hingewiesen, daB die Atome einer Versetzung nur relativ schwach an
ihre Gleichgewichtslage gebunden sind. Aus Abb. 32, in der eine Ver-
setzung in zwei benachbarten Lagen gezeichnet ist, erkennt man, dal
jedes Atom in einer Lage gegeniiber seiner andern Lage im Mittel um
2/2n verschoben ist. Peierls (1940, 1) hat gezeigt, daB bei einer Schub-

r‘/’ecbfe [aye———l

Abb. 32. Benachbarte Lagen einer Versetzung von 6 + 7 Atomen (schematisch). Dic ausge-

zogenen Gittergeraden gehdren zu der rechten, die gestrichelten zu der linken Lage. Zur besseren

Ubersicht ist die linke Lage ctwas tiefer gezeichnet. Die Abbildung stellt zwei Momentaufnahmen

einer von rechts nach links wandernden Versetzung dar, wobei zwischen den beiden Aufnahmen
der Film ctwas nach oben verschoben wurde. Aus Kochendorfer (1938, 2).

spannung o,,, die gréfenordnungsmaflig kleiner ist als die theoretische
Schubspannung, alle Atome der Versetzung die zwischen beiden stabilen
Lagen befindliche labile Lage tiberschreiten, und die Versetzung ,,wan-
dert. Dabei werden die in ihrer Wanderungsrichtung gelegenen Atome
nacheinander in ihren Verband aufgenommen und ebenso viele Atome
hinter ihr nehmen eine neue, gegeniiber der urspriinglichen um einen
Atomabstand A verschobene, ungestérte Lage ein.

Man sieht leicht, daB unter dem EinfluB einer positiven Schub-
spannung positive Versetzungen nach rechts, negative Versetzungen
nach links wandern und umgekehrt bei einer negativen Schubspannung.

Ist die 4uBere Schubspannung ¢ < g,,, so erfolgt das Wandern einer
Versetzung, ahnlich wie ihre Bildung, unter dem EinfluB der thermischen
Schwankungen. Wir erhalten fur die Wahrscheinlichkeit W,,, daf} sie
von einer Lage in die Nachbarlage gelangt, entsprechend (36) und (40)
bzw. (41):

+o
W= — conste™ 7 /kT, (42)
B = B, (1 x %)2 (43)

Wenn ¢ > 0, ist, so haben die thermischen Schwankungen keinen
wesentlichen EinfluB mehr, und die Wanderungsgeschwindigkeit wird
betrichtlich groBer als bei thermischer Mitwirkung (¢ <<g,).

In einem unendlich groBen idealen Kristall ist jede Lage einer Ver-
setzung in ihrer Gitterreihe gleichberechtigt; das Wandern bewirkt
lediglich, daB sich der mit der Versetzung verbundene Spannungszustand
verschiebt. In einem endlichen Kristall sind die Verhéltnisse jedoch
anders: Mit dem Wandern ist eine stetige Verschiebung der durch ihre
Gleitebene bestimmten Kristallhdlften verbunden, wie es Abb. 30 ver-
anschaulicht. Wir erkennen das, wenn wir uns in Teilbild ¢ den durch
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die strichpunktierte Linie bezeichneten Mittelteil mit der Versetzung
herausgeschnitten denken. Er verindert sich dabei nicht, wihrend die
Seitenteile die gezeichnete Form, in der sie verspannt sind, nicht bei-
behalten konnen; sie gehen in ihre urspriingliche (vor Bildung der Ver-
setzung) unverzerrte Form zuriick. Dabei verschiebt sich im rechten
Teil die obere Halfte nach links gegeniiber der unteren, im linken Teil
erfolgt die Verschiebung mit derselben Grofe in umgekehrter Richtung.
Wollen wir nun umgekehrt den Kristall mit Versetzung wieder zu-
sammenbauen, so miissen wir die Seitenteile entsprechend riickwirts
verschieben. Da sie gleich grof} sind, so erfordert das dieselben Krifte,
die sich im Endzustand das Gleichgewicht halten. Dabei wird die obere
Kristallhdlfte genau um einen halben Atomabstand gegeniiber der
unteren verschoben (Mittellage). Sind aber die Seitenteile nicht gleich
groB3, wie es bei einer Versetzung, die sich nicht in der Mitte befindet,
der Fall ist, so erfordert ihre gleiche Verschiebung ungleiche Krifte,
so daB sie nicht mit dem unverzerrten Mittelteil zusammengebaut
werden kénnen. Wir miissen vielmehr alle drei Teile so stark verschieben
(geringer als vorhin die beiden Seitenteile), dal3 der kleinere und der
mittlere Teil dem groBeren das Gleichgewicht halten. Die Verschiebung
von der Mittellage erfolgt dabei in Richtung des kleineren Seitenteils
und ist ndherungsweise proportional zu dem relativen Unterschied der
GroBe beider Teilel. Mit andern Worten besagt dies, daBl die beiden
Kristallhdlften proportional zu der Wanderungsstrecke x der Versetzung
gegeneinander verschoben werden. Da die Verschiebung s einen Atom-
abstand A betrigt, wenn die Versetzung durch den ganzen Kristall
mit der Lange b wandert, so ist:

s =2" (44)

Betragt die Hohe des Kristalls &, so wird die entsprechende Abgleitung:
s xh

=% = %k (45)

Damit ist die Frage, auf welche Weise in einem wirklichen Kristall
die Gleitung zustande kommt, geklart. In zwei wesentlichen Punkten
unterscheidet sich der Mechanismus von dem des Idealkristalls (homogene
Verformung): Bei der Bildung einer Versetzung missen nur wenige
Atome gleichzeitig die theoretische Schubfestigkeit tiberwinden, und
bei der Wanderung erfolgt die gegenseitige Verschiebung zweier Atome
um einen Atomabstand nicht auf einmal, sondern in n Schritten. Eine
Versetzung bewirkt also eine rdumliche und zeitliche Auflosung des
groBen Energiebetrags, der bei der homogenen Verformung auf einmal

1 In einem unendlich groBen Kristall sind beide Teile stets gleich groB, und
daher die Verschiebung aus der Mittellage Null.
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aufgebracht werden miite, und erméglicht es dadurch, daB bereits
bei Schubspannungen, die wesentlich kleiner sind als die theoretische
Schubspannung, die plastische Verformung einsetzen kann.

Wir haben bisher das Wandern einer Versetzung in einem idealen
Kristall oder was dasselbe ist, in einem herausgegriffenen Mosaikblock
betrachtet. In einem Kristall mit Mosaikstruktur wird das Wandern
gestort, sobald die Versetzung wieder an eine Fehlstelle gelangt, denn
die oben beschriebenen Verhiltnisse treffen offenbar nur in einem
idealen Gebiet zu. Wie Kochenddrfer (1938, 1) zuerst bemerkt hat,
sind die energetischen Verhiltnisse in einem Gitter, in dem eine Ver-
setzung eben gebildet wurde, und in dem sie bis zur folgenden Fehlstelle
gewandert ist, vollkommen gleichwertig. Wéhrend beim Wandern die
Energieschwelle, welche das einzelne Atom iiberschreiten mul}, gering
ist, missen an den Fehlstellen in kleinen Bereichen groBle Energie-
betriage aufgebracht werden. Die Wanderung hort dort auf, und es tritt
ein der Bildung entgegengesetzter Vorgang, die Auflésung, ein!, nach
der, bis auf die stattgefundene Verschiebung der beiden Gleitebenen
um einen Gitterschritt, die urspriingliche Gitteranordnung wiederher-
gestellt ist (Abb. 30e).

Da dieser Vorgang unter Mitwirkung der thermischen Schwankungen
(und der Kerbwirkung) erfolgt, so verstreicht eine bestimmte Zeit, bis
er wirklich eintritt: Die Versetzung bleibt solange gebunden. Fir die
Wahrscheinlichkeit der Auflésung erhalten wir (36) und (39) ent-
sprechende Beziehungen?2:

W 4 = const e~ 47/kT, (46)
A% — A2( — %‘?)2. 7)

Die Bedeutung der Auflésung liegt darin, dafl der mit einer Ver-
setzung verbundene Spannungszustand, der fir die Verfestigung maB-
gebend ist, verschwindet.

Nach Kochendorfer (1938, 3) ist:

A, —A4,=E. (48)
Durch Vergleich mit MeBwerten (10b) erhidlt man im Mittel:
AyJA; = 0,95. (49)
Daraus und aus (27) ergeben sich fir £ und A} die Werte (29).
1 Die Auflésung unterscheidet sich von der Riickbildung dadurch, daB sie nact
der Wanderung durch den Mosaikblock an der andern Mosaikgrenze erfolgt.
2 Eine Auflosung in der Gegenrichtung von ¢ gibt es nicht, Gegenschwankunger

konnen héchstens ein Riickwandern der Versetzungen von der Auflosungsstelle
weg bewirken. Wir lassen daher den Index o bei A% weg.
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8. Temperatur- und Geschwindigkeitsabhiingigkeit der kritischen
Schubspannung.

Wir haben bisher die Bildung, Wanderung und Auflésung einer
einzelnen Versetzung betrachtet. Um zu praktisch anwendbaren For-
meln zu gelangen, miissen wir die Gesamtheit dieser Vorgéinge, die sich
neben- und nacheinander im Kristall abspielen, untersuchen. Wegen
des mit einer Versetzung verbundenen Spannungsfeldes
kénnen sie nicht unabhéngig voneinander erfolgen. Es ist
zu vermuten, dafl diese Wechselwirkungen den Einflul des Kristall-
gefiiges (4¢) bedingen. Da dieser bei ,,groflen* Gleitgeschwindigkeiten
unmerklich wird, so ist anzunehmen, dafl wir sie zur Beschreibung der
plastischen Eigenschaften in diesem Gebiet vernachlassigen konnen.
Dann ist die Zahl d, N° der in der Volumeinheit in einem Zeitelement dt
gebildeten Versetzungen proportional zu der Zahl der Fehlstellen in der
Volumeinheit, die selbst umgekehrt proportional zur Mosaikgréfie L
ist (zweidimensionales Gitter!), und zur Bildungswahrscheinlichkeit W7
nach (36) und (40):

A, ( lo]

A N7 =2 b N T o
L

|"°1[) cdt; Oy = 2, (50)
q

&, ist eine Konstante. Die Wahrscheinlichkeit, dafi eine Versetzung in

der Gegenrichtung von ¢ gebildet wird, ist in diesem Gebiet (auBer

bei hohen Temperaturen) so klein, dafl wir d, N~° neben d; N* vernach-

lassigen kénnen!. Bei, kleinen** Gleitgeschwindigkeiten wird dieser Ein-

fluB jedoch merklich (12).

Diese d,N-Versetzungen ergeben, nachdem sie die Mosaikgréfie L
durchwandert haben, nach (45) die Abgleitungszunahme (b% ist das
Volumen des zweidimensionalen Gitters)

da = ALd,N. (51)

Ihr Wert ist unabhingig davon, ob die Versetzungen ,rasch® oder
»langsam® wandern. (Die genaue Festlegung dieser Begriffe erfolgt
in 11.) Hier machen wir die fir die Rechnung zunéchst einfachste
Annahme, daf3 die Versetzungen in verschwindend kleiner Zeit durch
die Mosaikbl6cke wandern. In 11 werden wir dann zeigen, dafi ihre
Wanderungsgeschwindigkeit in Wirklichkeit so grof§ ist, daf die damit
erhaltenen Formeln bestehen bleiben. Bei obiger Annahme darf (51)
nach der Zeit differenziert werden (da sich d;N und da auf dasselbe

1 Wir lassen daher der Einfachheit halber im folgenden [mit Ausnahme von
(52)], solange keine MiBverstindnisse zu befiirchten sind, den Index ¢ und die
Absolutzeichen weg. ¢ und 0y; sind dann stets positiv zu rechnen.
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Zeitelement d¢ beziehen), und wir erhalten fiir die Gleitgeschwindigkeit
u == dajdt die Beziehung
o 4 4, lol \?
ua:%zz,z;-‘f’di;’-:oﬁze‘kf(l_m). (52)
Sie wurde zuerst von Becker und Orowan? mit 4, nach (34) abgeleitet.
Da sie die Verfestigung nicht enthélt, so bezieht sie sich auf den
Gleitbeginn, muf} also den Temperatur- und Geschwindigkeitsverlauf
der kritischen Schubspannung wiedergeben. Zunichst liefert sie iiber-
haupt fiir ein vorgegebenes u eine bestimmte Anfangsschubspannung o,
eben die kritische Schubspannung. Durch Auflésen von (52) er-
halten wir o, als Funktion von % und 7T':

0y = @(u, T) = 0qy (1 — V@WZ; ﬁ). (53)

Damit haben wir die Zustandsgleichung fiir den Beginn der Gleitung
(bei ,,groBen‘* Gleitgeschwindigkeiten) in Ubereinstimmung mit der ex-
perimentell geforderten allgemeinen Form (21)2 gewonnen. Die das
Gefige kennzeichnende MosaikgroBe L kommt, wie es sein muB}, in (53)
nicht mehr vor.

Vor der experimentellen Priifung von (53) im einzelnen sei folgende
Bemerkung vorausgeschickt: Die Versuche, deren Ergebnisse zur Be-
stimmung der Konstanten in (53) dienen, erfolgten teilweise unter nicht
genau bestimmten Versuchsbedingungen. Die mit ihnen allein fest-
stellbare praktische kritische Schubspannung o} ist mit einer gewissen
Ungenauigkeit behaftet (vgl. 4¢) und dementsprechend kénnen auch die
Konstanten nur mit einer gewissen Unbestimmtheit berechnet werden,
da sie in Verbindung mit der Gleitgeschwindigkeit auftreten. Es zeigt
sich aber, daB ihre Werte nahezu unabhingig davon sind, welchen
Wert der Gleitgeschwindigkeit, solange er nur innerhalb der iiblichen
Grenzen liegt, wir den MeBwerten der praktischen kritischen Schub-
spannung zuschreiben. Damit trigt offenbar (53) der grundlegenden
Erfahrungstatsache Rechnung, da innerhalb der iiblichen Versuchs-
bedingungen der Einflul der Gleitgeschwindigkeit nicht grofer ist,
als die Streuungen der MeBwerte betragen. Wir konnen daher, ohne
einen merklichen Fehler zu begehen, fiir die praktische kritische Schub-
spannung of die Gleitgeschwindigkeit 4 = 1 zugrunde legen.

Damit erhalten wir aus (53) fiir ihren Temperaturverlauf:

of = 001 (1 — BVT); B =7V(noy2)/Ayfk. (54)
Die durch (54) gegebene Parabel ist durch zwei MeBpunkte bestimmt,
sie liefern die Zahlwerte von oy und . In Abb. 13 sind die Parabeln,
die sich den MeBpunkter am besten anpassen, eingezeichnet. Wie man

1 Vgl. FuBnote 1 auf S.59. 2 Vgl. FuBinote 1 auf S.40.
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sieht, ist die Ubereinstimmung gut?, nur bei héheren Temperaturen
treten systematische Abweichungen auf, auf die wir gleich zu sprechen
kommen. Die erhaltenen Werte von ¢,,, der kritischen Schub-
spannung am absoluten Nullpunkt, sind auf der Ordinatenachse
durch kleine Querstriche gekennzeichnet. Aus ihnen und den berech-
neten Werten der theoretischen Schubspannung erhélt man fiir den Kerb-
wirkungsfaktor ¢ die frither angegebenen Werte zwischen 100 und 1000.

Tabelle 2. Berechnete Werte der Konstanten in (54).

} Ino, A | J
Ina; 2 o1 : * { %01
p= 2 ey | A (00 | A (oF)E 4k ey
Afk | o0 (201 = 0 ; : o (201)
Zink. . . . .. 0,030 2,06 29,0® 8450 | 31900 2,06
Kadmium . . . 0,033 2,29 26,22 7620 | 24100 2,28
Wismut . . . . 0,039 2,97 34,43 9950 22800 2,94
Zinn. . . . . . — — 29,58 8590 — —
Wolfram . . . . 0,035 2,50 29,98 8700 24200 2,50
Mittelwert . . . | 0,034 2,46 29,8 8660 25750 | —
Berechnet aus Temperaturverlauf | MeB- Werten | Werten | Werten
dem (den) von of in Abb.13 | werten von von von
du (291) Spalte 3 | Spalte 1 | Spalte 4
arT und 3 und 5
-nach (57) nach (57)

Die Werte von f§ sowie die dadurch bestimmten Werte des Ver-
héaltnisses der kritischen Schubspannung ¢,, am absoluten Nullpunkt
zu der ¢ (291) bei Zimmertemperatur sind in Tabelle 2 angegeben. Sie
stimmen fiir die angefithrten Metalle nahezu tiberein, ihre Mittelwerte4
sind :

B =7V(no 1)/AJk = 0,034;  0,,/0%(291) = 2,4. (55)

Das Konstantwerden bzw. den Anstieg der kritischen Schubspannung
in der Niahe des Schmelzpunktes bei einigen Metallen gibt die Be-
ziehung (54) nicht wieder. AuBerdem wird sie bei einer bestimmten
Temperatur, oberhalb deren ¢ sehr klein und schliellich negativ wird,
also die Wirkung einer Reibung annimmt, grundsétzlich ungiiltig. Das
kommt daher, daB wir die Temperaturschwankungen in der Gegen-
richtung von ¢f vernachléssigt haben. In 9 werden wir zeigen, in welcher
Weise (54) fur hohe Temperaturen zu erweitern ist.

1 Fiir Kadmium und Zink hat das zuerst Orowan (1934, 1) nachgewiesen.

2 Aus Boas und Schmid (1936, 1), 3 Aus Becker (1925, 1).

4 Die unter (28), (55) und (58) angegebenen (abgerundeten) Werte sind etwas
von den berechneten Mittelwerten in Tabelle 2 verschieden. Sie wurden der
schon frither durchgefithrten etwas langwierigen Rechnung [Kochendorfer
(1938, 1)] zugrunde gelegt und daher beibehalten.
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Mit Hilfe des Temperaturkoeffizienten der Gleitgeschwindigkeit bei
konstanter Schubspannung kénnen wir die Faktoren von f einzeln
berechnen. Durch Differentation von (52) nach 7' ergibt sich:

i A o\ A4 T du
= () = = T (56)
Messen wir die Anfangsgleitgeschwindigkeiten « und % + du bei zwei
benachbarten Temperaturen 7' und 7' + dT, so konnen wir mit Hilfe
von (56) A, und Inx,Aju berechnen. Solche Messungen wurden von
Becker (1925, 1) und Boas und Schmid (1936, 1) ausgefithrt. Die
MeBgenauigkeit war die iibliche, d. h. die angelegte Schubspannung
lag innerhalb der Streuungsbereiche der praktischen kritischen Schub-
spannung, bei der die Gleitgeschwindigkeit schon bequem meBbare
Werte besitztl. Auf Grund der oben gemachten Bemerkungen kénnen
wir daher ohne einen experimentell feststellbaren Fehler zu begehen,
in (InxAfu) v =1 und in 4, o = of setzen. Damit wird:
* \2 ¢
o2 = gA(1— 2 f- 2 T (57)
Die bei Zimmertemperatur durchgefithrten Messungen ergaben gut
reproduzierbare Werte fiir die Anfangsgleitgeschwindigkeit, mit denen
nach (57) die in Tabelle 2 angegebenen Werte von Inax, 4 und A,y (67)/k
erhalten werden. Auch sie stimmen in allen Féllen nahezu iiberein. Sie
ergeben die Mittelwerte:
%A = 4,8 -1012; A, (07)/k = 8500. (58)
Mit den Werten (55) und (58) von f und «,4 ergibt sich der Wert? (28)
fur A4,/k.

Die bei der Temperatur der flisssigen Luft von Boas und Schmid
durchgefiihrten Versuche ergaben sehr unterschiedliche Werte fiir die
Anfangsgeschwindigkeit, da hier die Kristallunregelmi8igkeiten und die
Verfestigung stéarker in Erscheinung treten als bei Zimmertemperatur.
Zu einer zusétzlichen Priifung von (53) kénnen unter diesen Umsténden
die Ergebnisse nicht benutzt werden; Orowan (1936, 2) hat gezeigt,
daB (53) zumindest nicht in Widerspruch mit ihnen steht.

Zur Berechnung der Konstanten von (53) waren zwei Mefiwerte
der praktischen kritischen Schubspannung bei zwei Temperaturen und
der Wert des Temperaturkoeffizienten der Gleitgeschwindigkeit bei

! Die absoluten Werte der Schubspannung und Gleitgeschwindigkeit sind in
den genannten Arbeiten nicht angegeben, sondern nur die zu ihnen proportionalen
unmittelbaren MeBwerte der Last und die Bewegungsgeschwindigkeit des Licht-
zeigers fiir die Dehnung. Wir kénnen gerade an diesem Beispiel sehen, dal bereits
die ungefihre Kenntnis der Gleitgeschwindigkeit zur Beérechnung der Konstanten
ausreicht, denn sie sind durch diese Messungen zusammen mit den Messungen
des Temperaturverlaufs der kritischen Schubspannung iiberbestimmt und die még-
lichen Berechnungsarten miteinander in Einklang (s. weiter unten).

2 Die Einzelwerte sind in Spalte 5 von Tabelle 2 angegeben.
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Zimmertemperatur erforderlich. Noch nicht benutzt haben wir, daB
sich mit letzterem nach (57) auch der Wert von A, (0¥) berechnen
1aBt. Dieser liefert seinerseits den Wert von o,,/6F (291), den wir bereits
aus dem Temperaturverlauf von of gewonnen haben. Beide Werte
miissen, wenn die Beziehung (53) die Verhaltnisse richtig wiedergibt,
iibereinstimmen. Wie vorziiglich das der Fall ist, zeigt der Vergleich
der Spalten 2 und 6 von Tabelle 2.

Eine weitere Méglichkeit zur Prifung von (53) gibt die Geschwindig-
keitsabhiingigkeit der kritischen Schubspannung. Einen Uberblick tiber
die GroBe des dynamischen Einflusses 46(100,1) (5a) fiir alle Tempera-
kgfmm? turen, berechnet nach (53) mit
494 den erhaltenen Zahlwerten fiir
' die Konstanten, gibt Abb. 33.
Man erkennt aus dieser Ab-
bildung, wie die Anderungen

von ¢ mit 7T bei konstantem

NN %, von w mit T bei konstan-
tem ¢ und von ¢ mit w bei
konstantem 7' miteinander zu-
sammenhéngen. Durch je zwei

uﬁ%\ von ihnen, die zur Berechnung
4 200 w0 fw 6w 100 der Konstanten in (53) dienen

Temperatur konnen, ist die dritte be-

Abb. 33. Temperaturverlauf der kritischen Schub- . G
spannung fiir die Gleitgeschwindigkeiten 1 und 100  Stimmt. enaue Messungen

berechnet nach (33): oo(1) = 0,74(1 — 0,03¢VT);  dieser Anderungen iiber genii-
20(100) = 0,74(1 — 0,031 VT kg/mn. gend grofie Geschwindigkeits-
und Temperaturgebiete fehlen, so daB die in Abb. 33 gezeichneten
Kurven zur Zeit experimentell noch nicht in vollem Umfange gepriift
werden konnen. Qualitativ entsprechen sie den Beobachtungen.

Wir gehen nun zur Priiffung von (53) an Hand der vorliegenden
Messungen der Geschwindigkeitsabhéngigkeit der kritischen Schub-
spannung bei Zimmertemperatur tiber. Am besten erkennen wir die
Verhéaltnisse, wenn wir die Schubspannung gegen den Logarithmus der
Gleitgeschwindigkeit auftragen. In Abb. 34 ist die nach (53) fir Zimmer-
temperatur (7' = 291° K) berechnete Kurve gezeichnet. Damit die
MeBpunkte fiir alle Kristalle mit sehr unterschiedlichen Schubspan-
nungswerten eingetragen werden koénnen, wurden die ¢,-Werte so um-
gerechnet, dafl der Wert fiir ¥ = 1 mit dem berechneten Wert iiberein-
stimmt. Fir Zinn, wo bei dieser Geschwindigkeit keine Messungen
von Chalmers vorliegen, wurde der von Bausch (1935, 1) an Kristallen
etwa gleicher Reinheit gemessene Wert von 105 g/mm? zugrunde gelegt?,

A

&l

u=100

Aa1041)

krifische Schubspannung
D <
X S
/

)
N

1 Mittelwert der MeBwerte von 100 g/mm? und 110 g/mm? fir die Gleit-
systeme [001], (110) und [001], (100).
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Die MeBwerte von Naphthalin fiigen sich dem Verlauf der Kurve
gut ein, worauf Kochendérfer (1938, 1) bereits hingewiesen hat.

Fir die MeBwerte von Roscoe an Kadmiumkristallen trifft das
auch nicht anndhernd zu: Um den Kernpunkt der Unstimmigkeit zu
erkennen, schreiben wir (53) in der Form, die der Verwendung logarith-
mischer Koordinaten fiir # entspricht:

0,434 4; ( % )2

Qogu = Qogoy, A — i (59a)

Go1

Abb. 34. Verlauf der kritischen Schubspannung (bezogen auf ibren Wert 6,,) mit dem Loga-

rithmus der Gleitgeschwindigkeit, berechnet nach (59b) (ausgezogene Kurve) und (59¢) (strich-

punktierte Kurve). MeBpunkte: (3 von Naphthalinkristallen aus Abb. 16; X(® von Kadmium-
kristallen aus Abb. 16; e von Zinnkristallen des Reinheitsgrades 99, 987% aus Abb. 20.

Mit den erhaltenen Zahlwerten fiir die Konstanten und 7' = 291° K
wird (59a): PRV
Qogu = 12,68 — 37,28 (1 - A) . (59b)
Oo1
Der groBite Schubspannungswert ¢, = 04; = 2,4 0¢(u = 1) wird bei der
Gleitgeschwindigkeit w = o; 4 = 4,8 - 1012 angenommen?!. Von da an
nimmt ¢, mit annehmendem u ab und wird schlieBlich Null und negativ?
(gestricheltes Ende der Kurve in Abb. 34). Der Abfall erfolgt um so
groBer, je groBer A, ist. Auch die MeBwerte von Roscoe liegen auf
einer Kurve, die (59a) geniigt, wie bereits Andrade und Roscoe
(1937, 2) bemerkt haben. ZahlenmaBig erhilt man fir die in Abb. 34

strichpunktiert gezeichnete Kurve:

Sogu = 4.4 — 12,65(1 — 2. (59¢)
e Oo1

1 Dabei werden die Versetzungen bereits ohne Mitwirkung der thermischen
Schwankungen gebildet. Fiir ¢y > 0,; hat also die (52) zugrunde gelegte Wahr-
scheinlichkeitsbetrachtung keinen Sinn mehr.

2 Dieses Verhalten hat, wie in Abb. 13 und 33, seinen Grund darin, daf§ wir
die Temperaturschwankungen in Gegenrichtung von ¢, vernachlissigt haben.
Bei ihrer Beriicksichtigung (9) erhélt man das ausgezogene Ende der Kurve, das
fir oy = 0 bei u = 0 einmiindet.
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Fir sie ist Inx;4 = 9,0, also &4 = 2,56-10* und 4,/k = 8480. Das
Verhiltnis o,,;/04(x = 1) ergibt sich auch hier in Ubereinstimmung mit
dem Wert aus dem Temperaturverlauf der kritischen Schubspannung
zu 2,4. Damit wird 4,4, (6F) = 2880. Die so erhaltenen Werte von Inex, 4
und A,y (65) betragen also nur rund 1/, der Werte, die sich aus den
Messungen des Temperaturkoeffizienten der Gleitgeschwindigkeit er-
geben. Diese Unstimmigkeit liegt in den MeBergebnissen selbst und
ware auch durch eine andere Funktion als (53) nicht zu beheben. Ihre
Ursache kann auf Grund der bei Boas und Schmid sowie Roscoe
gemachten Angaben nicht festgestellt werden.

Die MeBpunkte von Chalmers liegen vom Beginn des Knicks der
Kurve I72 in Abb. 20 (durch A4 in Abb.20 und 34 bezeichnet) be-
friedigend auf der berechneten Kurve. Bemerkenswert ist, daB} sich
diese Ubereinstimmung bei Angleichung des MeBwertes von Bausch
fur w = 1 an den berechneten Wert ergibt. Es darf daraus geschlossen
werden, dafl im ganzen Gebiet zwischen v~ 1075 und u~1 der be-
rechnete Verlauf von ¢, experimentell bestitigt wird.

Der lineare Anfangsteil der Kurve in Abb. 20 (unterhalb des
Punktes A4) ergibt in Abb. 34 einen von dem berechneten vollstandig
verschiedenen Verlauf. In diesem Gebiet treten aber Besonderheiten
auf, die zeigen, daB hier ein anderer Verformungsmechanismus in Er-
scheinung tritt, als wir ihn bisher zugrunde gelegt haben: Bei Schub-
spannungen oberhalb des Knickpunktes 4 nimmt die Gleitgeschwindig-
keit anfinglich ab, erreicht aber bald einen konstanten Endwert!. Bei
Schubspannungen unterhalb 4 dagegen kommt das Gleiten nach einer
Abgleitung von ~10-5 praktisch zum Stillstand, die noch mdégliche
Gleitgeschwindigkeit ist sicher <<10-8. Ist dieser Endzustand bei einer
bestimmten Schubspannung einmal erreicht, so nimmt die Gleit-
geschwindigkeit auch nicht mehr zu, wenn die Schubspannung erhéht
wird, wenn sie nur unterhalb A4 bleibt. Die begrenzte Abgleitung bleibt
auch bestehen, wenn der Kristall zwischendurch kurzzeitig oberhalb A4
belastet wird. Eine zwanglose Erklirung dieser Befunde gibt die An-
nahme, daf} die Verformung in diesem Gebiet die Folge einer gegen-
seitigen Verschiebung der Mosaikblicke als Ganzes ist2. Um eine Ab-

1 Als Folge der dauernd wirksamen Erholung, welche die wihrend des Gleitens
auftretende Verfestigungszunahme beseitigt. Man erkennt leicht, daB dieses
Wechselspiel eine konstante FlieBgeschwindigkeit bedingt.

2 J. M. Burgers (1938, 1) hat die Moglichkeit in Betracht gezogen, dall dabei
eine Art amorphes FlieBen stattfindet, bei dem die Atomverschiebungen im ganzen
Kristall unregelmaBig erfolgen. Hierbei miiBite jedoch die FlieBgeschwindigkeit
nahezu konstant bleiben. AuBlerdem sind unregelmiBige Atomverschiebungen
in Eiskristallen sehr unwahrscheinlich, sie diirften nur in vielkristallinen Werk-
stoffen an den Korngrenzen auftreten (vgl. FuBinote 1 auf S.245). Neuerdings
hat Burgers (1940, 1) auch unsere Ansicht ausgesprochen.
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gleitung von 1075 zu erzielen, ist erforderlich, daf Mosaikblécke der
GroBe von etwa 5-10"%cm um je einen Atomabstand gegeneinander
verschoben werden, was durchaus moglich erscheint.

Zusammenfassend stellen wir fest, dafl die Becker-Orowansche
Funktion (52) bzw. (53) innerhalb ihrer Giiltigkeitsgrenzen, die dadurch
gegeben sind, daf in ihr die Wechselwirkung der Versetzungen und
die Temperaturschwankungen in der Gegenrichtung der duBleren Schub-
spannung nicht beriicksichtigt sind, die Verhéltnisse fiir den Beginn
der Gleitung vollstindig und in Ubereinstimmung mit der Erfahrung
wiedergibtl. Dabei ist der Verlauf der kritischen Schubspannung mit
der Gleitgeschwindigkeit bei konstanter Temperatur und der Verlauf
der Gleitgeschwindigkeit mit der Temperatur bei konstanter Schub-
spannung im wesentlichen eine Folge der e-Funktion in (52), wihrend
der Verlauf der kritischen Schubspannung mit der Temperatur bei
konstanter Gleitgeschwindigkeit durch die Form von A, bestimmt ist.
Der parabelférmige Verlauf der Kurven in Abb. 13 und 34 ergibt sich
aus dem Ansatz (39), zu dessen Ableitung wir angenommen haben, daB
wir die Umgebung der Fehlstellen durch homogen verformte Gebiete
ersetzen konnen, eine Annahme, die nur in erster Naherung zutreffen
kann. Die trotzdem iiberraschend gute Wiedergabe der experimentellen
Ergebnisse in ihrem ganzen Umfang zeigt, daBl die Vorstellungen den
Kern der Sache treffen, und mehr kann bei ihrer Allgemeinheit nicht
erwartet werden.

9. Die kritische Schubspannung bei kleinen Gleitgeschwindigkeiten
und bei hohen Temperaturen. (EinfluB der Gegenschwankungen.)

In 8 haben wir gesehen, dal bei ,,groBen” Gleitgeschwindigkeiten
die Wechselwirkung der Versetzungen vernachléssigt werden kann.
In 12 werden wir zeigen, daf} diese bei ,,kleinen‘* Gleitgeschwindigkeiten
eine maBgebende Rolle spielt, so daf dort (52) tiberhaupt nur in be-
sonderen Fiéllen giiltig sein kann. Wenn wir aber von der Frage absehen,
ob und mit welcher Geschwindigkeit ein Kristall in diesem Gebiet
gleiten kann und nur Wert darauf legen, dal % mindestens ,,klein‘ ist,
s0 kénnen wir die Beziehung (52) als hinreichende Naherung beibehalten,
denn sie liefert ja gerade dieses Ergebnis.

Mit der Anndherung an ¢ = 0 wird sie aber grundsétzlich ungiiltig,
denn sie ergibt hierfiir eine von Null verschiedene Gleitgeschwindigkeit.
Den Grund fiir dieses Verhalten erwahnten wir bereits: Wir haben
angenommen, daf} jede gebildete Versetzung auch wandert, und damit
einen Beitrag zur Abgleitung gibt. Diese Annahme steht aber fiir ¢ = 0

! Diese Feststellung wird durch die erwihnte Unstimmigkeit zwischen den
MeBergebnissen von Boas und Schmid einerseits und von Roscoe andererseits
nicht beriihrt.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. [



82 Einsinnige homogene Verformung von Einkristallen. IB9

im Widerspruch zum zweiten Hauptsatz, nach dem dann die thermischen
Schwankungen nicht mehr einseitig bevorzugt sind.

Allgemein bestehen bei jeder Schubspannung von Null verschiedene
Wahrscheinlichkeiten, dafl Versetzungen gegen die &uflere Schubspan-
nung gebildet werden [nach (36) und (41)] und wandern [nach (42) und
(43)]. Fiir nicht zu kleine ¢ kénnen sie gegeniiber den ¢-Wahrscheinlich-
keiten vernachlissigt werden, was wir auch bisher getan haben. In der
Nahe von ¢ = 0 werden jedoch beide von derselben Gréflenordnung,
und wir missen eine ,,negative” Gleitgeschwindigkeit

ey

wme — gyt 0T (60)
berticksichtigen?, die sich in derselben Weise ergibt wie «°, nur mit 4;°
an Stelle von A7%. Die resultierende Gleitgeschwindigkeit ist dann:

u=u’ —u°. (61)

Mit (61) hatten wir dieselben Rechnungen durchzufiihren wie mit (52).
Die (53) entsprechende Auflgsung nach ¢, ist jedoch in geschlossener
Form nicht mehr mdoglich. Auf graphischem Wege lassen sich aber die
durch %#~° bedingten Besonderheiten iibersehen.

Unmittelbar erkennt man, daBl die Kurve in Abb. 34 fir u =0
nach ¢ = 0 geht, anstatt wie bei Beriicksichtigung von «® allein, nach
6= —o0.

Zur Veranschaulichung des Temperaturverlaufs der kritischen Schub-
spannung bei konstanter (,,grofer”) Gleitgeschwindigkeit u = u,
zeichnen wir [Kochendorfer (1938, 1)] die GauBschen Glockenkurven
von 5 und —u~° auf? (Abb. 35).

Die Halbwertsbreite der Kurven nimmt proportional mit ﬁ zu. Fir

T = 0 bzw. T = oo entarten die u”-Kurven in die Geraden |g,| = |0y, |
bzw. u = &y A, die —u~°-Kurven in die Geraden |oy| = — |0y,| bzw.
% = — &;A. Die u-Kurven ergeben sich durch Addition ersterer fiir

gleiche Werte von 7T'.

Wie man sieht, ist bis zu dem angenommenen Wert 7' = 10 7', der
Einflu8 von «~° verschwindend klein, dann macht er sich zunichst bei
sehr kleinen Schubspannungswerten bemerkbar (7' = 50 T',;), und reicht
schlieBlich bis zu |6y| = |0, | hinauf (7' = 100 T';), wobei der bisherige
Scheitelwert oA von u herabgesetzt wird. Diese Verkleinerung nimmt

1 Auf diese Notwendigkeit hat bereits Orowan (1936, 1) hingewiesen. Durch
ein Versehen bei der Auswertung der Gleichungen kommt er zu dem Ergebnis,
daB o, gleichmaBig mit 7" abnimmt.

2 Zur vollstindigen Ubersicht sind die Kurven auch fiir |¢| < 0, wo sie keine
physikalische Bedeutung mehr besitzen, und fiir |o|> |gy,|, wo die Grenze, bei
der Versetzungen bereits ohne thermische Mitwirkung gebildet werden, iiber-
schritten ist und eine Wahrscheinlichkeitsbetrachtung keinen Sinn mehr hat,
gezeichnet worden.
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mit wachsendem 7' immer mehr zu und fiir 7 = oo entartet die u-Kurve
in die Gerade u = 0.

Um die Werte der kritischen Schubspannung zu erhalten, haben
wir die »-Kurven mit der Geraden u = u, zum Schnitt zu bringen.
Bei T'= 0 beginnend, nimmt ihre GréBe, wegen der zunehmenden
Halbwertsbreite der Kurven, mit wachsender Temperatur zunichst ab,
wie bei u° allein auch. Anstatt nun aber, wie in letzterem Fall, bei einer
bestimmten Temperatur Null zu werden, bleibt ¢, nunmehr stets positiv

o2~ 7=0
f 7
/ 2
07 007
1 70007
4 2 7
s % / u’ — a0 U— 723
© Abb. 85. Verlauf der positiven
und negativen Gleitgeschwin-
N digkeit u® bzw. u ¢ sowie der
—IG'M ) resultierenden  Gleitgeschwin-
N digkeit # mit der Schubspan-
nung o bei verschiedenen Tem-
peraturen.

und nimmt bei héheren Temperaturen sogar wieder zu. Oberhalb der
Umkehrtemperatur erfolgt die Zunahme sehr rasch, bis zu dem Wert o,
den sie auch am absoluten Nullpunkt besitzt.

Dieses zunichst iiberraschende Ergebnis erklirt sich folgendermafBen :
Mit zunehmender Temperatur wiirde eine immer geringere Schub-
spannung (schlieBlich eine negative mit der Wirkung einer Reibung)
geniigen, um die notwendige Zahl der erfolgreichen (d. h. zur Bildung
von Versetzungen fithrenden) giinstigen Schwankungen (in Richtung
von o) zu gewahrleisten (Beriicksichtigung von «° allein). Mit abnehmen-
dem ¢ wird der Energieunterschied AE = A5 — A;° zwischen giinstigen
und ungiinstigen Schwankungen (in Gegenrichtung von ¢) immer ge-
ringer. Die Zahl der letzteren nimmt mit der Temperatur schon bei
konstantem, erst recht bei abnehmendem AE bzw. ¢ zu. Damit also der
durch die vorgegebene Gleitgeschwindigkeit bedingte UberschuB3 der
ginstigen Schwankungen zustande kommt, muB die kritische Schub-
spannung oberhalb einer bestimmten Temperatur, bei welcher sie schon

6*



84 Einsinnige homogene Verformung von Einkristallen. IB10

sehr klein geworden ist, wieder zunehmen. SchlieBlich wird die Zahl
der Gegenschwankungen erst dann merklich kleiner als die der giinstigen
Schwankungen, wenn ihr Energieunterschied (und damit ¢) sehr groB ist.

Nach Abb. 13 rimmt bei hohen Temperaturen die kritische Schub-
spannung tatsédchlich wieder zu oder bleibt doch konstant. Allerdings
geht die theoretische Kurve mit den Zahlwerten (28) und (58) bis zu
sehr viel kleineren Schubspannungswerten herunter, als sie beobachtet
werden. Mehr als qualitative Ubereinstimmung ist aber nicht zu er-
warten, da die Vorgénge in diesem Gebiet viel verwickelter sind, als
sie unseren Ansétzen entsprechen; insbesondere wird der Einflu8 der
Wanderungsgeschwindigkeit, den wir gar nicht beriicksichtigt haben,
merklich (11). Die Befunde zeigen jedoch, daf die Gegenschwankungen
als die Ursache des Umbiegens der Temperaturkurve der kritischen
Schubspannung anzusehen sind.

10. Die Ursachen der Verfestigﬁng.

a) Folgerungen aus der Zustandsgleichung. Nachdem wir den Be-
ginn der Gleitung beherrschen, entsteht die Aufgabe, die beim Fortgang
der Verformung auftretende Verfestigung zu berechnen und in die bis-
herigen Formeln einzubauen. Die zweite Teilaufgabe kann nach (22)
experimentell gelost werden: Wir haben in (52) ¢ durch ¢ — 7 zu er-
setzen und erhalten fiir die Gleitgeschwindigkeit, wenn wir uns zunéichst
auf eine Verformungsrichtung beschrénken, also die Absolutzeichen
weglassen : ' A o—7\?

u=/1Ld—:ilt—V=oclle—ﬁ(1_ )

3 (62)
Diese Beziehung! legt es nahe, die Verfestigung als eine einsinnige, der
dubBeren Schubspannung entgegengerichtete Schubspannung, welche die
Bildungswahrscheinlichkeit der Versetzungen herabsetzt, aufzufassen.
In diesem Falle miiBte ein homogen verformter Kristall>? nach Weg-
nahme der Last im Laufe der Zeit von selbst zuriickgleiten, bis er seinen
Ausgangszustand, fir den 7 = 0 ist, wieder angenommen hat. Fir
[‘rl > |Eo| wiirde dieser Vorgang mit ,,groBer” Gleitgeschwindigkeit
erfolgen. Auflerdem miillite bei einer Umkehr der Beanspruchungs-
richtung der Knickwert ¢ des verfestigten Kristalls um den Betrag 7,
den er vor der Umkehr iiber dem Anfangswert g, liegt, darunterliegen.
Diese Folgerungen stehen in scharfem Widerspruch zu den Beob-

1 Sie wurde schon friither, als sie vom Verfasser (1937, 1) in der allgemeinen
Form (22) experimentell abgeleitet wurde, von W. G. und J. M. Burgers (1935, 1)
auf Grund einer Verbindung der Vorstellungen von Becker-Orowan und Taylor
(vgl. 13) theoretisch als wahrscheinlich angesehen.

2 Bei inhomogen verformten Kristallen braucht das nicht der Fall zu sein,

da sich Eigenspannungen ausbilden konnen (vgl. 23).
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achtungen, obige Annahme kann also nicht zutreffen. Die Verfestigung
mul also (bei homogener Verformung) in beiden Verformungsrichtungen
in gleicher Weise wirksam sein?, d. h. T mit der &uBeren Schubspannung
sein Vorzeichen wechseln, aber seinen Betrag beibehalten. Um das zu
beriicksichtigen und uns vom Vorzeichen der gerichteten GroBen frei-
zumachen, schreiben wir |¢| — |7| an Stelle von ¢ —7 und erhalten
aus (62) die ohne Einschrinkung giiltige Beziehung:

u’ = a]}'e-i:l—l“(l_ ’6|I":1]|’i)‘

(63a)
Entsprechend ergibt sich fir die ,,negative’ Gleitgeschwindigkeit:

A:( |0|+|1|)’
—_ 1
w—° = 0(116 kT + |01 .

(631)

Sie ist gegeniiber 4® nur bei ,,kleinen® Gleitgeschwindigkeiten und bei
hohen Temperaturen, die nach 9 behandelt werden kénnen, von Be-
deutung. Bei ,,groflen” Gleitgeschwindigkeiten, auf die wir uns hier
ausschlieBlich beschranken, kénnen wir 4~ vernachlédssigen, also u = u°
setzen.

Aus der Beziehung (63a) ergibt sich ein wichtiger Hinweis auf die
Ursachen der Verfestigung. Wir formen sie zu diesem Zweck in folgender

Weise um: _i’_é( __lal )’
w = de EL\ - #loul (64a)
=1+ 51, . (641)
[ 001

(64a) stimmt formal mit der Anfangsbeziehung (52) iiberein, nur stehen
an Stelle der Anfangswerte 4, und o¢,, die Werte %24, > 4, und
%0y, > 0y,. Die Verfestigung kommt also dadurch zustande, daB
Hohe 4, und ,,Steilheit“ g,, der Potentialschwelle in Abb. 29 wihrend
der Verformung zunehmen. Soll trotzdem dieselbe mittlere Bildungs-
geschwindigkeit der Versetzungen aufrechterhalten bleiben (bei kon-
stanter Gleitgeschwindigkeit), so mull die duBlere Schubspannung um
den Betrag 7 erh6ht werden, und zwar in beiden Verformungsrichtungen.

Die unmittelbaren Ursachen der Verfestigung kénnen aus (64a)
nicht eindeutig abgelesen werden. Es besteht danach sowohl die Mog-
lichkeit, dafl die Kerbwirkung (¢ = o3/o,,) verschlechtert, als auch

1 Diese Behauptung scheint mit der Beobachtung, daB auch bei homogenen
Verformungen die kritische Schubspannung eines verfestigten Kristalls in der
umgekehrten Beanspruchungsrichtung kleiner ist als in der urspriinglichen, in
Widerspruch zu stehen. Diese Erniedrigung hat jedoch andere Ursachen als eine
einseitig gerichtete Schubspannung, die nur in der urspriinglichen Richtung ver-
festigend. wirkt (17). Bei inhomogenen Verformungen liegen die Verhéltnisse
anders, dort kann ein echter sog. ,,Bauschinger-Effekt‘ auftreten (23b).
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daB die theoretische Schubspannung ¢ erhéht wird. Nehmen wir aber
die Beziehung (34), nach der

Ay = o (xog)? (65)

wird, hinzu, so sehen wir, daBl die Erhohung der theoretischen Schub-
spannung eine einheitliche Grundlage zur Erklirung der Erhohung
von A4; und ¢y, bietet. Im andern Fall miiiten alle drei GroBen oy, ¢
und V', oder mindestens zwei von ihnen, sehr uniibersichtlichen und
schwer verstidndlichen Anderungen unterworfen sein. Eine beiderseitige
Erh6hung von oy ist dagegen dadurch moglich, daBl im Kristall Eigen-
spannungen entstehen, die zu den Bildungsstellen symmetrisch ver-
laufen. Nun haben wir in 7¢ gesehen, dafl mit einer Versetzung ein
Eigenspannungsfeld verbunden ist, so dafl eine geeignete Anordnung
der gebundenen Versetzungen die erforderliche Erhéhung der theo-
retischen Schubspannung bewirken kénnte. Dann wére die Verfestigung
(neben den elastischen GittergréBen, die das Spannungsfeld bestimmen)
lediglich durch die Zahl und Anordnung der gebundenen Versetzungen
gegeben.

b) Die Temperatur- und Geschwindigkeitsabhiingigkeit der Ver-
festigung. Eine weitere Erhartung der Annahme, daf3 die Verfestigung
nur durch die Zahl N der gebundenen Versetzungen bestimmt ist, ge-
winnen wir dadurch, daB wir N in Abhéngigkeit von der Temperatur
und Gleitgeschwindigkeit berechnen und dann zeigen, daB die ex-
perimentell erhaltenen Verfestigungskoeffizienten denselben Verlauf
mit % und 7T besitzen. Wir gewinnen durch dieses Ergebnis gleichzeitig
den Zusammenhang zwischen 7 und N, der theoretisch heute noch nicht
streng abgeleitet werden kann.

Mit zunehmender Verformung nimmt die Zahl der gebildeten Ver-
setzungen dauernd zu. Je nach den &uBeren Bedingungen (u, 7') wird
davon ein mehr oder weniger grofler Teil wieder aufgelost. Nach (50)
und der entsprechenden Beziehung fiir die Auflésung, die sich aus (46)
ergibt, betrigt in der Zeiteinheit der UberschuB der gebildeten iiber die
aufgelosten Versetzungen?®:

Ay 0—7 A, c—71

2 2
dN 4N . LN 1 _kT(l ’a‘) —]7,.,;(1"—%-;)
d—t_ P di —E{alle —Oﬂzle . (66)

Nach (62) ist die rechte Seite von (66) eine Funktion von » und 7', die

sich ergibt, wenn man (62) entsprechend (53) nach ¢ — 7 auflést und in
(66) einsetzt. Man erhilt:

ay _ 1

dt ~ AL

1 Vgl. FuBnote 1 auf S.74. Neben ¢ und oy, ist jetzt auch 7 stets positiv zu
rechnen.

(u — xghe=v@D) (67)
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Die Form von w(u, T) ist bei Kochendorfer (1938, 1) angegeben,
wir benétigen sie hier nicht. Fir kleine Gleitgeschwindigkeiten und
hohe Temperaturen gilt (67) nicht mehr, man mufl dann nach 9 die
—o-Glieder beriicksichtigen.

Die Differentialgleichung (67) kénnen wir firr die Versuchsbedingung
konstanter Gleitgeschwindigkeit leicht integrieren. Beginnen wir zur
Zeit t = 0 mit der Verformung, und ist dabei die Zahl der gebundenen
Versetzungen N, so ist zur Beobachtungszeit ¢:

1
N — NO = 7L (u- t — oczle_"’(“’T)~t) .

Nun ist - ¢ gleich der Abgleitungszunahme a — a,, also t = (@ — a,)/u.
Fir einen anfinglich unverformten Kristall ist ay = 0 und N, = 0%,
also wird in diesem Fall:

@ =ap(1= " eren). (69

Die Zahl der gebundenen Versetzungen nimmt also linear mit der Ab-
gleitung zu?. In (68) treten neben den aus Anfangswerten berechenbaren
GroBen (28) und (58) folgende Ausdriicke auf:

AL; AyJAy; . 2or, (69)

O

auf deren Berechnung wir gleich zu sprechen kommen.

Wir kénnen nun Versuche mit ein und derselben Gleitgeschwindig-
keit u, bei verschiedenen Temperaturen 7' ausfithren, oder bei einer
bestimmten Temperatur T, die Gleitgeschwindigkeit « (die wéhrend
eines Versuchs konstant ist) von Versuch zu Versuch dndern. Im ersten
Fall erhalten wir aus (68), wenn wir die Glieder mit 7' zusammenfassen,
fiir die Temperaturabhéngigkeit von N/a:

Y- 3 (o a3
Entsprechend im zweiten Fall fir die Geschwindigkeitsabhéngigkeit:
%A
N 1 B —-D')m==

AL, B,C,D und AL, B’, (', D' sind je vier unabhingige Funktionen
der Grofen (69), sie sind bei Kochendoérfer (1938, 1) angegeben.
Eine dieser Gruppen ist also durch die andere vollkommen bestimmt,
und jede fiir sich durch je vier Punkte der Kurven (70) bzw. (71), so
daB eine Abhingigkeit bereits zur Priifung der Ergebnisse, welche die
andere liefert, benutzt werden kann.

1 N, ist nicht genau Null, aber sehr klein. Vgl. 12.
2 Vgl. hierzu die Schlufbemerkungen dieses Paragraphen.
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Man tberzeugt sich leicht, daB N/a nach (70) bzw. (71) allgemein
denselben Verlauf mit 7' bzw. u besitzt wie die gemessenen Verfestigungs-
parameter 72/a und T/e in Abb. 14 und 25. Die Temperaturkurven
haben bei T' = 0, wo sie ihren Hoéchstwert 1/4 L annehmen, eine horizon-
tale Tangente. Oberhalb einer bestimmten Temperatur nehmen sie,
ghnlich wie die Temperaturkurve der kritischen Schubspannung
(Abb. 13), negative Werte an (keine Beriicksichtigung der Gegen-
schwankungen!) und streben mit wachsendem 7T asymptotisch dem
Wert —(B —1)/AL zu. Die Geschwindigkeitskurven nehmen fiir
% = 0 den Wert —oo an (ebenfalls wegen Vernachléssigung der Gegen-
schwankungen) und néhern sich fir groBe « dem Wert 1/AL.

Die Ubereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen ist
jedoch nicht nur qualitativ, sondern bei geeigneter Wahl der Zahlwerte
fir die Konstanten quantitativ. Der Temperaturverlauf von z2/a bei
Aluminium la8t sich durch (70) mit ¢ = 0 und D ~> 6 und passenden 4
und B gut wiedergeben. Die Funktionen fiir verschiedene D unter-
scheiden sich praktisch nur in ihrem Verlauf unterhalb 7' = 50° K.
Mit D = 5 bzw. D = 7 ergeben sich bei Festlegung der Werte von 7%/a
fir 7' = 100 und 400°K zu 33 bzw. 8 (kg/mm2)? die Funktionen:

: 5
Ry 120,4(1 —1,198¢ ﬁ) (kg/mm?)2, (72a)
a N ( _‘7:> 2)2
- = /5’1; = 92,7\1 — 1,296¢ V7 )(kg/mm?)?2 (72D)

Ibr Verlauf ist in Abb. 14a dargestellt. Sie geben in dem Temperatur-
bereich oberhalb 40° K, in dem Messungen vorliegen, die MeBergebnisse
gut wieder, unterhalb 40° K ist ihr Spielraum mit D so grof}, daf} dort
auch eine richtige Wiedergabe spéaterer Messungen mit einem passenden
Wert von D angenommen werden darf. Vorldufig bleibt der genaue
Wert von D unbestimmt. Fir Kadmium erhdlt man die in Abb. 14b
dargestellte Funktion
7

T = 0,469(1 —1,368¢" ﬁ) kg/mm2. (72¢)
py und B, sind zwei Konstanten, deren Wert nur durch unmittelbare
Berechnung von 7 selbst bestimmt werden kann (13b). Der Wert von C
kann in allen Fillen nicht festgelegt werden. Er muB, um Uberein-
stimmung mit den experimentellen Ergebnissen zu erhalten, kleiner
als 1 angenommen werden, solche Werte sind ‘jedoch auf den Verlauf
der Kurven praktisch ohne Einfluf. Aus diesem Grunde lassen sich
aus dem Temperaturverlauf der Verfestigung allein nur drei der GréBen
(69) bestimmen. Geben wir der vierten, am besten A4,/4; verschiedene
Werte, so kénnen wir fiir jeden Wert die Konstanten in (71) berechnen.
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Eine Ubersicht iiber ihre Wertel gibt Tabelle 3. C ist in allen Fillen
<1, in Ubereinstimmung damit, daB es in (70) in dieser GréBe an-
genommen werden mubBte.

Tabelle 3. Werte der Konstanten auf Grund der Temperaturabhéngig-

keit der Verfestigung fiir verschiedene Verhiltnisse 4,/4; der

Schwellenenergien der Auflésung und Bildung einer Versetzung.
Aus Kochendorfer (1938, 1).

Aa/4, D C 001/00a g A B c’
1 5 0,215 0,9971 4,85 1012 1,197 0,006
7 0,426 0,9959 4,89 - 1012 1,294 0,008
0.9 5 0,238 0,9967 2,62 - 1011 1,197 0,106
’ 7 0,471 0,9954 2,64 - 1011 1,294 0,108
0.75 5 0,290 0,9961 3,27-10° 1,197 0,256
’ 7 0,567 0,9945 3,31-10° 1,293 0,258
0.5 5 0,432 0,9941 2,21-108 1,196 0,506
’ 7 0,857 0,9917 2,23-108 1,292 0,508

Die damit erhaltenen Geschwindigkeitskurven fir D =7 zeigt
Abb. 25. Der wirkliche Wert von A4,/A; ist durch diejenige Kurve
bestimmt, welche die experimentellen Ergebnisse richtig wiedergibt.
Man erkennt, daB dies fiir Naphthalin und Kadmium fiir den in (49)
angegebenen Wert A,/A4; = 0,95 der Fall ist. Von den iibrigen Metallen
liegen noch keine hinreichend genauen Messungen vor. Qualitativ
sind die Verhiltnisse dieselben wie bei Kadmium, so da3 wir die mit
A,/A; = 0,95 erhaltenen Zahlwerte der Grofen (69) bis auf AL2 als
allgemein giiltig ansehen koénnen. Neben (28), (49) und (58) haben wir
somit: o1

o h = 101%; =22 =0,996. (73)

02
Bemerkenswert ist, daf§ sich die MeBwerte des Verfestigungspara-
meters 7/a von Roscoe an Kadmium so gut den Kurven in Abb. 25
einfiigen, die unter Benutzung der Zahlwerte (28) und (58) firr 4,/k
und «;4 berechnet wurden, obwohl diese Werte zur Darstellung der
von Roscoe gemessenen Geschwindigkeitsabhéngigkeit der kritischen

1 Beim Abschlufl der Arbeit (1938, 1), der Tabelle 3 entnommen ist, waren
die Ergebnisse der Messungen von Roscoe an Kadmiumkristallen dem Verfasser
noch nicht bekannt, so daB eine Berechnung der Kurve fiir 4,/4;, = 0,95 nicht
erforderlich war, denn der Geschwindigkeitsbereich bei Naphthalin reicht zu einer
genauen Festlegung von A,/4, nicht aus. Die in Abb. 25 gezeichnete Kurve 4,/4,
= 0,95 warde durch Interpolation gewonnen, da wegen anderweitiger Inanspruch-
nahme die Rechnung nicht mehr durchgefiihrt werden konnte.

2 Der Wert der Grofle AL kann aus den Kurven sowieso nicht entnommen
werden, da sie nur in Verbindung mit den unbekannten Proportionalitétsfaktoren fv
auftritt. Aber auch die Werte von fv/AL = 7%/a(T = 0) sind fir die verschiedenen
Kristalle verschieden, dhnlich wie die von ¢,; gegeniiber denen von 4, und ;4.
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Schubspannung nicht anndhernd geeignet sind (vgl. 8). Es ist aber
nicht ausgeschlossen, daf die berechneten Werte der Konstanten B’, C’
und D’ bei vorgegebenen Werten von AL, B, C und D sowie 4,/k und
o, A gar nicht wesentlich von den beiden letzteren abhéngen, wie es ja
auch fir die Konstante f in (54), welche den Temperaturverlauf der
kritischen Schubspannung bestimmt, der Fall ist. Eine genaue Unter-
suchung dieser Verhéltnisse fehlt noch. Wiren dagegen die von uns
benutzten Zahlwerte giiltig, also die von Roscoe angegebene Ge-
schwindigkeitsabhangigkeit der kritischen Schubspannung aus irgend-
einem Grunde zu groB, so wiirden dadurch die Werte von t/a kaum
beeinfluBt, also die Ubereinstimmung mit den von uns berechneten
Kurven bestehen bleiben, da die zugrunde gelegten MeBwerte von 7 bei
a = 3 wesentlich groBer sind, als die moglichen Anderungen der Werte
von @, betragen.

Auf Grund der obigen Ergebnisse erscheint die Folgerung, daB
die Verfestigung v nur durch die Zahl der gebundenen Ver-
setzungen bestimmt ist, berechtigt, denn die Form der Kurven ist
so charakteristisch und die gegenseitige Verflechtung der auftretenden
GroBen so mannigfach, daB eine zufillige Ubereinstimmung der experi-
mentellen und theoretischen Ergebnisse ausgeschlossen erscheint. Die
Abhéngigkeit der Verfestigung von der Temperatur und Gleitgeschwin-
digkeit kommt demnach zustande durch das Zusammenwirken eines
athermischen verfestigenden Vorgangs [Bindung aller gebildeten Ver-
setzungen, erster Summand in den Gleichungen (70) und (71)] und
eines entfestigenden Vorgangs (Auflésung der gebundenen Versetzungen,
zweiter Summand in den Gleichungen), der neben der Temperatur auch
von der Gleitgeschwindigkeit abhéngt und sich dadurch von der im
Ruhezustand gemessenen Erholung, die nach 5b allein zur Erklirung
der experimentellen Befunde nicht ausreicht, unterscheidet!. Damit
ist eine Synthese zwischen den urspriinglich im Gegensatz zueinander
stehenden rein statischen und rein dynamischen Auffassungen gewonnen.
In dem Proportionalitatsfaktor zwischen N/a und 7%/a bzw. /o kommt
die Wirkung einer gebundenen Versetzung auf die Bildung neuer Ver-
setzungen zum Ausdruck. Er kann unter bestimmten Annahmen be-
rechnet werden (13b).

Auf einen Punkt ist noch hinzuweisen. Wir haben in (66) angenom-
men, daB die Auflésungsgeschwindigkeit dy,N/d¢ unabhéngig von der

1 Wir bezeichnen daher die Wirkung der Auflésung als Entfestigung.
Praktisch stimmen Entfestigung und Erholung (im unbelasteten Zustand) bei den
kleinen Gleitgeschwindigkeiten, die in einem unter konstanter oder abnehmender
(z. B. unter der Federwirkung eines stillstehenden Polanyi-Apparats) Spannung
flieBenden Kristall (wenn die Gleitgeschwindigkeit anfanglich gro8 ist, nach einiger

Zeit) auftreten, iiberein [Kochendérfer (1937, 1)], so daBl wir in diesen Fillen
auch die Bezeichnung Erholung bzw. ErholungsflieBen anwenden.
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Zahl der schon gebundenen Versetzungen ist, wihrend sie in Wirklich-
keit offenbar mit dieser Zahl zunimmt. Bei Beriicksichtigung dieses
Umstandes wiirde die Zahl der gebundenen Versetzungen nicht mehr
linear mit der Abgleitung zunehmen, sondern einem endlichen Grenzwert
zustreben. Die Rechnung ist auch in diesem Falle durchfithrbar, aber
bedeutend uniibersichtlicher als mit unseren einfachen Annahmen; ins-
besondere konnten die Verfestigungskurven nicht mehr durch einen
Parameterwert gekennzeichnet werden. Man erkennt aber leicht, daf
die gegenseitigen Beziehungen zwischen den Verfestigungskurven bei
verschiedenen Temperaturen und Gleitgeschwindigkeiten in der bis-
herigen Weise bestehen bleiben, denn sie sind im wesentlichen durch
die e-Funktionen in (66) bestimmt. Diese Beziehungen bilden aber den
Kernpunkt dieses Abschnitts und nicht der genaue Zusammenhang
zwischen N und 7 fir eine Verfestigungskurve. Thre allgemeine Grund-
lage bildet die Annahme, daf die Entstehung und Beseitigung der Ver-
festigung durch gleichartige Vorginge, die in einem Atomsprung iiber
eine Energieschwelle bestehen, bewirkt wird. Wenden wir, um den
Inhalt dieser Annahme in geldufiger Weise charakterisieren zu kénnen,
die in der chemischen Kinetik iibliche Bezeichnung Reaktionsordnung
sinngemaB an, so haben wir die Bildung und Auflésung einer Versetzung
als Vorginge erster Ordnung zu bezeichnen, denn es miissen nicht
mehrere unabhéngige thermische Schwankungen zuféllig giinstig zu-
sammenwirken, damit einer dieser Vorgéinge eintritt. Die Ordnung
einer Reaktion ist aber im wesentlichen fiir ihren Temperaturverlauf
maBgebend, lediglich die feineren Einzelheiten werden im Einzelfalle
durch die Besonderheiten der wirksamen Krafte bedingt. Wéire nun
die Verfestigung durch andere Ursachen bedingt als die Eigenspannungen
der Versetzungen und kénnte sie nur durch Vorginge hoherer als erster
Ordnung beseitigt werden, so miiite sie einen ganz anderen Temperatur-
und Geschwindigkeitsverlauf zeigen, als er beobachtet wird. Wir ge-
winnen so nochmals eine allgemeine Bestétigung unserer Annahmen.

11. Die Wanderungsgeschwindigkeit der Versetzungen.

Wir haben bisher angenommen, daf die Versetzungen unendlich
rasch durch die Mosaikblécke wandern. Die Gleitgeschwindigkeit hangt
dann streng nur von ihrer Bildungsgeschwindigkeit ab. In Wirklichkeit
ist die Wanderungsgeschwindigkeit w endlich. Thre GréBe betrigt nach
(42) und (43)t —ﬁ(l B a.—z)z

w= fe *T 7 (74)
Ein EinfluB von w auf « ist also stets vorhanden; er wird um so geringer,
je groBer w ist.

Ow

1 Da (Eunabh&ngig von der Form von ¢ (u) gilt, so ist auch in w allgemein ¢
durch ¢ — 7 zu ersetzen. Wir werden das in 17 unmittelbar bestétigen.
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Ein endliches w bedeutet allgemein, daBl noch Versetzungen im
Wandern begriffen sind, wéahrend bereits neue wieder gebildet werden.
Ihre jeweilige Anzahl in der Volumeinheit sei z,,. Wir erhalten dann
durch Differentation von (45) (mit bk = 1) nach der Zeit, die fiir alle w
giiltige Beziehung (w = dz/dt):

u = Az, w. (75)
Bei vorgegebenem u wird die d&uflere Schubspannung ¢ nach (74) durch
den Wert von w bestimmt, den es bei der jeweiligen Grofe von z,, auf
Grund von (75) besitzen muB. Dabei werden nach (50) (mit ¢ — v an
Stelle von ¢) dauernd Versetzungen neu gebildet. Zwischen zwei Beob-
achtungszeiten ¢, und ¢, betrégt ihre Anzahl

Wahrend dieser Zeit werden auch Versetzungen gebunden (und danach
unter Umsténden aufgelost). Bei einem anfinglich (zur Zeit ¢ = 0)
unverformten Kristall ohne Versetzungen ist das jedoch erst der Fall,
wenn die ersten Versetzungen zur Zeit ¢ = ¢, die Mosaikgrenzen, an
denen sie gebunden werden, erreicht haben. Fiir ¢ < ¢, nimmt 2z, um zp
zu, also ist nmach (75):

t
u:zw/%itvdt fiir =1, (17)
0

Nach der Zeit ¢;, werden Versetzungen laufend gebunden. Ihre
Anzahl betragt, wie man leicht nachrechnet:

2g = L dt —/AL tO,tl =1l (78)

2z, nimmt dabei um den Unterschled 2g — Zg ZU:

I I
d;N :
zwo:/ﬁ at— [} dt. (79)
to to

Wir beschrinken uns wie bisher auf Kurven konstanter Gleitgeschwin-
digkeit. Dann wird nach (79):

/ZLA-—dt
zwi_ 'Wo
b ALY (80a)

/lLfﬁdt

u=" _ L (l—l). (80b)

t, — 1t (2, — to) \w. Wy,

oder mit (75):
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Gehen wir zu kleinen Zeitunterschieden #;, — ¢, iiber, so erhalten wir
daraus:
a,N dz AL %\r
u:lL—:ﬁ——lL—d—;—“z———i—l—. t=1t; (81)
e 0)
dt \w

(77) und (81) sind Erweiterungen von (62), die fiir beliebige Werte
von w giiltig sind. Zur Vervollstindigung wire noch %~ zu beriick-
sichtigen, was aber fiir unsere Zwecke nicht erforderlich ist.

Trotzdem die Zahlwerte der Konstanten in (74) nicht bekannt sind,
kann man aus den erhaltenen Beziehungen weitgehende Schliisse ziehen.
Zunichst sieht man aus (80a, b), daf fir groBe Beobachtungszeiten im
Zeitmittel gilt (Mittelwerte geschweift iiberstrichen):
4N
)
Das ist leicht verstdndlich, da die Zahl der Versetzungen, die je ge-
wandert sind und gebunden wurden, schlieBlich mit der Zahl der je
gebildeten Versetzungen iibereinstimmen mufl. Je grofler w ist, um so
kleiner kann der Zeitunterschied ¢; — , genommen werden. Im Grenz-
fall w — oo ergibt sich, wie es auch sein muf, die frithere Beziehung (62):

u:lL(

L &N

Das sieht man auch unmittelbar aus (81). Nun ist ¢, gleich dem Mittel-
wert von Ljw. An dessen Stelle treten fiir grofie w die Augenblicks-

werte. Es ist also:
L

Damit fallt (77) weg und (82) gilt unmittelbar von Beginn der Ver-
formung an. Wir werden also Wanderungsgeschwindigkeiten als ,,grof*
bezeichnen, wenn (82) und (83) schon bei Beginn der Verformung mit
hinreichender Genauigkeit erfilllt sind. Das wollen wir jetzt genau
festlegen.

Die Bedingungen sind sicher erfiillt, wenn eine Versetzung bereits
durch ihren Mosaikblock gewandert ist, ehe im Kristall eine neue Ver-
setzung gebildet wird. Eine solche Festsetzung ,,grofer Wanderungs-
geschwindigkeiten ist aber nicht sinnvoll: Die Zeitdauer At zwischen
zwei Versetzungsbildungen nimmt (unter gleichen &uBeren Bedingungen)
mit der GréBe V des Kristalls ab. Wir miilten daher ¢; = A¢ mit
zunehmendem V auch dauernd herabsetzen bzw. w = L/, unbegrenzt
zunehmen lassen, und schlieBlich die grofite in Wirklichkeit mdogliche
Wanderungsgeschwindigkeit (s. weiter unten) als ,klein“ ansehen.
Denken wir uns aber einen solch grofen Kristall aus mehreren kleineren
zusammengesetzt, so bleiben offenbar alle Beziehungen zwischen o, %
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und w erhalten, trotzdem in den Teilstiicken w ,,gro3“, im gesamten
Kristall dagegen ,,klein® wire.

Dieses Zerschneiden kénnen wir uns immer weiter fortgesetzt denken.
Einmal stoflen wir aber auf eine grundsitzliche Grenze, unterhalb
deren die statistischen Schwankungen der Vorgdnge merklich werden.
Dann sind unsere Formeln, die sich auf statistische Mittelwerte beziehen,
nicht mehr anwendbar.

ny sei die Anzahl der Fehlstellen, fir welche die Schwankungen
bereits unmerklich werden. In einem Kristall mit n; Fehlstellen, in
dem der Fehlstellenabstand lings der Mosaikgrenzen gerade einen Gitter-
abstand A4 betragen wiirde, wiirden n; Versetzungen die Abgleitung 1
ergeben, nachdem sie gewandert sind, unabhéngig von der Zeit, in der
das geschieht. Nach 7¢ haben die Fehlstellen lings der Mosaikgrenzen
aber einen gréBeren Mindestabstand, er sei m,A. Dann ergeben erst
ny,n, Versetzungen die Abgleitung 1. Bei der Gleitgeschwindigkeit u
und w = oo werden diese in 360/u Sekunden gebildet?, also ist die Zeit-
dauer zwischen zwei Bildungsvorgingen:

At = 360 sec. (84)

U Ny M,

Dann bedeutet nach obigem eine ,,groBe‘* Wanderungsgeschwindigkeit,

daB ¢, < At, also
L Ueng Ny Liem

W Wy = T T a— cm/sec. (85)
ist. Mit L = 10~%cm, n, = 100 (vgl. 7¢), n; = 1000, wird
.10-3
At:—?”—6-u1—0— sec; wp=3-10"1-u cm/sec. (86)

Fir den Fall, daBl ¢ — v groB ist gegeniiber ¢,, in (74), ist die Mit-
wirkung der thermischen Schwankungen zu vernachlassigen. Die Wan-
derungsgeschwindigkeit ist dann im wesentlichen durch die Trigheit
der Kristallmasse und die GréBe der dufleren Krifte bestimmt. Fir
diesen Héchstwert wy,,, erhalt man unter folgenden Annahmen: Kristall-
volumen 1 cem ; spezifisches Gewicht 6; L = 1072 cm; ¢ = 100 g/mm?:
oo 104 cm/sec. (87)
Sie ist also eine GroBenordnung geringer als die Schallgeschwindigkeit,
die auch nur bei kleinen Stérungen der Gleichgewichtslagen auftritt,
und in unserem Falle nie erreicht werden kann?. Da wg,, etwa das
10000fache der schon ,,grofen‘* Wanderungsgeschwindigkeit w, betrigt,
so ist anzunehmen, dall bei w, selbst die thermischen Schwankungen
noch eine merkliche Rolle spielen.

wmax

1 g ist wie bisher mit der in 4b festgelegten Einheit von Abgleitung 10/Stunde
zu messen und in den Formeln als dimensionslos anzusehen.
2 Vgl. die Bemerkungen am SchluB8 dieses Abschnitts.



IB11 Die Wanderungsgeschwindigkeit der Versetzungen. 95

Es erhebt sich nun die Frage, wie gro w in Wirklichkeit ist. Sie
kann heute noch nicht genau beantwortet werden, wir werden aber im
folgenden einige Verfahren angeben, nach denen w experimentell ab-
geschatzt werden kann.

Zunéchst ist zu bemerken, dafl (81) nicht nur fiir ,,grofe‘ w in (82)
iibergeht, sondern auch fir w = const (bzw. z = const), denn dann
ist d/d¢(1/w) = 0. In diesem Fall hat sich ein stationdrer Zustand
eingestellt, in dem in jedem Zeitelement genau soviel Versetzungen
gebildet wie gebunden werden. Diesem Zustand strebt bei konstanter
Gleitgeschwindigkeit jeder Verformungsvorgang zu. Er ist dann er-
reicht, wenn die ersten Versetzungen an den Fehlstellen, an denen sie
gebunden werden, angekommen sind, also zur Zeit ¢;, d.h. um so
frither, je groBer w ist. Die dabei erreichte Abgleitung betragt:

u « 7, (sec)

arp = —W . (88)
Nach (86) und (88) wird:

a;,>107% fir w< wy (w ,.klein®),

a;, = 107°% fir w=w, (w ,,grob*). (89)
Fiir die untere Grenze w, der ,,groBen‘ Wanderungsgeschwindigkeiten
ist also a;, von der GréBenordnung der elastischen Deformationskompo-
nenten. Diese Abgleitung ist bei ,,groBen® Gleitgeschwindigkeiten nicht
mehr meBbar, so daBl, wie es sein muB}, bei ,,groBen Wanderungs-
geschwindigkeiten unsere bisherigen, zunédchst fiir unendlich grofes w
abgeleiteten Beziehungen allgemein giiltig sind. Bei ,kleinen‘‘ Wande-
rungsgeschwindigkeiten kommt a; in den Bereich der MefSbarkeit. Auch
hier bleiben oberhalb @;, wenn der stationdre Zustand erreicht ist, die
bisherigen Beziehungen bestehen, unterhalb a; treten jedoch besondere
Verhiltnisse ein. Der Anfangswert der Schubspannung, bei dem eine
vorgegebene Gleitgeschwindigkeit erst moglich ist, liegt um so héher
iiber dem kritischen Wert g, bei der die Bildungsgeschwindigkeit d, N/d¢
bei ,,groBem w allein ausreicht, je kleiner w ist. Wiirde sich w mit ¢
nicht &ndern, so wire die Erhéhung do iiber o, gleich der dynamischen,
Schubspannungsinderung Ao (%, uwy/w), wie sie sich nach (52) ergibt.
Da aber in Wirklichkeit w, ebenso wie d,; N/d¢, sehr rasch mit » zu-
nimmt, so ist d¢ << Ao. Fir w = wy/10000 und « = 1 ist nach Abb. 34
bei Zimmertemperatur! Ao = 0,24 ¢, also diirfte do ~ 0,15 ¢, sein.
Dieser Wert ist so klein, daB er durch Vergleich des gemessenen und
berechneten Temperaturverlaufs der kritischen Schubspannung bei dem
heutigen Stand der Theorie nicht nachgewiesen werden kann. Dagegen

1 §¢ hingt wie Ao von der Temperatur ab. Nach Abb. 33 ist es am absoluten
Nullpunkt Null (kein thermischer EinfluB und damit auch keine Geschwmdlg
keitsabhingigkeit) und nimmt mit wachsender Temperatur zu.
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erscheint es moglich, den Einfluf von w auf die Geschwindigkeits-
abhiingigkeit der kritischen Schubspannung festzustellen. Der Zu-
sammenhang zwischen % und ¢ ist namlich unterhalb a;, wo % durch
das Produkt der beiden von ¢ abhingigen Gréen w und d,N/dt be-
stimmt ist, anders, als oberhalb a, im stationdren Zustand, wo d, N/d¢
allein mafigebend ist. .Nun entspricht dem oben angenommenen Wert
w = wy/10000 nach (89) ¢, = 0,1. Bei den bisher vorliegenden Mes-
sungen unter nichtidealen Bedingungen (5a) konnte die dynamische
Schubspannungsénderung einwandfrei gerade fiir Abgleitungen =0,1
als unabhéngig von der Abgleitung festgestellt werden. Aus diesen
Messungen kann also nur geschlossen werden, dafl w mindestens diesen
Wert besitzt, aber nicht wie grof3 es genau ist. Unter idealen Versuchs-
bedingungen (Polanyi-Apparat mit Piezokristall als Kraftmesser) wire
es moglich, bis zu viel kleineren Abgleitungen herab zu messen und
den genauen Wert von w, wenn er in Wirklichkeit ,klein® ist, fest-
zustellen.

Eine andere Moglichkeit ¢; und damit w zu bestimmen, besteht
darin, da man untersucht, von welcher Abgleitung an die Verfestigung
von der Gleitgeschwindigkeit und Temperatur abhéngt. Solange unter-
halb a; keine Versetzunaen gebunden wurden, kénnen auch keine auf-
gelost werden, also muB bis dahin die Verfestigung unabhéingig von den
dulleren Bedingungen dieselbe sein. Die bisher vorliegenden MeBergeb-
nisse zeigen, dafl bis zu Abgleitungen von 1/, herab bereits ein merk-
licher Geschwindigkeits- und Temperatureinflul vorliegt. Wir kénnen
also unsere obige Abschéitzung dahin verfeinern, dall w = w,/1000 ist.
Eine genauere Bestimmung von w erfordert auch hier Messungen unter
idealen Versuchsbedingungen bis zu sehr viel kleineren Abgleitungen
herab. 7

Wir haben also das Ergebnis: Die Wanderungsgeschwindigkeit
der Versetzungen ist in Wirklichkeit so groB, daBl bei der
iblichen Meflgenauigkeit unsere bisherigen fiir w =00 ab-
geleiteten Beziehungen allgemein giiltig sind. Trotzdem kann
nach unseren Festsetzungen w ,klein“ sein. Es ist aber mindestens
= w,y/1000. Aus diesen Feststellungen ergibt sich die wichtige Tatsache,
. dafB} alle ermittelten Zahlwerte auch wirklich die ihnen zugrunde gelegte
Bedeutung besitzen, denn sie ergeben sich ausschlieBlich aus Mes-
sungen, bei denen (82) unabhingig von dem wirklichen Wert von w
innerhalb der MeBgenauigkeit giiltig ist.

In der Niahe des Umkehrpunktes der kritischen Schubspannung mit
der Temperatur, wo der EinfluB der Gegenschwankungen sehr stark
wird (9), ist es wohl moglich, daBl die Wanderungsgeschwindigkeit
w << wy/1000 wird, da sehr viele thermische Schwankungen zusammen-
‘wirken miissen, damit eine Versetzung wandert. Dann wird die Er-
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hohung do der Schubspannung iiber die kritische Bildungsschubspan-
nung o, wesentlich gréer, als wir oben angegeben haben. Vermutlich
ist es auf diesen Umstand zuriickzufithren, daB die kritische Schub-
spannung am Umkehrpunkt wesentlich héher liegt, als es nach 9 bei
sHgroBem® w infolge des Einflusses der Gegenschwankungen auf die
Bildung der Versetzungen allein der Fall wiire.

Eine ndhere Untersuchung der Wanderung von Vérsetzungen bei
tiefen Temperaturen (kein EinfluB der thermischen Schwankungen)
haben Frenkel und Kontorova (1939, 1) fiir zwei lineare Atomreihen
mit dem Atomabstand A durchgefiihrt. Sie nehmen eine (die untere)
Reihe als fest an. Diese Reihe iibt auf die Atome der oberen Reihe ein
periodisches Potential aus. AuBlerdem wirken benachbarte obere Atome
noch mit elastischen Kridften aufeinander, die proportional zu ihrer
gegenseitigen Verriickung sind. Die potentielle Energie des Systems ist:

R 27§
U= _Z.o;c U, (1 — cos %»—%) + -;— (Ozpyy — Oz), (90)
wo dx;, die Verschiebung des k-ten Atoms aus seiner Gleichgewichts-
lage kA ist. Die naheliegende Annahme, daf} alle Atome nacheinander
dieselben Verriickungen erfahren, besagt:

0wy (t) = Sy, (¢ + 9). (91)
Dabei ist i
w= g (92)

die Geschwindigkeit, mit der sich eine bestimmte Verriickung durch
die Atomreihe fortpflanzt, also die Wanderungsgeschwindigkeit der Ver-
setzungl. Nehmen wir ferner an, daB die Anderung von dz; wihrend
der Zeit ¥ klein ist gegeniiber dz, selbst:

9 20%) 5, (93)
so geht die Bewegungsgleichung des k-ten Atoms
@) U
it T 9(dxy) (94)

durch Reihenentwicklung bei Vernachlissigung von hoheren Gliedern
als zweiter Ordnung in ¢ iber in:

d2(dzy) Uy . 2néx
(m — ¢9?) dtzk =——27z7°sm 7 L (95)

Diese Gleichung stimmt formal mit der Bewegungsgleichung fiir ein
Atom unter der Einwirkung des Potentials der unteren Atomreihe allein

1 Wir werden gleich sehen, daB die Losung der Bewegungsgleichungen des
Systems eine wandernde Versetzung darstellt.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 7
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(keine elastischen Krifte der Atome der oberen Reihe aufeinander)
iiberein; an Stelle der wirklichen Masse m tritt die scheinbare Masse

m' =m — c?. (96)

Die Loésung von (95) lautet unter Beriicksichtigung von (91) und der
aus (93) folgenden Bedingung 8 (dx,)/0t = 0 fir dx, = 0:

Oz = }_ arctg {B el ‘/_~(t kﬂ)] (97)

Fir m’ > 0 gibt die Beziehung (97) offenbar einen periodischen Vorgang
an, fiir m’ << 0 dagegen stellt sie zur Zeit ¢ = 0 folgenden Zustand dar:
Das Atom k = —oo hat eine Verriickung der GréBe dx_, = A, das
Atom k= 400 die Verriickung 6z, =0, die Verriickungen der
iibrigen Atome liegen zwischen diesen Grenzwerten und nehmen mit
wachsendem £ ab. Dabei haben nur die Atome in der Umgebung von
k = 0 Werte von dx,;, die merklich von 4 oder 0 verschieden sind, und
zwar nimmt dieses Gebiet mit zunehmendem & ab. Dieser Zustand
stellt eine Versetzung mit & = 0 als Mittelpunkt dar!. IThre Atomzahl n
ist um so kleiner, je groBer ¢ ist. '

Fir ¢ << 0 befindet sich die Versetzung bei k << 0, fir ¢ > 0 bei
k> 0, sie wandert also im Laufe der Zeit von kleineren zu gréBeren
Werten von k mit der Geschwindigkeit w nach (92). Da w mit wachsen-
dem ) abnimmt, so ist es um so kleiner, je kleiner % ist, wie man auch
aus Abb. 32 erkennt, die zeigt, daB3 mit abnehmendem n die Potential-
schwellen zwischen den Atomen der Versetzung in zwei benachbarten
Lagen groBer werden.

Wegen m' << 0 ist w kleiner als die Schallgeschwindigkeit in der
Atomreihe, die sich aus dem Potentialansatz zu

w, =2V ¢/m (98)
ergibt. Eine genauere Aussage iiber die Grofle von w ist nicht méglich,
da & (und Bg) eine unbestimmte Konstante ist, die selbst erst bei be-
kanntem w berechnet werden kann. Fiir wynach (86)und 4 =3-10"8cm
ergibt sich ¢ = 10" 7sec fiir v = 1. Die Gesamtenergie H des Zu-

standes ergibt sich aus T
wzwsl/l—(y") , (99a)

WO
A (991)

die Mindestenergie ist, bei der ein solcher Zustand eben noch moglich
ist. H, berechnet sich fiir Metalle zu 30000 bis 40000 cal/Mol. Die

1 Frenkel und Kontorova sehen eine wandernde Versetzung als einen
ganz besonderen der durch (97) gegebenen Zustinde an, wahrend sie offenbar
den allgemeinsten Fall darstellt.
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Bildung einer Versetzung ist in obigen Beziehungen nicht enthalten,
vielmehr mufl der Anfangszustand fiir £ = —oo bei &t = — oo bereits
eine Versetzung sein. Da von einer Energiezerstreuung (Dissipation)
abgesehen ist, so muB} die gesamte Bildungsenergie als Gesamtenergie
der wandernden Versetzung wieder in Erscheinung treten. Damit steht
in Einklang, daf} die von uns berechnete Bildungsenergie A4; nach (28)
von derselben GréBenordnung, aber grofer ist, als die von Frenkel
und Kontorova berechnete Mindestenergie H,. Unter diesen Um-
stinden wird also die bei der Bildung einer Versetzung aufgewandte
Energie wahrend ihrer Wanderung der Reihe nach auf alle Atome
der Kette iibertragen, eine weitere Energiezufuhr ist nicht mehr er-
forderlich. Es erscheint zweckm#Big, die in der chemischen Kinetik
fiir Vorgéinge, welche nur eine einmalige ortliche Aktivierung zu ihrer
Auslésung bendtigen, iibliche Bezeichnung Kettenreaktion auch hier
anzuwenden, wie Dehlinger (1939, 4) vorgeschlagen hat [vgl. auch
Dehlinger und Kochendérfer (1940, 3); Dehlinger (1941, 2)]. In
einem wirklichen Kristall kann die Energieiibertragung in dieser Weise
nicht mehr stattfinden, wenn die Versetzuhg wieder an eine Mosaik-
grenze, d. h. an eine gestorte Gitterstelle gelangt. Die Kettenreaktion
wird dann unterbrochen und die Versetzung gebunden, bis sie durch
thermische Energiezufuhr aufgelést wird. Schon zum Wandern wird
wegen der Démpfung ein gewisser thermischer Energieaufwand er-
forderlich sein. Bei allotropen Umwandlungen dagegen kénnen sich
die Kettenreaktionen in einem storungsfreien Kristall, in dem keine
Restverzerrungen vorangegangener Umwandlungen vorhanden sind,
durch den ganzen Kristall fortpflanzen, so dal} sie unmittelbar nach-
gewiesen werden koénnen [vgl. Dehlinger (1937, 1; 1939, 4)].

12. Der EinfluB der Mosaikstruktur bei kleinen
Gleitgeschwindigkeiten (Bestehen einer wahren Kriechgrenze).

Bisher haben wir die Fragen behandelt, die sich durch Versuche bei
,groBen® Gleitgeschwindigkeiten experimentell nachpriifen lassen, und
haben gesehen, daBl die theoretischen Ansétze vollauf bestitigt werden.
Wir haben dabei vorausgesetzt, dafl die Versetzungen unabhingig von-
einander gebildet werden, erwdhnten aber bereits, dafl dies wegen ihres
Eigenspannungsfeldes streng nicht zutreffen kann, sondern eine nur
‘bei ,,groBen” Gleitgeschwindigkeiten zuléssige Naherung darstellt. Bei
,kleinen‘ Gleitgeschwindigkeiten ist das nicht mehr der Fall. Die
dadurch bedingten Besonderheiten bilden den Gegenstand der folgenden
Untersuchungen. '

Nach Taylor (1934, 1; 2) konnen die Eigenspannungen der Ver-
setzungen in einer gegeniiber dem Atomabstand A groBen Entfernung
von ihrem Mittelpunkt (der ein singuldrer Punkt ist) mit den Formeln

¥
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der klassischen Elastizititstheorie berechnet werden. Fir die allein
mafigebende Schubspannung?! ¢; in der Gleitebene und Gleitrichtung
ergibt sich fir eine positive (4) bzw. negative (—) Versetzung:
i =z

(£) — =
6@ :tnw2+y2'

(100)

« und y sind rechtwinklige Koordinaten in Richtung der Versetzung
und senkrecht zu ihr (zweidimensionales Gitter), G ist der Schub-
modul. Fiir x = 10"4cm und y = 0 (Gleitebene) wird

lo;| ~ 10746, (100a)

also von der GréBenordnung der dufleren Schubspannungen.

An idealen Stellen im In-
neren eines Kristalls kénnen
nur Paare von Versetzungen
ungleichen Vorzeichens ge-
bildet werden (vgl. Abb. 31).
Wie man aus Abb. 36 er-
kennt, kann man zwei Kri-
stalle mit je einer Versetzung
ungleichen Vorzeichens an
der Oberfliche ohne Gitter-

Abb. 386, Zwei Kristalle mit einer positiven (+) bzw.
negativen (—) Versetzung kOnnen zu einem XKristall verzerrungen zu einem Kri-

mit einem Versetzungspaar zusammengesetzt werden. .=
stall mit einem Versetzungs-

paar in der Mitte zusammensetzen. Das Spannungsfeld ist dabei dem
Betrag nach dasselbe wie das einer einzigen Versetzung, das Vorzeichen
dagegen ist in beiden Kristallhdlften gleich?:
(=)

o = A
Wie die Verhiltnisse an den im Inneren eines Kristalls befindlichen
Fehlstellen sind, 148t sich ohne Kenntnis ihrer Beschaffenheit nicht
sagen. Es ist sowohl méglich, dafl die Versetzungen in den einzelnen
Mosaikblécken unabhingig voneinander gebildet werden kénnen als
auch, wie an idealen Stellen, nur paarweise. Im ersten Fall miissen die
Atome lings der Mosaikgrenzen geniigend beweglich sein, daB sie bei
der atomaren Gleitstufenbildung (Abb. 30b) ausweichen kénnen, und
eine starke Wirkung auf den anstofenden Mosaikblock nicht stattfindet.

(101)

1 Der Index ¢ soll andeuten, da8 es sich um die Schubspannungskomponente
des ,,inneren* Spannungsfeldes handelt. Demgegeniiber bezeichnet ¢ ohne Index
stets die von auflen angelegte Schubspannung.

2 Die Beziehung (101) wird wohl nicht genau gelten, da (100) sich auf eine
in der Mitte eines groBen Kristalls befindliche Versetzung bezieht, in Abb. 36 aber
zwei Randversetzungen betrachtet werden. Uns kommt es aber nur auf die all-
gemeine Form von (101) an, die in beiden Fallen dieselbe ist.
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Im Mittel werden sich dann genau soviel Fehlstellen auf der einen wie
auf der andern Seite einer Mosaikgrenze befinden. Vermutlich liegt
die Wirklichkeit in der Mitte zwischen beiden Moglichkeiten: Eine
einzelne Versetzung wird zwar gebildet werden konnen, aber ihre Wir-
kung auf den Nachbarmosaikblock noch so stark sein, daf dort auch
bald eine Versetzung gebildet wird. Néherungsweise konnen wir in den
Entfernungen von einer Versetzung, mit denen wir es zu tun haben
(=10004 — 10000 2), sicher mit dem Eigenspannungsfeld rechnen, das
sich nach (101) bei wirklicher Paarbildung ergibt.

Die dufBlere Schubspannung nehmen wir weiterhin als positiv an
und beschrdnken uns zunichst auf die von ihr begiinstigten (—-)-
Paare. Auf den EinfluB der in Gegenrichtung von ¢ gebildeten (4 —)-
Paare kommen wir weiter unten zu sprechen. Die Indizes -4 — lassen
wir weg. Die Schubkomponente §(x) = 0;/G in der Gleitebene y = 0

ist dann 2

d(x) = (102)

wla]
An (102) interessiert uns zunéchst nur, daf die gegenseitige Ver-
schiebung s(x) der Atome benachbarter Gleitebenen mit 1/ abnimmt.
Der ganze Spannungszustand und damit auch diese Verschiebungen
entstehen allmahlich wabrend der Bildung der Versetzung. Wir nehmen
an, daBl s proportional zu der Verschiebung » der Atome an der Fehl-

stelle ist, und setzen!:
Ly v
s(v, ) =% % (103)
Dabei ist L, eine Einheitsentfernung, die wir nachher festlegen, v, die
Verschiebung bis zur labilen Lage (Abb.29), s, die von z und » un-
abhangige, allein durch die Gitterkrifte bestimmte Verschiebung in der
Entfernung = L, fir v = v,.

Wihrend die Verschiebung s in den idealen Gebieten in atomistischen
Dimensionen nahezu homogen ist, wird sie in der Umgebung der iibrigen
Fehlstellen der Gleitebene infolge der Kerbwirkung inhomogen und ver-
starkt, so daBl die dort auftretenden Energien mit der Bildungsenergie
vergleichbar werden. Dabei wird an diesen Stellen die Neubildung
von Versetzungen begiinstigt. Die schon gebildete Versetzung selbst
erfabhrt eine Riickwirkung in der Weise, daf} sie nicht mehr ihre tiefste
Energielage einnimmt, sondern auf einer hoheren Energielage bleibt,
die dadurch bestimmt ist, daBl die Energie des ganzen Kristalls ein
Minimum haben muf. E

Die Verhidltnisse sind dhnlich wie bei einer Anzahl Rollen, die auf
einem in regelmifigem Abstand mit Wellen (Fehlstellen) versehenen

1 Wir rechnen von nun an  nach beiden Seiten einer Versetzung positiv und
lassen die Absolutzeichen weg.
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Blech in den Wellenmulden liegen und durch Federn miteinander ver-
bunden sind. Bewegen wir die erste Rolle iiber ihre Welle hinweg
(Bildung einer Versetzung), so werden die andern Rollen je nach der
Federstiarke (Schubmodul) mehr oder weniger weit mit verschoben,
auBlerdem um so weniger, je weiter die Wellen voneinander entfernt
sind (Fehlstellenabstand).

Durch diese Wechselwirkung wird an der Fehlstelle mit Versetzung
die thermische Riickbildung, an den tbrigen die thermische Bildung
begiinstigt. Da aber die Zahl der Fehlstellen sehr grof ist, so wird im
allgemeinen zuerst eine neue Versetzung gebildet, ehe die erste zuriick-
gebildet wird. Im Laufe der Zeit nimmt dann mit der Zahl der ge-
bildeten Versetzungen die Riickbildungsgeschwindigkeit zu (sie kénnen
erst wegwandern, wenn sie ihre tiefste Energielage eingenommen haben),
die Bildungsgeschwindigkeit ab (Neubildung kann nur an den Fehl-
stellen stattfinden, an denen sich noch keine Versetzung befindet).
Dabei konnen schlieB8lich beide Geschwindigkeiten gleich groff werden.
Dann dndert sich der makroskopische Zustand mit der Zeit nicht mehr,

“d.h. bei der gegebenen Schubspannung nimmt die plastische Ver-
formung auch nach beliebig langer Zeit nicht unbegrenzt zu, es besteht
eine Kriechgrenze.

Es ist aber auch méglich, daB die Bildung neuer Versetzungen
dauernd iiberwiegt, so daB sie schlieBlich zum Wandern kommen. Dann
fliet der Kristall ununterbrochen weiter (die entstehende Verfestigung
wird durch die Erholung laufend beseitigt), und es besteht iiberhaupt
keine Kriechgrenze oder sie ist bereits tiberschritten.

Unsere Aufgabe gliedert sich in die beiden Fragen nach dem mechani-
schen und dem thermodynamischen Gleichgewicht. Ersteres ist un-
abhingig von letzterem und stellt sich auch in thermodynamischen
Nichtgleichgewichtszustinden sehr rasch ein. Die Gleichgewichts-
bedingungen ergeben sich bekanntlich durch Differentation der freien
Energie F, die ein Minimum annehmen muB}, nach den unabhéngigen
Variabeln. Bei der Berechnung von F beschranken wir uns zunichst
auf die Wechselwirkung innerhalb einer Gleitebene, wobei die wesent-
lichen Gesichtspunkte bereits in Erscheinung treten. Auf die Wirkung
verschiedener Gleitebenen aufeinander kommen wir am SchluB8 zu
sprechen.

Die Kristallinge sei b, der Fehlstellenabstand L, also die Zahl der
Fehlstellen in der Gleitebene

ng= - ’ (104)
Wir untersuchen zuniichst das mechanische Gleichgewicht und

denken uns zu diesem Zweck den Kristall auf den absoluten Nullpunkt
abgekiihlt. In einem Kristall ohne Versetzung bewirkt eine dufere
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Schubspannung starke Atomverschiebungen in der Umgebung der Fehl-
stellen, die mit der Entfernung von diesen abnehmen (Abb. 37). Die
iiberall gleich grofe maximale Verschiebung bezeichnen wir mit o*.

1 J

RN S

s .

X =

Abb. 87. Durch eine duBere Schubspannung bewirkte Atomverschiebungen » in einem Xristall
mit Fehlstellen. @« Ortskoordinate.

Wir bilden nun an einer Fehlstelle eine Versetzung, indem wir die Atome
ihrer Umgebung iiber die labile Lage hinweg um den (maximalen)
Betrag v** verschieben (Abb. 38). Die Gesamtverschiebung o* + v**
ist >wv,; wir setzen:

oFRE — g ¥R g (105)

)
~ \&

* W *
e e,
d i Y

YV —
a . b

Abb. 38. Atomverschiebung » und potentielle Energie 4 vor und nach der Bildung einer Ver-
setzung. a) An der Bildungsstelle der Versetzung. b) An einer Fehlstelle ohne Versetzung.

An den ibrigen Fehlstellen werden dabei die Atome um den Betrag
v¥* = qs(v**, x) verschoben (Abb. 38); ¢ ist der Kerbwirkungsfaktor,
s(v**, x) ergibt sich aus (103). Mit

vy = 45, (106)

wird : I w
U = D0 0 gk (107)

z v

Also betrigt die Gesamtverschiebung v* + v** an diesen Fehlstellen:

o —ox ot Do g, (108)

Die Beitrage E, der gebildeten Versetzung und Z, der iibrigen Fehl-
stellen zur freien Energie sind dann nach (30) und (31b):

,»  (109)

, 4 4
B, = A, — A’ (v**¥) = ~2i[ - I(I + cos(y; + ¥¥))

Ey= D> A0%) = Z’% [1 — cos (yl + %yz)} (110)
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. 1}* v¥* 9 v** v
mib M= 5 V=T ;;1‘17:' 7’2*—:7‘71:;,:1))’2- (111)
O=pn=n) (e=m—7) e =m—p)

Die Summe ist iiber die x-Werte v L (v ganz) der Fehlstellen zu erstrecken.

Wenn sich ein thermodynamisches Gleichgewicht ausbildet, so ver-

teilen sich dabei die gebildeten Versetzungen statistisch unregelméBig

iiber die Fehlstellen. Wir konnen vereinfachend annehmen, dal} sie

sich in gleichem Abstand anordnen. -Betréigt ihre Anzahl #, so kommen

auf ng/n Fehlstellen [n, nach (104)] eine gebildete Versetzung, und
o 1 —«

2z="0—1= (112)

02

Fehlstellen ohne Versetzung. « = njn, ist die ,,Konzentration® der
Versetzungen. Nach Abb. 39, die eine solche Verteilung veranschaulicht,
sind die Zustinde in jedem Bereich x = -4-zL dieselben. E2, das

[ x\“sm,\ I ;}% 1? S

|
| N AN S STAN
H [P * }
xr—>

Abb. 39. Atomverschiebung » an den Fehlstellen mit (¥,) und ohne Versetzung.
z Ortskoordinate. Gewdhlte Zahlwerte: o = 1, z = 3.
sich auf eine gebildete Versetzung bezieht, ist also gleich der doppelten
Summe (110), genommen von L bis zL. Mit hinreichender Naherung
kénnen wir die Summe durch ein Integral mit den Grenzen L/2 und
(z + %)L ersetzen, und erhalten:

@+HL @+HL
E,= A, z—%”l csﬁd —I—Sl y‘jsmﬁdm} (113)
' 2 2
mit B =Loys - (114)

Die Teilintegrale kann man mit Hilfe der Substitution « = f/x und
durch partielle Integration leicht auswerten. Es wird: '

(z+3H L

A cos%dw
L2 (115a)
= (z T %) CO8 (2 +ﬁ%)L - % cos %:E + 5(8‘ ((Tf}TL) — 8 (%ﬂ))
Tt g0
L/2 (115D)
- (z + %) sin (éiﬁ%)L —goin Y — f(oﬂ (ﬁ) —G (gl}é))
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Die Funktionen Integral-Sinus S;(y) und Integral-Kosinus C,(y) sind
definiert durch:

Yy . s
i) = [Fhat Gty = — [ ar. (1162)
0 Yy
Ihre Ableitungen sind:
a8;(y) _ siny dCi(y) _ cosy
e ; S = T 116b
dy y dy Yy ( )

Thre Werte sind z. B. bei Jahnke-Emde (1933, 1) S. 78 angegeben.
Naherungsweise ist fiur y < z: S;(y) ~ 2siny/2. C;(y) wird fiir kleine y
wie In1,78 y negativ unendlich, hat bei y = 0,615 eine Nullstelle, durch-
schreitet bei y = 0,5« ein Maximum der GréBe 0,472 und wird fiir
y = 3,4 wieder Null.

Setzen wir (115a) und (115b) in (113) ein, so wird unter Beriick-
sichtigung von (112) und (114):

4 0 L,
Py = oy = {1 a—eos(pr+-207, ) o cosyt 23 ) — ! a1
LO .
— 2xy, 7 [(8;) cosy, + (C) smyl]} J

mit den Abkiirzungen:
L L L\ L
(89 = Si(207 ) — Si(20 )5 (€0 = Cif20p ) — (20 ). (19)

F, ist der K, entsprechende Anteil zur ,,Dichte* der freien Energie,
d.i. der freien Energie nE, bezogen auf eine Fehlstelle. . Entsprechend
wird F; = « E,.

Die Verschiebungen v an den Fehlstellen haben Verschiebungen
der oberen gegen die untere Kristallhalfte zur Folge. Sie sind die
kleinsten, »* und v** entsprechenden s-Werte nach (103), die nach
Abb. 39 bei x = L/2 und x = (2 + %)L liegen. Nach (103), (106) und
(111) wird:

Ly v,

s* = s(v*, LJ2) = 2f77qy1 (119)
und unter Beriicksichtigung von (112):
1 Ly v
_ * - _ Lo Yo«
e _s<v* 2+ 2)L) — 2070 2 yr. (120)

Dabei leistet die iuBere Kraft K — ob — onyL (zweidimensionales
Gitter!) die Arbeit @ = K (s* + s**), und die Dichte der freien Energie
nimmt um den Betrag

® .
Fy=— = —20Ly % (5 + o)) (121)

)
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zu. F,,F, und Fy sind die mechanischen, von der Temperatur un-
abhéngigen Beitrage zu F, zu denen noch ein statistisches Glied

Fy=o0kTInx + (11— x)kTIn(1 — x) (122)

hinzukommt [vgl. Dehlinger (1939, 4)], das nur von « und T ab-

héngt. Die Grofen y,;, y, und « koénnen offenbar unabhéngig von-

einander variiert werden, so daf} die Gleichgewichtsbedingungen lauten:
oF oF oF

Dabei ergeben die beiden ersten Gleichungen zu jedem vorgegebenen «
die zugehorigen Gleichgewichtswerte von y; und p,, bestimmen also
das mechanische Gleichgewicht. Mit diesen Werten von y, und y, er-
hilt man aus 0F[0x =0 den Gleichgewichtswert von « (thermo-
dynamisches Gleichgewicht). Wenn die Gleichungen (123) fir vor-
gegebene Werte von ¢ 3= 0 und 7 eine Lésung « besitzen, fiir welche ¥
ein Minimum (kein Maximum) annimmt, so besteht eine Kriechgrenze,
im andern Falle nicht.

Den bisher betrachteten Verschiebungen iiberlagert sich unabhéngig
eine homogene elastische Verschiebung s,,, der beiden Gleitebenen,
deren Beitrag Fp,, nur von &, abhangt. O0F[0sp,, = 0 ergibt als
Beziehung zwischen ¢ und s, das Hookesche Gesetz. Fir unsere
Betrachtungen spielt die elastische Dehnung, da sie sich unabhingig
den iibrigen Verschiebungen iiberlagert, keine Rolle. Bei inhomogenen
Verformungen ist das jedoch nicht mehr der Fall, und s;p,, mufl
als vierte, aber von den iibrigen drei abhéingige, Variable mit beriick-
sichtigt werden.

Wir berechnen nun die Gleichgewichtsbedingungen. Es wird:

_7q  OF _ g4,
2001 Lovy 0y, 409, L7,

L
—osin (yl + 29, f“) + (124)

4; . . L
{ochl sin (y; + p¥) +Sm(71 + 20‘72f0> -

+ 27, LS siny, — (€ cospl} — - = 0.

Oo1
Fir o = 0 (keine Versetzungen) erhalten wir daraus:

7.4, siny; = —
469, Lo vy n Oo1

Da die maximale Schubspannung bei y; = /2 gleich o, ist, so wird:

ngd,
4091 Ly

=1 (125)

und
siny, = % fir x=0. (126)
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Die leicht verstdndliche Beziehung (126) bringt zum Ausdruck,
dafl im Gleichgewicht die Ableitung der potentiellen Energie (30) an
den Fehlstellen nach der Verschiebung » proportional zu der duBeren
Schubspannung ist; sie ist ein verallgemeinertes Hookesches Gesetz.
Durch (125) fallen alle absoluten Gréflen aus den Gleichungen heraus,
als Parameter bleiben nur noch die Verhaltnisse Lo/L und v,/v; iibrig.
Man koénnte zunichst vermuten, dafl sich aus (125) v, berechnen liefle,
wenn man die aus Messungen an dreidimensionalen Kristallen erhaltenen
Zahlwerte der iibrigen Konstanten einsetzt. Das ist jedoch nicht der
Fall. Fiir dreidimensionale Gitter wird zwar eine dhnliche Beziehung
bestehen, die aber gegeniiber (125) noch mit einer Linge im Nenner
multipliziert sein muB, damit auf beiden Seiten Dimensionsgleichheit
besteht. Diese Beziehung ist noch nicht abgeleitet und solange der
Zahlwert der hinzukommenden Linge nicht bekannt ist, kann v, nicht
in der erwihnten Weise berechnet werden. In allen ibrigen bisherigen
und folgenden Beziehungen treten die in zwei- und dreidimensionalen
Gittern verschieden dimensionierten GréBen nur in dimensionslosen
Verbindungen mit bestimmten festen Werten von ihnen auf (z. B. a/oy,),
sie gelten daher fiir beide Gitterdimensionen in gleicher Weise.

In der bisherigen Schreibweise treten Lg/L und vy/v; einzeln auf.
In Wirklichkeit hangen F und seine Ableitungen nur von dem Produkt

__ nlL
11, = onLe (127)
%
ab, denn p, kommt nur in den Verbindungen %‘}’2 =5 und % Vs :;72
(1] (1]

vor, und an Stelle der explizite nicht mehr auftretenden Varialeln y,
kénnen wir y3 nehmen. Dies hat seinen Grund darin, daB v;* nach
(107) mit x wie 1/x abnimmt. Dann sind, unter sonst gleichen Be-
dingungen, die Energiezustinde in zwei Kristallen mit den Fehlstellen-
abstanden L, und L, dieselben, wenn gleichzeitig ihre Wechselwirkungs-
gréBen vy, und v,, sich zueinander wie L, zu L, verhalten. Unter
diesen Umstédnden bleibt aber I, unverindert.

Da v,[v, fiir eine bestimmte Kristallart fiir alle L einen festen Wert
besitzt, so entspricht jedem L ein bestimmtes II,. Durch Vergleich
unserer Ergebnisse fiir verschiedene II, mit den experimentellen Er-
gebnissen fiir verschiedene Mosaikgroflen kénnen wir feststellen, welche
Werte von I, und Ly/L einander entsprechen, und damit nach (127)
den Wert von vy/v; berechnen. Wir nehmen das Ergebnis

% % _006 fir L,=10-%cm (128)
1 Y1
vorweg. Die erste Gleichung folgt aus (106). Mit »; = A/2 nach (35)
und s, = 10"*1 nach (100a) ergibt sich aus (128) ¢ = 300. Dieser
Wert stimmt mit dem aus ¢ = oy/o,; berechneten Werten innerhalb
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der Genauigkeit, mit der sie angegeben werden kénnen, iiberein.
Ly=10"*cm ist dabei von der GréBenordnung der kleinsten bisher
beobachteten MosaikgroBe. Bei Kristallen kann L nicht beliebig klein
werden, da sonst ihr Kennzeichen, die regelméfige Atomanordnung in
hinreichend grofen Bereichen, schlieflich verlorengehen wiirde.

Fir « = 1 erhalten wir aus (124) die (126) entsprechende Beziehung

‘;}1 sin(y, +p) = = fir o« =1. (129)

Oo1

Fiir ¢ = 0 ergibt (104), wie es sein muf, die Gleichgewichtslage y; + 3
= 2x. Es entspricht unseren Kosinusansidtzen (30) und (31), daB die
potentielle Energie an einer Fehlstelle symmetrisch zu p; + y5 = 27
bis zu dem Maximalwert 47 verlduft. Nun beginnt aber bei y;, + y5 = n
das Wandern einer Versetzung. Hierbei muBl aber die Schwellen-
energie B, iiberwunden werden [vgl. (74)], so daB fir y, +y3 =2=xn
die Beziehungen (30) und (31), welche die Energieverhaltnisse wahrend
der Bildung bestimmen, nicht mehr gelten. Wenn aber schon soviel
Versetzungen gebildet wurden, so wandern sie unter dem Einflufl der
Schubspannung und der thermischen Schwankungen im Laufe der Zeit
auch wirklich von den Bildungsstellen weg und entziehen sich so der
Riickbildung. Da fiir die spater gebildeten Versetzungen erst recht
y, -+ y3 > 27 ist, so schreitet die Bildung und Wanderung fort, und
der Kristall fliet dauernd weiter. Eine Kriechgrenze kann also, wenn
iiberhaupt, nur bei so kleinen &-Werten bestehen, fiir die y, + y5 < 27
ist, also unsere Ansitze giiltig sind.

Unter Beriicksichtigung von (116b) und (125) erhalten wir die
weiteren Gleichgewichtsbedingungen:

- o
270’3%01;0 ;7* = (&) }11 sin(y, + 3) —
z (130)
2 .
_ .I(;‘_) [(8;) cosy; + (Cf) sinyy] — () &l =0,
0 01
ng OF 2kT . «
Sonilov 0o — 4, Mi—5 /e (131a)
4
fa=1—"" (14 cos(y; + ¥3) + cos(y, + 293/I1) —
2y ‘ . (131b)
— Hz [(8;) cosyy 4 (C;) siny,] — y;"o_—o] .

(130) ist fir o« = O identisch erfiillt, wie es sein muB, das y§ fir x =0
noch nicht definiert ist. Wir kénnen fiir &« &= 0 die in (130) schon
eingeklammerten & weglassen. Fiir « = 1 erhélt man aus (130), wie
aus (124), die Beziehung (129). -

Die Auflésung der Gleichgewichtsbedingungen (124), (130) und
(131a) kann nicht in geschlossener Form, sondern nur graphisch er-
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folgen. Der Losungsweg wird in 30 beschrieben. Im folgenden geben
wir die Ergebnisse an.

Zur Bestimmung des mechanischen Gleichgewichts ist es am zweck-
méBigsten, anstatt fiir o/oy,, fir die an allen Fehlstellen gleich grofie
Verschiebung y; einen bestimmten Wert vorzugeben, und fir jedes «
die zugehérigen Werte der Gesamtverschiebung 9; -+ ¢4 an den Fehl-
stellen mit Versetzung und von ¢/oy; zu berechnen. Fir kleine «
(= Y100) ist die Rechnung verhaltnisméBig einfach, fiir grofere « da-
gegen wird sie sehr umstédndlich, aber fir unsere Fragestellung un-
wesentlich, da y, + 5 = 2x wird. Lediglich um eine Gesamtiibersicht

¢ I
’ 057 . g5 ~mr | 95w m
R N ™ T g N | g 2
) v . X .
R 7=/ L el N L
9\8_ 2 @ / ! \‘ l \\ a4
07 017 DY YD
-y afzt_/; N ‘\\ 92
-6 9, 0 AR 0 P
a5 = ’
500 2 ol i——- /0 s
o <’ﬁz__< rhsr & 7z 174 < — 7 14
N —
10 7 — 7 == 7
4o ” 7 R R 200 150 700,50
v w® wt w? 1 w? w¥ 4% w 1 00 G g 7
o~ & —> o —
IIy =10 I, =20 ITy = 200

Abb. 40. Verlauf der Gleichgewichtswerte von y, + y¥ (untere Kurven), o/s,, (obere ausgezogene
Kurven) und f, (obere strichpunktierte Kurven) mit der Konzentration « der gebildeten Ver-

setzungen fiir konstante Werte von y; (den Kurven angeschrieben). Die gestrichelten Teile der
Kurven sind, bis auf die Endpunkte bei « =1, nicht berechnet.

zu erhalten, wurde der Fall IT, = 20, 9, = 0,17 ganz durchgerechnet.
In den beiden andern untersuchten Féllen I7, = 10 und I, = 200
beschrinken wir uns auf kleine «-Wertel. Die Ergebnisse sind in
Abb. 40 dargestellt. Die fiir die einzelnen Kurven konstanten y,-Werte
sind angeschrieben.

Alle Kurven zeigen dieselben kennzeichnenden Merkmale: Zu
jedem o gibt es zwei Werte von y; + 95, die nahezu symmetrisch
zu 1,57 liegen. Den unteren Kurvenisten entsprechen Maxima, den
oberen dagegen Minima der freien Energie, also die gesuchten stabilen
Lagen. Sehr nahe bei p; + y5 = 1,57 fiir alle y, ist das Gleichgewicht
indifferent (zweite Ableitungen Null). Unterhalb des entsprechenden
o* = a*(yy, Ily) von o gibt es keine reellen Losungen der Gleichungen
(124) und (130), und damit auch kein mechanisches Gleichgewicht

1 Die Werte fiir « = 1 lassen sich leicht berechnen, daher kénnen die Kurven
qualitativ bis & = 1 fortgesetzt werden (in Abb. 40 gestrichelt).
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mehr. Wenn wir also in einem grofen Kristall mit mehr als 1/x* Fehl-
stellen in einer Gleitebene versuchen, eine einzige Versetzung zu bilden,
so gelingt uns das nicht; die Atome kehren nach Wegnahme der Krifte
in ihre Ausgangslage zuriick.

Dieses Verhalten erkliart sich folgendermaflen: Im mechanischen
Gleichgewicht ist die Wirkung an den Fehlstellen mit Versetzung, die
durch die Neigung der Energiekurve in Abb. 29 bestimmt ist, gleich
der Gegenwirkung an den Fehlstellen ohne Versetzung. Da die Ver-
schiebung v * nach (107) wie 1/x abnimmt, so ist diese Gegenwirkung
der GréBenordnung nach gegeben durch >'1/x iiber alle Fehlstellen
ohne Versetzung, die auf eine Fehlstelle mit Versetzung kommen. Diese
Summe wachst aber mit der Zahl dieser Fehlstellen, also mit kleiner
werdendem «, iiber alle Grenzen, und wird unterhalb von «* groBer
als die groBite mogliche Wirkung einer Fehlstelle mit Versetzung, so
daB kein Gleichgewicht mehr eintreten kann.

Nach Frenkel und Kontorova [1939, 1; vgl. (97)] und Peierls
(1940, 1) nimmt v} * stiirker als 1/x ab, so daB die Gegenwirkung auch
bei beliebig kleinem « kleiner als die maximale Wirkung bleibt und
ein Gleichgewichtszustand sich ausbilden kann. Trotzdem kénnen wir
unsere Ansitze, die verhdltnismaBig einfach sind, beibehalten, denn bei
den iiblichen Kristallabmessungen ist bereits bei der ersten gebildeten
Versetzung « > «*, so daf} stets ein mechanisches Gleichgewicht eintritt.

Die Gleichgewichtswerte von o/o,, liegen firr kleine & sehr nahe
bei den Gleichgewichtswerten fiir &« = 0 nach (126). Erst oberhalb
& = 15 weichen sie merklich davon ab. Aus diesem Grunde weichen
die (y; 4+ ¥¥)-Kurven fiir konstante ¢/oy, nicht merklich von den fur
konstante y; gezeichneten Kurven ab, so daB wir jetzt o/o,, als gegeben
ansehen koénnen. Zu beachten ist jedoch, dafl die Kurve fiir y, = 0,57
zwar fiir Werte von ¢/o,, gilt, die sehr nahe bei 1 liegen, nicht aber fiir
0/og; = 1, denn hierfiir gibt es nur die labile Gleichgewichtslage
v, =057, « =0.

Die so erhaltenen Gleichgewichtswerte von y, und ¥ miissen wir
nun in die Gleichgewichtsbedingung (131a) einsetzen und untersuchen,
fiir welche Werte von « sie erfillt ist. Dazu losen wir am besten den
ersten Summanden in (131a) nach « auf. Es ergibt sich:

e~ 4, )
Oc:r_l_ e’jf(a'c‘); &(o) =2ka‘x' (132)
Zur graphischen Losung dieser Gleichung zeichnen wir den Verlauf
ihrer rechten und linken Seite mit «, also die Funktionen

ot

_1+e“5

Y =05 Ys (133)
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einzeln, und bestimmen ihre Schnittpunkte, bei denen (132) erfiillt
ist. g, ist eine Gerade. y, hat fir £ = 0 den Wert % und geht fiir posi-
tive & rasch gegen Null, fiir negative & rasch gegen Eins, hat also folgende
Form: . Die Kurve verliuft nahezu symmetrisch zu & = 0. Zu
gleichen (nicht zu kleinen) Absolutwerten |&| gehoren also gleiche Werte
von #,(& > 0) bzw. 1 — y,(§ << 0).

Fiir f, erhalten wir den in den Abb. 40 dargesteliten Verlauf. Es
nimmt nahezu linear von positiven nach negativen Werten ab. Den
«-Wert der Nullstelle bezeichnen wir mit «,:

fx(og) = 0. (134a)
An dieser Stelle ist nach (132) auch & = 0, also
Ya (ko) = % fir alle T'. (134b)

Tabelle 4 enthilt einige weitere Zahlwerte von |&| und y, (wenn f,
und & > 0) bzw. 1 — g, (wenn f, und & < 0), fiir die in Frage kommen-
den Werte von |f,| und T'.

Tabelle 4.
7=
100 300 500 1000° K
[fa|=

5 625 208,5 125 62,5 1]
10*2‘71 10*90 10—54 10* 27 yz

5 375 125 75 37,5 | &
10—63 10—54 10~32 10—6.3 y2

1 125 41,7 25 12,5 [£]
1054 10-18 10-1t | 10-54 Ys

0.2 25 8,3 5 2,5 [€]
’ 10-1 | 10-36 1022 102y,

Man sieht daraus, daB sich g, in allen Fillen von dem Wert % bei «,
sehr rasch den Werten Null (o« > o) bzw. Eins (& < «,) nihert, ohne
sie fiir T == 0 ganz zu erreichen. Die Annéherung erfolgt um so rascher,
je tiefer T ist. Quantitativ konnen, wegen der Kleinheit der x- und
Yo- bzw. (1 — ¥,)-Werte, die Kurven nur bei Verwendung logarithmischer
MaBstibe gezeichnet werden, wobei aber ein verzerrtes Gesamtbild
entsteht. Um die wesentlichen Eigenschaften zu erkennen, geniigt ein
qualitatives Bild, wenn es nur die gegenseitigen Verhéltnisse zwischen
den Kurven %, und y, richtig wiedergibt. Abb.4la veranschaulicht
die Verhiltnisse fir /7, = 10 und 20 (L ~ Ly/2 und ~L,), Abb.41lb
fir IT, = 200 (L~10L,). Im ersten Fall bleibt y, bei dem kleinsten
reellen Wert o* von « bis 7' = 1000° K noch unterhalb %, und geht
erst bei héheren, praktisch im allgemeinen nicht mehr in Frage kommen-
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den Temperaturen (Schmelzpunkte) dariiber. Im zweiten Fall nimmt y,
bereits bei etwa 200° K groBere Werte als y; an, so dafl bei kleinen &
zwei Schnittpunkte der Kurven entstehen. Das kommt daher, daf «*
bei IT, = 200 viel klei-
%| ner ist als bei II, =10
/' /' und 20, wahrend f, un-
51 4 gefihr dieselben Werte
Vod -4 N S AS— | besitzt. Fir T =0
ergeben sich die aus-
gezogenen rechteckigen
7 A Kurven, fir T = oo die
1 1 gestrichelten Geraden.
Ist y, <'y;, so ist
0Fl0x >0 wund die
Abb. 41. Qualitativer Verlauf der Funktionen y; und v, in (133) freie Energie nimmt mit

mit « fiir zwei Temperaturen 7, und T, (741 << T.). a) Kein
Schnittpunkt der Xurven zwischen a* (kleinster r?aeller Wert « zu. Da nach dem

von &) und & (fy(%) = 0). b) Bei geniigend hohen Tempe- zwelten Ha,uptsa,tz jedes
raturen Schnittpunkte S; zwischen a* und a,. sich selbst iiberlassene
System (in unserem Falle Kristall + duflere Krifte) dem tiefsten mog-
lichen Wert der freien Energie zustrebt, so nimmt in diesem Falle o mit
der Zeit ab. Ist dagegen y, > ¥, so ist 0F/0x < 0, F nimmt mit « ab,
und « selbst mit der Zeit zu. Die Pfeile in den Abb. 41a und 41b deuten
das an. Mit andern Worten besagt dies, daf} die freie Energie in einem
Schnittpunkt ein Minimum hat, d.h. das Gleichgewicht stabil ist,
wenn ¥, mit zunehmendem « ¥, von oben her schneidet (bei 8, und Sy),
dagegen ein Maximum (unbestéindiges Gleichgewicht), wenn g, von
unten her schneidet (bei 8,).
Wird nun in einer Gleitebene mit n, = b/L Fehlstellen eine Ver-
setzung gebildet, so nimmt o« bereits den Wert

0

o —» o —v

oo = nio =2 (135)
an. Ist a, kleiner als der Gleichgewichtswert o, bei 8, (bei gegebenem o,
T und IT,), so erfolgt also mijt gréBerer Wahrscheinlichkeit eine Riick-
bildung dieser Versetzung als die Bildung ‘einer neuen. Im Laufe der
Zeit tritt einer dieser Vorginge immer wieder einmal ein, eine Zu-
nahme von o erfolgt aber nicht. Wir haben also eine Kriechgrenze.
Ist «, auch kleiner als der Gleichgewichtswert bei S; in Abb. 41b, so
werden zwar weitere Versetzungen gebildet und « nimmt zu, aber
héchstens bis zu seinem Wert bei S;, wo sich ein stabiles Gleichgewicht
ausbildet. In beiden Fillen hat neben der rein elastischen Verformung
eine kleine nichtelastische Verformung stattgefunden, da ja bereits
Versetzungen gebildet wurden. Man kann diesen Anteil aber nicht
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als plastisch bezeichnen, da er nach Wegnahme der Schubspannung
allmahlich wieder zuriickgeht (elastische Nachwirkung)?l.

Ist dagegen o, > &, = (S,), so nimmt « im Laufe der Zeit dauernd
zu, und der Kristall flieBt ununterbrochen weiter. Dieser Fall trifft
bei allen Temperaturen sicher zu, wenn o, > &, ist [vgl. (134a, b)];
die betreffende Schubspannung ist dann groBer als die Kriechgrenze
am absoluten Nullpunkt. Fir o << &, << &, flieBt der Kristall bei
der betrachteten Temperatur auch. Da aber o, nach Abb. 41 mit ab-
nehmender Temperatur zunimmt, so wird bei einer bestimmten Tem-
peratur 7, (fir die gegebenen Werte von ¢ und I1)) & = «,. Bei
tieferen Temperaturen flieBt dann der Kristall nicht mehr. Wir haben
somit folgende Verhiltnisse:

T=T,: Fliefen.

Bei : 136
T<T,: Kl'iechgrenze,} el gegebgnen ¢ und I, (136)

Bei geniigend hohen Temperaturen tritt also schlieBlich bei beliebiger
von Null verschiedener &uflerer Schubspannung FlieBen ein, unter
Umnstdnden mit sehr kleiner Geschwindigkeit. Ist 7, als Funktion
von ¢ und I1, bekannt, so kénnen wir in jedem Fall angeben, wie der
Kristall sich verhdlt, und unsere Aufgabe ist gelost.

T, berechnen wir aus (13la,b). Mit & = &, (= o) und dem
Wert (28) fiir 4,/k wird unter Vernachldssigung von «, gegen 1:

Ay fa (oe)

__ 4] _ fac(DCs)
T = ttmtjos — 2422 Logljm " (137)

Wir untersuchen nunmehr, wie sich die Verhiltnisse mit I/, dndern,
wenn L einen festen Wert besitzt. Wir wahlen L = L, und legen L,
zu 10~% cm fest. Dann wird nach (135) fiir eine Gleitebenenléinge b =1cm
«, = 107%, und (137) ergibt:

T, = 1356 1, (10~). (138)

Nun gehért fiir ein bestimmtes « (= «,) zu jedem f, ein bestimmter
Gleichgewichtswert von ¢/o,, der aus den Abb. 40a bis ¢ zu entnehmen
ist. Wir erhalten damit aus (138) den Verlauf von o,/04, (0, = o(x,)
= 0(0y)) mit T, der in den Abb. 42a und 42b dargestellt ist. Ziehen
wir darin eine Gerade ¢/oy; = const, so besteht fiir Temperaturwerte
links vom Schnittpunkt eine Kriechgrenze, fiir Werte rechts davon
flieBt der Kristall. Halten wir die Temperatur fest, so fliefit in Abb. 42a
({1, = 20 und 200) der Kristall nur fiir o/c,,-Werte oberhalb des Schnitt-
punkts. Diese Kurven geben also den Temperaturverlauf der
»wahren“ Kriechgrenze? an. Sie liegt um so tiefer, je kleiner 17, ist,
und nimmt fir festes I/, mit zunehmender Temperatur ab.

1 Vgl. hierzu 251. 2 Vgl. FuBnote 2 auf S.40.
Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 8
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Fur IT, = 10 ergeben sich Besonderheiten. Dort hat bei konstanter
Temperatur (oberhalb 1300° K) ein Kristall bei groen Schubspannungen
eine Kriechgrenze, wihrend er bei kleinen Schubspannungen flieBt.
Dieses eigentiimliche Verhalten erklirt sich folgendermaBen : Bei groBen
Schubspannungen befinden wir uns im Gebiet steiler Neigung der

Abb. 42. Verlauf der wahren Kriechgrenze oz mit der Temperatur Tx. a) Fiir I, = 20 und 200

(gestrichelt) und L = L,, 1,2 L, und 12,5 L, (ausgezogen). Eine Kriechgrenze besteht links bzw.

unterhalb der Kurven. b) Fiir II, = 10 (gestrichelt) und L = 0,6 L, (ausgezogen). Eine Kriech-
grenze besteht links bzw. oberhalb der Kurven.

Energiekurve in Abb. 29. Damit wird bei der starken Wechselwirkung
tir I, = 10 die Gegenwirkung auf eine gebildete Versetzung so groB,
daB sie auf einer hohen Energielage, nahe der labilen Lage, bleibt und
zuriickgebildet wird, ehe eine Neubildung an anderer Stelle erfolgt.
Bei kleinen Schubspannungen, im Gebiet geringer Neigung der Energie-
kurve, ist die Gegenwirkung verhaltnisméiBig schwach, eine Versetzung
erreicht eine bestindige tiefe Energie-
lage. Diese Verhiltnisse bestehen natiir-
lich auch bei kleineren JI7,-Werten.
Wegen der geringeren Wechselwirkung
ist aber die Lage einer gebildeten Ver-
setzung viel stabiler, und die durch eine
groBe Schubspannung bewirkte starke
Begiinstigung der Bildung iiberwiegt die
. durch die Wechselwirkung bewirkte Be-

Abb. 43. Verlauf der wahren Kriech- . . . . .
el k. o st et Gogung der Rickbildung. Da die
nimmt die Gleitgeschwindigkeit, groge  Besonderheiten bei 17, o = 10 erst bei so
Werte an. : hohen Temperaturen, die im allgemeinen

nicht mehr in Frage kommen, eintreten, so spielen sie fiir unsere Be-
trachtungen keine Rolle. Im normalen Temperaturgebiet ist die wahre
Kriechgrenze o), = 0, (vgl. hierzu die Bemerkungen weiter unten).
Bis jetzt ist der zu dem angenommenen Wert L = L, = 10"4cm
gehorige Wert von I/, noch unbekannt. Wir kénnen ihn unter Be-
nutzung der Ergebnisse von Dehlinger und Gisen (4¢) folgender-
malen bestimmen: Wir entnehmen aus den Kurven in Abb. 42a
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und 42b die Werte von ¢;/0,, fiir Zimmertemperatur (7' = 291° K)
und tragen sie gegen die zugehdrigen I7,-Werte auf (Abb. 43). Dann
flieBt der Kristall erst, wenn ¢/, oberhalb der Kurve liegt. Ein Maf3
fiirr die Gleitgeschwindigkeit ist die Geschwindigkeit d x/d¢, mit der «
zunimmt. Letztere ist in erster Naherung proportional zu der Wahr-
scheinlichkeit (36) der Bildung einer Versetzung und zu 6.F/d « [vgl.
Dehlinger (1939, 4)]:

do oF

t

U~ o= conste'AT/’“'—”E;. (139)

Fiir sehr kleine Schubspannungen und hohe Temperaturen, bei denen
Gegenschwankungen merklich werden, ist (139) durch die —¢-Glieder
zu erganzen. Fir unsere Zwecke ist das nicht erforderlich.

Der e-Faktor in (139) ist nach 8 unterhalb des Knickwerts o, der
kritischen Schubspannung ,,klein“ und nimmt erst oberhalb desselben
,»groBe’ Werte an. 0F/d « ist lings und unterhalb der Kurve in Abb. 43
Null, oberhalb positiv und nimmt mit ¢/, zu. GroBle Werte kann also %
nur dann annehmen, wenn gleichzeitig 0> 6, und 6> ¢, ist. Das ist
der Fall in dem in Abb. 43 schraffierten Gebiet, mit Ausnahme einer
kleinen Umgebung der Kurve, in der 0F/0 « klein ist. Dabei wurde
nach (55) o¢y/o,,; = 0,4 gesetzt (Zimmertemperatur).

Den I1,-Wert des Schnittpunkts der Geraden ¢ = ¢, mit der Kurve
bezeichnen wir mit I1,,. Fir IT,> II,, beginnt das Gleiten bereits
nach Uberschreiten der ¢;-Kurve, zuniichst mit kleiner Gleitgeschwin-
digkeit, bis ¢ = 0, erreicht ist. Firr IT, < II,, dagegen ist auch bei
g > 0, die Gleitgeschwindigkeit zunachst Null, obwohl der e-Faktor
oberhalb o, rasch sehr grole Werte annimmt. Wenn aber ¢ = g, er-
reicht ist, so setzt, eben wegen des groflen Wertes des e-Faktors, das
Gleiten mit grofler Geschwindigkeit praktisch unstetig ein. Das ist
aber nach Dehlinger und Gisen gerade das Verhalten rekristallisierter
Kristalle. Da deren MosaikgroBe L, auch gleich dem von uns benutzten
Wert von L = Ly = 10~ 4cm ist?, so kommen wir in Ubereinstimmung
mit den experimentellen Befunden, wenn wir L = L, den Wert I,
= II,, = 16 (Abb. 43) zuordnen, denn dann ist der Knickwert der
duferen Schubspannung gerade = ¢, und vorher findet kein Gleiten
statt. Selbst wenn mit feinen MeBapparaten experimentell eine geringe
Gleitung unterhalb der kritischen Schubspannung noch festgestellt
werden konnte, so wirde sich der L = L, zugeordnete Wert von IJ,
nicht merklich dndern, da die ¢;-Kurve in Abb. 43 in der Umgebung
von IT, = 16 sehr rasch abfillt. Mit I7, = 16 erhalten wir fiir vo/v,

1 Genau bekannt ist der Wert von L, noch nicht, nach ¥b liegt er zwischen 1073
und 104 cm. Wir werden aber weiter unten sehen, da wir fiir L, = 0,1 Ly=10"% cm
nahezu dieselben Ergebnisse erhalten wie fiir obigen Wert L, = Ly = 1074 cm.

8%
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den in (128) angegebenen Wert 0,06. Damit wird nach (127)

L|Ly=0,0611,. (140)
Also entsprechen unseren Werten [l, = 10; 20 und 200 die Werte
L =0,6Ly; 1,2L, und 12,5 L,.

Nunmehr kénnen wir nach (135) und (137) fir diese Werte von L
den Temperaturverlauf der wahren Kriechgrenze o) berechnen. Die
Kurven weichen nur wenig von den fiir «, = 1074 berechneten Kurven
ab. Sie sind in den Abb. 42 ausgezogen eingezeichnet, in Abb. 42a
auch noch die Kurve fir L = L,, die durch Interpolation gewonnen
wurde. Damit konnen wir unter Benutzung von (139) fiir jedes L an-
geben, wie sich ein Kristall bei gegebener Schubspannung und Tem-
peratur verhélt, und unsere Aufgabe ist gelost.

Nach Abb. 43 bestehen folgende Verhéltnisse: Bei Zimmertemperatur
fallt die wahre Kriechgrenze oberhalb L, mit L rasch ab, fir L > 10 L,
ist sie Null, ein Kristall beginnt bereits bei den kleinsten Schubspan-
nungen zu flieBen. Die Gleitgeschwindigkeit, welche zunéchst klein ist,
nimmt oberhalb ¢, groBe Werte an. Dieses Verhalten zeigen nach
Dehlinger und Gisen (4¢) gegossene Kristalle mit geringer Mosaik-
struktur. Zahlwerte iiber ihre MosaikgréBe liegen noch nicht vor, sie
diirfte jedoch 10- bis 100mal so groB sein wie bei rekristallisierten
Kristallen (7h). Wir befinden uns damit in Ubereinstimmung mit den
bisherigen Beobachtungen iiber die Abhéngigkeit des Gleitbeginns von
der Mosaikstruktur und sind daher zu der Folgerung berechtigt, daB3
der Fehlstellenabstand gleich der MosaikgroBe ist, oder mit
andern Worten, da 3 die plastisch wirksamen Fehlstellen an den
Mosaikgrenzen sitzen.

Nach Abb. 42a fallt die wahre Kriechgrenze ¢y, fir L = L, oberhalb
der Zimmertemperatur ungefihr in derselben Weise ab wie der Knick-
wert o, der kritischen Schubspannung. Es ist daher fiir rekristallisierte
Kristalle dasselbe Verhalten zu erwarten wie bei Zimmertemperatur.
In der Tat zeigen die Messungen von Kornfeld an rekristallisierten
Aluminiumkristallen (Abb. 19a), daBl bis zu 7'~ 700° K das Gleiten
erst oberhalb einer definierten Schubspannung! einsetzt, wihrend bei
hoheren Temperaturen die Gleitgeschwindigkeit schon bei sehr kleinen
Schubspannungen mefbare Werte annimmt.

Mit abnehmender Temperatur steigt ¢, rascher an (auf ¢,,) als o,
so daB auch unterhalb g, Gleiten eintreten kann, wegen des e-Faktors
in (139) jedoch nur mit so kleiner Gleitgeschwindigkeit, da} sie auch
bei groBer MeBgenauigkeit wohl nicht mehr festgestellt werden kann.
Unter den iiblichen Bedingungen erhdlt man hier jedenfalls eine de-
finierte praktische kritische Schubspannung.

1 Thre GréBe kann, wie wir bemerkten, aus den Angaben von Kornfeld nicht
genau entnommen werden.
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Fir groBe L liegt o), bei allen Temperaturen unterhalb ¢,, so da8
schon bei sehr kleinen Schubspannungen Gleiten zu erwarten ist. Bei
tiefen Temperaturen ist dieses aus den obengenannten Griinden auch
hier im allgemeinen nicht mehr meBbar.

Unterhalb L = L, nimmt ¢, rasch auf den Maximalwert ¢,, zu.
Demnach wiirde die plastische Verformung solcher Kristalle bei allen
Temperaturen erst bei dieser Schubspannung einsetzen. Experimentell
wurde ein solcher Fall noch nicht beobachtet. Da aber bis heute die
Mosaikgrole nur gréfenordnungsméifBig angebbar ist, so kann nicht
gesagt werden, ob sie bei Kristallen, die gleiches plastisches Verhalten
zeigen, merklich schwankt. Solange das nicht festgestellt ist, kann
auch nicht entschieden werden, ob unsere Ergebnisse fiir L <C L, richtig
sind oder nicht, und die von uns gemachten Annahmen in Einzelheiten
abgedndert werden miissen. Zu beachten ist dabei, dal die GroBe der

Mosaikblécke in einem Kristall wahrscheinlich um einen Mittelwert L
mehr oder weniger schwankt. Diese Schwankungen fallen um so mehr

ins Gewicht, je kleiner L istl, so daB ein Kristall mit L< L, bei dem
noch Werte von L > L, vorkommen, ein anderes Verhalten zeigen wird
als ein Kristall mit konstantem L < L,. Unabhéngig von den méglichen
Anderungen fiir L < L, bleiben unsere Ergebnisse fir L= L,, wo
sie auch von der Erfahrung bestitigt werden, bestehen.

Auf folgenden wichtigen Punkt ist noch hinzuweisen: Man kénnte
zunéchst vermuten, daf fir Kristalle, deren Mosaikgrée in Wirklichkeit
kleiner ist als der von uns angenommene Wert Ly, = 10~4 cm, die von
uns erhaltenen Verhéltnisse fiir I <C L, bestehen sollten. Das ist jedoch
nicht der Fall, denn unsere Ergebnisse fiir die verschiedenen Werte
von L beziehen sich ja auf die Feststellungen fiir L = L,, wobei wir
. letztere, um zu Zahlwerten zu gelangen, den an rekristallisierten
Kristallen mit L = L, erhaltenen Versuchsergebnissen angeglichen
haben. Dabei kénnen wir den Wert von L, nur mit der Genauigkeit
einsetzen, mit der er bekannt ist, also bis auf eine GréBenordnung. Man
iberzeugt sich leicht, daf sich fir L, = 1075 em, also L,/L,= 0,1
nahezu derselbe Verlauf von o, mit L/L, ergibt, wie oben fiir L, = L,,.
Solange wir also L, in der richtigen GréBenordnung der an rekristalli-
sierten Kristallen gemessenen Mosaikgro8e wihlen, bleiben unsere Kr-
gebnisse in Ubereinstimmung mit den experimentellen Beobachtungen.

Nach (135) nimmt «, mit kleiner werdender Lange b der Gleitebene
zu. Dabei wird die wahre Kriechgrenze bei fester Temperatur herab-
gesetzt. Bei gegebener Temperatur kann also ein groBer Kristall eine
Kriechgrenze besitzen, wihrend ein kleiner bereits gleitet. Das ist leicht

1 Sind alle vorkommenden Werte von L > L,, so spielen die Schwankungen
offenbar keine Rolle mehr.
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verstindlich, da die Gegenwirkung auf eine Versetzung mit der Zahl
der Fehlstellen ohne Versetzung abnimmt?,

Oberhalb der wahren Kriechgrenze (o> ;) wird y, + 73 > 2n
und die gebildeten Versetzungen beginnen zu wandern. Dabei verschiebt
sich ihr Eigenspannungsfeld mit ihnen, so da8 sie eine um so groBere
Wirkung auf die Fehlstellen ohne Versetzung ausiiben, je weiter sie sich
von ihrer Bildungsstelle entfernen. In gleichem MaBle wichst aber auch
die Riickwirkung dieser Stellen auf die Versetzungen selbst, so daB die
Wahrscheinlichkeit des Riickwanderns zunimmt und schliellich das
Wandern zum Stillstand kommt. Durch das Wegwandern entziehen
sich Versetzungen der Riickbildung, so dafl die Zahl der gebildeten
Versetzungen noch rascher zunimmt als nach unseren Rechnungen, in
denen ja das Wegwandern nicht beriicksichtigt ist. Wenn schlieflich
alle Versetzungen in einer Gleitebene gebildet sind (x = 1), so erfolgt
das Wandern ungehemmt.

Infolge des Wegwanderns der Versetzungen? von ihrer Bildungs-
stelle bleibt « stets bedeutend kleiner als 1, so daB sich 6 #/d «, wenn
es oberhalb der wahren Kriechgrenze (¢ > o;) bereits merklich von
Null verschieden ist, nicht mehr gréfenordnungsméBig dndert [da das
sowohl fiir das logarithmische Glied als auch fiir f, in (131a, b) gilt].
Damit spielt es in (139) oberhalb des Knickwerts o, der kritischen
Schubspannung gegeniiber dem e-Faktor keine wesentliche Rolle mehr
und kann als konstant angenommen werden. D. h. im Gebiet ,,grofer
Gleitgeschwindigkeiten verschwindet, wie es die experimentellen Er-
gebnisse fordern, der EinfluB der Mosaikgrofe auf den Beginn der
Gleitung und es gelten unsere fritheren Beziehungen.

Ist dagegen ¢ < 0y, soist 9, -+ ¥4 << 27, also bereits an der Bildungs-
stelle das Wandern gegeniiber dem Riickwandern benachteiligt. Wandert
wirklich einmal eine Versetzung unter dem Einfluf einer thermischen
Schwankung um einen Atomabstand weiter, so wird sie in Bélde wieder
zuriickgeworfen.

Die in Gegenrichtung von o gebildeten Versetzungen wirken an allen
Fehlstellen entgegen den bisherigen positiven Verschiebungen; durch
die Riickwirkung der Fehlstellen wird ihre Riickbildung, iiber den
EinfluB von ¢ hinaus, weiter begiinstigt. Da sie nach 9 schon bei ver-
schwindender Wechselwirkung keine wesentliche Rolle spielen gegeniiber
den Versetzungen in Richtung von o bzw. erst bei so kleinen Schub-
spannungen, bei denen ihre Anzahl an sich sehr gering ist, so ist das
erst recht bei starker Wechselwirkung der Fall, und sie bewirken nur

1 Uber die weitere Bedeutung der KristallgroBe fiir das plastische Verhalten
vgl. 14.

2 Aus demselben Grunde tritt der stabile Gleichgewichtszustand in der Nahe
von x =1 (bei S, in Abb. 41) nicht ein.
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eine unwesentliche Erhohung der oben berechneten wahren Kriech-
grenze.

Wir haben bisher nur die Wechselwirkung innerhalb der Gleitebenen
selbst beriicksichtigt und miissen noch auf die Wechselwirkung ver-
schiedener Gleitebenen aufeinander eingehen. Der Gang der Rechnung
bleibt grundsétzlich derselbe. Sie wird jedoch erheblich umsténdlicher:
Im thermodynamischen Gleichgewicht werden sich die Versetzungen,
wie bisher, ungefahr gleichméBig innerhalb der einzelnen Gleitebenen
verteilen, aber ihre z-Koordinaten werden von Gleitebene zu Gleitebene
verschieden-sein. Wir konnen ihre Lage durch die kleinsten Verschie-
bungen x,(y), durch die sie mit den Versetzungen einer bestimmten
Gleitebene y = 0 zur Deckung gebracht werden konnen, kennzeichnen.
Die z, treten neben den bisherigen Variabeln in der Formel fiir die freie
Energie auf. Selbst wenn die Gleichgewichtsbedingungen 0.F/dxy, = 0
einfache Beziehungen zwischen ihnen ergeben wirden, so diirften die
an Stelle der Integrale (115a, b) tretenden Doppelintegrale iiber « und y
nur unter erheblichem Aufwand auswertbar sein. Es erscheint zunéchst
nicht lohnenswert, diese Rechnung durchzufithren, da keine wesentlich
anderen Ergebnisse zu erwarten sind wie bisher bei Beriicksichtigung
der Wechselwirkung innerhalb der Gleitebenen allein, wie man qualitativ
unmittelbar einsieht [vgl. Kochendoérfer (1938, 3)]. Denn die gegen-
seitigen Beziehungen zwischen den Energiewerten an den Fehlstellen,
auf die es allein ankommt, bleiben bestehen, nur die Werte selbst werden
Anderungen erfahren. Die gute Ubereinstimmung zwischen Experiment
und Theorie bei unserer Annahme zeigt auch, daB die wesentlichen
Punkte der Wechselwirkung dabei bereits erfaBt sind. Uber alle mog-
lichen experimentellen Feststellungen hinaus hat die Rechnung ergeben,
daB Einkristalle eine wahre Kriechgrenze besitzen konnen, wenn ihre
Mosaikgrofle hinreichend klein ist. Bemerkenswert ist, daf sie in &hn-
licher Weise von der Temperatur abhingt wie die kritische Schub-
spannung. Demgegeniiber gibt, wie wir in 25f sehen werden, die in
2b erwdhnte Spannungsverfestigung bei inhomogen verformten Ein-
kristallen und vielkristallinen technischen Werkstoffen einen Beitrag
zur wahren Kriechgrenze, der wesentlich temperaturunabhingig ist.

13. Atomistische Theorie der Verfestigung.

a) Stabile Anordnungen von gebundenen Versetzungen. Wir haben
in 10b auf Grund der Temperatur- und Geschwindigkeitsabhingigkeit
der Verfestigung 7 gezeigt, daBl 7 durch die Zahl N der gebundenen Ver-
setzungen in der Volumeinheit bestimmt ist. Der Zusammenhang
zwischen 7 und N ist nicht einfach, in erster Naherung kann jedoch
tir die kubischen Metalle und Salze sowie Naphthalin 7> = $, N, fir
die hexagonalen Metalle v = f,N gesetzt werden [vgl. (72a bis ¢)].
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Nach 10a kommt die Verfestigung aller Wahrscheinlichkeit nach
dadurch zustande, daf die Energieschwellen, die bei der Bildung der
Versetzungen iiberwunden werden miissen, infolge der Eigenspannungen
der Versetzungen erhoht werden. Diese Erhéhung wirkt wie eine der
jeweiligen Richtung der &dulleren Schubspannung entgegengesetzte
Schubspannung der Gréfe 7. Da der stationdre Wert der Wanderungs-
geschwindigkeit im wesentlichen konstant bleibt (dynamische Schub-
spannungsinderung unabhingig von der Abgleitung!), so wirkt die
Verfestigung in derselben Weise auf die Wanderung, wie auf die Bildung
der Versetzungen [z hat in (62) und (74) denselben Wert; vgl. 11].

Esist die Aufgabe einer Theorie der Verfestigung, diese experimentell
nahegelegten Vorstellungen zu begriinden und gleichzeitig die Pro-
portionalitdtsfaktoren §;, und f,, iiber welche auf Grund der experimen-
tellen Ergebnisse nichts ausgesagt werden kann, zu berechnen. Die
Versuche zur Losung dieser Aufgabe befinden sich noch in den Anfingen.
Wir beschrinken uns darauf, die wesentlichen Gesichtspunkte darzu-
legen, um das bisher gewonnene Bild abzurunden.

Taylor (1934, 1; 2) hat erstmals die verfestigende Wirkung der
Eigenspannungen von Versetzungen auf die Wanderung von Ver-
setzungen untersucht!. Er betrachtet eine regelmiBige Anordnung? von
positiven und negativen Versetzungen mit den Abstéinden d und e.
Eine solche Anordnung kann zustande kommen, wenn die Versetzungen
ungleichen Vorzeichens an den Mosaikgrenzen unabhingig voneinander
gebildet werden. Einen dementsprechenden Anfangszustand® bei posi-
tiver Schubspannung zeigt Teilbild a, von Abb. 44. Sind die Versetzun-
gen gewandert und an den Mosaikgrenzen gebunden worden, so ergibt
sich der in Teilbild a, gezeichnete Zustand, der grundsétzlich mit dem
von Taylor angenommenen Zustand fiir e = L iibereinstimmt, da der
Abstand zweier an einer Mosaikgrenze gebundenen Versetzungen klein
ist gegeniiber L. Die verfestigende Wirkung auf die Wanderung neu
gebildeter Versetzungen in Gleitebenen zwischen den bereits wirksam
gewesenen kommt dadurch zustande, dafi gleichnamige Versetzungen
einander abstoBen, ungleichnamige einander anziehen, wie sich unmittel-
bar aus (100) ergibt. Demnach wirkt bei der Anordnung der gebundenen
Versetzungen nach Abb. 44a, auf die neugebildeten Versetzungen eine
resultierende Schubspannung, die zunédchst der dulleren Schubspannung

1 Auf den EinfluB} auf die Bildung der Versetzungen kommen wir weiter unten
zu sprechen.

2 Sie geht aus der Anordnung in Abb.44a, hervor, wenn man die benach-
barten senkrechten Reihen von positiven und negativen Versetzungen je etwas
seitlich verschiebt, so daB sie eine gemischte Reihe bilden. Der Abstand e ist in
Abb. 44 mit L bezeichnet.

3 Der Einfachheit halber ist dabei die in Wirklichkeit statistische Verteilung
der Versetzungen léngs der Mosaikgrenzen als regelmiflig angenommen,
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entgegengerichtet ist und mit der Entfernung x von der Bildungsstelle
zuerst zunimmt, dann bis ¢ = L/2, wo ein labiler Zustand erreicht ist,
auf Null abnimmt, und schlieflich von da an bis # = L in derselben
Weise im Sinne der dufleren Schubspannung gerichtet ist wie vorher
dagegen. Den kurzperiodischen Energieschwellen zwischen zwei be-
nachbarten Lagen einer Versetzung mit der Periode 4 iiberlagert sich
also in jedem Mosaikblock eine verfestigende langperiodische Energie-
schwelle mit der Periode L. Eine solche Anordnung bleibt offenbar
nach Wegnahme der duBeren Schubspannung stabil und erfiillt auch die
Bedingung von 10a, in beiden Beanspruchungsrichtungen gleich stark
verfestigend auf die Wanderung der Versetzungen zu wirkenl. B
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Abb. 44. RegelmiiBige stabile Anordnungen von Versetzungen bei Bildung einer Versetzung

bzw. eines Versetzungspaares an jeder Bildungsstelle an den Mosaikgrenzen mit dem Abstand L. a.

und @, unabhiingige Bildung von ungleichnamigen Versetzungen. b, und b, paarweise Bildung von

ungleichnamigen Versetzungen. a, und b, Zustand unmittelbar nach der Bildung. e, und b, An-

ordnung der gebundenen Versetzungen. Die Lage der eingeklammerten Versetzungen ist nach
Wegnahme der duBeren Schubspannung nicht stabil.

Nach 12 ist es auch méglich, daB die Versetzungen ungleichen Vor-
zeichens an den Mosaikgrenzen paarweise gebildet werden. Doch ent-
stehen auch hierbei, wie aus den Teilbildern b, und b, von Abb. 44 zu
ersehen ist, Anordnungen, die zwar von den bisher betrachteten etwas
verschieden sind, aber hinsichtlich ihrer verfestigenden Wirkung auf
die Wanderung neugebildeter Versetzungen dasselbe Verhalten zeigen.

1 Das gilt auch fiir die weiteren betrachteten Anordnungen und fiir die Neu-
bildung von Versetzungen (vgl. 17). Das Eigenspannungsfeld der gebundenen
Versetzungen wirkt also bei einer Umkehr der Beanspruchungsrichtung nicht, wie
Masing (1939, 1) behauptet hat, um denselben Betrag erniedrigend auf die
kritische Schubspannung o, des unverformten Kristalls, wie vorher erhohend.
Uber die weiteren Folgerungen aus dieser Behauptung vgl. 10a.
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Nicht bericksichtigt haben wir bisher, daf in einer Gleitebene, in
der bereits Versetzungen gebunden sind, neue Versetzungen gebildet
werden. Wegen der Gleitlinienbildung ist das in Wirklichkeit sicher der
Fall, ja die Zahl der gebildeten Versetzungen in den bevorzugt gleitenden
Ebenen (mit giinstigster Kerbwirkung), bei denen sichtbare Gleitlinien
auftreten, muf} betrdchtlich gréBer sein als Eins!. In Abb.44a, und
44b, ist durch die eingeklammerten Versetzungen der Fall veranschau-
licht, daB in einer Gleitebene an jeder Mosaikgrenze zwei Versetzungen
gebunden wurden, in den iibrigen Gleitebenen dagegen nur eine. Diese
Anordnung ist nach Wegnahme der duBeren (positiven) Schubspannung
nicht stabil; auf die zuletzt gebildeten positiven Versetzungen in der
bevorzugten Gleitebene wirkt dann offenbar eine negative resultierende
Schubspannung, so dal der Kristall spontan zuriickgleitet. Nun ent-
steht aber eine Gleitlinie nicht in der Weise, dafl nur eine einzige Gleit-
ebene gegeniiber ihrer Nachbarebene um einen gréBeren Betrag ver-
schoben wird, sie umfaBt vielmehr einen
Bereich, in dem viele Gleitebenen bevor-
+ + +  zugt geglitten sind2. Wir werden also an
Stelle obiger Anordnung eine Anordnung
erhalten, wie sie Abb. 45 fiir eine Gleitlinie,
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die vier Gleitebenen umfaft, in denen sich
eine groBere Anzahl Versetzungen befindet,
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Abb. 45. RegelmiBige stabile Anord-  zeigt3. Eine solche Anordnung ist, soweit
nung von Versetzungen bei Bildung
von mehreren Versetzungen an be- man ohne Rechnung erkennen kann, nach
vorzugten Bildungsstellen. Wegnahme der #uBeren Schubspannung
stabil oder befindet sich wenigstens so nahe an ihrem stabilen Zustand,
daB ein meBbares Riickgleiten des Kristalls nicht mehr eintritt4. In
jedem Mosaikblock besteht dabei ein Zustand, wie ihn Taylor be-
trachtet hat. Damit ein solcher Zustand mdoglich ist, miissen offenbar
geniigend viele Versetzungen in jeder Gleitebene gebildet worden sein,
denn wenn es nur wenige sind, so wandern sie, wie man aus Abb. 45
leicht erkennt, nach Wegnahme der duBeren Schubspannung spontan
wieder zuriick. Um also nicht mit der Erfahrung in Widerspruch zu
kommen, miissen wir annehmen, daB in den bevorzugten Gleitebenen

hinreichend viele Versetzungen sehr rasch gebildet werden, d. h. inner-

1 Wiirden alle Gleitebenen ganz gleichmaBig betétigt werden, so wire nach
der Abgleitung 1 an jeder Fehlstelle eine Versetzung gebildet worden.

2 Vgl. die Beobachtungen von Greenland (2a). .

3 Abb. 45 bezieht sich auf die unabhingige Bildung ungleichnamiger Ver-
setzungen. Bei paarweiser Bildung sind die Verhéltnisse &hnlich.

¢ Die Annahme, daB die gebundenen Versetzungen iiberhaupt nur An-
ordnungen bilden konnen, die im unbelasteten Kristall instabil, also zur Er-
klirung der Verfestigung ungeeignet sind [J. M. Burgers (1940, 1)], trifft also
nicht zu.



IB13 Atomistische Theorie der Verfestigung. 123

halb der Zeiten, in denen die Abgleitung um einen schon meBbaren
Betrag zunimmt1.

b) Berechnung der Verfestigung. Taylor hat fir die von ihm
betrachtete Anordnung die Verfestigung berechnet. Mit dem Ansatz
(100) ergibt sich?2:

7l =y (e)d) = GheNyp(ejd). (141)

N ist die Zahl der Versetzungen in der (zweidimensionalen) Volum-
einheit:
1
N=-. (142)
Der Faktor y hidngt von dem Verhiltnis e/d ab. Fir e/d = 1 bzw. 0,8
berechnet Taylor ¢ = 0,174 bzw. 0,1.

Der Verlauf von 7 mit N ist dadurch bestimmt, wie sich die Ver-
setzungen im Laufe der Verformung anordnen, also welche Werte e/d
durchlduft. Taylor nimmt an, daB die Anordnung wéhrend der Ver-
formung quadratisch ist (¢ = d). Dann ergibt sich aus (141) und (142):

72 = 0,03 G222 NV (143)

.(143) gibt nach (72a,b) den Zusammenhang zwischen v und N fiir
kubische Kristalle und Naphthalin richtig wieder. Durch Vergleich
beider Beziehungen erhalten wir:

B, = 0,03 G272, (144)

Somit scheint eine befriedigende Erklarung fiir die Form dieser Ver-
festigungskurven gewonnen zu sein. Dabei besteht jedoch folgende
Schwierigkeit: Nach (70), (72a, b) und (144) ist

72 0,03G%2

7 B1
ST =0=_0)=37=""5—. (145)

Daraus sollte bei bekanntem 72/a (7" = 0) L berechnet werden kdnnen.
Nun ergeben aber die Versuche fiir verschiedene Werte von L iiber-
einstimmende Verfestigungskurven (vgl. Abb. 21), wiahrend sie nach
(145) merklich voneinander verschieden sein sollten. Diese Unstimmig-
keit ist verstindlich, da die Anordnung der gebundenen Versetzungen
nicht unabhingig sein kann von dem Wanderungsweg, nach dem die
ersten Versetzungen gebunden werden, ein Umstand, der in (142) mi$
e = d nicht beriicksichtigt ist. Um ihm Rechnung zu tragen und auch

1 Fir kleinere Zeiten wire auch das mogliche Riickgleiten nicht mehr meBbar.

2 (141) gibt den Maximalwert der Schubspannung der verfestigenden Energie-
schwelle an. Streng genommen ist fiir | 7| ein geeigneter Mittelwert iiber die halbe
Periode der Schwelle zu nehmen, der aber groBenordnungsméBig mit dem Maximal-
wert iibereinstimmt.
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andere Formen der Verfestigungskurven mit einbeziehen zu konnen,
setzen wir an Stelle von (142) allgemein an:

T ={(L-N), (146)
Parabelférmige Kurven ergeben sich dann mitl:
= h(L-N)=Y4LNL, (1472)
und lineare Kurven mit:
= f(L-N)=¢LN. (147b)

¢; und c; sind dimensionslose Konstanten. Setzen wir (147a) bzw.
(147b) in (141) ein und nehmen fiir p einen Mittelwert v, so erhalten

war: 2 G222L N L~
.2_ = ¢ 70— o 5 =0y, (1483‘)
% =, GAL % ;G =Y. (148D)

Durch Vergleich mit (72a, b) bzw. (72¢) ergibt sich daraus:
292
/31 = C1 G-ZAO—“L . ﬂz == cgalL- (14:9)

Die Konstanten f; und f, ergeben sich also, im Unterschied zu (144),
proportional zu L. Damit wird aber nach (70) und (71) 72/a(0) bzw.
7/a(0) unabhingig von L, wie es die Erfahrung fordert.
Mit f, aus (149) erhalten wir fiir parabelformige Verfestigungs-
kurven: 2 2
Co=0— cl% : (150)
Daraus kénnen wir fiir die kubisch-flichenzentrierten Metalle, deren Ver-
festigungskurven néherungsweise Parabeln sind, die Konstante ¢; be-
rechnen, wenn wir fiir 72/a (0) den aus experimentellen Messungen erhalte-
nen Wert einsetzen. Fir Aluminium ergibt sich mit ¢ = 2500 kg/mm?,
A=4-10"% cm, L,=10"% cm (Festsetzung in 12) und 72%/a(0)
= 106 (kg/mm?)? [Mittelwert aus (72a) und (72b)] ¢; = 0,04. Bei den
ibrigen kubisch-flichenzentrierten Metallen ist der Temperaturverlauf
der Verfestigungskurven noch nicht gemessen, so daBl 72/a (0) noch nicht
genau angegeben werden kann. Da aber die Konstanten in der Tem-
peraturfunktion (70) fiir alle Metalle nahezu dieselben Werte besitzen,
so kann man die Werte von 7%/a(0) mit den MefBwerten 72/a(291) bei
Zimmertemperatur (Abb.11) und dem berechneten Verhaltniswert
72/a(0)/7%/a (291) ~ 10 (vgl. Abb. 14) berechnen. Fir Kupfer, Silber,

1 Lo haben wir eingefiihrt, damit ¢ eine dimensionslose Konstante wird (¥ hat
im zweidimensionalen Gitter die Dimension [em ~2]).
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Gold und Nickel erhalt man auf diese Weise ¢; = 0,089 (Cu); 0,092 (Ag);
0,056 (Au) und 0,067 (Ni). Diese Werte stimmen nahezu iiberein. Das
ist eine Bestatigung fir die grundsétzliche Richtigkeit unserer Ansitze,
denn ¢; héngt nur von der gegenseitigen Anordnung der Versetzungen
ab und diese muf} bei Kristallen gleicher Struktur nahezu dieselbe sein.
Hervorzuheben ist insbesondere, dafl die Schwankungen von ¢; wesent-
lich kleiner sind als die Unterschiede im Quadrat des Schubmoduls
und auBerdem nicht parallel mit letzteren gehen [fiir Silber bzw. Nickel
z. B. ist G2 =17,3 - 108 bzw. 61 - 10 (kg/mm?2)2].

Bemerkenswert ist ferner, dafl die erhaltenen Werte von ¢, etwa so
grof} sind, wie der von Taylor berechnete Wert 0,03 in (145). Das hat,
worauf bereits Kochendorfer (1938, 3) hingewiesen hat, folgenden
Grund: Die Rechnung von Taylor ist sicher fiir die MosaikgréBe L
richtig, fir welche sich die angenommene quadratische Anordnung
der Versetzungen in Wirklichkeit ausbildet. Durch Vergleich von (145)
und (150) erhalten wir: L/Ly = 0,03/c,, also mit obigen Zahlwerten
fir ¢;: L~0,75L,=0,75-10"%cm bis ~ 0,33 L, =0,33-10"4 cm.
Diese Werte sind von der GréBenordnung der Mosaikgr6Be in rekristalli-
sierten Kristallen. Fir sie ist tatséchlich eine quadratische Anordnung
der gebundenen Versetzungen zu erwarten, denn dann missen sich in
jeder wirksamen Gleitebene innerhalb eines Mosaikblocks rund zehn Ver-
setzungen im gegenseitigen Abstand 100 A ansammeln, wenn wir fiir
den Abstand der wirksamen Gleitebenen den aus der Verbreiterung
der Rontgenlinien ermittelten Wert von etwa 5-:1078 cm benutzen.
Diese Anzahl erscheint aber sehr wahrscheinlich.

Die oben zugrunde gelegten Anordnungen sind gegeniiber den in
Wirklichkeit bestehenden Anordnungen sicher zu einfach, insbesondere
beriicksichtigen sie nicht die Ausbildung von Gleitlamellen. Sie sind
aber als leicht zu ibersehende Beispiele geeignet, die Punkte auf-
zuzeigen, welche fir das Zustandekommen verschiedener Formen
der Verfestigungskurven und deren Unabhéngigkeit von L wesent-
lich sind. :

Die bisherigen Untersuchungen bezogen sich auf den Einfluf der
Eigenspannungen auf die Wanderung der Versetzungen. Man erkennt
aber, dafl bei den betrachteten Anordnungen das resultierende Eigen-
spannungsfeld der gebundenen Versetzungen auch die Neubildung von
Versetzungen erschwert, d.h. die Bildungsschwellen erhéht!. Be-
rechnungen von 7 in dieser Weise liegen noch nicht vor, sie diirfen in
ahnlicher Weise durchfithrbar sein wie fiir die Wanderung der Ver-
setzungen. '

1 Man beachte, daB bei positiver duBerer Schubspannung auf der linken Seite
einer Mosaikgrenze negative, auf der rechten Seite positive Versetzungen gebildet
werden.
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AbschlieBend sei noch darauf hingewiesen, daf3 das Eigenspannungs-
feld der gebundenen Versetzungen auch in andern (latenten) Gleit-
systemen verfestigend wirken kann, da seine betreffenden Schub-
spannungskomponenten im allgemeinen nicht Null sind. Diese Frage
bedarf aber noch der ndheren Untersuchung. Experimentell ist auch
nicht festgestellt, ob die Verfestigung in allen Gleitsystemen eines
Kristalls (anndhernd) dieselbe GroBe besitzt wie im wirksamen®. Solche
Versuche kénnen etwa in der Weise ausgefithrt werden, daBl man aus
einem gedehnten Kristall Scheiben parallel zu den Gleitebenen schneidet
und diese durch Schiebegleitung untersucht.

Zusammenfassend ist zu sagen, daB es bis heute noch nicht gelungen
ist, eine rein deduktive Theorie der Verfestigung aufzustellen, dal aber
die bisherigen Ansétze mit den experimentellen Erfordernissen in Ein-
klang stehen und als Grundlage firr die weitere Entwicklung geeignet
sind?. Es besteht keine Notwendigkeit, andere Ursachen als die Eigen-
spannungen der Versetzungen fiir die Verfestigung anzunehmen. Ins-
besondere die Verdnderungen der Elektronenhiille, d. h. der chemischen
Natur der Atome, die sich in mannigfacher Weise duflern [vgl. Smekal
(1931, 1; 1933,1); Tammann (1932, 1)], dirften lediglich Folge-
erscheinungen der Gitterverzerrungen sein [vgl. van Arkel und W. G.
Burgers (1928, 1)]. Das zeigt auch die Tatsache, dal das plastische
Verhalten bei allen Bindungsarten dasselbe ist. Hs ist natiirlich nicht
ausgeschlossen, dafl diese Verdnderungen riickwirkend die Verfestigung
etwas mit beeinflussen. Die auf andere Weise nicht gelungene und
kaum mogliche Deutung der Temperatur- und Geschwindigkeits-
abhéngigkeit der Verfestigung durch Zusammenwirken der beiden
statistisch einfachen, d. h. durch einen Atomsprung bewirkten Vorgénge
der Bildung und Auflésung der Versetzungen (vgl. 10b), weist aber
eindeutig auf die eigentliche Ursache der Verfestigung, die Eigen-
spannungen der Versetzungen, hin. Wir werden diese Auffassung in 17
durch weitere experimentelle Befunde belegen.

14. Erweiterung der bisherigen Beziehungen fiir dreidimensionale
Gitter.

In zweidimensionalen Gittern sind die Vorginge der Bildung,
Wanderung und Auflésung der Versetzungen leicht zu iibersehen und
kénnen durch eine Koordinate, die (maximale) Atomverschiebung, in
der Gleitrichtung vollkommen gekennzeichnet werden. In dreidimen-
sionalen Gittern kommt die Ausdehnung der Versetzungen in der Gleit-
ebene senkrecht zur Gleitrichtung als weitere BestimmungsgréBe hinzu.

1 Vgl 25d.

2 Uber die alteren, teilweise experimentell unmittelbar widerlegten Annahmen
vgl. Schmid und Boas (1935, 1).
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Erstrecken sie sich iiber »4 Atomabstinde, so bezeichnen wir sie als
Versetzungslinien y-ter Ordnung. Die Ebenen parallel zur Gleitrichtung
und senkrecht zur Gleitebene nennen wir Versetzungsebenen, sie ent-
sprechen unseren bisherigen zweidimensionalen Gittern. Die Kristall-
lange in der Gleitrichtung sei b, die Hohe senkrecht zur Gleitebene A
(wie bisher), und die Breite senkrecht zu den Versetzungsebenen m,
das Volumen bhm = 1.

In 7¢ haben wir gesehen, dafl die zur Bildung der Versetzungen er-
forderliche Energie in Bereichen der Linearausdehnung eines Atom-
abstandes aufgebracht wird. Das besagt, dafl die Bildung einer Ver-
setzung erster Ordnung den statistischen Elementarvorgang darstellt.

Wéhrend des Bildungsvorgangs werden die in der Umgebung be-
findlichen Atome der benachbarten Versetzungsebenen je nach der
GroBe der Gitterkriafte mehr oder weniger weit mitgenommen. Wird
dabei ihre potentielle Energie so stark erh6ht, daBl bereits die haufig
vorkommenden kleineren thermischen Schwankungen zur Bildung einer
weiteren Versetzung ausreichen, so pflanzt sich der Vorgang als eine
Art Kettenreaktion! so lange fort, bis er entweder an Stellen groBer
Gitterstorung (z. B. parallel zu den Versetzungsebenen verlaufende
Mosaikgrenzflichen) unterbrochen wird oder an den Kristalloberflichen
sein Ende findet?. Das Ergebnis sei im Mittel eine Versetzungslinie
u-ter Ordnung.

Wir nehmen zunéchst an, eine Versetzungsbildung wiirde zu einer
durch den ganzen Kristall durchgehenden Versetzungslinie fithren

1 Wie schon aus obigen Bemerkungen hervorgeht, ist dieser Vorgang nicht
genau derselbe wie die (unter den in 11 angegebenen Bedingungen mogliche)
Kettenreaktion beim Wandern einer Versetzung in einem zweidimensionalen
Gitter bzw. in einer linearen Atomreihe, denn die zuniichst aufgewandte Bildungs-
energie kann unvermindert nur in einer, nicht aber in zwei Dimensionen iibertragen
werden. Dagegen geniigt, wenn die bei der Bildung der Versetzung (erster Ord-
nung) in der Nachbarschaft auftretenden Spannungen die seitliche Ausbreitung
hinreichend vorbereiten, eine verhiltnismaBig geringe thermische Energiezufuhr
zu ihrer Fortfithrung. Solche ,,Netzreaktionen‘‘ sind bei den rasch verlaufenden
Umwandlungsvorgingen (Umklappvorginge) gut bekannt [vgl. Dehlinger
(1939, 4); Dehlinger und Kochendérfer (1940, 3)], so daB sie auch hier durch-
aus moglich, ja wahrscheinlich sind.

2 Nach J. M. Burgers (1939, 1; 2; 3) sind im Innern eines Kristalls begrenzte
Versetzungslinien nicht moglich, sondern nur solche, die beiderseits in die Kristall-
oberfliche miinden oder die in sich geschlossen sind. Die Verhiltnisse liegen dhn-
lich wie bei Wirbelfidden in einer inkompressiblen Fliissigkeit. Bei dieser Rechnung
wird aber, wie bei allen bisher durchgefiihrten diesbeziiglichen Rechnungen, der
Kristall durch einen kontinuierlichen, unter Umstéinden anisotropen Korper er-
setzt. Wir sind demgegeniiber der Ansicht, dal wegen der atomistischen Struktur
der Kristalle eine beiderseits im Innern begrenzte Versetzungslinie in der oben
beschriebenen Weise entstehen kann und mechanisch stabil ist. Die dynamische
Seite der Fragestellung ist bei Burgers kaum behandelt.
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(ud = m). Die Wahrscheinlichkeit, da8 in der Volumeinheit eine solche
Versetzungslinie gebildet wird, ist dann gleich der Bildungswahrschein-
lichkeit einer Versetzung erster Ordnung, also proportional zu Wy nach
(36) und zu der Zahl der Fehlstellen, die ebenso wie im zweidimensionalen
Gitter umgekehrt proportional zu L ist. Also bleibt (50) bestehen, nur
bedeutet d, N jetzt die Zahl der Versetzungslinien, die im Zeitelement d¢
in der Volumeinheit gebildet werden. Diese ergeben, wie man leicht
sieht, auch die Abgleitung da nach (51), so daBl schlieBlich die grund-
legende Beziehung (52) erhalten bleibt. Ebenso erkennt man unmittel-
bar, dafl alle iibrigen Verhéltnisse (Verfestigung, Wechselwirkung im
Gebiet ,kleiner” Gleitgeschwindigkeiten, Einfluf der Wanderungs-
geschwindigkeit) in der bisherigen Weise behandelt werden kénnen und
auch denselben GesetzmiBigkeiten unterliegen, so dafl das plastische
Verhalten dreidimensionaler Kristalle, in denen durchgehende Ver-
setzungslinien gebildet werden, dasselbe ist wie das zweidimensionaler
Kristalle.

Ist 4 << mf4, so werden zwar in einem Zeitelement d¢ in der Volum-
einheit ebenso viele Versetzungen und damit Versetzungslinien u-ter
Ordnung gebildet wie bisher, aber diesen entspricht nur eine w4/m-mal

kleinere Abgleitung da, = L iZL d,N. Damit erhalten wir an Stelle
von (52): 4
da, %2 —E
U = dt :TC kT (151)

(151) besagt, daBl die kritische Schubspannung ¢, bei gegebener Gleit-
geschwindigkeit von der Kristallausdehnung senkrecht zu den Ver-
setzungsebenen abhéngt, und zwar nehmen beide gleichzeitig zul. Die
Anderungen von o, sind jedoch, selbst bei starken Anderungen von m,
nur gering, da die Bildungsgeschwindigkeit sich sehr stark mit o, &ndert.
Bei einer Erhohung von m um das 100fache nimmt ¢, nach Abb. 34
um etwa 10% zu, liegt also innerhalb der MefBfehler fiir die Einzelwerte
von oy, so dafl durch dynamische Versuche bei den iiblichen Unter-
schieden der KristallgroBe nicht festgestellt werden kann, ob die Ver-
setzungen durchgehend gebildet werden oder nicht. Durch statische
Versuche konnte besseres FlieBen mit abnehmender Kristalldicke wohl
noch festgestellt werden, wenn nicht noch weitere Einfliissse hinzu-
kommen wiirden. In 12 haben wir gesehen, daBl durch die Abnahme
der Wechselwirkung die Gleitung mit abnehmender Kristallinge b
begiinstigt wird. Beide Einilisse wirken also bei gleichzeitiger Ver-
kleinerung beider Dimensionen (wie es ja im allgemeinen geschieht)
zusammen. Sie diirften jedoch durch einen entgegengesetzten Einflul

1 Bei Kochendoérfer (1938, 3) wurde versehentlich % proportional zu m,

anstatt zu 1/m gesetzt. Dieser Fehler ist jedoch auf die weiteren Erérterungen in
obiger Arbeit ohne Einflu8.
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iiberdeckt werden: Wie Roscoe (1936, 1) festgestellt hat, ist die kri-
tische Schubspannung sehr empfindlich gegeniiber Verénderungen der
Kristalloberfliche, sie wird z. B. schon durch extrem diinne Oxydhaute
merklich heraufgesetzt. Es handelt sich dabei vermutlich um Ver-
anderung der Kerbwirkung der Oberflachenfehlstellen. Diese tritt offen-
bar um so stirker in Erscheinung, je kleiner der Kristallquerschnitt
istl. Da unter den iiblichen Bedingungen die Kristalloberfliche mehr
oder weniger stark duBleren Einfliissen ausgesetzt ist (Luftsauerstoff,
Feuchtigkeit), so werden sehr kleine Kristalle eine merklich erhohte
kritische Schubspannung bzw. geringere FlieBfahigkeit bei statischer
Versuchsfithrung zeigen, wihrend bei sehr reinen Kristalloberflichen
durch die abnehmende Wechselwirkung und den Einflufl von m und u
gerade umgekehrte Verhéltnisse zu erwarten wéiren. Versuche hieriiber
liegen unseres Wissens noch nicht vor.

Der Einflufl der Beschaffenheit der Kristalloberfliche ist aus-
geschaltet beim Vergleich verschiedener Gleitsysteme an ein und dem-
selben Kristall. Sind diese kristallographisch gleichwertig und befinden
sie sich im unverformten Kristall in geometrisch gleichberechtigter Lage
zur Zugrichtung, so miilten sie, wenn die Kristallabmessungen ohne
EinfluB wiren, alle gleichzeitig und mit gleicher Gleitgeschwindigkeit
in Tétigkeit treten. Untersuchungen an Steinsalzkristallen, deren Achse
parallel zu einer [100]-Richtung war [Mahnke (1934, 1); Smekal
(1935, 1)], haben ergeben, dafl nur bei quadratischem Querschnitt, wo
alle vier Dodekaeder-Gleitebenen dieselben Abmessungen besitzen, ihre
Gleitspuren gleichzeitig bei einer bestimmten Schubspannung sichtbar
werden, dagegen bei rechteckigem Querschnitt die Gleitspuren der
beiden Ebenen, welche die kiirzere Gleitrichtung (kleinere Lénge b)
besitzen, frither (bei kleineren Schubspannungen) erscheinen als die
der beiden anderen2?. Diese Ergebnisse entsprechen unseren Erwartun-
gen. Zu bemerken ist jedoch, daB zu den kiirzeren Gleitrichtungen
gréBere Ausdehnungen m senkrecht zu den Versetzungsebenen gehéren.
Diese spielen jedoch keine Rolle, wenn durchgehende Versetzungslinien
gebildet werden. Man kann daher in den obigen Befunden einen Hin-
weis darauf erblicken, daB in Wirklichkeit dieser Fall eintritt.

Die Berechnung der Wechselwirkung im statischen Gebiet. wird
bei ud << m umsténdlicher als in 12, weil die Lagekoordinaten der Ver-
setzungen senkrecht zu den Versetzungsebenen als weitere Variable
hinzukommen. Man sieht aber auch hier, 4hnlich wie bei der Wechsel-
wirkung verschiedener Gleitebenen in zweidimensionalen Gittern, daf
nur die Energiewerte an den Fehlstellen selbst, nicht aber ihre gegen-

1 Ebenso spielt die Gréfe von L eine Rolle.
? Eine Bevorzugung des Gleitsystems mit der kiirzeren Gleitrichtung tritt
auch bei kristallographisch ungleichwertigen Systemen auf [Wolff (1935, 1)].

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 9
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seitigen Verhéltnisse gedndert werden, so daB unsere bisherigen Er-
gebnisse bestehen bleiben.

DaB eine verfestigende Wirkung von Anordnungen von gebundenen
Versetzungen pu-ter Ordnung ebenso zustande kommt wie bei durch-
gehenden Versetzungslinien bzw. wie in zweidimensionalen Gittern, ist
unmittelbar ersichtlich. J. M. Burgers (1939, 1; 2; 3) hat die Eigen-
spannungsfelder verschiedener Anordnungen berechnet. Wie oben, so
ist es auch hier noch eine ungeléste Frage, welche Anordnungen sich im
Lauf der Verformung wirklich ausbilden.

Wir haben damit gesehen, daBl zur Beschreibung des plastischen
Verhaltens dreidimensionaler Kristalle die Beziehungen fir zwei-
dimensionale Kristalle ohne wesentliche Anderungen bzw. ungeéindert
(bei Bildung durchgehender Versetzungslinien) iibernommen werden
kénnen, und damit nachtriglich die Priifung dieser Beziehungen an
experimentellen Ergebnissen, die an dreidimensionalen Kristallen ge-
wonnen wurden, gerechtfertigt.

15. Kristallstruktur und Kristallgefiige und plastische Eigenschaften.
a) Koordinationszahl und plastische Verformbarkeit. Zu Beginn
unserer Untersuchungen des Gleitvorgangs haben wir die Tatsache,
daB die Gleitelementeim allgemeinen kristallographisch genau bestimmt
sind, zunichst aus der Erfahrung iibernommen. Nachdem wir nun be-
stimmte Vorstellungen tiber die Natur der atomistischen Vorginge ge-
wonnen haben, wird sie wenigstens anschaulich verstandlich®.

Wir haben es als notwendige Forderung erkannt, dafl die an den
Mosaikgrenzen stattfindenden &rtlichen Gleitschritte sich durch die
idealen Mosaikblocke ausbreiten miissen (7¢). Soweit sich iibersehen
146t, kann dieser Vorgang nur im Wandern von Versetzungen bestehen,
das offenbar an bestimmte Gittergeraden gebunden ist. Wenn also ein
Kristall iberhaupt plastisch verformbar ist, so kann die Verformung
nur lings kristallographisch bestimmter Gleitrichtungen erfolgen. Nun
haben wir in 11 gesehen, dal ein Zusammenhang zwischen der Grofe
einer Versetzung (bestimmt durch die Zahl ) und.ihrer maximalen
‘Wanderungsschubspannung g,, besteht, und zwar nimmt ¢,, mit wachsen-
dem n ab. » wird aber um so grofer, je mehr die Atomverschiebungen
an den Bildungsstellen in die anstoBenden Gittergeraden hineinwirken,
d. h. je dichter die Atome gepackt sind. Bei einer bestimmten Struktur
wird also die Gleitrichtung die dichtest besetzte Gitterrichtung sein,
wie es auch die Erfahrung zeigt2. '

1 Eine mathematische Behandlung der im folgenden untersuchten Fragen ist
heute noch nicht méglich.

2 DaB hochindizierte, diinn besetzte Gittergeraden nicht in Frage kommen,
ist ohne weiteres klar, da ihre Atome gar nicht mehr unmittelbar miteinander in
Wechselwirkung stehen.
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Ein MaB fiir die Packungsdichte einer Struktur ist die Koordinations-
zahl (KZ.)1, d.i. die Zahl der nichsten Nachbarn eines Atoms. Dem-
nach ist zu erwarten, dafl Kristalle mit hoher KZ. plastisch gut verform-
bar sind, solche mit hinveichend niedriger KZ. dagegen nicht, da bei
ihnen Versetzungen wohl entstehen, aber bei Beanspruchungen unter-
halb der Reif3festigkeit nicht wandern konnen. Die vorliegenden experi-
mentellen Ergebnisse stiitzen diese Auffassung. Insbesondere ist die
Verformbarkeit der kubischen Kristalle mit der KZ. 12 und 8 bei allen
Temperaturen sehr gut, wéhrend sie bei Kristallen mit der KZ. 4
(Diamant, Silikate) ganz oder nahezu verschwindet?. Bemerkenswert
ist auch die gute Verformbarkeit des weiBlen Zinns mit der KZ. 6 gegen-
iitber der des grauen Zinns mit der KZ. 4.

Besonders unterstrichen wird die Bedeutung der rein geometrischen
Verhéltnisse der Kristallstrukturen durch die Tatsache, daBl die all-
gemeinen GesetzméiBigkeiten der Plastizitit fir alle Bindungsarten
dieselben sind und die in den Beziehungen auftretenden Konstanten
(soweit sie die allgemeinen statistischen Vorgénge betreffen) auffallend
ibereinstimmende Zahlwerte besitzen. So konnten wir z. B. die Ge-
schwindigkeitsabhéngigkeit der kritischen Schubspannung von Naph-
thalin, in dem abgegrenzte Molekiile mit homgéopolarer Bindung durch
van der Waalsche Krifte gebunden sind, mit denselben Zahlwerten,
die sich aus den Messungen an Metallen ergeben, quantitativ darstellen
(Abb. 34). DaB neben der KZ. die Besonderheiten der Bindungskrifte
auf Einzelheiten von Einflufl sind, ist verstindlich. Z. B. zeigen die
Verfestigungskurven der kubisch-flichenzentrierten und der hexa-
gonalen Metalle je fiir sich Ubereinstimmungen in ihrem Verlauf, sind
aber andererseits deutlich gegeneinander abgegrenzt3 (vgl. Abb. 11).
Noch wenig behandelt sind die hierhergehorigen Fragen, weshalb durch
Mischkristallbildung die Verformbarkeit vermindert wird und weshalb
die intermetallischen Verbindungen viel weniger plastisch sind als die
reinen Metalle, obwohl sie teilweise dieselben Strukturen mit hoher KZ.-
besitzen. Vermutlich wird hierbei das Wandern der Versetzungen an
den durch die Fremdatome hervorgerufenen UnregelméBigkeiten des
Gitters gehemmt, denn ein EinfluB8 auf die Bildung der Versetzungen
ist, insbesondere bei kleinen Konzentrationen, nur schwer verstandlich.
Ahnlich werden die Verhaltnisse auch liegen, wenn in einem Kristall,

1 Sie ist fiir die beiden dichtesten Kugelpackungen (kubisch-flaichenzentrierte
Gitter und hexagonale dichteste Kugelpackungen) 12, fiir die kubisch-raumzen-
trierten Gitter 8, fiir die Steinsalzstruktur 6 und fiir die Diamantstruktur 4.
Vgl. Dehlinger (1939, 4); Evans (1939, 1).

2 Eine amorphe Plastizitit, die bei hoheren Temperaturen hiufig beobachtet
wird, ist dadurch nicht ausgeschlossen.

3 Ein Versuch zur Deutung diesér Unterschiede auf Grund der Struktur-
eigenschaften stammt von Schmid (1934, 2).

9*
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z. B. durch Ausscheidungsvorgénge, rasch wechselnde Eigenspannungen
auftreten®.

Fiir eine gute plastische Verformbarkeit ist demnach in erster Linie
die Wanderungsfahigkeit der Versetzungen entscheidend. Inwieweit die
Verhiltnisse bei ihrer Bildung von der Struktur abhingen, 148t sich
heute noch kaum sagen, da auBler der Bildungsenergie, die gréBen-
ordnungsméBig in allen Fillen iibereinstimmt, noch die Kerbwirkung an
den Fehlstellen, deren genaue Ursachen noch unbekannt sind, hinzukommt.

Bisher haben wir die Gleitebenen noch nicht in Betracht gezogen.
Wiirden die Einzelversetzungen ganz unabhingig voneinander gebildet
werden, so ware kein Grund vorhanden, daB eine definierte makro-
skopische Gleitebene auftritt. Nun haben wir aber in 14 gesehen, da$
sich die Atomverschiebungen an einer Bildungsstelle durch elastische
Kopplung mit den Nachbaratomen ohne wesentlichen weiteren ther-
mischen Energieaufwand durch eine Art Kettenreaktion fortpflanzen
konnen, wobei eine Versetzungslinie u-ter Ordnung entsteht. Bei den
Strukturen hoher Koordinationszahl, die wegen der erforderlichen
Wanderungsféahigkeit der Versetzungen allein in Frage kommen, ist
eine solche Wechselwirkung anzunehmen, und zwar wird diese in der
Ebene am gréBiten sein, in der die Atome am dichtesten gepackt sind.
Diese Ebene tritt dann als Gleitebene auf. KEs ist aber verstéandlich,
daB unter diesen Umstéinden die Gleitebene makroskopisch nicht so
streng kristallographisch bestimmt sein kann wie die Gleitrichtung. Sie
wird eher eine mit mehr oder weniger grofen Schwankungen behaftete
Vorzugsebene sein [Smekal (1935, 1)]. Das ist um so mehr zu erwarten,
je mehr anndhernd gleiche Kopplungsverhéltnisse in verschiedenen
Ebenen bestehen. Vermutlich sind hierauf die noch nicht ganz geklarten
Verhéltnisse bei kubisch-raumzentrierten Metallen zuriickzufithren
(vgl. 2a). Auch ist es verstindlich, dafl &ullere Einflisse, wie z. B. Vor-
verformungen, von Einflu} sein kénnen?2.

b) Die Ausbildung von Gleitlinien und ihr Einflu8 auf die physikalische
Bedeutung der MeBgroBen. Wir haben bei der Ableitung der bisherigen
Beziehungen einen konstanten Kerbwirkungsfaktor zugrunde gelegt.
Die Ausbildung von Gleitlinien unterschiedlicher Stérke zeigt an, dafl
er in Wirklichkeit Schwankungen unterworfen ist. Ehe wir untersuchen,
was fiir Verhéltnisse in dieser Hinsicht auf Grund der bisher gewonnenen
Vorstellungen zu erwarten sind, wollen wir einige grundsétzliche Be-
merkungen vorausschicken.

1 Mott und Nabarro (1940, 1) haben die bei der Ausscheidung kugelférmiger
Teilchen entstehenden Eigenspannungen und die durch sie bedingte Erhéhung
der kritischen Schubspannung berechnet. Die Erhéhung ergibt sich proportional
zu der ausgeschiedenen Menge, unabhangig von der TeilchengrsBe.

2 Vgl. die in 2a angefithrten Beobachtungen von Greenland.
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Die Abgleitung @ haben wir definiert als die gegenseitige Verschie-
bung zweier Gleitebenen (Bezugsebenen) bezogen auf ihren Abstand
Eins. Diese Festsetzung ergibt nur dann einen vom Abstand der Be-
zugsebenen unabhéngigen Wert, wenn die Verformung streng homogen
ist (wie z. B. homogene elastische Verformung eines isotropen Korpers).
Wegen der Gleitlamellenbildung trifft das fiir die plastische Verformung
in Wirklichkeit nicht zu, a 4ndert seinen Wert sowohl mit dem Abstand
als auch mit der Lage der Bezugsebenen. Betrigt z. B. die gegenseitige
Verschiebung zweier benachbarter Gleitebenen einen Atomabstand A
und ist die Gleitlamellendicke 100 4, so wird @ = 1, wenn wir die beiden
Gleitebenen als Bezugsebenen wihlen, dagegen 1/,,,, wenn wir die Rand-
ebenen der Gleitlamelle nahmen, und schlieflich Null fiir zwei Bezugs-
ebenen innerhalb der Gleitlamelle. Dieser Umstand ist bei vollkommen
gleichmiBiger Gleitlamellenbildung (unter allen Versuchsbedingungen)
praktisch nicht von entscheidender Bedeutung, da eine Messung der
,,makroskopischen” Abgleitung a,, stets iiber sehr viele Gleitlamellen
erfolgt und einen zu der wahren Abgleitung a,, in den wirksamen Gleit-
ebenen proportionalen Wert von a,, ergibt. Damit ist auch die makro-
skopische Gleitgeschwindigkeit u,, proportional zu der wahren Gleit-
geschwindigkeit u,,. Die Messungen vermitteln also ein wirklichkeits-
getreues Bild der gegenseitigen Beziehungen zwischen den wahren Zu-
standsgréfen, d.h. die ermittelte Zustandsgleichung stimmt bis auf
einen konstanten Faktor vor w, mit der wahren Zustandsgleichung
iiberein.

Anders sind die Verhéltnisse jedoch bei verdnderlicher Gleitlinien-
stirke. Hier dndern sich @, und %, unregelmiBig von einer wirksamen
Gleitebene zur andern und wir kénnen eine plastische Verformung nicht
mehr eindeutig durch eine einzige makroskopische MaBzahl kennzeich-
nen. Im Grunde verformen wir hierbei nicht einen, sondern sehr viele
Kristalle, von denen jeder seine eigene Verfestigungskurve besitzt. Wir
konnten diese Kurven aufstellen, wenn es moglich wire, wahrend eines
Versuchs die Verformung der submikroskopisch kleinen Kristalle zu
verfolgen. Die in Wirklichkeit allein méglichen makroskopischen Mes-
sungen liefern nur Mittelwerte iiber die wahren ZustandsgroBen. Es
erhebt sich die Frage, inwieweit die zwischen ihnen bestehenden Ge-
setzmiBigkeiten ein Bild der wahren GesetzmaBigkeiten vermitteln,
und inwieweit sie zu einer Priifung der theoretisch gewonnenen Gesetz-
méBigkeiten geeignet sind. Dabei handelt es sich nur um den ver-
haltnismaBig geringen EinfluBl der Gleitgeschwindigkeit auf den Ver-
lauf der Verfestigungskurven, denn der TemperatureinfluB ist wesentlich
grofer, so dafl zu seiner Priifung, wie wir in 4e und 5¢ im einzelnen
ausfithrten, auch die unter nicht niher bestimmten Versuchsbedin-
gungen, zu denen auch die Ausbildung der Gleitlinien gehért, erhal-
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tenen praktischen Mefergebnisse geeignet sind. Wir setzen daher bei
den folgenden Untersuchungen stets definierte und, bis auf die Gleit-
lamellenbildung, in allen Vergleichsfillen gleiche makroskopische Ver-
suchsbedingungen voraus.

Wir werden uns zuerst den Ursachen der Gleitlinienbildung zu.
Die Erfahrung zeigt, daB die Gleitlinien eines Kristalls um so feiner
und gleichmiBiger ausgebildet sind, je sorgféltiger er hergestellt und
seine Oberfliche vor duBeren Einfliissen (Beschidigungen, chemische
Einwirkungen) geschiitzt wurde. Viele Beispiele zeigen, daf die Linien
auch nach groBen Verformungen noch unter der optischen Auflésungs-
grenze liegen kénnen. Die durch duBlere Unvollkommenheiten hervor-
gerufenen Unterschiede im Gefiige und der Konzentration von Bei-
mengungen sind also fiir die Ausbildung sichtbarer und insbesonderer
grober Gleitlinien verantwortlich. Wir sehen zunéchst von ihnen ab
und untersuchen, welche Verhiltnisse in einem ,,vollkommenen‘ Kristall
(nicht Idealkristall), in dem der Kerbwirkungsfaktor lediglich den nor-
malen statistischen Schwankungen unterworfen ist, zu erwarten sind.

Die Zahl der gleichnamigen Versetzungen, die sich innerhalb eines
Mosaikblocks in einer Gleitebene ansammeln kénnen, ist begrenzt, denn
bei einer bestimmten duBeren Schubspannung vermdégen sie sich wegen
ihrer zunehmenden abstoB8enden Wirkung nur bis auf einen Mindest-
abstand zu nidhern. Ist dieser erreicht, so ist die Neubildung weiterer
Versetzungen in dieser Gleitebene erst moglich, nachdem einige der
gebundenen Versetzungen aufgeldst wurden. Da dies in der Umgebung
des absoluten Nullpunkts nicht mehr merklich der Fall ist, so kann dort
die Abgleitung in jeder Gleitebene einen bestimmten Wert nicht {iber-
schreiten. Es werden daher im Laufe einer Verformung fortwahrend
neue Gleitebenen in Titigkeit treten, und zwar in der Reihenfolge ab-
nehmender Kerbwirkung. Nehmen wir fiir den Mindestabstand der
Versetzungen 1002 an (1 Atomabstand), so betrigt ihre Hochstzahl
in einem Mosaikblock L/100 A, die bei einem mittleren Abstand n, A
der wirksamen Gleitebenen die Abgleitung A(L/100 1)/n,A = L[100 n A
ergibt. Da in dem betrachteten Temperaturgebiet die bis zum Bruch
erzielbaren Abgleitungen von der GréSenordnung Eins sind, so wird
n,~30 fir L =10"%cm und 1 =3-10"8cm. Dieser Wert ist rund
um den Faktor 3 kleiner als der Wert, der sich bei Zimmertemperatur
aus den Messungen der Breite der Rontgenlinien ergibt (2a). Nun ist
bekannt, daB die Linienbreite mit abnehmender Temperatur zunimmt.
So zeigt z. B. bei tieferen Temperaturen bearbeitetes Aluminium eine
deutliche Linienverbreiterung [Thomassen und Wilson (1933, 1)],
wihrend sie bei Zimmertemperatur nahezu fehlt. Da die Linienbreite
durch Teilchenkleinheit und Gitterverzerrungen gemeinsam bestimmt
wird und die getrennte Bestimmung der Anteile bei tieferen Tempera-
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turen noch nicht durchgefiihrt ist, so kann noch nicht gesagt werden,
ob die Zunahme der Verbreiterung ganz oder zum Teil auf einer Abnahme
der TeilchengroBe beruht. Das ist jedoch wahrscheinlich, so daB der
oben erhaltene Abstand von ~ 30 4 fir die wirksamen Gleitebenen in
der Umgebung des absoluten Nullpunkts gut méglich ist. Die Gleit-
linien sind unter diesen Umsténden optisch nicht nachweisbar, da die
in allen wirksamen Gleitebenen nahezu gleiche Verschiebung der Ufer
nur ~ 30 1 betrigt.

~ Bei hoheren Temperaturen, bei denen die Auflésung merklich wird,
kénnen dagegen in den zuerst betitigten Gleitebenen mit giinstigster
Kerbwirkung stets neue Versetzungen gebildet werden, und die Gleitung
bleibt vorzugsweise auf sie beschrinkt. Die Ebenen mit ungiinstigerer
Kerbwirkung treten daneben um so mehr in Wirksamkeit, je tiefer
die Temperatur ist. Es erscheint moglich, daB in einem ,,vollkommenen*
Kristall bei sehr hohen Temperaturen nach geniigend groBlen Ver-
formungen optisch eben noch auflosbare Gleitlinien entstehen; das ist
der Fall, wenn der Abstand der Gleitebenen giinstigster Kerbwirkung
~ 1000 4 betragt.

Da eine Abnahme der Gleitgeschwindigkeit bei konstanter Tempera-
tur dieselbe Wirkung auf die Auflésung besitzt wie eine bestimmte
Erhéhung der Temperatur bei konstanter Gleitgeschwindigkeit, so
besteht ein dhnlicher EinfluBl der Gleitgeschwindigkeit auf die Aus-
bildung der Gleitlinien wie der beschriebene TemperatureinfluB.

Bei Kristallen, bei denen der Kerbwirkungsfaktor neben den nor-
malen statistischen Schwankungen auch Schwankungen, die durch
suBere Einfliisse hervorgerufen wurden, unterliegt, bleiben obige Er-
gebnisse hinsichtlich der relativen Stirke der Gleitlinien bestehen:
Sehr feine und gleichmiBige, nacheinander entstehende Gleitlinien durch
aufeinanderfolgende Betétigung der Gleitebenen mit geringer werdender
Kerbwirkung infolge fehlender Auflésung bei sehr tiefen Temperaturen;
stdrkere, aber auch gleichméfBige Gleitlinien durch Beschrinkung der
Gleitung auf die zuerst wirksamen Gleitebenen infolge starker Auflésung
bei sehr hohen Temperaturen; stirkere und feinere Gleitlinien mit
gleichbleibender relativer Stirke nebeneinander durch vorzugsweise
Betédtigung der zuerst wirksamen Gleitebenen neben geringerer Be-
tatigung weiterer Gleitebenen bei mittleren Temperaturen. Gegeniiber
den ,,vollkommenen® Kristallen besteht jedoch der Unterschied, daf}
die Gleitlinien jetzt im ganzen stirker sind und ihr Abstand groBer ist
als bei letzteren, da die Schwankungen des Kerbwirkungsfaktors grofer
sind.

Diese Ergebnisse werden durch die Erfahrung bestitigt. Es ist
schon lange bekannt, daBl die Gleitlinienbildung mit zunehmender
Temperatur (und abnehmender Gleitgeschwindigkeit) grober wird [vgl.
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Schmid und Boas (1935, 1)]. Wenn auch bei den tiefsten bisher
angewandten Temperaturen nach gréferen Verformungen stets einzelne
sichtbare Gleitlinien beobachtet wurden?, so ist das leicht verstindlich,
da der Kerbwirkungsfaktor an einzelnen Stellen bedeutend gréBer sein
kann als sein Mittelwert. Andererseits zeigt die Verfeinerung der Gleit-
linienbildung bei Zimmertemperatur bis unter die mikroskopische Auf-
16sungsgrenze an Metallen, bei denen normalerweise sichtbare Gleitlinien
auftreten, daB seine Schwankungen inWirklichkeit sehr klein sein kénnen.

Im einzelnen haben Andrade und Roscoe (1937, 2) an Bleikristallen
festgestellt, daB die Gleitlinien in der weiteren Umgebung der Zimmer-
temperatur weitgehend unabhéngig von den Versuchsbedingungen ihre
relative Stérke und ihren Abstand von (4,17 4- 0,05) - 10~%cm bei-
behalten. Die Kristalle von 0,45 und 0,9 mm Durchmesser wurden
dabei verschieden (bis zu 24 %) gedehnt, die Gleitgeschwindigkeit im
Verhéltnis 1:3000 geéindert und die Versuche bei 20 und 100° C durch-
gefithrt. Dieselben Verhéltnisse bestehen auch bei Kadmiumkristallen.
Demgegeniiber hat Yamaguchi (1928,1) an Aluminiumkristallen,
deren Verfestigung wesentlich groBer ist als die der obengenannten
Kristalle, bei Zimmertemperatur festgestellt, daB im Laufe einer Ver-
formung fortwihrend neue Gleitlinien zwischen den schon vorhandenen
erscheinen und ihr mittlerer Abstand ungefihr umgekehrt proportional
zu der jeweiligen Schubspannung ist. Aus diesen und anderen Beob-
achtungen hat Andrade (1940,1) geschlossen, daB allgemein bei
geringen Verfestigungsgraden bzw. entsprechend hohen Temperaturen
alle Gleitlinien frith erscheinen und ihre relative Stirke im Laufe einer
Verformung beibehalten, dagegen bei starken Verfestigungsgraden bzw.
entsprechend - tiefen Temperaturen fortwdhrend neue Gleitlinien auf-
treten. Die von uns oben ausgesprochenen Ergebnisse befinden sich
ganz in Ubereinstimmung mit dieser experimentell unmittelbar be-
griindeten Folgerung.

Wir wenden uns nunmehr der Frage zu, wie es unter diesen Ver-
haltnissen mit der physikalischen Bedeutung der makroskopischen
MeBgroBien bestellt ist. Wir erwédhnten schon, daB eine ganz gleichméBige
Ausbildung der Gleitlinien unter allen Versuchsbedingungen nur zur
Folge hat, dall sich die makroskopische Abgleitung @, und Gleit-
geschwindigkeit «,, um einen konstanten Faktor von der wahren Ab-
gleitung @, und Gleitgeschwindigkeit u,, unterscheiden, e¢in Umstand,
der physikalisch ohne wesentliche Bedeutung ist; die ermittelte Zu-
standsgleichung stimmt bis auf den Zahlwert der statistischen Konstan-
ten &, in (52) mit der wahren Zustandsgleichung iiberein. Diese Ver-
hiltnisse bestehen, wie wir sahen, bei hinreichend hohen Temperaturen.

' Nach einer freundlichen Mitteilung von Herrn Prof. Dr. E. Schmid, Frank-
furt a. M.
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Obiger Sachverhalt trifft auch zu, wenn sich @, und u, lings des
Kristalls periodisch dndern, aber ihre Verhiltniswerte im Laufe einer
Verformung ungeéndert bleiben. Denn dann sind a,, und «,, an jeder
Stelle proportional zu @, und u,,, nur daf sich jetzt der Proportionalitéts-
faktor mit dem Ort &ndert. Die MeBwerte sind dann Mittelwerte iiber
eine ,,Identititsperiode” der Gleitlinien. Diese Annahmen sind gleich-
bedeutend damit, daB die Gleitlinien ihre relative Stirke und ihren
Abstand wihrend einer Verformung nicht dndern, wie es bei mittleren Ver-
festigungsgraden bzw. entsprechenden mittleren Temperaturen der Fallist.

SchlieBlich bleiben obige Verhéltnisse auch noch bestehen, wenn die
wirksamen Gleitebenen zwar wechseln, aber die Zahl der gleichzeitig
betitigten Ebenen wihrend einer Verformung konstant bleibt. Es
bilden sich dann nacheinander Gleitlinien gleicher Stdrke aus. Das
trifft bei groBen Verfestigungsgraden bzw. entsprechend tiefen Tem-
peraturen zu.

Wir sehen also, da die Messungen auch an nicht ,,vollkommenen*
Kristallen ein wirklichkeitsgetreues Bild der wahren Zustdnde in dem
Sinne vermitteln, dafl lediglich ein konstanter Faktor zwischen ge-
messener makroskopischer und wahrer Abgleitung bzw. Gleitgeschwin-
digkeit unbestimmt bleibt. Das gilt zunichst jedoch nur fiir jede einzelne
Messung bei einer bestimmten Temperatur fir sich, da sich wegen der
verschiedenen Ausbildung der Gleitlamellen bei verschiedenen Tempera-
turen der Proportionalitdtsfaktor mit der Temperatur &ndert. D.h.
die bei verschiedenen Temperaturen unter gleichen makroskopischen
Bedingungen durchgefithrten Messungen erfolgen unter verschiedenen
wahren Bedingungen und passen in dem Temperaturverlauf des Ein-
flusses der Gleitgeschwindigkeit nicht zueinander. Dieser Umstand
hat aber, solange wirklich nur die an Kristallen mit gleichem Gefiige
erhaltenen Ergebnisse miteinander verglichen werden, praktisch keine
schwerwiegenden Folgen, denn nach tieferen Temperaturen hin nimmt
in dem MaBe, als die Anderungen des Proportionalititsfaktors in Er-
scheinung treten, der EinfluB der Gleitgeschwindigkeit ab, d.h. die
MeBwerte werden dann immer weniger abhingig von dem Verhéaltnis
der wahren zur makroskopischen Gleitgeschwindigkeit. Aus diesem
Grunde sind auch die unter gleichen makroskopischen Bedingungen
erhaltenen MeBergebnisse zur Priifung der theoretischen Ergebnisse
geeignet, obwohl sie bei tiefen und hohen Temperaturen unter ganz
verschiedenen wahren Bedingungen erfolgen kénnen.

Wesentliche Unstimmigkeiten zwischen verschiedenen Messungen
kénnen jedoch entstehen, wenn sie bei einer hinreichend hohen Tem-
peratur, bei welcher der dynamische Einflul bereits merklich ist, an
Kristallen mit verschiedenem Gefiige, d. h. verschiedener ,,Vollkommen-
heit*, erfolgen. Treten z. B. bei den Kristallen der einen MeBreihe mit
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bloBem Auge sichtbare Gleitlinien auf, wahrend sie bei den Kristallen
der anderen MeBreihe bei gleicher makroskopischer Gleitgeschwindigkeit
unter der mikroskopischen Auflésungsgrenze liegen, so kann die wahre
Gleitgeschwindigkeit bei den ersteren um viele Zehnerpotenzen groBer
sein als bei letzteren. So haben Polanyi und Schmid (1925, 2) an
,,gleitlinienlosen® Zinnkristallen nahezu die doppelte Dehnung erreicht
wie an Kristallen mit derben Gleitlinien und gleichzeitig bei ersteren
eine wesentlich geringere Rekristallisationsfahigkeit festgestellt als an
letzteren. Der erste Befund ist auf die geringere wahre Gleitgeschwindig-
keit, der zweite auf die reinere, d. h. von Verzerrungen der Gleitlamellen
freiere Verformung der von sichtbaren Gleitlinien freien Kristalle
zuriickzufithren. Solche Unterschiede im XKristallgefiige miissen bei
Messungen unter verschiedenen Versuchsbedingungen, die wirklich ver-
gleichbare Ergebnisse liefern sollen, vermieden werden. Einen Anhalts-
punkt dariiber, inwieweit das bei Kristallen gleicher Herstellungsart
gelungen ist, gibt die Giite der Reproduzierbarkeit der Messungen
unter gleichen duBleren Bedingungen bei hinreichend hohen Tempera-
turen und dann die Beobachtung der Gleitlinienbildung selbst, die in
dem Temperaturgebiet, in dem der EinfluB der Gleitgeschwindigkeit
merklich ist, méglichst gleichmifBig sein soll.

Zusammenfassend ist zu sagen, dafl infolge der Gleitlinienbildung,
solange sie noch nicht quantitativ in Rechnung gesetzt werden kann,
ein Proportionalitdtsfaktor zwischen der gemessenen makroskopischen
und der wahren Abgleitung bzw. Gleitgeschwindigkeit grundsatzlich
unbestimmt bleibt. Der Faktor éndert sich wie die Ausbildung der
Gleitlinien mit der Temperatur; diese Anderung ist aber, solange Mes-
sungen an Kristallen gleichen Gefiiges miteinander verglichen werden,
praktisch ohne Bedeutung, so daB die in dieser Weise erhaltenen Er-
gebnisse zur Priffung der theoretischen Ergebnisse, auch hinsichtlich
des Einflusses der Gleitgeschwindigkeit auf den Verlauf der Ver-
festigungskurven, geeignet sind. Da bei hoheren Temperaturen zwischen
Messungen an Kristallen verschiedenen Gefiiges wesentliche Unter-
schiede bestehen kénnen, so ist beim Vergleich verschiedener Versuchs-
ergebnisse neben den sonstigen Versuchsbedingungen auch auf die Aus-
bildung der Gleitlinien zu achten.

Die von uns zur Prifung des theoretisch erhaltenen Einflusses
der Gleitgeschwindigkeit (vgl. Abb.25 und 34) benutzten Versuchs-
ergebnisse sind, wie die Verfasser [Chalmers (1936, 1); Roscoel,

1 Die Veroffentlichung (1936, 1) von Roscoe selbst enthilt keine diesbeziig-
lichen Angaben. Es ist jedoch anzunehmen, daB die obenerwihnten Beobachtungen
von Andrade und Roscoe (1937, 2) iiber die Ausbildung von Gleitlinien an
Kadmiumkristallen sich auf diese oder mindestens unter dhnlichen Bedingungen
ausgefiithrte Versuche beziehen.
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Kochendorfer (1937,1)] angeben, unter den jeweils angewandten
Versuchsbedingungen bei gleicher Ausbildung der Gleitlinien gewonnen
worden. Inwieweit diese bei den verschiedenen Verfassern iiberein-
stimmte, kann aus den vorliegenden Angaben nicht entnommen werden.

I1. Homogene Wechselverformung von
Einkristallen.

16. Experimentelle Ergebnisse.

Die Wechselverformung von Einkristallen besitzt nicht nur Be-
deutung fiir ein Versténdnis der Vorgénge bei der Wechselbeanspruchung
von technischen Werkstoffen, sondern auch fiir die Erforschung des
reinen Gleitens selbst. Die Ergebnisse
liefern besonders in die Doppelnatur
des Gleitvorgangs, Bildung und Wan-
derung der Versetzungen, einen tie-
feren Einblick, als das die Ergeb-
nisse bei einsinniger Verformung ver-
mogen, und erlauben schlieB8lich noch
einige wesentliche Ergénzungen zur
Frage nach den Ursachen der Ver-
festigung. Hier befassen wir uns ins-
besondere mit den letzteren Gesichts-
punkten, wahrend die Anwendungen
auf die technischen Werkstoffe in
Kapitel V behandelt werden.

Am einfachsten sind die Verhalt-
nisse bei der Bausch-Anordnung, da
hierbei Verbiegungen der Gleitlamel-
len vermieden werden und die ato-
mistische Verfestigung! rein in Er-
scheinung tritt. Solche Versuche hat ,;, 4. Polanyi-Apparat fiir Wechselver-
Held (1940, 1) an Zinn-Einkristallen  ormung b e huwer sportoune, b
durchgefithrt. = Die Versuchsappa-
ratur, einen Polanyi-Apparat mit zwei Federn, zeigt schematisch
Abb. 46. Der eine Kristallhalter ist wie in Abb.4 zu einem Biigel B
ausgebildet, der mit einer Doppelspitze D versehen ist. Die Schneiden
der oberen Feder, die durch zwei Gummiringe leicht an jene angedriickt
wird, kénnen durch zwei Stellschrauben 8, so eingestellt werden, daf
die Doppelspitze im Anfangszustand die beiden Federn P eben beriihrt.
Je nach der Bewegungsrichtung der Spindel wird dabei der Kristall

1 Vgl. Fullnote 1 auf S.9.
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in der einen oder andern Richtung verformt. Die Umschaltung der
Bewegungsrichtung erfolgt selbsttétig durch eine Anordnung von zwei
Kontakten, die abwechselnd durch den Hebel H geschlossen bzw. ge-
o6ffnet werden, und einen damit verbundenen Umschalter fiir den An-
triebsmotor. Die Anordnung ist so getroffen, daB der Gleitbetrag in
beiden Richtungen, der vorher eingestellt werden kann, wahrend eines
Versuchs unverdndert bleibt. Zu diesem Zweck sind die Kontakte {iber
das Gestinge G mit der linken Kristallfassung verbunden, und der
Hebel H wird durch einen Ansatz S; am Bigel B betdtigt. Dadurch
wird also das Ende des Hebels H nur um den zur Abgleitung propor-
tionalen Betrag, vervielfacht um die Hebeliibersetzung, verschoben, den
die beiden Kristallfassungen gegeneinander verschoben werden, wahrend

die Federdurchbiegung ohne
IR

EinfluB ist. Durch die

P F ﬂ P H | ﬂ P H ﬂ ﬂ ’-k—_ Schrauben 4 kann die Hohe
der Kontakte, durch die

kleine in der Abbildung ge-

zeichnete Schraube an dem
oberen Kontaktihr Abstand

in der gewiinschten Weise

1] H eingestellt werden. Wie in

Abb. 47.  Anfangsteil der Registrierkurven eines Zinn- der Abbﬂdung angedeutet
kristalls bei wechselnder Verformung mit dem Gleitbetrag ist, gestattet es die Aus-

0,4 fiir einen vollen Wechsel bei Zimmertemperatur. Die
Ordmaten do unteren Iurve, von der nteren Nullnke  fiihrung des Gesténges, die
Ordinaten der oberen Kurve, von der oberen Nullnmie Versuche in Kilte- oder
nach unten gemessen, die Lastwerte in der entgegen- - . .
gesetzten Richtung an. Die Abszissenachse ist die Zeit- Wirmebiddern auszufiihren.
achse, der Pfelii“gsib]ti élllée(ll)gii()tj‘{g. Richtung an. Die Aufzeichnung der Ver-
formungskurven erfolgt
durch zwei Lichtzeiger iiber zwei an den Federn angebrachte Spiegel
gleichzeitig auf einem Film (vgl. Abb.47), der mit konstanter Ge-
schwindigkeit bewegt wird. Durch Verwendung wirmeisolierender
Materialien fiir den Ansatz S; und geeignete seitliche Verlegung der
Spiegel kann ein Vereisen bzw. Beschlagen derselben vermieden werden.
Der Apparat gestattet es auch, Versuche auszufiithren, bei denen die
Verformung schrittweise in einer Richtung erfolgt, und wobei vor jedem
Schritt vollstandig entlastet wird. Gerade diese Versuchsfilhrung ist
zum Vergleich der einsinnigen mit der wechselnden Verformung be-
sonders wertvoll, da dabei die GroBe des Gleitbetrags, die Gleitgeschwin-
digkeit und die Zeitdauer der Be- und Entlastung (gegeben durch die
Federstirke) in beiden Fillen genau dieselben sind. Dadurch kommen
nicht genau erfaBbare Einfliisse (z. B. Erholung wéahrend einer Be-

lastungsumkehrung) in gleicher Weise zur Wirkung.

-—

1 Wir bezeichnen sie als einsinnige unterbrochene Verformungen.
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Abb. 47 zeigt eine Aufnahme bei Wechselbeanspruchung mit gleichen
Gleitbetragen von Aa = 0,2 in jeder Richtung fiir Zimmertemperatur?.
Man sieht, dafl die kritischen Lasten? K, und die Spitzenlasten K,
(jeweils grofte Last bei jedem Belastungsschritt) deutlich ausgepragt
sind. Krstere ist bei der ersten Belastung manchmal etwas unschérfer,
aber immer -deutlich erkennbar. Verformungsschrite

Die wichtigsten Versuchsergebnisse enthalten 0 46 B

die Abb. 48 und 49. In ihnen ist als Abszisse kg }
die Gesamtabgleitung |a|, das ist die Summe 4
der Einzelabgleitungen |Aa|, unabhéingig von l_mac L
der Beanspruchungsrichtung positiv gezéhlt, auf- s % 30"’/
getragen. Dabei wurde die Abgleitung der / ) o
Grofle 0,4 fur einen vollen Wechsel als Einheit 4
genommen? (fiir eine Beanspruchungsrichtung 4
ist also |da| =4). Der Zahlwert von |a| gibt ;’o’{
damit gleichzeitig die Wechselzahl an. Die Last S
ist, ebenfalls unabhingig von der Beanspru- #
chungsrichtung positiv gerechnet, als Ordinate -
aufgetragen. : e e i
In Abb.48 ist der Verlauf von K, (MeB- ’—_"!2'50-(;1

punkte O, gestrichelte Kurvent und K, (MeB- “
punkte x, ausgezogene Kurven® mit den ersten v ]
Lastspielen fiir einsinnige unterbrochene (obere ’%‘j{c’%
Kurven) und wechselnde Verformungen (untere ¢ 2 ¥ 6 & n
Kurven) gezeichnet. Wir ersehen daraus: Bei Gesamtabgleiting
Abb. 48.  Verlauf der kri-

der einsinnigen Verformung ist die jeweilige {iconen Tast (MeBpunkte o,

it1 i 1 i gestrichelte Kurven) und der
kritische Last bis auf eine geringe Abnahme  girihette Frwven tnd der

gleich der vorhergehenden Spitzenlast. Da diese aiiﬁggi{;?eﬁge&iﬁggg
Abnahme bezogen auf die jeweilige Gesamtver- Betrag_von 0,4 fir einen
festigung mit der Temperatur zunimmt, so ist sie P wecheinder ﬁitﬁé”ﬁ‘i}?
zwanglos als Erholungserscheinung zu erkliren. Jotoameiheser Vortommes

Demgegeniiber ist bei wechselnder Verformung — (0bere Kurvenpaare) fir ver-

schiedene Temperaturen. Bei
die jeweilige kritische Last wesentlich kleiner 20 und 100°G sind die MeB-

punkte, die nahezu auf den
. . g el e g s N Kurven liegen, weggelassen
1 Die Gleitgeschwindigkeit ist in allen Fallen ~30.  worden. Au% Held (gfgw, 1).

2 Thre Werte sind bei der Bausch-Anordnung nach ~ (Mit geéindertem Abszissen-
(16, I) proportional zu den Werten der kritischen maBstab.)
Schubspannung. Die von Held verwandten Kristalle hatten einen Durchmesser
von etwa 6 mm.

% Bei den von Held auBerdem noch untersuchten Verformungen mit den Gleit-
betragen 0,8 und 1,6 fiir einen vollen Wechsel sind die Verhaltnisse qualitativ
dieselben. Vgl. jedoch FuBnote 2 auf S.142.

4 Zur besseren Ubersicht sind fiir 20 und 100° C die MeBpunkte, die nahezu
auf den Kurven liegen, nicht eingezeichnet.
fa] 5 I;)Lie K-Kurven beginnen erst nach dem ersten Verformungsschritt, also bei

a|=1z2.
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als die vorhergehende Spitzenlast. Da die Versuchsbedingungen in
beiden Fillen bis auf die Umkehr der Verformungsrichtung dieselben
sind, so mul} die Erniedrigung der kritischen Last im letzteren Falle
durch die Umkehr der Verformungsrichtung als solche verursacht sein.
Aus Abb. 48 ist weiter zu entnehmen, daB die Spitzenlastkurve bei
einsinniger unterbrochener Verformung bedeutend steiler ansteigt als
bei wechselnder Verformung. Dieser Unterschied rithrt nur zum Teil
von der héheren kritischen Last im ersten Falle her, zum Teil ist er
durch einen Unterschied des Verfestigungsanstiegs selbst bedingt. Be-

- merkenswert ist schlieBlich noch, dafl die Spitzenlast

kg N bei wechselnder Verformung fiir Zimmertemperatur
& N bis zu den aufgetragenen Gesamtabgleitungen etwas
o V?"|  abfillt und erst spater ansteigt (Abb. 49), wahrend
sie in den andern Fillen gleich von Anfang an ansteigt.

w Den Gesamtverlauf der Spitzenlastkurven bei wech-
\ selnder Verformung zeigt Abb.49. Mit eingezeichnet

o ist die Kurve fiir unterbrochene ein-
2 sinnige Verformung bei Zimmertem-
H - /0 - peratur! (gestrichelt). Der Vergleich
== N 7000 der beiden Kurven fir Zimmertem-
f oot peratur zeigt, daBl bei wechselnder Ver-

0 W0 0 W0 %0 40 40 700 . . .
Gesamtabgleitung formung wesentlich groBere Abglei-

Abb. 49. Verlauf der Spitzenlast bei wech- tungen bis zum Bruch ertragen werden
selnder Verformung mit der Gesamtabglei- 1. 1 einsi 1

tung (Einheit wie in Abb. 48) bei verschie- a.J.S bei eln.smmger Verfm"mung. NaCh
denen Temperaturen (ausgezogene Kurven)  Uberschreiten der maximalen Splt-

und bei einsinniger unterbrochener Verfor- . .
mung bei Zimmertemperatur (gestrichelte  zenlast fallen die Kurven zunichst
Kurve). Die den Kurven angeschriebenen .. . P
Zahlen geben die Bruchwechselzahl an. Vel’haltmsmaﬁlg langsam, dann rasch
Aus Held (1940, . it geandertem Ab- ah2 Der Bruch erfolgt bei den in
der Abbildung angegebenen Wechsel-
zahlen. Man kénnte zunéchst vermuten, dal beim Maximum der Spitzen-
last bereits Schiden (Risse) im Kristall aufgetreten sind, die sich
allméhlich vergréBlern und so die Spannungsabnahme verursachen.
Unmittelbar konnte Held diese Frage nicht nachpriifen. Er beob-
achtet bereits vor dem Maximum eine Art Faltenbildung in der glei-
tenden Schicht, bei der aber der Kristallquerschnitt iiberall erhalten
bleibt. Diese Faltenbildung verstarkt sich im Laufe der Verformung
und fiihrt schlieBlich zu Furchen und Verwerfungen, bis dann der

Bruch eintritt.

1 Bei den iibrigen Versuchstemperaturen liegen die Verhaltnisse ahnlich.

2 Die Wechselzahl beim Maximum der Spitzenlast hangt stark von der GroBe
der Gleitbetrige Aa ab. So hat sie bei Zimmertemperatur die Werte 340; 120; 60
fir Aa = 0,4; 0,8; 1,6. Bei allen Temperaturen betrigt sie rund 1/, der Bruch-
wechselzahl.
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Friithere Versuche von Schmid (1928, 1) sowie Fahrenhorst und
Schmid (1931, 1) weisen darauf hin, da8 die Abnahme der Spitzenlast
nicht durch eine RiBbildung verursacht wird. Diese Verfasser dehnen
Zinkkristalle, die vorher durch Wechseltorsion mit verschiedenen
Wechselzahlen beansprucht waren. Sie stellen, entsprechend den Be-
funden von Held, mit zunehmender Wechselzahl zunichst eine Zu-
nahme der kritischen Schubspannung des Basisgleitsystems und der
Normalfestigkeit der Basisflache fest, dann aber nach Durchlaufen eines
Maximums eine Abnahme. Sie bemerken, dal diese Maximalwerte lange
vor dem Auftreten sichtbarer Risse iiberschritten werden. Es ist daher
sehr wahrscheinlich, daB es sich hierbei um eine wirkliche Abnahme der
atomistischen Verfestigung handelt und nicht um einen Einfluf8 von
Rissen. Fir diese Auffassung spricht auch, dafl Zinkkristalle, die bei
Zimmertemperatur nach langer vorhergehender Wechseltorsion, bei der
das Maximum der kritischen Schubspannung bei nachfolgender Dehnung
schon {iiberschritten ist, sprode geworden sind, durch Erholung an-
nihernd wieder die Verformbarkeit des Ausgangszustandes erhalten
kénnen [Schmid (1928, 1)]. Von der Entfestigung bei einsinniger
Verformung ist diese fiir die Wechselverformung als solche kennzeich-
nende Verfestigungsabnahme zu unterscheiden.

Auf einige weitere experimentelle Versuche kommen wir in 17 zu
sprechen.

17. Theorie der homogenen Wechselverformungen.

Auffallend bei den Versuchen von Held ist die Tatsache, daf die
jeweilige kritische Last bei Wechselverformung wesentlich kleiner ist
als die vorhergehende Spitzenlast, wihrend bei einsinniger unter-
brochener Verformung beide anndhernd iibereinstimmen. Dieses Er-
gebnis scheint unserer Behauptung in 10a, daBl das Spannungsfeld der
gebundenen Versetzungen in beiden Verformungsrichtungen gleich stark
auf die Bildung und Wanderung der Versetzungen verfestigend wirkt,
zu widersprechen. Wir werden nun zeigen, dafl es sich notwendig aus
unseren bisherigen Vorstellungen ergibt und mit dieser Behauptung
vertraglich ist.

Beim ersten Verformungsschritt mit der Abgleitung da = a, wird
bei allen Temperaturen eine zu a, proportionale Anzahl N, Versetzungen

ebildet :
& Ny = ayfc. 1)

Da am absoluten Nullpunkt keine Versetzungen aufgelost werden?, so
ist die Zahl N, der gebundenen Versetzungen gleich N,. Kehren wir

1 Von der Moglichkeit, .daB wegen der Schwankungen des Kerbwirkungs-
faktors an einzelnen Stellen doch Versetzungen aufgelost werden, kénnen wir
absehen.
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nun die Verformungsrichtung um (2. Schritt), so wandern bei einer
Schubspannung, die hochstens gleich der vorher erreichten Spitzen-
schubspannung ¢, ist, alle diese Versetzungen zuriick und ergeben
dieselbe Abgleitung a,. Danach besteht atomistisch ein spiegelbildlicher
Zustand zu dem Zustand am Ende des ersten Schrittes; in bezug auf
die jeweilige Richtung der duBleren Schubspannung sind beide Zusténde
gleich. Bei jedem Wechsel der Verformungsrichtung wiederholt sich
das Spiel von neuem, d. h. bei wechselnder Verformung mit gleichem
Gleitbetrag in beiden Verformungsrichtungen ist am Ende jedes Schrittes
(Anzahl ¥) die Zahl N, der gebundenen Versetzungen gleich-N,:

Ny = Ny=ae/c fix T =0. (2a)

Verformen wir dagegen in einer Richtung iiber a, hinaus, so miissen
neue Versetzungen gebildet werden. Bei einsinniger Verformung ist
die Zahl der gebundenen Versetzungen am Ende des »-ten Schrittes
‘demnach 1:

N, =vN,=vwva,jc fuir T =0. (2Db)

Da nach unserer Annahme die Verfestigung nur durch die Zahl der
gebundenen Versetzungen bestimmt ist, so behilt sie, und damit die
Spitzenschubspannung, am absoluten Nullpunkt bei wechselnder Ver-
formung den am Ende des ersten Schrittes erreichten Wert bei, wahrend
sie bei einsinniger Verformung stetig zunimmt.

Bei von Null verschiedenen Temperaturen wird ein Teil 9N,
(7 = n(T))? der gebildeten Versetzungen aufgeldst, der Rest (1 —#) N,
bleibt gebunden. Bei Umkehr der Verformungsrichtung kann nur der
letztere Teil zuriickwandern und so die Abgleitung (1 — #%)a, ergeben.
Der atomistische Zustand ist dann wieder derselbe wie vor der Umkehr.
Um die verlangte Abgleitung a, zu erhalten, miissen N, Versetzungen
neu gebildet werden. Von diesen wird der Bruchteil (1 — 1) aufgeldst,
so dafl am Ende des zweiten Verformungsschrittes (Wechselzahl 1) die
Zahl der gebundenen Versetzungen betragt:

g =W+ N (A —n) =1 —n*)N,.

Beim dritten Verformungsschritt ergeben diese Versetzungen die Ab-
gleitung (1 — %®)a,, so daB bis zur verlangten Abgleitung a, noch #?N,
Versetzungen neu gebildet werden miissen, von denen wiederum der
Bruchteil (1 — %) aufgelést wird. Am Ende des dritten Schrittes ist

lso:
e NP = (Ng + Ny + 72N (1 — 1) = (1 — 79) N,.

1 Ob diese unterbrochen wird oder nicht, spielt bei 7' = 0 wegen der fehlenden
Erholung keine Rolle.

2 In geringem MaBe hingt nach (71,I)  auch von der Gleitgeschwindigkeit
ab. Wir kénnen davon absehen.
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Man sieht nun leicht, daB allgemein die Zahl der gebundenen Versetzun-
gen am Ende des »-ten Schrittes den Wert

Ny =1 —=7)Nog= (1 —17)ayfc (3a)

besitzt. Demgegeniiber ist bei einsinniger unterbrochener Verformung,
wenn wir wie oben von einer Erholung wihrend der Entlastung und
Neubelastung absehen, die Zahl der am Ende des »-ten Schrittes bei
der Gesamtabgleitung »a,:

Ny =@ =N, = (1 —n)va,. (3b)

Wiederum unter der Annahme, daf} die Zahl der Verfestigung nur durch
die Zahl der gebundenen Versetzungen bestimmt ist, haben wir nach
(3a) und (3b) das Ergebnis, daBl die Verfestigung bzw. die Spitzen-
schubspannung bei wechselnder Verformung dem endlichen Wert zu-
strebt, den sie am absoluten Nullpunkt (bei fehlender Auflosung der
Versetzungen) am Ende des ersten Schrittes annimmt, wahrend sie bei
einsinniger Verformung stetig zunimmt. Der Grund fiir dieses unter-
schiedliche Verhalten liegt darin, dal im ersten Fall die am Ende eines
Schrittes gebundenen Versetzungen zur Abgleitung beim néchsten
Schritt beitragen, wahrend im zweiten Falle stets neue Versetzungen
gebildet werden miissen.

Ehe wir auf bestimmte Vereinfachungen, die wir machten, zu
sprechen kommen, vergleichen wir dieses Ergebnis mit den Befunden
von Held. Wir legen dabei eine lineare Verfestigungskurve bei ein-
sinniger Beanspruchung zugrunde, setzen also nach (72¢,I) N/a pro-
portional zu dem Verfestigungsparameter p = v/a. Der Auflosungs-
koeffizient ist dann gegeben durch

1 —n = p(T)/p0). (4)

Seine Werte konnen bei bekanntem Temperaturverlauf der Verfestigungs-
kurven berechnet werden. Fiir Zinn liegen ausreichende Messungen
noch nicht vor. Wir entnehmen daher aus Abb. 14b fiir die Versuchs-
temperatur —78° C (~200° K) den Wert 7 = 0,8. Damit erhalten wir
ungefihr die richtige Neigung der Verfestigungskurve von Held bei
Zimmertemperatur (~300° K), wenn wir dafiir # = 0,98 setzen. Die
mit diesen Werten fiir die angegebenen Temperaturen (und auBerdem
noch fir 0° K) nach (3a) und (3b) berechneten Kurven fiir wechselnde
(gestrichelt) und einsinnige Verformung (ausgezogen) zeigt Abb. 50.
Dabei wurde wie in den Abb. 48 und 49 fir die Einheit der Gesamt-
abgleitung der Betrag 2a, fiir einen vollen Wechsel (zwei Verformungs-
schritte) als Einheit genommen und die am absoluten Nullpunkt am
Ende des ersten Schrittes erreichte Verfestigung =1 gesetzt. Ein
Vergleich der Abb. 50 und 48 zeigt, daf} die berechneten und gemessenen
XKochendorfer, Plastische Eigenschaften. 10
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Kurven in ihren Grundziigen iibereinstimmen?!. Kine nahere Priifung
ergibt, dal die gemessenen Kurven fir Wechselverformung tiefer ver-
laufen im Vergleich zu den Kurven bei einsinniger Verformung, als es
fir die berechneten Kurven der Fall ist. Dieser Unterschied ist zu
erwarten: Wir haben oben angenommen, daf die Auflésung der zu
Beginn eines Schrittes zuriickwandernden Versetzungen erst dann be-
ginnt, nachdem sie alle zuriickgewandert sind, wiahrend sie schon bei
den ersten ankommenden Versetzungen wirksam wird und somit die

Verfestigung kleiner sein muf}, als wir

Zahl der Verry hri
i g ”#efé‘ 2 berechnet haben.

12T e ey Ungeklirt bleibt dabei die anfing-
2 =200 ~~ liche Abnahme der gemessenen Kurve
7 fir Zimmertemperatur. Sie wire unter

Sus / unsern Annahmen zu verstehen, wenn
S /, / die Spitzenlast nachher nicht mehr zu-
§ ol nehmen, sondern einem konstanten Wert

= ~_-4 zustreben wiirde. Da aber diese Abnahme
= bei Gleitbetrdgen von 0,8 bzw. 1,6 fiir
einen vollen Wechsel nicht mehr auf-
tritt, so miissen in obigem Falle ganz
4 12 8 . . -

Gesamtableitang besondere Faktoren wirksam sein, iiber
Abb. 50. Nach (3a) baw. (3b) berech- Q1€ Doch michts gesagt werden kann.
neter Verlauf der Verfestigung bei der Noch nicht genau beantwortet wer-
Spitzex}last mit der Gesamtabgleitung . |
(Einheit wie in Abb. 48) bei wechseln-  den kann auch die Frage, warum die

der Verformung (gestrichelte Kurven) . X .
und einsinniger unterbrochener Verfor-  Spitzenschubspannung nach Uberschrei-

T O e oa 0oy, ten eines Maximums wieder abnimmt.
Dehlinger (1940, 1) nimmt an, daB
dieser Effekt als eine Dissipation unter dem EinfluB der oft wieder-
holten Wechsel aufzufassen ist, die zu einem allmahlichen Abbau der
gebundenen Versetzungen und damit der Verfestigung fiihrt.

Bisher haben wir die Frage, bei welcher Schubspannung die gebun-
denen Versetzungen bei einer Umkehr der Verformungsrichtung zuriick-
wandern, also wie gro8 die jeweilige Wanderungsschubspannung ist, offen-
gelassen, da uns die Tatsache, daB sie hochstens gleich der vorher erreichten
Spitzenschubspannung sein kann, geniigte. Aus Abb. 48 ersehen wir,
daB sie in Wirklichkeit kleiner ist. Damit haben wir eine weitere un-
mittelbare Bestédtigung unserer Befunde in 11, daf bei einsinniger Ver-
formung die &uBere Schubspannung gleich der Bildungsschubspannung
der Versetzungen ist, d. h. die Wanderungsgeschwindigkeit w der Ver-
setzungen so groB ist, daB sie praktisch keine Rolle mehr spielt.

92 =300
]

7 Zl 70

1 Da in Abb. 50 die Verfestigung und nicht die Spitzenlast aufgetragen ist,
so sind die Kurven in Abb. 48 vom jeweiligen Wert der kritischen Schubspannung
des unverformten Kristalls aus zu betrachten.
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Wir entnehmen aus Abb. 48 weiter, dal der Unterschied zwischen
Bildungs- und Wanderungsschubspannung bei jeder Temperatur nahezu
unabhingig von Abgleitung bzw. von der erreichten Verfestigung ist.
Dieser Umstand spricht eindeutig dagegen, diese Abnahme auf eine
nur in einer Richtung verfestigend wirkende Schubspannung zuriick-
zufithren, da sie sonst mit zunehmender Verfestigung bzw. Abgleitung
ebenfalls zunehmen miiite. Er. besagt, daBl die Verfestigung fir
die Wanderung der Versetzungen denselben Wert besitzt
wie fiir ihre Bildung, ein Ergebnis, das wir, wenn auch nicht so
unmittelbar, aus der Unabhéngigkeit der dynamischen Schubspannungs-
anderung von der Abgleitung gewinnen konnten (vgl. 11). Extrapolieren
wir auf den unverformten Kristall, so erhalten wir auf diese Weise den
Wert der kritischen Wanderungsschubspannung. Er betrigt nach
Abb. 48, in roher Naherung unabhingig von der Temperatur, etwa
3/, des Wertes der kritischen (Bildungs-) Schubspannung.

Zusammenfassend stellen wir fest, dal die experimentellen Beob-
achtungen bei wechselnder Verformung eine weitere Bestdtigung unserer
bisherigen Vorstellungen bilden. Sie zeigen insbesondere unmittelbar,
daB bei der plastischen Verformung zwei Grundvorgéinge, Bildung und
Wanderung der Versetzungen, auftreten. Von ihnen bestimmt die
Bildung die GroBle der duBeren Kréfte, wahrend die Wanderung den
eigentlichen Gleitvorgang darstellt und, wie wir in 15 gesehen haben,
vorzugsweise die Bedingungen bestimmt, unter denen ein Kristall
plastisch verformbar ist. Die auf beide Vorgiinge und in beiden Ver-
formungsrichtungen in gleicher Weise verfestigende Wirkung des Eigen-
spannungsfeldes der gebundenen Versetzungen tritt bei einer Umkehr
der Verformungsrichtung nicht unmittelbar in Erscheinung, da hierbei
die vorhandenen Versetzungen zunéchst das Gleiten ohne Neubildung
weiterer Versetzungen bewirken koénnen. Sie zeigt sich aber darin, daf3
im unbelasteten Kristall die thermisch noch mdgliche Bildung und
Wanderung der Versetzungen in beiden Richtungen gleich héaufig er-
folgt, mit um so geringerer Wahrscheinlichkeit, je groBer die Verfesti-
gung ist, und somit der Kristall seinen verformten Zustand beibehilt.

III. Inhomogene Verformung von Einkristallen.

A. Experimentelle Untersuchungsverfahren und
Ergebnisse.
18. Reine Biegung.
a) Allgemeines. Neben der Aufgabe, die Gesetze des reinen Gleitens

aufzuzeigen und dariiber hinaus einen Beitrag zur Kenntnis der Eigen-
schaften der Kristallgitter zu geben, hat die Untersuchung der homo-

10*
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genen Verformungen der Einkristalle den Zweck, die Grundlagen zu
einem Verstdndnis des Verhaltens der technischen vielkristallinen
Werkstoffe zu liefern. Zwischen beiden Gebieten steht die inhomogene
Verformung der Einkristalle, denn jedes einzelne Korn in einem viel-
kristallinen Material ist ein inhomogen verformter Einkristall, nur sind
die Bedingungen, unter denen diese Verformung erfolgt, sehr kompliziert.

Bei einem Einkristall dagegen kénnen wir die Bedingungen so wahlen,
daB die Spannungsverteilung im ganzen Kristall zu iibersehen ist, so
daB die Moglichkeit besteht, neue GesetzméBigkeiten zu erkennen, die
dann bei Vielkristall angewandt werden koénnen.

Die iibersichtlichen Verhéaltnisse bestehen bei der reinen Biegung,
die dann verwirklicht wird, wenn nach Abb. 56 die Krifte so angreifen,
daB im ganzen Kristall ein konstantes Drehmoment in einer Ebene durch
die Kristallachse wirkt, aber keine resultierenden Zugkrafte und Dreh-
momente in den Querschnitten auftreten. Die Einfachheit besteht
darin, daB lings jeder Mantellinie sowohl der Spannungszustand als
die Kristallorientierung sich nicht &ndern, wéhrend z. B. bei der Torsion
kreiszylindrischer Kristalle lings eines zum Umfang konzentrischen
Kreises zwar der Spannungszustand derselbe ist, aber die Orientierung
sich stetig &ndert, was die Deutung der experimentellen Ergebnisse
wesentlich umsténdlicher gestaltet. Umgekehrt ist die experimentelle
Verwirklichung der reinen Biegungsbeanspruchung nicht so einfach wie
die der Torsion.

Die quantitative Untersuchung der reinen Biegung erfolgte erst in
letzter Zeit durch Held (1938, 1) und Loércher (1939, 1). Im folgenden
werden die dabei verwandte experimentelle Anordnung und die ge-
wonnenen Ergebnisse beschrieben.

b) Biegungsapparat. Den Biegungsapparat zeigt Abb.51. Er be-
steht aus folgenden Teilen: 1. dem Gestell mit der Grundplatte Gr,
den beiden Saulen S und S’ und dem Quertriger T'r aus U-Eisen;
2. dem Rahmen Rk, in dem die sechs Rollen R;, R, ..., R;, Rj leicht
drehbar gelagert sind (Kugellager). Er wird mit zwei Faden iiber zwei
Rollen im Quertriger T'r durch ein Gegengewicht @ (in Abb. 51 nicht
gezeichnet) nach oben und unten frei beweglich gehalten, kann aber
nach Bedarf in beliebiger Lage festgestellt werden; 3. dem oberen
Biigel Bii mit der Rolle R,, der mit der Stahlspitze S in die Feder F,
die zur Kraftmessung dient, eingehéngt wird. Sp ist ein Spiegel fiir den
Last-Lichtzeiger; 4. der Antriebsspindel Sp, die durch Drehen des
Schnecken-Antriebsrads 4 gehoben und gesenkt werden kann und die
Rolle R, trigt; 5. dem Antriebsmotor, der iiber ein regelbares Vorgelege
und eine Schnecke das Antriebsrad 4 mit wéhlbarer Geschwindigkeit
in beiden Richtungen dreht ; 6. den beiden konisch ausgebohrten Kristall-
haltern H und H’, in denen mit entsprechend konischen Einlagen der
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Kristall K durch Ubermuttern M festgespannt wird. Durch zwei um
die Muttern gelegte Gummifiden (in der Abb. nicht gezeichnet) wird
der Kristall mit den Einspannvorrichtungen am Rahmen Rh seitlich
frei beweglich aufgehéngt.

Der Versuch verlauft folgendermaBen: Der Rahmen R wird zunéchst
festgestellt und zwei Schniire oder Drahte D, und D, in der in Abb. 51
angegebenen Weise tiber die Rollen gelegt. An ihren mit Schleifen ver-

Abb. 51. Apparat zur reinen Biegung von Kristallen. Beschreibung im Text. Aus Held (1938, 1).

sehenen Enden wird dann der Kristall mit Hilfe von vier in die Halter H
einsteckbare Bolzen B,, Bi, B,, B; eingehéngt. Die Spindel Sp muBl
dabei so weit nach oben gedreht sein, dal die Driahte D; und D, locker
sind. Nachdem der Rahmen gelost ist, werden die Drahte durch Senkung
der Spindel Sp angespannt. Dabei ist die Drahtspannung iiberall gleich
groB (abgesehen von den vernachlissigbaren Reibungseinfliissen), so
daB an den Angriffspunkten der Kristallhalter H gleich grofBle, je ent-
gegengesetzte Krifte wirken, unter deren EinfluB sich der Kristall
durchbiegt. Der Rahmen RA bewegt sich gleichzeitig nach unten. Da
sein Gewicht durch das Gegengewicht ausgeglichen ist, so iibt er keine
Krifte auf den Kristall aus. Der Einflufl der Rollenreibung kann durch
ein geringes Ubergewicht des Rahmens beseitigt werden. Die bei seiner
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Bewegung auftretenden Trigheitskrafte sind in allen Féllen klein gegen-
iber den duBeren Kriften.

Mit der wichtigste Punkt der Anordnung ist, daBl eine evtl. auf-
tretende Kristallverlangerung ohne jede Behinderung erfolgen kann,
denn, wie man sich an Hand von Abb. 51 leicht iberzeugt, hat eine
solche Verlangerung lediglich eine Verschiebung des Rahmens Rk, aber
keine Anderung der Fadenlinge und damit der Fadenspannung zur
Folge. Zusdtzliche unerwinschte Zug- oder Druckkrifte werden also
vermieden. Es sind somit alle Bedingungen erfullt, die an die reine
Biegungsbeanspruchung zu stellen sind. Man erkennt, dafl der Apparat
dieselben kennzeichnenden Eigenschaften besitzt wie der gewohnliche
Polanyi-Apparat fir die Léngsdehnung. Die Biegung kann somit
dynamisch untersucht werden, mit einer innerhalb der Schwankungen,
die durch die Federdurchbiegung gegeben sind, beliebig vorgebbaren

Biegegeschwindigkeit. Diese Schwankun-
gen konnen nach 3b durch geeignete Wahl
der Federhérte so klein gemacht werden,
daB sie praktisch keine Rolle spielen.
¢) Versuchsergebnisse. Die einfachsten
Verhiltnisse liegen dann vor, wenn der
Kristall so eingespannt wird, daB die
Gleitrichtung, welche bei Dehnung betétigt
werden wiurde, der also der kleinste Wert
von (siny - cosA) zukommt, in der Ebene
der duBeren Krafte liegt. Dann erfolgt
die Biegung in derselben Ebene, wahrend
in den ubrigen Fillen Verdrehungen mit
auftreten.
In obiger Weise wurden Zinkkristalle
(Held), Aluminium- und Naphthalin-
kristalle (L6rcher) untersucht. Die Bie-
gungskurven zeigen qualitativ alle den-
Abb. 52, Anfangsteile von Registricr- selben Verlauf. Als Beispiel sind in
kur\;en von gebogenen Kristallen bei Abb. 52 zweil Registrierkurven wieder-

dynamischer Versuchsfiihrung. . . . v
a) Zinkkristall, Aus Held (1938, 1). gegeben. Die Kurven besitzen wie gewohn-
b) Aluminiumiastall, AusLorcher  Jiche Dehnungskurven einen definierten

Knick!, dem ein bestimmtes kritisches
Biegemoment zukommt. Dieses praktisch unstetige Einsetzen der
plastischen Biegung ist auf den ersten Blick iiberraschend, da die Summe
der Schubspannungen in einer Gleitebene Null ist2.

1 Er ist bei Aluminium unschérfer als bei Zink, aber in geringerem MaBe als
bei der Dehnung (Abb. 17¢).
2 Die Erklarung dieses Befundes erfolgt in 20ec.



IITA18 Reine Biegung. 151

Abb. 53 zeigt je zwei gebogene Aluminium- und Zinkkristalle. Die
eingezeichneten Mantellinien wurden durch Reiben der Kristalle auf
einer ebenen Kohleplatte erzeugt. IThre Ausmessung ergibt, daBl die
Biegung mit ganz geringen Abweichungen kreisférmig erfolgt, ihre
GleichmiBigkeit zeigt, wie gut die Biegung in der Krifteebene verlduft,
wenn die bei Dehnung betétigte Gleitrichtung in dieser Ebene liegt.
Nun erkennt man ohne
nahere Analyse des Verfor-
mungsvorgangs (20a), daB
die Kristalle nur dann ohne
Verdrehung verbogen wer-
den kénnen, wenn die Dbe-
tatigte Gleitrichtung in der
Krifteebene liegt. D. h. die
wirksame Gleitrichtung bei
der Biegung ist dieselbe wie
bei der Dehnung. Die Aus-
messung der Gleitlinien, die
auf den gebogenen Kristallen
sichtbar werden, ergibt, da3  Abb.53. Vier in dem Apparat von Abb. 51 gebogene

. - . Kristalle. Die Mantellinien zur Veranschaulichung der
auch die wirksame Gleit- Giite der Biegung sind durch Reiben auf einer ebenen
ebene bei beiden Verfor- Graphitplatte ?égu%,tﬁrvc]g?re?l%g,ui).Held (1938, 1)
mungsarten dieselbe ist.

Bei der Biegung (und Torsion) werden meist die Werte des Moments i
mit Hilfe der bei elastischer Verformung giiltigen Beziehung in die zu
ihnen proportionalen Werte der maximalen (am Rande angenommenen)
Spannung S(r) umgerechnet. Solange die Biegung elastisch verlauft,
stimmen die so berechneten Spannungen mit den in Wirklichkeit am
Rande angenommenen Spannungen iiberein. Im plastischen Gebiet
dagegen ist das nicht mehr der Fall, S(r) ist dann nur eine (in vielen
Fallen besonders geeignete) MafBzahl fir 9% ohne tiefere physikalische
Bedeutung. Fiir unsere Untersuchungen ist es vorteilhafter, an Stelle
der maximalen Spannung S(r) die zugehérige maximale Schubspan-
nung o (r) in der Gleitebene und Gleitrichtung zu benutzen. Ihre Werte
sind zwar keine unmittelbaren Vergleichsmafle der Momente bei ver-
schiedenen Orientierungen mehr, sie hat aber, wie wir gleich sehen
werden, fiir die Biegung dieselbe Bedeutung wie die Schubspannung
fir die homogene Dehnung. Wir wenden uns ihrer Berechnung zu.

Ist K die von der Feder gemessene Last, so wirkt an den Enden der
Kristallhalter nach Abb. 51 je die Kraft 4-K/2. Betrigt der Abstand
der Angriffspunkte 24, so ist das angelegte Biegemoment:

M= 2% K2 = LK. (1)
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Nach 29a wirkt auf ein in der Querschnittsebene gelegenes Flichen-
element in der Entfernung = von der neutralen Faser die Zugspannung?!

S(x) = aM|J (2a)
und die Schubspannung

o(x) = siny cosd - S(x). (2b)

Dabei ist J das (axiale) Flichentragheitsmoment, das fiir kreisférmige
Querschnitte mit dem Radius 7 bzw. fiir rechteckige Querschnitte mit
den Seiten 2b (senkrecht zur Krifteebene) und 27 (in der Krifteebene)?
die Werte besitzt:

O g g 4

— T 4. J—— 3

J—,4r, J—3br. (2¢)
Damit erhalten wir fir die maximale Schubspannung o(r) bei diesen
Querschnittsformen :

g)(r) _ 4hE siny cosi; g(r) _ 3K siny cosi. (3)

rd 406r°
Setzen wir darin fir K den am Knick der Registrierkurven gemessenen
Wert K, ein, so erhalten wir den entsprechenden Wert o,(r) von o(r)
und kénnen ihn mit dem bei homogener Verformung gemessenen Wert o,
vergleichen. In Tabelle 5 sind die an gegossenen Zink- und Aluminium-
kristallen mit kreisférmigem Querschnitt erhaltenen MeBergebnisse
zusammengestellt3. Sie zeigen zunichst die wichtige Tatsache, dafl das
praktische kritische Moment innerhalb der auch bei Dehnungsmessungen
fir die Streckgrenze iiblichen Meffehler proportional zu siny,cosi,
ist, und somit der Beginn der ausgiebigen plastischen Biegung
durch eine von der Orientierung unabhingige maximale
Schubspannung o} (r) gekennzeichnet ist.

Bei Kristallen mit kreisférmigem Querschnitt? kann ¢y(r)/o, auch
ohne Kenntnis der Kristallorientierung bestimmt werden. In diesem
Falle ist das Flachentragheitsmoment J unabhéingig von der Lage der
Krifteebene beziiglich des Kristalls. Da auch die Messungen fiir alle

1 Wir rechnen z nach den gedehnten Fasern hin positiv. Die Druckspannungen
bei negativen z ergeben sich dann als negative Zugspannungen.

2 Solange keine Unterscheidung beider Querschnittsformen erforderlich ist,
sprechen wir von Querschnitten mit der Hohe 27.

3 Die dabei angewandten Biege- bzw. Dehnungsgeschwindigkeiten waren
,,groB*, wurden aber nicht genau gemessen, und auch die Geschwindigkeits-
abhingigkeit der Schubspannungen nicht niher untersucht. Wir verwenden daher
fir die MeBwerte die mit einem Stern versehenen Zeichen fiir die praktischen
Werte (vgl. FuBinote 1 auf S.25).

4 Bei andern Querschnittsformen ist das nicht der Fall.
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Tabelle 5. MeBwerte bei der Biegung und Dehnung von gegossenen
Zink- und Aluminium-Einkristallen mit kreisférmigem Querschnitt.

Aus Held (1938, 1) und Lércher (1939, 1).
Bezeichnungen: g, und 4, Orientierungswinkel; 27 Kristalldurchmesser; K; bzw.

O]

o (r) Last bzw. groBte Schubspannung am Knick der Biegungskurven; o prak-

tische kritische Schubspannung bei der Dehnung. 2% Abstand der Angriffs-
punkte der Krifte = 50 mm.

Kristall Nr. Zn 3 Zn 0 Zn?7 | Zné Zn 5 Zn 4
| I
tlloin © . .. | 7476 | 7012 eajer | 745 | 2430 | 1426
siny, cosdy . . . 0,232 0,290 0,351 0,426 0,352 0,218
27 in mm . . . 7,65 7,45 7,50 7,40 7,45 7,65
Kfing....| ss2 750 600 564 545 1127
Q) ingmme. | 117 134 127 151 116 141
+e

Mittelwerte® . . | &%(r) =131 4 11 g/mm?; of = 65 g/mm?; %(r)/o:f = 2,02

Kristall Nr. Al9 Al Al13 Al1l AlS Al10) .
xolhoin © . . .| 4852 | 4750 | 4753 | 37/30 | 28/3¢ | 28/36
siny, cosdy . . . 0,458 0,470 0,440 0,466 0,389 0,379
27 in mm . . . 5,80 5,78 5,73 5,80 5,86 5,84
Kfing. ... 258 300 283 300 325 320
Sr () in g/mm? . | 155 186 168 183 | 160 156

O]

Mittelwerte. . . | 6%(r) =168 4- 11 g/mm?; of = 145 g/mm?; %(r)/a(’f‘ =1,16

Lagen dieselbe kritische Last ergeben, so ist nach (17, I), (19, I) und
(3) unabhéingig von y und A:

) 4hK:

Oy TK?

(4)

Dabei sind KP bzw. K die kritischen Lasten bei Biegung bzw. Dehnung.
Man kann nun so verfahren, dafl man ein und denselben Kristall zuerst
eben bis zu seiner Streckgrenze dehnt, was man unmittelbar an der
unstetigen Verringerung der Bewegungsgeschwindigkeit des Lastzeigers
feststellen kann, und danach biegt und die kritische Biegelast mift.
Da man die Streckgrenze im ersten Fall notwendig um einen geringen
Betrag iiberschreiten muf}, so wird der Kristall etwas verfestigt. Diese
Verfestigung ist aber so gering und wird auBerdem wéahrend der Zeit
zwischen beiden Versuchen durch Erholung verkleinert, da8 sie keine
systematischen Fehler ergibt, wie man unmittelbar dadurch nachweisen

1 Vgl. Fuinote 2, S. 154.
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kann, daB man erst biegt und dann dehnt'. Die Messungen von Lércher
(1939, 1) haben folgende Werte ergeben?:

Sy =1,7 0,07 firr Zinkkristalle,
of — 1,65 - 0,05 fiir Zinnkristalle. )

Aus (5) und aus Tabelle 5 entnehmen wir, daBl der Maximalwert der
nach (2a, b) berechneten Schubspannung beim praktischen kritischen
Moment nicht mit der praktischen kritischen Schubspannung bei homo-
gener Verformung iibereinstimmt, sondern grofer ist. Wire die Biegung
bis zu diesem Moment elastisch, so wiirde g (r) mit der wirklich an-
genommenen maximalen Schubspannung iibereinstimmen, und der Ein-
satz ausgiebiger plastischer Biegung dann nicht, wie man zunéchst
vermuten konnte, durch ihren bei homogener Verformung mafBgebenden
Wert bestimmt sein. Wir werden in 20¢ sehen, dafl obige Annahme
nicht zutrifft, sondern beim praktischen kritischen Moment die Ver-
formung, bis auf eine kleine Umgebung der neutralen Faser, bereits im
ganzen Kristall plastisch ist.

19. Reine Torsion.
a) Wirksame Gleitsysteme. Die reine Torsion wird verwirklicht,
wenn an beiden Enden des Kristalls je ein Kraftepaar in einer zu seiner
Achse senkrechten Ebene wirkt. Auf die bekannten Versuchsanord-
nungen brauchen wir nicht niaher einzugehen. Wir betrachten zunéchst
die Spannungsverteilung im elastischen Gebiet. Im Koordinatensystem I
(%e), dessen PB-Achse wir in die Richtung des Halbmessers des jeweils
betrachteten Punktes legen, sind bei kreisformigen Querschnitten3, die
wir allein betrachten, alle Spannungskomponenten Null, bis auf die
tangentiale Schubspannungskomponente S, = og;, die nach 29b den
Wert
S, () = 2%
besitzt. Dabei ist 9t das Drehmoment,  der Abstand des Punktes
von der Kristallachse. Am Umfang nimmt S, seinen gréften Wert
2Mm

7rd

(6a)

8y (r) = (6Db)

1 Wegen der geringen Uberschreitung des kritischen Moments verbiegt sich
dabei der Kristall nicht merklich, so da die Dehnungsmessungen einwandfrei
ausgefiihrt werden konnen.

2 Der Unterschied zwischen den Werten fiir Zinkkristalle von Held in Tabelle 5
und von Lércher in (5), die mit demselben Kristallmaterial gewonnen wurden,
rithrt vermutlich von einer zu kleinen kritischen Schubspannung bei Held her,
die aus duBeren Grinden nur in einem Versuch bestimmt werden konnte, bei
dem wahrscheinlich ein unerkannter Fehler unterlaufen ist. Mit den Werten von
& (r) aus Tabelle 5 und von of (r)/oy aus (5) ergibt sich o) = 77 g/mm?>.

3 Bei andern Querschnittsformen ist das nicht der Fall.
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an. Fir die Schubspannung im Gleitsystem (y, A) wird nach 28b:
6 =0o(p, x) = (cosy cossin (¢ — ¢,) —siny sini sin (¢ — ¢;)) S, (2). (7)
Dabei sind ¢, bzw. @, die Azimute der Gleitebenennormalen bzw. der R
Gleitrichtung g, die mit y und A4 durch (1 I) verkniipft sind, und ¢ das
Azimut des betrachteten Punktes beziiglich der Kristallachse 3 (2e,
Abb. 8). Die néhere Untersuchung von (7) erfolgt in 21 a. Hier benétigen
wir nur, daf} sich ¢ fiir ein Gleitsystem sinusférmig lings des Umfangs
dndert, da es die Summe zweier phasenverschobener sinusférmiger
Funktionen von ¢ ist. In einem bestimmten Punkt besitzt ¢ somit
im allgemeinen fiir verschiedene Gleitsysteme verschiedene Werte, und
es ist zu vermuten, daB, dhnlich wie bei der Biegung, das Gleitsystem
mit dem.groBten o-Wert in Tatigkeit tritt. In der Tat haben dies
Gough, Wright und Hanson (1926, 1); Gough (1928, 1); Gough
und Cox (1930, 1;2); (1931, 1) an Alu-
minium-, Kisen-, Antimon-, Zink- und
Silberkristallen bei Wechseltorsion durch
Vermessung der Gleitlinien festgestellt.
Sehr schon tritt dabei der scharf aus-
geprigte Ubergang von einem zum andern
wirksamen Gleitsystem in Erscheinung.

Bei Zinkkristallen tritt neben der Glei-
tung noch Zwillingsbildung auf, wihrend
bei Silber, wo die Zwillingsbildung in viel-
kristallinem Material sehr ausgepragt ist,
bei Wechseltorsion keine Zwillingslamellen
beobachtet werden konnten. Die Beob-
achtung ist in letzterem Falle dadurch
erschwert, dafl Gleit- und Zwillingsebene
ibereinstimmen. Auf der andern Seite
zeigen Antimonkristalle nur Zwillings-
lamellen, aber keine Gleitlinien.

b) Die maximale Schubspannung beim
Beginn der plastischen Torsion. Bei ein-
sinniger Torsionsbeanspruchung haben
Karnop und Sachs (1929, 1) ver-
glitete  Aluminium - Kupfer - Einkristalle Abb. 54, Torsionskurven von Alu.
(4 Gew.-% Cu) statisch untersucht. Sie ~ minium +5% Kupferkristallen.
haben unter Benutzung von (6b) die Werte Aus Karnop und Sachs (1029, 1).
des angelegten Drehmoments in S, -Werte umgerechnet und die in Abb.54
dargestellten Kurven erhalten. Man sieht, dal sie keinen definierten
Knick besitzen?!, wie es auch bei den statisch aufgenommenen Dehnungs-

1 Es ist anzunehmen, dafl bei dynamischer Versuchsfithrung, dhnlich wie bei
der Biegung, ein Knick auftritt. Solche Versuche liegen noch nicht vor.
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kurven von Einkristallen im allgemeinen der Fall ist. Ein praktisches
kritisches Moment kann daher mehr oder weniger genau nur durch eine
,noch kleine aber schon meBbare” Schiebung DZ‘, (= 2eg,, vgl. 2e)
festgelegt werden. Karnop und Sachs wihlen D:f, = 0,2% (die ent-
sprechenden Werte von S sind in Abb. 54 durch kurze Striche an den
Kurven bezeichnet). Sie untersuchen dann, ob die absolut grofte
Schubspannung o ()pax, d. i. der groBte Wert von of (), bei diesem
Moment fiir alle Orientierungen einen festen Wert besitzt, unter der
Voraussetzung, dafl bis dahin die Verformung (nahezu) elastisch ist,
also die Beziehung (6b) giiltig bleibt. Es ergibt sich, daB das nicht der
Fall ist: Die experimentell erhaltenen Werte von S}, liegen zwischen
9,8 kg/mm? (Kristallachse in einer [111]-Richtung) und 22 kg/mm?
(Kristallachse in einer [100]-Richtung), zeigen also Unterschiede im
Verhéltnis 1:2,2, wihrend die Rechnung fiir dieselben Kristallorientie-
rungen nur den Wert 1:1,7 ergibt. Aullerdem treten noch systematische
Abweichungen in der Orientierungsabhéngigkeit auf. Aus diesen Griin-
den ist auch das Verhéltnis von o} (r)pay zu der kritischen Schubspan-
nung op bei Dehnung (9,0 kg/mm?) nicht konstant, sondern schwankt
zwischen 1,09 und 1,45.

Bei Benutzung einer mittleren Schubspannung ergibt sich eine
bessere Ubereinstimmung mit der Erfahrung. Wir gehen darauf nicht
naher ein, da wir in 21b sehen werden, daB die Beziehungen fiir die
elastische Torsion beim praktischen kritischen Moment bereits nicht
mehr gultig sind.

B. Theorie der inhomogenen Verformungen.

20. Anwendung der Gesetze der homogenen Verformung auf die
reine Biegung.

a) Geometrie der Verformung. Wir nehmen an, daf3 die wirksame
Gleitrichtung in der Biegungsebene liegt. Nach 18¢ ergibt das Experi-
ment, dafl dann der Kristall in der Biegungsebene kreisférmig gebogen
wird (Abb. 53). Die plastische Biegung ist also, soweit es die Dehnung D°
im Koordinatensystem I betrifft, geometrisch einer elastischen Biegung
von groflem Ausmall gleichwertigl. Wir koénnen uns demnach den
Kristall in diinne Fasern parallel zu seiner Achse zerlegt denken und
jede solche Faser als einen sehr diinnen homogen gedehnten (bzw.
gestauchten) Einkristall ansehen, dessen Dehnung linear mit ihrem Ab-
stand z von der neutralen Faser zunimmt:

DO(x) = DO(r) . ®)

1 Wenn wir in Zukunft eine plastische und elastische Verformung kurz als
,»geometrisch gleichwertig® bezeichnen, so bezieht sich das stets nur auf die jeweils
betrachtete Deformationskomponente im Koordinatensystem I.
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Dasselbe gilt fir die Dehnungsgeschwindigkeit [vgl. (12, I)]:
(@) =v() = . 9

Die Randdehnung DO(r) ist durch den Zugweg s und die geometrischen
Daten der Biegungsapparatur bestimmt. Wir berechnen zunichst diesen
Zusammenhang. Wir bezeichnen (Abb. 55) den jeweiligen Abstand der
oberen (unteren) Angriffspunkte der duBleren Krafte mit I, bzw. I_,,
den Krimmungsradius des gebo-

genen Kristalls mit ¢ und den

Winkel, den die Kristallfassungen

miteinander bilden, mit x. Im

Ausgangszustand ist: [, =1_,

=19 go=o00 und &y =0. Aus

Abb. 55 erkennt man, daf3 der

Zugweg s gegeben ist durch

s=3—1) + 30— 1)

=3 — 1.
Weiter ist *
Lon = 2(¢ £ B sin 5,
also wird
in % 5. Kristall in im Bie-
s=2hsing.  (10) A O et vou Abh. 51 (chematisch).
SchlieBlich ergibt sich aus =g« und I(r) =1°(1 4 D°(r)) = (0 + r) &:
0 7)0

LB r an

ro 2T Doy

Setzen wir (11) in (10) ein, so erhalten wir die gesuchte Beziehung:
op e (BDO(r)

s =2h s1n(~27 ),

aus der DO(r) bei gegebenem s berechnet werden kann. Praktisch

koénnen wir in (12) den Sinus durch sein Argument ersetzen (fir o = 1°
z. B. ist /2 = % und sin /2 = 0,48), und erhalten an Stelle von (12):

(12)

rs

Do(r) = Ao (13)
Aus (11) und (13) ergibt sich:
’ 1 s

Die nach (14) berechneten Werte von g ergaben sich bei den von Held
und Loércher gebogenen Kristallen in Ubereinstimmung mit den ge-
messenen Werten.

Wir kehren nunmehr zur Verformung selbst zuriick. Mit zunehmender
Dehnung éndert sich die Orientierung der Kristallfasern, und zwar
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werden nach 2f in der oberen Halfte (Dehnung der Fasern) die Gleit-
ebenen um die zur Biegungsebene senkrechte Richtung (die Gleit-
richtung liegt in der Biegungsebene!) zur Kristallachse hingedreht, in
der unteren Hélfte (Stauchung der Fasern) dagegen von der Kristall-
achse weg-, zu der Querschnittsebene hingedreht. Beriicksichtigen wir
noch, daB sich erfahrungsgemafBl Gleitlamellen ausbilden, so erhalten
wir einen Verformungszustand, wie er in Abb. 56 gezeichnet ist.
Gegeniiber einem homogenen Verformungszustand unterscheidet er
sich in erster Linie durch die gekriimmten Gleitlamellen. Zu beachten
ist ferner, dafl der Kristall nicht mehr seinen urspriinglichen Querschnitt
besitzt, denn die Dicke der einzelnen Fasern hat in der oberen Hilfte
(Dehnungen) ab-, in der unteren Halfte (Stauchungen) zugenommen.
Praktisch ist diese Anderung jedoch zu vernachlissigen, denn die er-
reichten Dehnungen sind selbst bei verhéltnisméBig grofen Biegungen

Abb. 56. Verbiegung der Gleitlamellen bei der Biegung eines Kristalls.

a) Ausgangszustand. b) Gebogener Kristall. Die Verbiegung der Lamellen ist etwas iibertrieben
gezeichnet, daher sind sie im gestauchten Teil des Kristalls dicker als im gedehnten Teil.

sehr klein. Nehmen wir etwa 7 = 2,5 mm und ¢ = 50 mm, so wird
nach (11) D%(r) = 0,05 = 5%. Wir koénnen daher die Querschnitts-
form als ungedndert ansehen und die Gleichungen mit festem r bei-
behalten.

Wegen der Verbiegung der Gleitlamellen enthilt der Kristall ver-
schieden orientierte Gitterbereiche. Werden bei einer Laue-Aufnahme
mehrere dieser Bereiche erfallt, so entsteht ein Asterismus, der zuerst
von Rinne (1915,1) an gebogenen Glimmerpliattchen beobachtet
wurde. Mehrere spétere Untersuchungen an Steinsalzkristallen [Gross
(1924, 1; 2); Leonhardt (1925,1); Konobejewski und Mirer
(1932, 1)] waren der Aufgabe gewidmet, aus der Form und GréBe des
Asterismus die Art der Verbiegung der Gleitlamellen zu bestimmen.
Sie fithrten alle im wesentlichen auf das oben beschriebene Bild. Da
jedoch teilweise die genaue Orientierungsinderung in den einzelnen
Kristallfasern in Abhéngigkeit von ihrer Dehnung und Ausgangs-
orientierung, teilweise der Einflull der geometrischen Aufnahmebedin-
gungen (Divergenz des Primérstrahls, Lage und GréB8e des durchstrahl-
ten Gebiets) nicht geniigend beobachtet wurden, so ergaben sich in
allen Fillen gewisse Unstimmigkeiten zwischen dem beobachteten und
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berechneten Asterismus, die nur durch mehr oder weniger erzwungene
Zusatzannahmen iiberbriickt werden konnten. Erst Komar (1936, 1; 2)
hat unter Zugrundelegung der Beziehung (7a, I) fiir die Orientierungs-
anderung und genauer Beriicksichtigung der geometrischen Aufnahme-
bedingungen einwandfrei nachgewiesen, dall die Forménderung der
Lamellen in einer Biegung um eine in der Gleitebene gelegene, zur
Gleitrichtung senkrechte Richtung besteht, deren GréBe durch die
Orientierungsénderung bestimmt ist, die jede Faser ihrer Dehnung bzw.
Stauchung entsprechend erfahrt. Somit ist das Ergebnis, das wir oben
auf Grund der kreisférmigen Biegung der Kristalle bei reiner Biegungs-
beanspruchung ableiteten, unmittelbar sichergestellt.

Liegt die Gleitrichtung nicht in der Biegungsebene, so hat die
plastische Dehnung jeder Faser eine Verschiebungskomponente aus der
Biegungsebene heraus, und der Kristall erfihrt neben der Biegung
gleichzeitig eine Verdrehung, wie es auch der Versuch zeigt. Durch die
feste (nicht drehbare) Verbindung von Kristall und Fassung tritt dabei
zwangslaufig neben dem Biegemoment ein Torsionsmoment mit auf.
Wir haben es also bereits mit einem zusammengesetzten Spannungs-
zustand zu tun. Solange die Dehnungen der Randfasern nicht zu grof}
sind (wie wir oben erwihnten, trifft dies bei der geschilderten Versuchs-
anordnung zu), konnen wir in erster Naherung auch diesen Fall mit zur
reinen Biegung nehmen. Insbesondere ist das fiir den Beginn der Bie-
gung der Fall.

b) Der Ersatzkristall. Wir wenden uns nun den Verformungskriften
zu. Wir haben oben stillschweigend angenommen, daf wir die Fasern,
welche wir uns wahrend der Verformung getrennt dachten, ohne zusitz-
liche Gitterverzerrungen wieder aneinandersetzen kénnen. Das ist jedoch
nicht der Fall, denn die Teile der Gleitlamellen in den getrennten Fasern
sind nur elastisch gedehnt, im zusammengesetzten Kristall dagegen
gleichzeitig verbogen. Diese Verbiegung erfordert einen Zusatz zu der
Arbeit, die wir nur zur Verformung der getrennten Fasern aufwenden
miiiten. Im letzteren Falle kénnten wir die Verformungskrafte durch
Anwendung der Gesetze fiir die homogene Verformung berechnen, in
Wirklichkeit miissen wir grofere Krifte aufwenden, da bei gleichem
Verformungsweg jene Arbeit noch mitgeleistet werden mufi. Als weiteres
kommt noch hinzu, daf die Gleitung submikroskopisch diskontinuierlich
verlauft. Beim Zusammensetzen dieser Fasern sind aus diesem Grunde
neben den oben beschriebenen Biegungsverzerrungen noch weitere,
ortlich rascher veridnderliche Verzerrungen anzubringen (vgl. 22e),
welche die duBleren Krifte gegeniiber den ,,homogenen Kriaften™ eben-
falls beeinflussen. Wir sehen also, da83 die Gesetze der homogenen
Verformung allein zur Beschreibung der inhomogenen Ver-
formungen nicht ausreichen.
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Ehe wir uns mit der Frage befassen, wie das allgemeine Verformungs-
gesetz lautet (22a), wollen wir untersuchen, mit welcher Niaherung die
homogenen Gesetze die wirklichen Verhiltnisse beschreiben. Wir ge-
winnen dadurch bereits einen tiefen Einblick in das Wesen der inhomo-
genen Verformung und haben, wie wir spéiter sehen werden, einen wesent-
lichen Teil der Gesamtaufgabe schon erledigt. Dabei ist es zweckméBig,
anstatt die einzelnen Fasern eines Kristalls getrennt zu betrachten,
einen Korper, wir bezeichnen ihn als , Ersatzkristall”, zu Hilfe zu
nehmen, der dasselbe plastische Verhalten zeigt. Er soll mit einem
wirklichen Kristall darin iibereinstimmen, daf} er dieselbe Gleitgeometrie
und Gleitdynamik besitzt. Sein Aufbau soll aber nicht atomistisch,
sondern kontinuierlich sein, so dafl seine Gleitung nicht nur makro-
skopisch, sondern auch mikroskopisch stetig erfolgt. Bis auf die Gleit-
lamellenbildung verhdlt sich ein solcher Kérper wie ein Kristallfasern-
biindel. Wir wollen aber auch in diesem Punkt Ubereinstimmung er-
halten und missen daher noch verlangen, daf die Biegung und Ver-
windung (bei Torsionsbeanspruchung) der Lamellen des Ersatzkristalls
keine Arbeit erfordert. Diese Annahme ist grundsétzlich moglich,
denn sie steht zu den vorhergehenden Annahmen nicht in Wider-
spruch.

Im Falle der Biegung kénnen wir uns einen Ersatzkristall veran-
schaulichen durch einen Stapel von Postkarten, die mit einem zidhen
Mittel, das eine kritische FlieBfestigkeit besitzt und Verfestigung zeigt,
zusammengeklebt, und lings der neutralen Fasern durch diinne Dréahte
zusammengehalten sind. Jede Postkarte ist eine Gleitlamelle. Unser
Modell hat die Eigenschaften eines Ersatzkristalls, wenn die Zahigkeit
(kritische Schubspannung) des Klebmittels so gro8 ist, daB die Biegungs-
kriafte der Postkarten gegeniiber den eigentlichen FlieBkraften zu ver-
nachléssigen sind. Bei der praktischen Verwirklichung eines solchen
Modells wiirde die Schwierigkeit bestehen, einen Klebstoff mit geniigend
groBer Normalfestigkeit zu finden, damit die Karten in der oberen
Hilfte (gedehnter Teil) nicht auseinanderreifen.

In den folgenden Abschnitten berechnen wir die Biegungskurven
fur einen Ersatzkristall.

¢) Beginn der Biegung. Zunichst betrachten wir den Beginn der
Biegung, sehen also von der atomistischen Verfestigung ab und unter-
suchen, dhnlich wie bei der homogenen Dehnung, ob die so erhaltenen
Biegungskurven ein kritisches Biegemoment ), besitzen und ob I,
selbst als Funktion der Biegegeschwindigkeit do/d! einen Knickwert 3¢,
besitzt. '

1 « ist der Winkel der Endquerschnitte des Kristalls (Abb. 55). dx/dt ist
nach (11) proportional zu der Gleitgeschwindigkeit «(r) in (15). Wir bezeichnen
der Einfachheit halber letztere selbst als Biegegeschwindigkeit.
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Nach (9) und (15, I) ist die Gleitgeschwindigkeit in der Faser im
Abstand = von der neutralen Faserl:

w=u@ =" wm =32, (15)
= siny, cosd,. (16)

Nach (13) kann die Gleitgeschwindigkeit « aus den unmittelbaren Auf-
nahmedaten berechnet werden. Unter idealen dynamischen Versuchs-
bedingungen, die wir im folgenden zugrunde legen?, besitzt die Dehrungs-
geschwindigkeit unmittelbar bei Beginn des Versuchs im ganzen Kristall
die durch die vorgegebene Biegegeschwindigkeit bestimmten Werte.
Demgegeniiber nimmt die Schubspannung in einer Faser nicht sofort
den entsprechenden kritischen Wert ¢,(%) an, sondern erst nachdem sie
mindestens® um den Betrag D, = So/E = oo/ul (E Elastizitits-
modul) elastisch gedehnt ist. Diese Dehnung spielt in den Endgleichun-
gen eine wesentliche Rolle, denn die plastische Dehnung D° tritt nur
in der Verbindung D°/D, .. auf. Da wir aber an Stelle der plastischen
Dehnung stets die Abgleitung @ benutzen, so rechnen wir D, in
gleicher Weise in die elastische ,,Schiebung®4 ag, um, wie D° in a,
und erhalten dann an Stelle des Verhiltnisses D°/DY,; das Verhéltnis

@[@graet, ML Diast [ 0o
Qelast — P = B =g (17)

Wir sehen zunéchst von einer vor diesem Zeitpunkt etwa eingetretenen
plastischen Verformung ab und werden nachtraglich sehen, daBl wir
dadurch nur einen unwesentlichen Fehler begangen haben. Wir be-
zeichnen daher die Gebiete, in denen die Schubspannung noch nicht
den Wert o, erreicht hat, als elastisch verformt, bleiben uns aber be-
wullt, daB wir diese Bezeichnung nicht im strengen Sinne des Wortes
auffassen diirfen. Dann betrigt die Zeit, nach der die Schubspannung
in jeder Faser den kritischen Wert angenommen hat:

@etas o
lelast = ;t = ’LL‘C;"E . (18)

1 Wegen der Kleinheit der Dehnungen kénnen wir in dem Orientierungs-
faktor u die jeweiligen Werte von y und A durch die Anfangswerte y, und A, er-
setzen.

2 Unter den iiblichen nichtidealen Bedingungen bleiben die Verhiltnisse, bis
auf eine geringe ,,Verschmierung der Knicke‘‘ der Dehnungskurven fiir die einzelnen
Fasern, dieselben.

3 Da unter Umstédnden schon eine kleine plastische Dehnung und damit eine
Verfestigung mit auftreten kann.

4 Diese ,,Schiebung* ist nicht mit der wirklichen elastischen Schiebung in
der Gleitebene und Gleitrichtung an der Streckgrenze identisch, sie gibt vielmehr
die Abgleitung an, die angenommen wiirde, wenn Dg, eine plastische Dehnung
wiire. Da aber Genst in gleicher Weise ein MaB fiir Dgy,; ist, wie a fiir DO, so ge-
brauchen wir denn die Bezeichnung ,,Schiebung®, aber stets in Anfithrungszeichen.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 11
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Die zur Aufrechterhaltung einer Gleitgeschwindigkeit u erforderliche
Schubspannung ist durch (53 I) gegeben. Bei Verwendung dieser Be-
zichung wiirden wir sehr uniibersichtliche und kaum geschlossen aus-
wertbare Formeln erhalten. Da uns hier aber nur das Verhalten der
Kristalle bei ,,groBen” Biegegeschwindigkeiten w(r) interessiert!, bei
denen es auf den genauen Verlauf von o bei ,,kleinen® Gleitgeschwindig-
keiten nicht ankommt, so kénnen wir ¢, zwischen # =0 und » = u,
(Gleitgeschwindigkeit beim Knickwert o,; vgl. 4b) als linear verdnderlich
mit % annehmen: -

Oy =

fir  w = we. (19a)

Oberhalb ¢, nimmt ¢, nur noch verhidltnismaBig langsam mit » zu,
und zwar um so weniger, je schiarfer der ,,Knick® der (o,, u)-Kurve
ist. Wir sehen von dieser Zunahme zunichst ab und setzen:

Gy =0, fir w=u,. (19b)

Mit diesen Ansétzen erhalten wir Ergebnisse, aus denen die wesentlichen
Punkte klar zu ersehen sind, und an denen nachtriglich leicht die
Anderungen, die sich bei Beriicksichtigung des genauen Verlaufs von o,
ergeben, angebracht werden koénnen. Wir betrachten nun die Fille
u(r) = u, und u(r) = u, getrennt.

u(r) <u.. Nach (18) und (19a) wird unabhéngig von u(r):

b7
lelast = 760? . (20)

Von ¢ =0 bis ¢ = t,,, nimmt ¢ linear mit ¢ zu, da » wahrend eines
Versuchs konstant ist. Wir haben also nach (19a) und (15):

t Gou(r) ¢

o(t, x) = 0 =
( ? ) 0 Lelast Tuf telast

Damit ergibt sich das nach (2a,b) das Biegemoment zu

ru,u Lelast

m

J (r) ist das Flachentrigheitsmoment2. IR nimmt also linear mit der

Zeit zu bis zu dem Wert
GoJ(7) u(r)
M, = D0

U U

(W) =u) (22

1 Sie sind erforderlich, wenn in angemessener Zeit groBere Biegungen erreicht
werden sollen. Auf das Gebiet ,,kleiner** Biegegeschwindigkeit, in dem, wie bei
homogener Verformung von Einkristallen, insbesondere die Frage nach dem Be-
stehen einer Kriechgrenze von Bedeutung ist, kommen wir in 25f im Zusammen-
hang mit dem Dauerverhalten der vielkristallinen Werkstoffe zu sprechen.

2 Wir verwenden die Bezeichnung J(r) fir das Flichentragheitsmoment iiber
den ganzen Querschnitt, da wir spiter Flachentrigheitsmomente bendtigen, die
sich nur auf einen Teil des Querschnitts beziehen.
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Bei t = tg, ist die kritische Schubspannung ¢, in allen Fasern z
gleichzeitig erreicht und It dndert seinen Wert nicht mehr, da wir
von einer Verfestigung absehen. Die Biegungskurve hat also bei Ik,
einen Knick, d. h. I, ist die (scharfe) Streckgrenze (bei unseren Voraus-
setzungen auch Elastizitdtsgrenze) fir » < u,. Die Verhiltnisse ent-
sprechen ganz denen bei homogener Dehnung.

u(r) =u,. In diesem Falle gibt es eine Faser « = x,, bei welcher
u = u, ist. Nach (15) berechnet sich z, aus u, = u(r)x,/r zu:

ué‘
X, = m r. (23)
Zu Beginn der Biegung werden wie bei u(r) < u, zundchst alle Fasern
elastisch gedehnt, bis die Schubspannung an der duBeren Faser x = r
den Wert ¢, angenommen hat. Die bis dahin verstrichene Zeit 7,

ist nach (18): p
telast = ,7(%"7;—* - (24)
Von diesem Zeitpunkt an ist die Verformung nicht mehr rein elastisch,
denn in den duBeren Fasern findet bereits plastische Verformung statt.
In dem MaBe, als die inneren Fasern weitergedehnt werden, schreitet
die Elastizititsgrenze oy nach innen fort (Abb. 57), bis sie schlieBlich
die Faser x = ¢, erreicht. Das sei
zur Zeit ¢, der Fall. Zu dieser Zeit
sind auch die weiter innen liegenden
Fasern bis zu ihrer Elastizitéts-
grenze ¢, angespannt, denn fiir sie
ist ja u = u, und damit ¢y, nach
(20) von x unabhéngig. Nach (24)

wird also:

) L

J’Mt/é&_’p_ﬂ/gmﬂy_

J +0
+7 e
1%

2z rl

_,;” elast

stand von der
neutralen Faser

A

Z

-7

Ty u(r)
te = u, G* = Ts tgi;st‘ (25)

(25) besagt, daB die Zeit, von deran AN Sonbspenmunasncsantin cuem achoge

die gesamte Verformung plastisch

ist, im Verhaltnis zu der Zeit, bis zu der sie elastisch verlauft, mit der

Biegegeschwindigkeit w(r) zunimmt. Fiur ¢={¢J,, nimmt die Schub-

spannung wie bei u(r) =< u, linear mit der Zeit zu. Also ist:

_F !
o=
Damit wird das Biegemoment :
GoJ(r) ¢
= 26
m TH tfe’l)ast ( )

Wie es sein mull, geht (21) fiir w(r) = u, in (26) itber. Fir ¢ =7,

elast
erhalten wir daraus das Moment, bis zu dem die Verformung elastisch

11*
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erfolgt, und bei dem die maximale Schubspannung am Rande gerade den
Knickwert o, besitzt:
. GoJ ()
T

Wir haben 18¢ gesehen, dafl das experimentelle Knickmoment bis zu
70% groBer sein kann als Mye -

Von t =t an wandert die Elastizititsgrenze nach innen. Zur
Zeit t; (<t,) sei sie bei x = x; (= «,) angelangt. t, ist offenbar die Zeit
t% o fur einen Kristall mit dem Radius r = 2; und der Randgeschwin-

digkeit wu(z;) = u(r)xz;/r. Also ist entsprechend (24):

ﬁelast = (27)

£ — Go _ Gy
177 u(z)G* ™~ u(r)x,G*
und mit (24) wird: o

@, =2t (. =<t=<t,) (28)

t elast —

wenn wir an Stelle von ¢, wieder ¢ schreiben. Wir multiplizieren nun
Zihler und Nenner der rechten Seite von (28) mit u(r). Die GroBen
A, = w(r) * tihst bzw. w(r) -t sind die elastische ,,Schiebung® bzw.
die nach der Beobachtungszeit ¢ erfolgte Abgleitung in der Randfaser
x == r. Mit ihrer Benutzung wird:

o st (29)
X, =T a(r) .

Das Biegemoment It setzt sich jetzt zusammen aus den Momenten I,
und M, der Bereiche x < x; und = x,. I, als Moment des bis zur
Elastizitdtsgrenze verformten Teils x < x,(u = %,) hat nach (27) den
Wert : :

o, — God (@) (u(r) = u,

14 =2

) (30a)

J(z,) bezeichnet dabei das Flachentrigheitsmoment des Teilquerschnitts
—x; =< x =<+ z,. Seine Berechnung erfolgt in 29a. Es ist wohl zu
unterscheiden von dem Fliachentragheitsmoment eines Querschnitts mit
der Hohe 2z,.

Fir « = «, ist = u,, also nach (19b) ¢y = ¢,. Damit wird nach
29a: (

u(r) = u,

r=x ) (30D)

m, = G F(r) __ G F(z,)
2 2

F (r) ist das Flaichenmoment des ganzen Querschnitts, F(xz,) das des
Teilquerschnitts —x, << z < + =,.

Wie es sein mufl, geht It = M, + M, fir a(r) = alf, d-h. ;=7
in e nach (27) iiber.

Von ¢t = ¢, an ist die gesamte Verformung plastisch, der Spannungs-
zustand &ndert sich nicht mehr und 9N behilt den nach (30a,b) fiir
x, = «, erreichten Wert bei.
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Zur weiteren Auswertung der Formeln miissen wir bestimmte Quer-
schnittsformen annehmen. Wir fiihren in 29a die Rechnung fir kreis-
formige und rechteckige Querschnitte durch. Ihre Ergebnisse lauten:
In dem Flachentragheitsmoment J(x;) und dem Flichenmoment F ()
tritt 2; nur in der Verbindung a,/r = af,i/a(r) auf. Ist die Biege-
geschwindigkeit ,,groB%, also u(r) > u,, so ist nach (25) die Zeit ¢,,
von der an die gesamte Verformung plastisch ist und IR seinen erreichten
Wert beibehilt, >t%,. Da die Beziehungen (30a, b) bis ¢ = ¢, gelten,
so kénnen wir sie fiir hinreichend groBe Zeiten nach t(last/t = ayr
= afh/a(r) (1) entwickeln. Fiir das Gesamtmoment It fallen dann
die linearen Glieder weg, und es wird fiir kreisférmige Querschnitte:

O} 16 =
m - mte]ast( ( elast/d (r ) °c ') (31)
und fiir rechteckige Querschnltte:
0 3 o
M= 5 Mot (1 = 5 (¢ Dugfa ) + ). (32)
Das Moment g, besitzt dabei nach (27) und (2c) die Werte:
O] — | _
— r"’ = 4b 2
Metast = n4 ;0 ; NMetast = 37*‘“0., . (33)

Aus (31) und (32) ist zu ersehen, daBl der zweite Summand fiir beide
Querschnittsformen bereits fir a(r) =6al,y bzw. ¢ = 61],4 nur g,
bzw. 1/,4g des ersten Summanden betrdgt, also innerhalb der experimen-

tellen MeBfehler liegt, und 9t somit praktisch die Werte

19} o o o
2))20 = L7 Metast; E):R() = 1,6 Meast (34)

angenommen hat, die es von da an beibehilt. Nach (25) entspricht
t =617, die Biegegeschwindigkeit w(r) = 6u,, d.h. fir «(r) = 6u,,

elas
sind die Entwicklungen (31) und (32) anwendbar und besagen, daf3
bei diesen Biegegeschwindigkeiten das Biegemoment praktisch seinen
Endwert erreicht hat, wenn a(r) = 6al,, ist.
Nun ist die elastische ,,Schiebung® af = 0o/G* von der Grofien-
ordnung! 1075 — 1073, also bei dynamischer Versuchsfiihrung nicht
mehr meBbar, d.h. das Biegemoment IR, wird praktisch zu Beginn

der Verformung angenommen, ist also das kritische Moment fir

1 Nach (17) héingt a%s von der Orientierung ab. Bei den kubisch-flichen-
zentrierten Metallen mit ihren zahlreichen Gleitméglichkeiten ist sein Wert
~10"* — 1075 Bei den hexagonalen Metallen mit einer einzigen Gleitebene
kann es theoretisch den Wert o« annehmen (u = 0); die Orientierungen, bei
denen aber vor dem Bruch noch merkliche Abgleitungen erzielt werden kénnen,
liegen bei u ~ 0,1.
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u(r) = 6u,. Fir u(r) < 6u, ist ¢, <685, Der Endwert M, = M(x,)
wird auch hier schon nach sehr kleinen Verformungen erreicht, ist also
das kritische Moment in diesem Geschwindigkeitsgebiet. Fir w(r) = u,
wird My = ﬁelast .

In dem sehr schmalen Gebiet von u(r) = u, bis u(r) ~ 6w, nimmt
somit das kritische Moment von M, auf M, zu und sndert von da
an innerhalb der experimentellen Fehlergrenzen seinen Wert nicht mehr.
Da w(r) = 6u, eine ,,noch kleine‘* Biegegeschwindigkeit ist, so ist g,
der Knickwert des kritischen Biegemoments. Er ist nach (34) bei
kreisformigen bzw. rechteckigen Querschnitten um 70 bzw. 50% gréBer
als das elastische Moment Mag .

Ehe wir unsere Voraussetzungen noch erweitern und dann zur
experimentellen Priifung der Ergebnisse iibergehen, fassen wir den
Inhalt der bisherigen Ergebnisse nochmals zusammen. Auf den ersten
Blick erscheint es iiberraschend, daB eine Biegungskurve bei konstanter
Biegegeschwindigkeit ein genau meBbares kritisches Biegemoment
besitzt, da die plastische Verformung nicht wie bei homogener Bean-
spruchung im ganzen Kristall gleichzeitig einsetzt, sondern von auflen
nach innen fortschreitet. Die Rechnung ergibt aber, daf das Wandern
der plastischen Zone bis in die Nahe der neutralen Faser und die damit
verbundene Zunahme des Biegemoments sehr rasch, d.h. innerhalb
einer unter den iiblichen Versuchsbedingungen nicht mehr mefbaren
Biegungszunahme erfolgt. Danach wandert sie wegen der kleinen
Dehnungsgeschwindigkeiten in der Umgebung der neutralen Faser zwar
nur langsam weiter und das Biegemoment nimmt dementsprechend
langsam zu, aber nur noch so wenig, daf} die Biegungskurve praktisch
parallel zur Abszissenachse verlduft, also bei Beginn dieses Astes einen
,, Knick® besitzt, der den Wert des kritischen Moments ¢, angibt. Die
gemischt plastisch-elastische Verformung nach Uberschreiten der
Elastizititsgrenze Myqae hat somit nur zur Folge, daB der Knick eine
gewisse Unschéarfe besitzt, welche nach (31) bzw. (32) groBenordnungs-
miBig durch (af/a(r))? gegeben ist und wegen der Kleinheit von
aihs Praktisch unbedeutend ist.

Fir den Wert von I, bei gegebener Biegegeschwindigkeit u(r) ist
die Lage der Faser x = x, malBgebend, bei welcher die Gleitgeschwindig-
keit den Wert u, besitzt, und von der an die Spannung nach der neutralen
Faser hin auf Null abféllt. Sie liegt nach (23) um so naher an der
neutralen Faser, je groBer u(r) ist. Fiir alle Biegegeschwindigkeiten
oberhalb ~ 6u, liegt sie bereits so weit innen, daB es praktisch ohne
Bedeutung ist, wenn man die Unterschiede in den Beitragen der Ge-
biete # = x, vernachlissigt und den Wert von I, in diesem Geschwin-
digkeitsgebiet konstant setzt. i, nimmt also bis zu u(r) ~ 6w, noch
meBbar zu, bleibt aber dann innerhalb der MeBgenauigkeit konstant.



III B 20 Berechnung des kritischen Biegemoments. 167

Das bedeutet aber, da die Biegegeschwindigkeit 6%, ,,noch klein‘ ist,
das Bestehen eines Knickwerts 9, des kritischen Biegemoments.

Innerhalb der MeBgenauigkeit kann man sogar fir alle u(r) = 6u,
in dem Gebiet x = z, die wirkliche Schubspannung durch o, ersetzen
und erhilt dann fir 9, die Werte (34). Die dabei vernachlissigten
Unterschiede in den Beitridgen der Gebiete x = x, bedingen eine Un-
schiarfe von 9Jt,, die nach (25) und (31) bzw. (32) groBenordnungsmiBig
durch (u,/u(r))? gegeben, und wegen der Kleinheit von u, praktisch
unbedeutend ist.

Besonders hervorzuheben ist, da3 die Erhéhung von 9, gegeniiber
dem elastischen Moment Y. nicht dadurch zustande kommt, daB
die Verformung am Knick einer Biegungskurve noch elastisch und die
Schubspannung am Rande gegeniiber ¢, um 70 bzw. 50 % erhoht ist,
sondern dadurch, daBl die Verformung am Knick nahezu vollstandig
plastisch ist, d. h. die Schubspannung in ,,fast allen‘ Fasern den Wert g,
besitzt. Eine Messung der Randschubspannung beim Einsetzen einer
plastischen Biegung, etwa auf réntgenographischem Wege, mul3 also
stets den Wert ergeben, der auch beim Einsetzen einer homogenen
plastischen Verformung gemessen wird.

Wir haben bisher angenommen, daB o, oberhalb ¢, nicht mehr mit »
zunimmt. Diese Annahme trifft in Wirklichkeit streng nicht zu, aber
im allgemeinen mit hinreichender Genauigkeit und um so besser, je
schirfer der ,,Knick” der (g, u)-Kurve ist. Wir kénnen in diesen Fallen
von der Geschwindigkeitsabhéngigkeit von o, und 3¢, bei ,,grofen
Gleit- bzw. Biegegeschwindigkeiten absehen und o durch die praktische
kritische Schubspannung o, I, durch das praktische ké#itische Biege-
moment NG ersetzen. Ordnen wir dann NG formal eine maximale
Schubspannung o}, (r) zu, die bei elastischer Verformung bis zu diesem
Moment angenommen wiirde, so geht (34) iiber in:

Srlot =11, GEm)ot = 15. (35)

Bei sehr unscharfem ,,Knick der (o4, #)-Kurve konnen wir obige
Annahme nicht als hinreichend erfiillt ansehen. Um die unter diesen
Umstanden gegeniiber unseren bisherigen Ergebnissen eintretenden
Anderungen klar erkennen zu kénnen, machen wir die in der andern
Richtung iiber die Wirklichkeit hinaus gehende Annahme, dal ¢, bis
zu der ,,grolen® Gleitgeschwindigkeit w = u; == 1 linear mit « auf o¢(1)
zunimmt und erst dann konstant bleibt. Dabei ibernimmt offenbar w,
d#e bisherige Rolle von u,. Das kritische Biegemoment I, nimmt also
von u = 0 bis u = u, linear bis zu dem Wert

1 U g
gﬁo = 7 Sﬁe]ast
&
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zu und strebt fir w—>oco dem Wert I, = 1,7 M} fiir kreisférmige
Querschnitte bzw. = 1,56 My fiir rechteckige Querschnitte zu. Die
,,Unschérfe” des Ubergangs von 9. zu IR, ist jetzt durch (w/ju,)?
gegeben. Da u, ,,groB ist, so ist das Ubergangsgebiet so breit, daB wir
von einem ,,Knick® der (IM,, % (r))-Kurve nicht mehr sprechen konnen.
Bei der Biegegeschwindigkeit u(r) = u, messen wir daher auch nicht
das Biegemoment I;, sondern das Moment 9t;. Gehen wir von den
Momenten zu den fiktiven maximalen Schubspannungen iiber, so er-
halten wir: ao(Mjog(w) =1 fir u()=u=1. (36)
Erst fiir w(r) > u, steigt oy(r) gegeniiber o,(u) = 04(1) langsam an.
Gegeniiber den fritheren Ergebnissen erkennen wir zweierlei Verédnde-
rungen: KEinerseits hingt jetzt das Verhialtnis der beiden Schubspan-
nungen bei ,,groBen” Gleit- bzw. Biegegeschwindigkeiten merklich von
den Werten derselben ab, und andererseits ist dieses Verhiltnis ~1,
wenn beide Geschwindigkeiten ungefahr ibereinstimmen.

In Wirklichkeit ist die Abh#ngigkeit der homogenen kritischen
Schubspannung von der Gleitgeschwindigkeit oberhalb 4 = u, in keinem
Falle so stark, wie wir angenommen haben. Daher wird die Geschwindig-
keitsabhingigkeit von oy(7)/o, geringer, aber gleichzeitig sein Wert
groBer als 1 sein.

Die experimentellen Ergebnisse entsprechen diesen Erwartungen.

Bei kreisférmigen Zink- und Zinnkristallen nimmt nach (5) 93‘ (r)/o}
innerhalb der Fehlergrenzen die Werte an, die wir nach (35) unter der
ersten Annahme (keine wesentliche Zunahme von g, oberhalb u = u,)
gewonnen hahen. Bei diesen Kristallen trifft diese Annahme aber auch
zu. Fiur letztere ist das aus der gemessenen (o, u)-Kurve (Abb. 34)
zu entnehmen, fiir erstere ist es im einzelnen noch nicht untersucht,
ergibt sich aber aus der Tatsache, daB sie, wie alle hexagonalen Metall-
kristalle, bei statistischer Versuchsfithrung eine definierte kritische
Schubspannung besitzen. Demgegeniiber erhélt man fir gegossene

Aluminiumkristalle den Wert 1,16 fiir %(r)/ao (Tabelle 5). Bei ihnen
ist aber auch, wie wir schon 6fters bemerkten (z. B. 4 ¢), die Geschwindig-
keitsabhiingigkeit von ¢, in dem Ubergangsgebiet von ,kleinen® zu
,»grofen® Gleitgeschwindigkeiten besonders ausgeprigt. Fir eine ein-
gehendere Untersuchung der Verhéaltnisse miissen erst noch Dehnungs-
und Biegeversuche mit genau bestimmten Gleitgeschwindigkeiten aus-
gefiihrt werden.

Aus der festgestellten Ubereinstimmung der gemessenen und be-
rechneten Werte von o(r)/o, folgt, dal sich beim Beginn einer
Biegung ein wirklicher Kristall wie ein Ersatzkristall ver-
halt, d. h. die bereits eingetretene Verbiegung der Gleitlamellen noch
keinen merklichen Beitrag zu dem Biegemoment gibt.
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d) Verlauf der Biegungskurven. Wir berechnen nun die Biegungs-
kurven eines Ersatzkristalls bei ,,grofler’ Biegegeschwindigkeit unter
Berticksichtigung der atomistischen Verfestigung. Da der gemessene
und der ohne Verfestigung berechnete Knickwert 9, iibereinstimmen,
so hat diese bis dahin keinen merklichen EinfluB}, und wir kénnen von
dem Zustand, in dem die Schubspannung bereits iiberall den Wert o,
besitzt, ausgehen. Nach (9a I), (8) und (13) betrdgt dann die Ab-
gleitung an der Stelle z:

a(z) = 2@ . sv (37)

Wir legen eine lineare homogene Verfestigungskurve mit dem Ver-
festigungskoeffizienten B —1la

zugrunde. Dann wird mit (37):

_ Bz
7(x) = hu
Fiir den Beitrag M, = M — IR, der Verfestigung zum Biegemoment I
erhalten wir nach (2a, b):
T(x)J(r) ﬁJ(T)S (38a)

W = xpu hDPu"

Mit (1) ergibt sich die der atomistischen Verfestigung entsprechende
Zugkraft K, zu:
K. = WE _ BJ(r)
4 % R u?
Den in (38a) bzw. (38b) noch nicht beriicksichtigten Anteil der Ver-
zerrung der Gleitlamellen bezeichnen wir mit Mgy bzw. K. Die

Messungen liefern dann die Werte von

m— %0 = Myt = M + M (39a)
bz K — Ky = Kyat = K, + Ka1. (39b)

Wir benutzen nun die Zahlwerte von Zink. Nach Schmid (1926, 1)
ist bei homogener Dehnung ¢ = (200 + 240a) g/mm?, also f = 240g/mm?2.
Die damit nach (38b) berechneten Werte von K,/s und die aus den
Biegungskurven von Held (1938, 1) entnommenen Werte von Kygy/s
sind in Tabelle 6 zusammengestellt. Kg, betragt demnach das 0,7- bis
5fache von K ,d. h.der Beitragder Verzerrungder Gleitlamellen
zum Gesamtmoment ist von der GréBenordnung des Bei-
trags der atomistischen Verfestigung!. Ihr Verhaltnis ist, mit

(38b)

1 Daraus erkennt man, dall bei der geringen plastischen Biegung, die beim
Knickwert N, bereits stattgefunden hat, die gesamte Verfestigung noch innerhalb
der MeBfehler von 0t, liegt, also praktisch nicht feststellbar ist, wie wir im vorher-
gehenden Abschnitt unmittelbar nachgewiesen haben.
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Ausnahme des Kristalls Zn 5, um so groBler, je steiler die Lage der
Gleitebene ist.

Wiirde der ganze Kristall elastisch verformt, so wire nach (2a)
das Biegemoment Mg, = S(r)J (r)/r.

Tabelle 6. Beitrag K,/s der atomistischen Verfestigung zur Zugkraft
beiderBiegungvon Einkristallen, berechnetnach (38b) mit f=240g/mm?
und den Werten der geometrischen KristallgroB8en aus Tabelle 5.
Kyeri/s = (Ka + K,)/s ist aus den Biegungskurven von Held (1938, 1) ent-

nommen.

Kristall Nr. Zn3 Zn7 Zn 6 \ Zn 5 | Zn 4
Pinmm . ... .... 24 26 25
K,[s in g/mm?%. . . . . . 49,5 18,6 13 1 22 9 54,6
Kyer/s in g/mm? . . . . 84,5 37,4 40,9 40,9 330,9
Ka/K, . . . . . .. .. 0,72 1,02 2,13 ‘ 0,79 5,06

Setzen wir darin S(r) = ED®(r) (E Elastizitdtsmodul), so erhalten wir
unter Beriicksichtigung von (11) und (13):

EJ EJ
M, = 2o = s, (40)

Damit wird nach (38a):
Mo M. _ B 58
Mkr M 2E’ B
Fir Zink ist im Mittel? £ = 107 g/mm? und f = 240 g/mm?, also
Ma
SﬁKr
Die Energie? der elastischen Verzerrungen der Gleitlamellen ist also
klein gegeniiber der Energie, die bei rein elastischer Verformung des
ganzen Kristalls aufzuwenden wére.

(41a)

~10-%. (41D)

21. Anwendung der Gesetze der homogenen Verformung
auf die Torsion.

a) Geometrie der Verformung. Abb. 58 zeigt einen auf seine Léinge
von 90 mm um 360° tordierten Zinnkristall. Wir sehen daraus, daB
schon bei dieser verhiltnismaBig kleinen Verformung Verwindungen
der Kristallachse auftreten. Mit zunehmender Verformung werden diese
Verwindungen und die damit verbundenen Einschniirungen immer aus-
gepragter [Czochralski (1924, 2)]. Die plastische Torsion ist also
geometrisch nicht einer elastischen Torsion von groBem Betrag gleich-
wertig. Wir werden nun untersuchen, wie dieser Tatbestand auf Grund
der kristallographischen Bestimmtheit des Gleitvorgangs zu erkliren ist.

1 Je nach der Orientierung nimmt % Werte zwischen 8000 und 13000 kg/mm? an.
2 Die Energiewerte stehen in gleichem Verhiltnis zueinander wie die Momente.
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Bei der elastischen Torsion eines kreiszylindrischen Kristalls werden
die Querschnitte als Ganzes gegeneinander verdreht, aber nicht in

sich deformiert. Ein diinner Ausschnitt d¢ wird dabei
in der in Abb. 59a gezeichneten Weise verwunden, und
entsprechend jede Kristallfaser (d ¢, d x). Besonders iiber-
sichtlich werden die Verhéltnisse, wenn wir einen Zylin-
derring® der Dicke d« in die Ebene abrollen (Abb. 59b).
Die Deformation besteht dann in einer homogenen
Schiebung des urspriinglich rechteckigen Flachenstiicks,
die Fasern bleiben gerade und bilden mit ihrer Ausgangs-
lage den Schiebungswinkel 4. Die Schiebung D, =tgé
ist unabhéngig von ¢ und nimmt linear mit dem Mittel-
punktsabstand = zu:

Dy (@) = Dy (r) (42)

Wir untersuchen nun die plastische Verformung der ein-
zelnen Kristallfasern (d ¢, dx) unter der Annahme, daf
sie Schiebungen nach (42) erfahren. Nach 28¢ betrigt
die zu einer kleinen Zunahme dD,, gehorige Abgleitungs-

2.
zunahme?: Dy ()

v(g) (43)

da(p, x) =

Abb. 58. Tordierter

Zinnkristall. Der

Torsionswinkel be-

trigt 360° fir die

Kristallinge von
90 mm.

Dabei ist »(¢) der Orientierungsfaktor in (7). Legen wir den Null-
punkt von @ an die Stelle, an der » seinen groBten Wert »° besitzt, so

nimmt (43) die Form

_dD,
~ 0cosp

(44)

an. Wir sehen daraus, daB
sich bei festem dD, die

1 Es ist nur der Teil des

Ringes von ¢ =0 bis 90°
gezeichnet. Da die Verhilt-
nisse in den drei ibrigen
90°-Sektoren dieselben sind,
so betrachten wir stets nur
einen Sektor.

2 Wie bei der Dehnung,
s0 ist auch hier die Beziehung
(7) zwischen den Spannungs-
komponenten in den Koor-

Abb. 59. Geometrie der Torsion. a) Zylindrischer Kristall

dinatensystemen I und II  mit einem elastisch verformten Sektor de. Ein Zylinder-

reziprok zu obiger Beziehung

ring d= und dessen Schnittfliche mit einer Gleitebene mit
dem Neigungswinkel x, sind eingezeichnet. Der Neigungs-

zwischen den Deformations-  winkel 4, der Gleitrichtung ist = z,. b) Der vierte Teil

komponenten. Vgl. FuBnote 1

(@ = 0 bis 90°) des Zylinderrings in abgerollter Lage mit
eingezeichnetem Achsenkreuz des Koordinatensystems I

auf S. 22. (vgl. Abb. 8). g Gleitrichtung.
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Abgleitungszunahme da lings des Umfangs auBerordentlich stark dndert.
Fir ¢ = 90° wiirde sie bei endlichem dD,, unendlich gro werden. Dort
verliert aber (44) seinen Sinn, denn die tangentiale Gleitkomponente
wird Null, d. h. durch Gleiten kann eine Faser bei ¢ = 90° gar nicht
in der verlangten Weise deformiert werden, oder mit andern Worten:
bei @ = 90° ist unter den gemachten Voraussetzungen die Verformung
auch bei beliebig groBer Torsion des Kristalls elastisch. AuBerhalb
@ = 90° ist (44) giiltig und besagt, da mit zunehmendem ¢ eine immer
gréfBere Abgleitung erforderlich ist, um eine bestimmte plastische Schie-
bung zu bewirken. Aus Abb. 59D, in der die Schnittfliche einer Gleit-
ebene mit einem Zylinderring in abgerollter Lage fiir den Fall y, = 4,
gezeichnet ist, erkennt man diesen
Sachverhalt deutlich: Da die tangen-
tiale Gleitkomponente mit Annihe-
rung an ¢ = 90° immer kleiner wird,
so ist eine entsprechend gréBere Ab-
gleitung erforderlich, damit sich ein
bestimmter Wert von dD,, ergibt. Aus
Abb. 59b erkennt man weiter, welche
Forméanderung der Kristall sonst noch
erfahrt: Bei ¢ = 0° wird die Gleit-

v , ebene um die radiale Richtung P

¢ ¢._. . w nach 3 hin gedreht, in der Nihe von
Abb. 60. Geometrie der Torsion. Verfor- .
mung eines Zylinderrings d=, wenn durch @ = 90° zwar ebenfalls nach ki hln,
Gleiten allein in allen Fasern dieselbe tan- . . .
gentiale Schiebung dD,, erzielt werden soll. ~aber um die tangentiale Richtung &,

und wegen der groBeren Abgleitungen

in starkerem Mafle. Mit der Drehung der Gleitebenen ist eine Verringe-
rung der Faserdicke senkrecht zur Drehrichtung der Gleitebene und eine
Verldngerung in Richtung der Achse verbunden (vgl. Abb.6). Wir
erhalten also fiir einen aufgerollten Zylinderring einen Verformungs-
zustand, wie er in Abb. 60 gezeichnet ist. Wiirde die Verformung in
einem Kristall mit einem einzigen Gleitsystem gleich von Beginn an
in allen Fasern in dieser Weise durch Gleiten erfolgen, so wire schon
nach einer geringen Verformung ein solcher Zustand erreicht. Alle
ahnlich verformten Ringe wiirden dann einen Kristall mit einer mulden-
férmigen Oberfliche ergeben, ein Zustand, der mit der festen Einspan-
nung des Kristalls in keiner Weise vertraglich wére.

Nun beginnt aber die plastische Verformung in einem Ausschnitt d ¢
erst dann, wenn am Rande die kritische Schubspannung ¢, = ¢4(@, 7)
erreicht istl, Wir werden nun zeigen, daB dies mit zunehmendem ¢
immer spéter der Fall ist. Der Léngenunterschied der Fasern wird da-

1 Wir legen wie bei der Biegung zunéchst (19a, b) zugrunde und machen auch
die weiteren dort angegebenen Voraussetzungen.
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durch zwar nicht ganz beseitigt, aber doch wesentlich herabgedriickt.
Er bedingt die Verwindung und die Einschniirungen des Kristalls.

Die Berechnung der Lage der Elastizitatsgrenze bei gegebener Tor-
sionsgeschwindigkeit v, = dD,/dt erfolgt in &hnlicher Weise wie bei
der Biegung. Die Verhiltnisse werden dadurch komplizierter, daf
neben x auch noch ¢ als Variable auftritt. Die Gleitgeschwindigkeit u
ergibt sich durch Differentation von (44) nach der Zeit zu

wlg, o) =ulp, ) L5 ulg,n =420 (452)
Ihren kleinsten Wert am Umfang
u%(r) = v, (r)[»° (45Db)
besitzt sie an der Stelle ¢ = 0.1 Mit dessen Benutzung wird:
0
u(p, r) = ZT:% . (45¢)

Wir nehmen fernerhin «°(r) = u, an. Fir «°(r) << u, lassen sich die
Verhéltnisse nachtréglich leicht {ibersehen. Fur jedes ¢ gibt es eine
Stelle z,, an der w = u, ist. Nach (45a,b,c) ist:

ué‘
%, (p) = 2z cos@; Ty = W) r. (46)

Der Verlauf von x, (@) mit ¢ ist in Abb. 62 gezeichnet. Die Zeit 17,

bis zu der fiir einen Kristallausschnitt d ¢ an der Stelle ¢ die Verformung
elastisch erfolgt, ist2:

%o

(p, 1) __ To —
betdst, = Gop(r)Wcosp ~ Qu(p,r)(® cosp)®” (47)
Mit (45¢) ergibt sich:
0{r -
t(tp, r) __ letast | tO(T) __ O (48)

elast — m(joy .
Bis zur Zeit 97 ist die gesamte Verformung elastisch. (48) besagt,
daB ¢{:? mit zunehmendem @ immer grofer wird und, wie wir bereits
oben bemerkten, mit Annidherung an ¢ = 90° iiber alle Grenzen wachst.
In einem Kristall mit einem einzigen Gleitsystem bleibt somit, falls die
Verformung in der angenommenen Weise erfolgen kann, immer ein Teil
elastisch verformt.

Nachdem wir wissen, wie lange an einer Stelle die Verformung
elastisch erfolgt, kénnen wir die Form, welche ein zylindrischer Kreisring
annimmt, berechnen. Es geniigt, wenn wir den Ring am Umfang = r

elast cosg 4

1 Alle Werte fiir ¢ = 0 bezeichnen wir mit dem oberen Index Null.

2 Es ist die Zeit, die vergeht, bis in dem Randring die elastische Schiebung D,
= vgt 8o groB ist, daB die Schubspannung ¢ = Sp¥° cos @ = GD¢1° cos @ (G Schub-
modul) den Wert o, angenommen hat.
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betrachten, denn die weiter innen liegenden Ringe werden dhnlich ver-
formt. Nach der Zeit ¢, sei die Elastizitdtsgrenze bei ¢ = ¢, angelangt.
Nach (48) ist: ,
cos gy = foin /. (49)
Zwischen ¢ =0 und ¢ = @, beginnt die Gleitung zur Zeit #7:7 und
erreicht bis zur Zeit t = ¢; den Betrag

alp, r) =u(r, ) (tl — té‘ﬁ’s?) . (50a)

Mit (45¢), (48) und (49) wird:

. w(r) tally (1 1

alp, ) = cos¢7'(cos<p1 o cos<p) ’ (50b)
Die mit dieser Gleitung verbundene Dehnung D,(¢,r) in Richtung
der Faserachse ergibt sich nach (9aI) und (16), wenn wir von der
Anderung von 7y, und A, wie bisher absehen, zu:

Dulg, 1) = D) oo (o — wosy)t DU = p0 @ 2. (5
In Abb. 61 ist der Verlauf von D, fiir die Werte ¢; = 30; 45; 60 und 75°,
die den Werten ¢/t = 1,14; 1,41; 2 und 3,86 entsprechen, auf-
getragen. Wir sehen, dal die grofen Langenunterschiede der Fasern,
die nach Abb. 60 bei gleichzeitigem Gleiten aller Fasern auftreten

wiirden, wesentlich ge-

8 . .
NS
N mildert werden. Bis zu
\% N 0 //— \ o . .
) =7 @; =60° nimmt D, mit
R . .
s3] @ stetig ab. Dieser Wert
5 entspricht ¢, = 2#7
§>;:gz P 1 = “lelast>
5§ \ die Schiebung ist also,
S 0
N A Pr=2 wegen der konstanten
3 S”r;”f"\ Verformungsgeschwin-
S =, . .
£ e . digkeit, doppelt so gro8§
I 5 7 30 5 & % o - .
s Azimut @ bezdglich der Aristallachse wie die elastische Schie-

0 .
Abb. 61. Geometrie der Torsion. Verlauf des plastischen bung (t :tel(;)st)' Bei gro-
Anteils D, der Dehnung in Richtung der Kristallachse (be-

zogen auf D7) lings des Kristallumfangs (Azimut ¢) fiir ver- Beren Beanspmchungen
schiedene Lagen ¢, der Elastizititsgrenze bzw. Verformungs- macht sich die groBe,

zeiten ¢; berechnet nach (51). .. . .

fiir ein bestimmtes D,
erforderliche Abgleitung, wieder in einer starkerenVerlingerung der Fasern
bei groBeren ¢ bemerkbar. Mit Annidherung an ¢ = ¢, geht diese jedoch
rasch gegen Null, da von ¢, an die Verformung elastisch ist. Ein solcher
Zustand ist aber, ebenso wie derjenige in Abb. 60, mit der festen Ein-
spannung des Kristalls nicht vereinbar. Es miissen daher zwangslaufig
Eigenspannungen auftreten, und zwar in den im freien Zustand lingeren
Fasern Druckspannungen, in den kiirzeren, nur elastisch gedehnten
Fasern Zugspannungen, die bewirken, daf} ihre Lange durch zusétzliches
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Gleiten ausgeglichen wird. Damit wird aber die Schiebungskompo-
nente D,, der einzelnen Fasern verschieden, d.h. die plastische Tor-
sion eines Kristalls mit einem einzigen Gleitsystem ist schon
von ihrem Beginn an geometrisch von der elastischen Tor-
sion verschieden.

Bei Kristallen mit mehreren kristallographisch gleichwertigen oder
ungleichwertigen Gleitsystemen liegen die Verhéltnisse etwas anders.
Bei ihnen besitzen an einer Stelle die verschiedenen Gleitsysteme im
allgemeinen verschiedene »-Werte. Wie das Experiment zeigt (19a),
tritt (bei kleinen Verformungen) an jeder Stelle das System mit dem
groBten »-Wert in Tatigkeit. Wir betrachten zunichst einen Sektor,
dem ein System zugehort, gesondert. Seine Ausdehnung, von der
Maximalstelle »° an gerechnet, betrage ¢’ nach einer Seite (im all-
gemeinen hat ¢’ nicht in beiden Richtungen denselben Wert). ¢’ ist
sicher <C90°, denn bei ¢ =90°, wo fiir das betrachtete System ¥ =1° cosg
= 0 ist, hat ein anderes System stets einen von Null verschiedenen
Wert, also ein groBeres ».! In den praktisch vorkommenden Fillen
iibersteigt ¢’ den Wert von 60° nicht?.

Bei getrennten Fasern dndert sich die Verformung gegeniiber dem
bisherigen nicht, die Dehnung in Richtung der Faserachse ist auch jetzt
durch die Kurven in Abb. 61 gegeben, wir haben lediglich den Teil ¢ > ¢’
wegzulassen. Dieser Umstand ist sehr wichtig, denn damit fallen gerade
die Bereiche in der Umgebung von ¢ = 90° weg, welche die Haupt-
ursache fiir die starken Abweichungen des wirklichen Verformungs-
zustandes von dem der freien Fasern. Bis zu ¢’ = 60° unterscheiden
sich die Dehnungen der freien Fasern nur verhaltnismafig wenig von-
einander, so dafl auch nur entsprechend kleine zusétzliche Deformationen
anzubringen sind, um die Fasern gem&f den Einspannbedingungen
gleichmiflig zu dehnen. Dasselbe gilt auch, wenn wir jetzt alle Sektoren
des Kristalls zusammen betrachten. Zwar kommen wegen der im all-
gemeinen verschiedenen #°- und ¢'-Werte fiir die verschiedenen Gleit-
systeme, neben den Eigenverzerrungen der Sektoren noch ihre ,,Wechsel-
wirkungsverzerrungen hinzu, aber in erster Néherung koénnen wir
annehmen, da in einem Kristall mit mehreren Gleitsystemen
bei nicht zu starken Verformungen die plastische und
elastische Torsion geometrisch in derselben Weise erfolgen.
Die Annahme trifft um so besser zu, je mehr die °- und ¢'-Werte der

1 Bei der homogenen Dehnung dagegen stimmt p = sin y cosA fur zwei Systeme
iberein, wenn y, = 90 — 4; und A, = 90 — y, ist. Das ist z. B. bei Naphthalin
der Fall [Kochendorfer (1937, 1)].

2 Bei den kubischen Kristallen mit Oktaedergleitung (Abb. 90) ist z. B.
@ =30°fir 3=[111], = 45° fir 3=[001] und = 54,75 bzw. 35,35° fur 3 =[011]
(3 Kristallachse).
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einzelnen Sektoren iibereinstimmen und je kleiner letztere sind. Sehr
gilinstige Verhéltnisse bestehen z. B. bei den in Abb. 90 gezeichneten
Fillen eines kubischen Kristalls mit Oktaedergleitung, bei dem die
Kristallachse in einer Oktaeder- bzw. Wirfelrichtung liegt.

Bei stérkeren Verformungen werden nach Abb. 61 auch die freien
Fasern innerhalb eines Sektors in merklich verschiedener Weise ge-
dehnt, so dafl wir dann dieselben Verhéltnisse erhalten wie bei Kristallen
mit einem einzigen Gleitsystem.

Experimentell sind die Verhaltnisse noch wenig erforscht. Eine
genaue Analyse des verformten Zustandes kann etwa in der Weise
erfolgen, dafl man die Verdnderung eines auf dem Kristall angebrachten
Koordinatensystems mifit und gleichzeitig Orientierungsbestimmungen
ausfithrt, ein Verfahren, das zuerst Taylor und Elam (1923, 1; 1925, 1)
bei der homogenen Dehnung und Stauchung von Aluminiumkristallen
mit Erfolg angewandt haben. Daneben diirften noch, insbesonders bei
kleinen Verformungen, Rekristallisationsuntersuchungen wertvoll sein,
bei denen elastisch und plastisch bzw. verschieden stark plastisch ver-
formte Gebiete voneinander unterschieden werden kénnen.

Die beobachteten Forménderungen der Kristalle sind auf Grund
der Drehung der Gleitebenen zu verstehen. Da sich nach Abb. 59 (fiur
%o = Ao)t die Gleitebene bei ¢ = 0 um die radiale Richtung P, mit
zunehmendem ¢ immer mehr um die tangentiale Richtung I dreht,
so nimmt die Dicke der Fasern in radialer Richtung mit wachsendem ¢
stetig ab und es bilden sich Einschniirungen aus, wie sie auch in Abb. 58
zu erkennen sind. Die Verwindung der Kristallachse ist wohl darauf
zuriickzufiihren, dal die Kristallfasern den ihnen durch die feste Ein-
spannung der Kristallenden aufgezwungenen Kréften so nachzugeben
versuchen, dal der Zwang mdoglichst klein wird. Hierzu bietet sich ihnen
dieser Weg, dhnlich wie bei reiner Druckbeanspruchung die Méglichkeit
der Knickung.

b) Beginn der Torsion. Die Verbiegung der Gleitlamellen bei der
Biegung hat ihre Ursache darin, dal die Abgleitung in den einzelnen
Fasern verschieden groB ist, wodurch die Gleitebenen verschieden stark
gegeniiber ihrer Ausgangslage gedreht werden. Aus demselben Grunde
bleiben auch bei der Torsion die Gleitlamellen nicht eben, sie werden
aber nicht nur verbogen, sondern gleichzeitig verdreht, da sich innerhalb
einer Lamelle die Abgleitung sowohl lings der Gleitrichtung als auch
senkrecht dazu dndert, wihrend bei der reinen Biegung nur ersteres
der Fall ist. Da wir hier die Verhéltnisse in einem Ersatzkristall unter-
suchen, so sehen wir von dem EinfluB dieser Forménderungen auf die

aulleren Krifte ab.

1 F_iir %o = Ao dndern sich die Verhaltnisse in Einzelheiten, bleiben aber in
den Grundziigen dieselben.
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Die Berechnung des Biegungsmoments eines Ersatzkristalls bietet
grundsitzlich keine Schwierigkeiten, da wegen der geometrischen
Gleichwertigkeit der plastischen und elastischen Verformung die Ver-
h#ltnisse der Spannungskomponenten in einem Koordinatensystem die-
selben sind. Insbesondere verschwinden im Koordinatensystem I in
beiden Fillen alle Spannungskomponenten bis auf S = g,,, auf Grund
dessen sich die einfache Transformationsbeziehung (2b) ergibt. Bei
der Torsion dagegen sind nach den FErgebnissen des vorhergehenden
Abschnitts die plastische und elastische Verformung im allgemeinen
nicht mehr gleichwertig, und es treten, als Folge der durch die feste
Einspannung der Kristallenden bedingten Zusatzkrafte, im plastischen
Gebiet neben der bei elastischer Beanspruchung allein von Null ver-
schiedenen Komponente S, im Koordinatensystem I weitere von Null
verschiedene Komponenten auf. Die Beziehung (7) verliert dabei ihre
Giiltigkeit und wir kénnen bei bekanntem Verlauf der Schubspannung ¢
damit nicht mehr S, und das Drehmoment I berechnen. Eine Aus-
nahme machen nur die Kristalle mit mehreren Gleitsystemen fiir nicht
zu groBe Verformungen. Bei ihnen ist die Berechnung der Torsionskurve
eines Ersatzkristalls unter Benutzung der bisherigen Beziehungen
moglich. Doch auch in den iibrigen Féllen konnen wir auf diese Weise
bereits wesentliche Ziige der Kurven feststellen und fithren daher die
Rechnung fiir den Beginn der Torsion, also ohne Beriicksichtigung der
atomistischen Verfestigung, zunéchst fiir einen Kristall mit einem
einzigen Gleitsystem bis zu beliebig groBlen Verformungen durch.

Sie verlduft im Prinzip in derselben Weise wie die Biegung. Bis zur
Zeit t47, nach (48) ist die gesamte Verformung elastisch. Die tangentiale
Schubspannung am Rande hat dann den Wert S, (07) = o¢/v°. Damit
wird nach (6b) das Drehmoment?!

Metast = 3 00, (52)
Von da an wandert die Elastizitdtsgrenze lings des Umfangs gegen
@ = 90° und gleichzeitig vom Umfang nach innen. Ihre Lage zur
Zeit t ist nach (28) und (48) und (49) gegeben durch:

g _ i

0 elast
T, = = ; ] = —"=7rcosq,. 53
1 7 cosg’ 1 : 21 (53)

In Abb. 62 sind zwei Kurven (Geraden) x = z, fiir zwei Werte von ¢

eingezeichnet. Nach Uberschreiten der Elastizititsgrenze zur Zeit 137,

wird zunéchst die gestrichelte Kurve erreicht, die noch auflerhalb der

1 Wegen des Faktors #° im Nenner hingt M.t von der Orientierung des
Gleitsystems ab. Um die Bezeichnungsweise zu vereinfachen, lassen wir einen
entsprechenden Index weg. Spéter werden wir die Drehmomente auf das von der
Orientierung unabhingige elastische Moment fiir »° = 1 beziehen, das wir durch
einen oberen Index 1 kennzeichnen: Mclns:.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 12
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Kurve z = x () [vgl. (46)] liegt. Dann riickt ®, immer weiter nach
innen vor, bis sich schlieBlich beide Kurven bei ¢ = 0 beriihren. Aus
2 = a? ergibt sich nach (46) und
(83) die Zeit, nach der das der Fall

B L )
uE
Von da an ist in einem schmalen
Ausschnitt dg an der Stelle ¢ =0
die gesamte Verformung plastisch.
Die Kurve x = z,(¢) riickt nun
immer weiter nach innen, so daB
sie die Kurve ¢ = «x,(¢) schneidet,
wie es die in Abb. 62 ausgezo-
gene Kurve darstellt. Das Azimut
des Schnittpunktes in dem betrach-
teten Quadranten bezeichnen wir
Abb. 62. Aufteilung des Querschnitts cines Wit @,. Sein Wert ergibt sich aus der

tordierten Kristalls mit einem Gleitsystem in o) _ .
5 Gebiete, in denen die Verformung plastisch Gleichung x, = z, nach (46) und (53):
(55)

oder elastisch und die Gleitgeschwindigkeit

groBer oder Kleiner als u, ist.
Fir ¢ < ¢, bzw. 2, < x, gilt (53) nicht mehr, da dort u < u, ist. Wie
wir bei der Behandlung der Biegung ausfiihrten, sind von dem Zeitpunkt
an, bei dem die Elastizititsgrenze fiir ein bestimmtes ¢ bis zur Kurve
x = z,(¢) vorgeschritten ist, gleichzeitig auch alle weiter innen liegenden
Fasern bis zu ihrer Elastizitidtsgrenze angespannt.

Nach der Zeit # haben wir fiinf Gebiete zu unterscheiden (I bis ¥V
in Abb. 62), in denen die Gleitgeschwindigkeit groBer oder kleiner als «,,
und die Verformung plastisch oder elastisch ist. Fiir ¢ < # gibt es nur
drei verschiedene Gebiete. Ihre Beitrige zum Drehmoment ergeben sich
aber aus denen der fiinf Gebiete, wenn wir ¢, = 0 setzen, so dal wir
sie nicht besonders gesondert zu betrachten brauchen.

Im Gebiet I von ¢ = ¢, [vgl. (53)] bis ¢ = 90° und z =0 bis
x = r ist die Verformung elastisch, die Elastizitdtsgrenze ist auBer bei
@ = @, noch nicht erreicht. Die tangentiale Schubspannung am Um-
fang hat den Wert S, (r) = S, (@, ) =

Damit wird nach (6b) und (52) der Beitrag zum Drehmoment?:

7 2
s 270 1= ll
EUEI = T om * S:Relast melast (56)

€OS @y cos@;

0(p) 100
o Low  ul(r) ity
COSTP = 5 = — .
& &

»? cos <p

1 M — My geben die Beitrige fiir den gesamten Kristallquerschnitt an. Sie
sind viermal so groB wie die Beitriage eines Sektors von ¢ = 0 bis ¢ = 7/2, da
der Spannungszustand in entsprechenden Punkten aller vier Sektoren derselbe ist.
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Im Gebiet II, das von den Halbmessern ¢ = ¢, und ¢ = ¢,
und dem dazwischenliegenden Teil der Kurve x = «,(¢) begrenzt wird,
ist die Verformung ebenfalls elastisch. Die tangentiale Schubspannung
langs @ = x,(¢) ist S, () = 0¢/r° cos . Sie nimmt nach innen linear
mit x ab. Also wird mit (53):

S, = Sp(r) 2 — O (57)

x; P
Fir den Beitrag zum Drehmoment erhalten wirl:

P1

(332 Menawt [ dop
M = (7) — / costg (58)
Pe
Das Gebiet IIT wird von dem Kurventeil & = x,(¢) zwischen ¢,
und ¢@,, dem Halbmesser ¢ = ¢, und dem Umfang eingeschlossen.
In ihm ist die Verformung plastisch. Wegen u = u, ist iiberall ¢ = g,
also o

Sp= o (59)

0 cosg

Der Beitrag zum Drehmoment wird damit:

— 21 Py
. Sgﬁelast d¢ x(l' 3 d(p
M = 3 (fcomp - (7) /cos“q; ’ (60)

Pe Pe

Das Gebiet IV umfaflt den plastisch verformten Teil z < a,
zwischen @ = 0 und ¢ = @,. Die Schubspannung hat lings x = z,(¢)
den Wert ¢, und nimmt linear nach innen ab. Also ist:

6'0 x 6’0 x

8, = - ) (61)

P WOcosp x, 0 cos?p x?

Damit wird: v

2 (%2 .
My = ) |cos’pde. (62)
¢

Das Gebiet V schlieflich umfaBt den mit » = u, plastisch ver-
formten Teil zwischen ¢ = 0 und ¢ = @,. Die Schubspannung ist
iberall gleich o, also

8y = 2 (63)

wWeosp

Der Beitrag zum Drehmoment ist:

_ Pe Pe
. 8 Metast d(p xg s '
My = Bn (,/cos} — <7) /0032¢p d(p) . (64)
0

0

1 Die Berechnung der GréBen My — My in (58) bis (64) erfolgt in 29b.
12%
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Alle fiinf Beitrige zusammen ergeben das gesamte Drehmoment:
2 Pe
_ 1 —=2¢)n 2 (¥ [ dg 2 [ ug 3[ 2
M= cos 37:(7) costp  3m (u“(r)) ) costp dg
e 6 (65)
Sﬁelast 5];Rl - EIRZ - §);R3 + §)ﬁzl .

OOS J

‘;‘71

8
+‘37,

Werten wir diese Integrale aus und setzen fiir 2}, @, und ¢; ihre Werte
(53), (55) und (49) ein, so erhalten wir 9t als Funktion von £2 /¢, mit
u /u’(r) als Parameter, und kénnen somit fiir jedes u°(r) (=wu,) die
Torsionskurve berechnen. Die Rechnung fiithren wir in 29b durch. Thr
Ergebnis lautet:

Das von %°(r) unabhingige Glied 9%, = ; nimmt von Mg, fir
t = £\ mit zunehmendem ¢ asymptotisch auf 2 Myuee/7T = 0,638 Mepaet
ab. I, + M, ist fiir alle ¢ klein gegeniiber M, + IM,, auberdem geht
My mit (u,/u’(r))® gegen Null und I, strebt mit (u./u®(r))®? einem

Lage der Enstiititsgrenze, k!.einén ]i'lndwert zu. Naherungsweise
608 7 b & kénnen wir also schreiben:

T T
// ’ gv’t - E);R]_ _I_ m4- (66)
/ u/r/=/ IR, ist das Moment des elastisch gedehn-

ten Teils zwischen ¢ = ¢, und ¢ = /2,
M, das Moment des Sektors zwischen
=0 und ¢ = ¢;, wenn die Schub-
spannung dort iiberall den Wert ¢, besitzt.
(66) besagt also, dal wir keinen grofen
/// Fehler begehen, wenn wir in dem teilweise
7, plastisch verformten Teil zwischen ¢ =0
und ¢ = ¢; an Stelle der wirklichen
Schubspannung den Knickwert o, setzen.
0 3 g 4 Abb. 63 zeigt den nach (65) berech-
Zetbasogenauf s neten Verlauf der Torsionskurven fiir
enstais, ot emem Chetteystem opne  4°(r) = u, und w®(r) =oco. Praktisch
Beriicksichtigung der atomistischen  J9nn schon «® (r)~3u€ als unendlich gI‘OB

Verfestigung und des Einflusses der .
festen Kristalleinspannung berechnet angesehen Werden, weil 9;]22 und E);Rg SO

gﬁ?ﬁiscﬁ}’%&ﬁqﬁ?&% g;):tlricfélré auBerordentlich rasch ihren Grenzwerten

eingezeichnet. fiir 4% (r) = oo zustreben. Neben denWerten
von /37 sind die nach (49) entsprechenden Werte des Azimuts ¢,
eingetragen, bis zu dem die Elastizitdtsgrenze am Umfang zu der be-
treffenden Zeit vorgeschritten ist. Wie man aus der Abbildung erkennt,
nimmt das Drehmoment stetig mit der Zeit zu, d. h. die Kurven besitzen
kein kritisches Moment. Bestimmend fiir dieses Verhalten ist der Bei-

trag M, in (65). Sein Wert wichst mit der Zeit tiber alle Grenzen.

\ ~
&

)

Torsionsmoment W bazogen aur’ I oz
\\\
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Von ¢ =7, an nimmt I zunidchst verhiltnismiBig stark zu. Fir
t =102, ist es bereits etwa 6,5 My, (bel vollkommen elastischer
Torsion wire zu dieser Zeit M = 10 M) Spiter erfolgt die Zu-
nahme dann langsamer, fir groBe ¢ proportional zu In¢. Dieses Unend-
lichwerden von IR, ist eine Folge davon, daf ein Teil des Kristalls stets
elastisch gedehnt bleibt. Dieser Teil wird zwar mit der Zeit immer
kleiner, aber die mittlere tangentiale Spannung in ihm nimmt so rasch
zu, dafBl der Beitrag zum Drehmoment noch logarithmisch unendlich
wird.

Wir haben bisher vorausgesetzt, da die plastische und elastische
Torsion geometrisch iibereinstimmen, was nach den Ergebnissen des
vorhergehenden Abschnitts fiir einen Kristall mit einem einzigen Gleit-
system nicht zutrifft. Die durch die feste Einspannung der Kristall-
enden bedingten Zusatzspannungen haben aber zur Folge, dal die das
Drehmoment nach einer bestimmten Verformung gréBere Werte an-
nimmt, als wir sie bisher unter der Annahme freier Fasern berechnet
haben, d. h. ein Knick kann in den Torsionskurven erst recht nicht
auftreten. Bei einem wirklichen Kristall bewirkt die Verzerrung der
Gleitlamellen eine weitere Erhohung des Moments, so dafl auch hier
der stetige Verlauf der Kurven erhalten bleibt. Wir haben also das Er-
gebnis, daB die Torsionskurven sowohl eines Ersatzkristalls
als auch eines wirklichen Kristalls mit einem einzigen
Gleitsystem kein (als Funktion der Torsionsgeschwindig-
keit definiertes) kritisches Biegemoment besitzen.

Bei einem Kristall mit mehreren Gleitsystemen liegen die Verhélt-
nisse anders. Es laBt sich unmittelbar iibersehen, daf das Drehmoment
in diesem Falle endlich bleibt, denn die Beitrdge zum Drehmoment
bleiben in der bisherigen Form erhalten, nur ist jetzt fiir jeden Sektor
von @ =0 bis ¢ = ¢, in dem ein Gleitsystem wirksam ist (vgl. den
vorhergehenden Abschnitt), ¢’ die obere Grenze fiir alle Integrations-
grenzen, so dafBl der kritische Beitrag M, jetzt endlich bleibt. Es erhebt
sich nun die Frage, ob das maximale Drehmoment so friih erreicht wird,
daB wir praktisch einen ,,Knick* der Torsionskurve feststellen. Sie
erledigt sich gleichzeitig mit der Frage nach der Grofe dieses Dreh-
moments, der wir uns nun zuwenden. Dabei berechnen wir die Beitrige
der einzelnen Gebiete firr einen Sektor zwischen ¢ =0 und ¢ = ¢’
allein, haben also die bisherigen Ausdriicke, abgesehen von der Anderung
der Integrationsgrenzen, durch 4 zu teilen. Wir bezeichnen diese Bei-
trige mit einem Strich. ,

Bis zur Zeit ¢ = 37 ist die Verformung wie bisher elastisch. Das
Drehmoment ist:

Metast = %gﬁelast' (67)
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Wir beziehen von nun an die Drehmomente auf MM ,. Wir kénnen
dann in einfacher Weise die Verhaltniswerte I%/Mg,e filr den ganzen
Kiristall berechnen, denn die Summen der Teilmomente N’ bzw. I,
iber alle Sektoren ¢’ ergeben die entsprechenden Gesamtmomente.

Im Laufe der weiteren Verformung nimmt zunéchst ¢,, dann ¢,
den Wert ¢ an. Es sei dies zu den Zeiten ¢ bzw. #, der Fall. Setzen wir
in (49) ¢, = ¢’ und ¢, = #{, so erhalten wir:

. Letant (69)
1™ cosg/
und entsprechend aus (55):
Y — u®(r) fe (69)
¢ w, cosPel

F [ Das Gebiet I erstreckt sich jetzt von ¢ = ¢, bis ¢ = ¢'; wir haben
also in (56) die obere Grenze 7/2 durch ¢’ zu ersetzen und erhalten:

1 — oy o . :
o — “oongy ~ Menst  Fir  fofiiy < ¢ =1,

1 (70)
0 fur t=1t.

Die weiteren Gebiete brauchen wir nicht gesondert zu betrachten,
sondern koénnen sofort die bisherige Endformel (65) benutzen. Bis
t = t{ andert sich (bis auf den Faktor }) gegeniiber bisher nichts. Von
da an bleibt die obere Grenze @, = ¢’ konstant. In dem MaBe, als
die untere Grenze ¢, auch gegen ¢’ riickt, nimmt i auf Null ab, und
M; strebt dem konstanten Wert

4 1+ My(¢") zu. Wir betrachten nun

s % / u®(r) = u, und u?(r) > u, gesondert.
Egu - V4 u?(r) = u.. Die Rechnung (29b)
S W / ergibt, daB in diesem Falle von #]
g N y ) - anbis# Mg ungefahr gerade so rasch
i auf Null ab-, wie ] auf +My(¢’)
/M/r/# zunimmt, so daf} ihre Summe kon-

10; = ] 7 70 stant bleibt. Da ] und M von #;

Winkelbereich @' eines wirksamen Glerfsystems an auch ihren Wert nicht mehr
oicnis 94 (besogn ot aus. asspeps  indern, so gilt dasselbe fir das Ge-
Moment+0,,,.) eines Sektors ¢ = 0 — ¢/, Samtmoment IM'. Nun ist ¢ selbst
in dem ein Gleitsystem wirksam ist mit ¢’  f{ir den hohen Wert (p’ = 75°kleiner
fiir die Gleitgeschwindigkeiten u°(r) = u, " .
und oo (Knickwert des Kritischen Moraents). als 4 elast > d. h. prakt‘{lsch ver-

schwindend klein. Also nimmt das

Moment ¥ praktisch zu Beginn der Verformung den Wert

Mo (u,) = (Mg + Mg + M) (v = w.; ¢, = ¢) (71)
an und behilt ihn weiterhin bei. D.h. Mg (u,) ist das kriﬂsche Moment
fir u®(r) = u,. Abb. 64 zeigt den Verlauf von IN(u,)/Mepass = 7o (%.)
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mit @'. Dieses Verhiltnis nimmt von dem Wert 1 zunichst ilangsam,
dann rasch zu und wird fiir ¢’ = 90° (ein einziges Gleitsystem) unendlich
groB. In diesem Falle kann man von einem kritischen Moment im
eigentlichen Sinne nicht mehr sprechen, da dann auch die Zeit ¢/, nach
der es angenommen wird, iber alle Grenzen wichst, wie wir bereits
frither gesehen haben (Abb. 63). Fiir die praktisch in Frage kommenden
Werte von ¢’ (< 75°) hat I (u,) die Bedeutung eines kritischen Moments
und bleibt kleiner als 2 /...

u®(r) > u,. In diesem Falle liegen die Verhiltnisse #hnlich. Wegen
des Faktors (u./u®(r))® wird nun %] verschwindend klein. Das Integral
in My nimmt wie fir u°(r) = u, auf Null ab, wenn ¢ von ¢ nach ¢, geht.
Da aber jetzt ¢, = u®(r)f/u, cos? ¢’ sehr groB wird gegeniiber 7,
so andert das Integral nur langsam seinen Wert mit ¢ und wiirde allein
nur einen allméhlichen Ubergang des Gesamtmomentes S}’ von seinem
Wert I’ (t]) bis zu seinem Endwert ' (¢)) (MM] und M, sind von ¢ an
konstant!), also keinen Knick in der Torsionskurve ergeben. Nun wird
aber der Faktor (a}/r)3 = (£/t)* vor dem Integral maBgebend. Er
bewirkt, daBl 9, gegeniiber I, schon verschwindend klein wird, wenn
t~2 80 ist. Dann hat 9 praktisch bereits den Endwert

@’

a4 W [ dep 4 Mrast /2 — ¢’
0

angenommen und behilt ihn von da an bei. D.h. I} ist das kritische
Moment fiir #°(r) > u,. Wegen des Faktors (u,/u(r))® in I nimmt M
bereits bei der praktisch noch ,kleinen” Torsionsgeschwindigkeit
u0(r) ~ 4 u, den Wert 3¢ an, d. h. ] ist der Knickwert des kritischen
Torsionsmoments. Der Verlauf von 35/ M,e = 7§ mit ¢’ ist in Abb. 64
gezeichnet. Beziiglich des Verhaltens von ] bei Anndherung an ¢’
= 90° gilt dasselbe wie bei u°(r) = u,.

Die Griinde fiir das Bestehen der kritischen Momente und .eines
Knickwerts derselben, trotzdem die Verformung bei ihnen bereits ge-
mischt plastisch-elastisch ist, sind dieselben wie bei der Biegung (20¢).
Auch hinsichtlich der Unschérfe des kritischen Moments bestehen
abnliche Verhéltnisse. Sie ist jetzt gegeben durch den Faktor (fgin/t)?
vor dem an sich kleinen Moment IRj, ist also sehr gering. Dasselbe gilt
fiir die Unschéarfe des Knickwerts M, die durch den Faktor (u,/u®(r))®
vor dem an sich kleinen Moment IR; bestimmt ist.

Erginzend haben wir noch zu bemerken, daBl auch fir «°(r) << u,
dhnliche Verhédltnisse bestehen. Bei einem einzigen Gleitsystem nimmt
auch hier das Moment dauernd zu, da immer ein Teil elastisch gedehnt
bleibt, in dem die tangentiale Schubspannung beliebig grofl wird. Bei
mehreren Gleitsystemen ergibt sich, wie man ohne Rechnung erkennt,
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ein kritisches Moment, dessen Wert mit %°(r) gleichmaBig auf Null
abnimmt. Der genaue Verlauf von 9] in diesem Gebiet interessiert
uns hier nicht?.

Nach der Behandlung eines Sektors betrachten wir nun den ganzen
Kristallquerschnitt. Zundchst nehmen wir an, dafl alle Sektoren die-
selben Werte ¢, = ¢’ und ») = »° besitzen. Das gesamte kritische
Moment 9, ergibt sich durch Addition der 2z/¢’ Einzelmomente
M zu: My = 27 /¢’. Wegen (67) wird also:

Mo My ,
Mot s 79)
Die Kurven in Abb. 64 bleiben also bestehen. Da in M,y nach (52)
die OrientierungsgroBe »° enthalten ist, so nimmt N, fiir verschiedene »°
bei gleichen Verhiltniswerten #; verschiedene Werte an. Um diese
Abhangigkeit von »? in Erscheinung treten zu lassen, beziehen wir I,
auf das von der Orientierung unabhingige elastische Moment

J— J— 1.3 pt
Meast, = 9° Wetast = 5 (74)
und erhalten damit nach (73) fiir gleichberechtigte Sektoren:
Mo _ 75
Mowwe » @)
Nunmehr betrachten wir den Fall, daB alle »? = »° gleich groB
sind, aber ¢’ die Werte ¢, .. ., ¢, . .. und entsprechend 7; die Werte
7, besitzt. Dann wird unter Beriicksichtigung von (67):
My = 2(77(;% ﬁé]ast n:) = % ﬁellast . (76a)
Dabei ist S’ n’
“,z'(px Mo »
= "5 (76 b)

der Mittelwert der 7, iiber alle Sektoren, denn es ist ja > ¢, = 27.
Sind schlieB8lich neben den ¢, auch die 90 voneinander verschieden,
so wird

2I’E’O = Z(nén ﬁélast x) = (‘:}1(())‘) ﬁellast ) (77 a’)
WO It
Mo\ __ P N0 %

(”T) o 27 vy, (77D)

der Mittelwert der 7;,, /v ist. In Tabelle 7 sind die Zahlwerte fiir kubische
Kristalle mit Oktaedergleitung eingetragen?. Die Werte von ¢, und v,
und ihre Vielfachheit sind aus Abb. 90 entnommen. Neben den Werten

von #4(u,)/»® (fir u®(r) = u,) und ¥4/v° (fiir u%(r) = oo) sind noch ihre

1 Vgl. FuBnote 1, S. 162.
2 Die Werte von 79~ sind aus Abb. 64 zu entnehmen.
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Tabelle 7. Nach (76b) berechnete Verhédltniswerte 7,/ fiir kubische
Kristalle mit Oktaedergleitung und gemessene Werte fir Alu-
minjum + 5%-Kupfer-Kristalle [aus Karnop und Sachs (1929, 1)] fiir
die [111]-, [110]- und [100]-Lage der Kristallachse. Die Aufteilung des Quer-
schnitts in Sektoren mit je einem wirksamen Gleitsystem ist nach Abb. 90:
[111]: 12 - 30° mit je »* = 1; [110]: 4 - 54,75° und 4 - 35,25° mit je »* = 1; [100]:
8 - 45° mit je »° = 0,577.

Berechnete Werte MeBwerte ol

- - ] o

7—76% 7o/¥° 3[111] ’7(’);.; 77«(“5)/"" ﬂgﬁ)] M: '736/”0 ﬂful] o(®”=0)

Kristall-
achse

[111]}] 1,39 | 1,39 | 1,0 1,08 | 1,08 | 1,0 9,8 | 1,09 | 1,0 1,05

1,59 1,34
1,42 1,12

001] 1,50 | 2,60 | 1,87 | 1,21 | 2,1 | 1,94 | 22 | 2,44 2,24 | 1,9

[110] 1,62 | 1,1 1,25 | 1,16 | 12 1,33 | 1,22 1,14

Verhéltniswerte p%) und f;,;, bezogen auf ihren Wert fiir die Okta-
ederlage der Kristallachse, angegeben.

.Wir haben unseren Berechnungen eine (g, #)-Kurve nach (19a, b)
zugrundegelegt. Ist diese Annahme in Wirklichkeit erfillt, so stimmen,
wie wir bei der Biegung (20¢) ausfiihrten, die ohne genaue Beriicksichti-
gung der Gleit- bzw. Torsionsgeschwindigkeit (wenn sie nur beide
,»,groB’ sind) gemessenen praktischen Werte fir die kritische Schub-
spannung und des kritischen Torsionsmoments innerhalb der experimen-
tellen Fehlergrenzen mit den von uns fiir #°(r) = oo berechneten Knick-
werten o, und ¢, iiberein. In diesem Falle geben also bei kubischen

Kristallen mit Oktaedergleitung die Werte von 74/»® bzw. By, die
(auf das elastische Moment ... bezogenen) kritischen Momente bzw.
ihre Verhéaltnisse an.

Ist dagegen der ,,Knick” der (g4, #)-Kurven nicht scharf, so werden
die gemessenen i,-Werte um so mehr nach den fir u°(r) = u, be-
rechneten Werten verschoben, je unschérfer der Knick ist. Gleichzeitig
wird der EinfluBl der Verformungsgeschwindigkeiten merklich.

Da noch keine dynamischen Torsionsversuche vorliegen, so ist ein
unmittelbarer Vergleich unserer Ergebnisse mit den in Wirklichkeit
bestehenden Verhéltnissen noch nicht méglich. Es ist aber wie bei der
Biegung zu erwarten, daBl die Meflwerte des kritischen Moments mit
den von uns berechneten iibereinstimmen, also die Verzerrung der Gleit-
lamellen und die atomistische Verfestigung noch keine merkliche Rolle
spielen. Moglicherweise bewirken jedoch die Zusatzspannungen infolge
der festen Einspannung der Kristallenden eine feststellbare Erhohung
der MeBwerte. i

Wir untersuchen nun die Verhéltnisse bei statischer Versuchsfiihrung,
da wir hier die MeBergebnisse von Karnop und Sachs (19b) zur
Priifung benutzen konnen. In diesem Falle hat der Anfangsverlauf der
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homogenen Verfestigungskurve dieselbe Bedeutung fiir den Anfangs-
verlauf der Torsionskurve wie bei dynamischer Versuchsfithrung die
(09, w)-Kurve fir die (M,, u°(r))-Kurve. Besitzt die homogene Ver-
festigungskurve eine definierte kritische Schubspannung ¢} (= g,), findet
also bei kleineren Schubspannungen keine meBbare Abgleitung statt?,
so ist eine mefbare plastische Torsion erst mdglich, wenn die Schub-
spannung in ,fast allen Fasern den Wert of, d.h. das (ebenfalls
definierte) kritische Moment den Wert I, (mit ¢, = o3) angenommen
hat. In diesem Falle gelten also die bei dynamischer Versuchsfithrung
fir u°(r) = oo berechneten Werte (77,/»9).

Besitzt die homogene Verfestigungskurve keine definierte kritische
Schubspannung, so auch die Torsionskurve kein definiertes kritisches
Moment. Legen wir dann die (praktische) kritische Schubspannung ¢}
durch eine noch kleine Abgleitung Aa fest, so miissen wir entsprechend
das praktische kritische Moment 9ty durch dieselbe Abgleitung Aa®(r)
festlegen. Wir nehmen zunichst an, daB unterhalb o} die Abgleitung
linear mit der Schubspannung abnimmt. Da nun in jedem Sektor d ¢
eines tordierten Kristalls die Abgleitung ebenfalls linear vom Rande
nach innen abnimmt, so trifft das unter dieser Annahme auch fir die
Schubspannung zu. Wir haben dann bei dem kritischen Moment
genau denselben Spannungszustand wie bei dynamischer Versuchs-
fithrung fiir %°(r) = u,, wenn wir in dem elastischen Moment M.,
den bisherigen Knickwert o, durch den festgelegten kritischen Wert o}
ersetzen. D.h. in diesem Falle ist das praktische kritische Torsions-
moment (im Verhiltnis zu dem elastischen Moment T.,.) durch die
bei dynamischer Versuchsfithrung fiir «°(r) = u, berechneten Werte
von (7,/v°) gegeben.

An Hand dieser beiden Beispiele erkennt man leicht, dafl allgemein
die (7g/»°)-Werte sich um so mehr den bei dynamischer Versuchs-
fihrung fiir u°(r) = oo berechneten Werten néhern, je gréBer die homo-
gene Schubspannung, bei der die erste meBbare Abgleitung auftritt,
im Vergleich zu der festgelegten praktischen kritischen Schubspan-
nung ist. ‘

Wir vergleichen nun diese Ergebnisse mit den Mefergebnissen von
Karnop und Sachs. Letztere sind in Tabelle 7 mit eingetragen. An
Stelle der Momentwerte (Spalte 9t;) sind die nach der im elastischen
Gebiet giiltigen Beziehung (6a) erhaltenen, zu ersteren proportionalen
maximalen Werte Sgg* (r) der tangentialen Schubspannung ohne Dimen-
sionsangabe eingetragen. Dem elastischen Moment ML, entspricht
dabei nach (74) die praktische homogene kritische Schubspannung
o =9,01+0,6 kg/mm2 Wir sehen, dafl die so erhaltenen Werte von

1 Wie z. B. bei rekristallisierten Aluminiumkristallen bei Zimmertemperatur
oder allgemein bei hinreichend tiefen Temperaturen.
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(5 p°) fiir alle Orientierungen innerhalb der fiir w%(r) = u, bzw. = °©
berechneten Werte liegen, und auch qualitativ dieselbe Orientierungs-
abhingigkeit zeigen. Deutlich ist jedoch eine zunehmende Anniherung
an die fiir u°(r) = u, berechneten Werte vorhanden, wenn die Gleit-
richtung von der Oktaederlage, wo (15/v)gem = (17o(%,)[#%) ist, iiber
die Rhombendodekaederlage zur Wirfellage iibergeht. Die Griinde-
fir diese Abweichungen konnen noch nicht angegeben werden. Mog-
licherweise bestehen sie darin, daf die von uns in unseren Rechnungen
nicht beriicksichtigten Faktoren (Verzerrung der Gleitlamellen, ato-
mistische Verfestigung in den zuerst plastisch verformten Fasern, Zu-
satzspannungen infolge der festen Kristalleinspannung) bereits eine
merkliche Rolle spielen. Thr Einflufl ist um so gréfer, je grofler und je
unterschiedlicher die ¢’-Werte der einzelnen Sektoren, in denen ein
Gleitsystem wirksam ist, sind. Er wiirde also, falls er merklich ist,
in der Rhombendodekaeder- und Wirfellage die fir «°(r) = u, be-
rechneten (77,/v%)-Werte in der richtigen Weise nach den MeBwerten
hin erhéhen. Unbeschadet dieser noch zu klirenden Fragen ist es
befriedigend, daB die gemessenen (7} [v°)-Werte innerhalb der Grenzen
fur die berechneten Werte liegen und qualitativ denselben Gang mit
der Orientierung zeigen. Wir kénnen daraus schliefen, daB sich bei
Beginn der plastischen Torsion ein wirklicher Kristall mit mehreren
Gleitsystemen mindestens naherungsweise wie ein Ersatzkristall verhalt.
Eine genauere Aussage kann erst auf Grund zukiinftiger dynamischer
Torsionsversuche gemacht werden.

Karnop und Sachs haben versucht, die experimentelle Orientie-
rungsabhéngigkeit des kritischen Torsionsmoments durch die Annahme
zu erklaren, daf} sich eine plastische Oberflichenschicht gleicher Dicke
ausbildet. Das mittlere Moment dieser Schicht bezogen auf das elastische
Moment MY, ist dann gegeben durch den ,,mittleren FlieBwiderstand
“(Mofr?)[Mo(¢" = 0). Da nach Abb.64 7,(¢’ = 0) = 1,33 ist, so sind
seine Werte gleich dem 1,33ten Teil der von uns berechneten (77/7°)-
Werte. Sie sind in der letzten Spalte von Tabelle 7 eingetragen. Wie
man sieht, unterscheiden sie sich nicht sehr von unseren fir u®(r) = u,
berechneten (7, (u,)/»°)-Werten, obwohl ihre physikalische Bedeutung
‘eine ganz andere ist und sie wohl kein ganz zutreffendes Bild der wirk-
lichen Verhaltnisse geben.

Die Berechnung des weiteren Verlaufs der Torsionskurven unter
Beriicksichtigung der atomistischen Verfestigung kann in &hnlicher Weise
erfolgen wie die Berechnung der Biegungskurven. Wir sehen davon hier
ab, da qualitativ dieselben Verhiltnisse wie bei letzteren zu erwarten
sind und die dabei gewonnenen Ergebnisse fiir unsere weiteren Unter-
suchungen ausreichen.
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22. Die Zustandsgleichung fiir inhomogene Verformungen.

a) Ableitung der Zustandsgleichung. Den bisherigen Berechnungen
haben wir einen Ersatzkristall zugrunde gelegt. Wir wenden uns nun
der Aufgabe zu, die elastischen Verzerrungen der Gleitlamellen mit in
die erhaltenen Beziehungen einzubauen. Als Beispiel behandeln wir
die reine Biegung, bei der die Rechnung verhaltnisméaBig einfach ist
und bereits allgemein giiltige Ergebnisse liefert. Wir greifen eine
Kristallfaser mit dem Querschnitt dx-dy heraus. =z ist dabei wie
bisher die Koordinate in der Biegungsebene senkrecht zur Kristall-
achse, y die Koordinate senkrecht zur Biegungsebene, beide mit dem
Mittelpunkt des Gesamtquerschnitts als Nullpunkt. Bei einer kleinen
Zunahme der Biegung finden lings der wirksamen Gleitebenen, deren
Anzahl 7 sei, kleine Verschiebungen df, statt. Die makroskopische
Abgleitungszunahme in der Faser betrigt dann

de,
da—z —ﬁ
R A A

wenn [ ihre Lange ist. Die Kraft in Richtung der Faserachse in jedem
Gleitebenenelement der Faser ist dK =o dx dy/u [u Orientierungsfaktor
nach (16)] und die gesamte von ihr geleistete Arbeit:

dA,dV = S;dKdL, u=odadV, (78)
aV = ldzdy.

dV ist das Volumen der Faser. Die Zunahme der Energie U der elastischen
Verzerrungen, bezogen auf die Volumeinheit, sei dU. Die Zunahme
in der ganzen Faser betrégt dann:

dvav =Y aaav.
da

Die von den duBeren Kriaften wahrend der Abgleitungszunahme da
geleistete Arbeit, bezogen auf die Volumeinheit, ist:

dA = dd, + dU.

Neben dem wirklichen Kristall betrachten wir nun einen Ersatz-
kristall, den wir derselben makroskopischen Verformung unterwerfen
und fragen nach der GroBe der Schubspannung o', die wirksam sein
muB, damit die duBeren Krifte in beiden Kristallen dieselben sind,
d.h. die in der betrachteten Faser geleistete Arbeit dA'dV gleich dAdV

st dA’ = dA, + dU. (79)
Nun ist dA'dV = o'dadV, (80)
also wird: au

O',ZO'-%*%. (81)
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Setzen wir darin nach der homogenen Zustandsgleichung (22 I)
o= ¢@(u,T) + 7, wo 7 die atomistische Verfestigung ist, so erhalten
wir die Zustandsgleichung fiir die inhomogene Verformung:

0’—(‘[—}—%):0‘0:(;)(1&,7’). (82)

Sie besagt, daB} eine inhomogene Verformung eines wirklichen Kristalls
mit der atomistischen Verfestigung 7 dieselben &duBeren Krifte erfordert
wie die geometrisch gleiche Verformung eines Ersatzkristalls mit der
atomistischen Verfestigung 7 4 dU[da. Die auf die Abgleitungs-
zunahme 1 bezogene Zunahme der Energie der elastischen
Verzerrungender Gleitlamellenbezogenaufdie Volumeinheit
wirkt also wie eine Erhoéhung der atomistischen Verfesti-
gung 7. Wir bezeichnen sie als Spannungsverfestigung.

Die Beziehung (82) gilt offenbar fiir beliebige Verformungen von
Einkristallen, denn wir haben auf keine Besonderheit der Biegung Bezug
genommen. Nur wird im allgemeinen dU seinen Wert von Gleitlamelle
zu Gleitlamelle #ndern, so dal das Volumen dV nicht iiber die ganze
Kristallinge, sondern nur auf die Umgebung eines wirksamen Gleit-
ebenenelements erstreckt werden kann. Bei Mehrfachgleitung ist (82)
auf eine kleine Zunahme der resultierenden Abgleitung zu beziehen.

Ist die Geometrie der Verformung bekannt, so kénnen a, # und U
berechnet und 7 aus den Verfestigungskurven bei homogener Verformung
entnommen werden. Aus (82) ergibt sich dann die an jeder Stelle wirk-
same Schubspannung im Ersatzkristall, und durch Integration iiber
den ganzen Kristall die GroBe der zu dieser Verformung erforderlichen
Krafte.

Das erstrebenswerte Ziel der Forschung ist es, die Geometrie der
Verformung nicht als bekannt vorauszusetzen, sondern sie bei gegebenen
duBeren Krifteverteilungen auf Grund der Gleichgewichtsbedingungen
fir die Spannungskomponenten zu berechnen. Diese Aufgabe be-
gegnet betrichtlichen Schwierigkeiten, die bis heute ihre Losung noch
nicht ermdoglichten.

Wir wenden nun die Zustandsgleichung in der Form (81) auf die
reine Biegung an, bei welcher die bei elastischer Beanspruchung giiltige
Transformationsbeziehung (2b) auch bei plastischer Verformung be-
stehen bleibt. Die Rechnung ist in 29¢ durchgefiihrt. Sie ergibt: Das
Biegemoment I unter Beriicksichtigung der Spannungsverfestigung
ist gleich der Summe des Biegemoments I, bei Beriicksichtigung der
atomistischen Verfestigung allein und der Zunahme der im ganzen
Kristall auftretenden Verzerrungsenergie Uy, der Gleitlamellen bezogen
auf die Zunahme 1 des Biegungswinkels « (vgl. Abb. 55):

M =M, + 2

dx (83 a)
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Mit Benutzung von (82) erhédlt man

My = My, + M, (83b)
wo I, bzw. I, die Beitrage der kritischen Schubspannung bzw. der
atomistischen Verfestigung zum Biegemoment sind.

Nun geben Mdx bzw. M, dx die Arbeiten dA4, bzw. d4,, an, die
wahrend der Winkelzunahme d o geleistet werden. Multiplizieren wir
(83a) mit d« durch, so erhalten wir also:

dAy, =dA,, + dUy. (83¢)
(83a) bzw. (83c) besagen in makroskopischer Betrachtung dasselbe
wie (81) bzw. (79) in mikroskopischer Betrachtung. An Stelle von
Schubspannung ¢ und Abgleitung a stehen Biegemoment It und Winkel-
koordinate «. Diese GroBen, die im allgemeinen Sinne je die Bedeutung
von Kriften bzw. Lagekoordinaten haben?, sind durch die Beziehungen
2oy Mg (84)

miteinander verkniipft.

Nehmen wir allgemein eine Lagekoordinate s, die den makro-
skopischen plastischen Verformungszustand eindeutig kennzeichnet [bei
der Biegung neben « z. B. den Kriimmungshalbmesser ¢ oder die
Dehnung D°(r) der Randfaser] und die durch K = dA4,/ds bestimmte
,,Kraft“ als Variable, so erhalten wir an Stelle von (83a):

K=K+ (85)

wo K und K, die entsprechende Bedeutung haben wie )t und I, in
(83a). K, kann entsprechend (83b) in der Form geschrieben werden:

KG = Kao + K!; an = "P(g, T) (86)
wobei K, den Beitrag der atomistischen Verfestigung zu den duBeren
Kriften angibt, und y(g, T') eine Funktion ist, die einen &hnlichen Ver-
lauf mit der Verformungsgeschwindigkeit g = ds/d¢ und der Tempera-
tur T besitzt, wie @(u, T) mit der Gleitgeschwindigkeit » und der
Temperatur 2. Damit wird (85):

K —(Ko+ %) = Ko =90 7). (87)

1 Thr Produkt hat die Dimension einer Arbeit (im ersten Fall bezogen auf die
Volumeinheit). In der Mechanik bezeichnet man die GroBen dA4/ds,, die sich durch
Ableitung der Arbeit A nach den Lagekoordinaten s,, die den Verformungszustand
des Systems eindeutig bestimmen, als (verallgemeinerte) Krifte. In den von uns
betrachteten Fillen ist der Zustand stets durch eine Koordinate bzw. ,,Kraft‘
bestimmt.

2 Ohne Beriicksichtigung der thermischen Gegenschwankungen kann es also
in der Form Ko, = y(g, T) = Ka,,(1 — B(g) VT) geschrieben werden [vgl. (53 I)].
Bei Benutzung der praktischen Werte K§, K¥ und Ko* der ,,Krifte K, K, und
K, wird von der geringen Geschwindigkeitsabhingigkeit von B bei ,,gro8en®
Werten von g abgesehen.
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Diese ,,makroskopische” Form der Zustandsgleichung (82) ist besonders
geeignet zur Untersuchung des Verhaltens der technischen vielkristal-
linen Materialien, bei denen es heute noch nicht méglich ist, den genauen
Spannungszustand im Innern anzugeben, und damit (82) anzuwenden.
Dagegen kénnen K, und Uy, meist abgeschétzt oder sogar berechnet
werden. Wir kommen darauf in 25 und 29 zu sprechen.

b) Bemerkungen zum Begriff Spannungsverfestigung. In der Zu-
standsgleichung (82) bzw. (87) ist nicht die Energie U bzw. U, der
elastischen Verzerrungen der Gleitlamellen selbst, sondern nur ihre
Ableitung nach der ,,plastischen Koordinate“ ¢ bzw. s enthalten. Eine
Spannungsverfestigung tritt also
nur auf, wenn U von a bzw. Uy
von s abhangt. Um den Unter-
schied zwischen elastischen Ver-
zerrungen, fir welche das zu-
trifft und nicht, deutlich klar
hervortreten zu lassen, veran-
schaulichen wir uns die Verhélt-
nisse an einigen einfachen Model-
len, die aus einem ideal plastischen
Korper P ohne elastische Deh-
nung und geeignet angeord-
neten ideal elastischen Federn
bestehen. In Teilbild a von  Abb. 65. Schematische Modelle aus einem ideal

plastischen Koérper P und ideal elastischen Federn

Abb. 65 sind P und eine Feder /'  F zur Veranschaulichung der Unabhiingigkeit und
Abhingigkeit der elastischen von den plastischen

,,hintereinandergeschaltet“. ‘Wie Verformungen. a) Unabhiingige Verformungen.
groB auch die plastische Verfor- ) B Voo Voxiormnaon.
mung sy, von Pist, die elastische

Verformung s, von F hingt nur von der Grée der angelegten Last K
ab, d. h. ist unabhingig von der ersteren. In der mathematischen Aus-
drucksweise heifit das: sy, und s,y kénnen unabhéngig voneinander
variiert werden. In diesem Falle ist in (81) und (82) dU/da =0 bzw. in
(85) und (87) dUy/ds =0, also ¢’ = ¢ bzw. K = K, d.h. fir einen wirk-
lichen Kristall treffen die GesetzméBigkeiten eines Ersatzkristalls zu.
Das ist z. B. bei der homogenen Verformung von Einkristallen der Fall.
Die inhomogene Zustandsgleichung (82) geht dann in die homogene
Zustandsgleichung (22 I) iiber.

Teilbild b von Abb. 65 zeigt den entgegengesetzten Fall. Hier sind P
und F ,,parallelgeschaltet”. Wir konnen hier s, nicht verindern,
ohne gleichzeitig 84, um denselben Betrag mitzuéndern, d.h. beide
Verformungen sind nicht unabhiingig voneinander variierbar. dU/da
bzw. dUy/ds sind von Null verschieden und es tritt eine Spannungs-

verfestigung auf.
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In Teilbild ¢ ist schlieBlich der Fall veranschaulicht, bei dem die
elastische Verformung zum Teil unabhéngig, zum Teil abhingig von der
plastischen Verformung ist. Nur die Feder F, gibt einen Beitrag dU/da
bzw. dUy/ds zur Spannungsverfestigung, wihrend fir F, dU/da = 0
ist. Bei der Biegung von Einkristallen entspricht die Verformung von ¥,
den Verzerrungen der Gleitlamellen, die Verformung von F, der dem
ganzen Kristall iiberlagerten elastischen Biegung, die sich ndherungs-
weise aus den elastizitdtstheoretischen Formeln mit K, als duBerer
Kraft ergibt.

In einem Punkt entspricht das Modell ¢ nicht der Wirklichkeit:
Nehmen wir die Last weg, so geht die Verformung in beiden Federn
zunichst um den Betrag ., (#,) zuriick. Dabei ist aber die Feder F,
noch nicht entspannt, denn sie hat ja noch die zusétzliche Verformung
Spiasy erfahren, und bt daher iiber die Feder F, einen Druck auf den
plastischen Koérper P auf, der so lange zuriickfliet, bis sich der Aus-
gangszustand wieder eingestellt hat. In Wirklichkeit bildet sich jedoch,
wie wir in 23a sehen werden, ein stabiler Eigenspannungszustand aus
und die erreichte plastische Verformung bleibt bestehen.

¢) Die Spannungsverfestigung bei der Biegung von Kristallen mit
einer Gleitebene. Der Verzerrungszustand der Gleitlamellen wird durch
mehrere Faktoren bedingt und kann noch nicht genau angegeben
werden. Die ihm zukommende Energie 148t sich jedoch zum Teil ab-
schitzen. Wir betrachten einen Kristall mit einem einzigen Gleit-
system mit dem rechteckigen Querschnitt (27,2b). Wegen der ver-
schiedenen Anderung der Orientierung in den einzelnen Fasern werden
die Gleitlamellen gekriimmt. Ihr mittlerer Kriimmungshalbmesser ist
néherungsweise gleich dem Kriimmungshalbmesser ¢ des ganzen
Kristalls. Damit wird nach 29d die Energie einer Gleitlamelle mit der
Dicke 26, der Breite 2b und der Lénge! 27:

|
U= E%?) o
E ist der Elastizitdtsmodul, &« = I°/0 der Winkel, den die Endflichen
des Kristalls miteinander bilden (Abb. 55). Fiir alle 19/26 Gleitlamellen
betragt somit die Energie ihrer Verbiegung:

(]
ErJ(5)
Uy =g o*
Damit wird nach (84) der entsprechende Beitrag zum Biegemoment:

|
auy  EBrJ(9)
s _ %Yy __Hr
Me1 = 7 g & (88)
1 Innerhalb der benutzten Niherungen kénnen wir von dem EinfluB der
Orientierung auf die Lénge und Zahl der Gleitlamellen absehen und die Gleitebene

senkrecht zur Kristallachse annehmen.
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Das Verhiltnis von I, zu dem Moment g, bei rein elastischer
Verformung des ganzen Kristalls ist nach (40) und (2¢):

mé J (0 0\2
-l (oy. 0
6J(r)
Zahlenmafig wird:
Mme, 10-3 . 10-2% cm,
Mo = 10-11 fir 6= 10-6 em, r = 0,3 cm. (89Db)

Eine weitere Verzerrung der Gleitlamellen wird dadurch bedingt,
daB die Abgleitung lings der wirksamen Gleitebenen nicht stetig ver-
anderlich ist. Denken wir uns den Kristall in Stdbchen mit der Mosaik-
blockdicke L und der Breite 25 zerlegt, so ist bei homogener Verformung
die Dehnung in jeder Kristallfaser (dx, dy) eines Stdbchens gleich groB.
In einem gebogenen Kristall ist aber die Dehnung von Faser zu Faser
verschieden, d. h. ein in freiem Zustand verformtes Stibchen ist auf
der einen Seite etwas zuviel, auf der andern etwas zu wenig gedehnt,
und zwar um die Betrige 4-oL/2. Der erforderliche Ausgleich kann
nur durch zusatzlich elastische Dehnungen bzw. Stauchungen erfolgen.
Ihre Energie fiir ein Stdbchen betrigt nach 29d:

O
EJ(L2)
20

und fir alle 27/L Stédbchen zusammen:

Ut —

]
ErJ(L/2)
DL

Damit wird der Beitrag zum Biegemoment:

U%» =

O
AUy 2ErJ(L/2)
M =4 = —pp (90)

Sein Verhiltnis zu dem Moment 9k, bei rein elastischer Verformung
des ganzen Kristalls ergibt sich nach (40) und (2c¢) zu:

M zllj(L/Z) L2
Gl r | __ (&= 2
mm:mﬁj‘_(r)- (91a)
ZahlenmiBig ist: J(r)

me  10°8 2.10-*cm,

Mge  10-11 fir L= 9.10-% em r=03cm. (91b)

Wie man durch Vergleich von (89b) und (91b) mit (41b) sieht,
stimmen die berechneten Verhiltniswerte mit den an Zinkkristallen
gemessenen Werten firr ~ 10~3cm bzw. L ~ 5. 1073 cm iiberein. Nach
den Vergleichsmessungen der MosaikgréBen von Dehlinger und Gisen

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 13
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an gegossenen und rekristallisierten Aluminiumkristallen (Abschnitt 7h)
ist es nicht ausgeschlossen, dal bei den verwandten gegossenen Zink-
kristallen L obigen Wert besitzt, und 9§ somit die experimentell
geforderte Spannrungsverfestigung ergibt. Dagegen diirfte eine Gleit-
lamellendicke von 1073cm nach den ubrigen Erfahrungen zu gro8
sein (vgl. 2a). Eine endgiiltige Entscheidung, ob die Beziehungen (89a)
und (91a) die wirklichen Verhéltnisse richtig wiedergeben, kann erst
auf Grund weiterer experimenteller Untersuchungen getroffen werden.
Dabei ist es bemerkenswerterweise nicht erforderlich,  und L selbst
zu bestimmen, was auch noch nicht genau méglich ist, sondern es geniigt,
unter sonst gleichen Bedingungen den Kristalldurchmesser zu &ndern,
wobei bereits Anderungen im Verhéltnis 1:10 Anderung der Spannungs-
verfestigung im Verhédltnis 1:100 ergeben miissen, wenn (88) und (90)
die maBgebenden Beitrige sind.

Daneben gibt es noch weitere Beitrige, die davon herriihren, daf die
etwas verschiedenen Krimmungen auf beiden Seiten der freien Gleit-
lamellen bei ihrer zwangslaufigen Verbindung im Kristall durch elastische
Dehnungen bzw. Stauchungen in Richtung der Kristallachse und Schie-
bungen lings ihrer Grenzstellen ausgeglichen werden miissen. Zur
Berechnung der hierzu erforderlichen Energie geniigt es nicht mehr,
die freien Gleitlamellen als kreisférmig gebogen anzunehmen. Hierbei
wiare der Unterschied der Kriimmungsradien auf beiden Seiten einer
Lamelle gleich 24, und der mittlere Abstand zweier aneinanderstolender
Oberflichen ~ d(r/g)?, so daB fiir ¢ ~ 107 bereits elastische Dehnungen
bzw. Stauchungen der Lamellen mit der ,,Linge* 20 von der GréBen-
ordnung 1% erforderlich wéren, deren Energie die beobachtete Grofie
weit tberschreiten wiirde. Eine Abschidtzung der Kriimmungsunter-
schiede und damit des Beitrags zur Spannungsverfestigung erfordert
eine genaue Untersuchung des Verformungszustandes einer Lamelle,
die noch nicht vorliegt. Dehlinger (1940, 1) hat darauf hingewiesen,
daB dieser Beitrag unterhalb einer bestimmten Gleitlamellendicke wahr-
scheinlich sehr rasch zunimmt. In diesem Falle wiirde sich in Wirklich-
keit die Dicke ausbilden, bei der die Spannungsverfestigung ein Minimum
besitzt. Diese Moglichkeit ist deshalb besonders bemerkenswert, da
dann bei inhomogenen Verformungen, im Gegensatz zu den homogenen
Verformungen, die Gleitlamellendicke nicht in erster Linie durch den
mittleren Abstand der plastisch wirksamen Fehlstellen bedingt wére.

Auf die besonderen atomistischen Verhéltnisse an den Grenzflichen
zweier Gleitlamellen hat schon Polanyi (1925, 1) hingewiesen. Man
erkennt aus Abb. 66, welche dieser Arbeit entnommen ist, da der
Dichteunterschied der Atome auf beiden Seiten der Grenzfliche Atom-
anordnungen bedingt, die mit den Versetzungen in homogen verformten
Kristallen in den Grundziigen iibereinstimmen. Sie unterscheiden sich
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aber von letzteren wesentlich dadurch, dafl sie durch gegenseitige Ver-
schiebung weniger Atome nicht mehr aufgelost werden kénnen, denn
solche Verschiebungen sind nicht stabil?,
da bei ihnen die elastische Energie des
Gitters dauernd zunimmt. Demgegeniiber
nimmt in einem homogen verformten Kri-
stall die elastische Energie bei solchen Ver-

schiebungen nach anfinglicher Zunahme dAe‘ib'Gii'nfe“z%f;‘e?sﬁii%ﬁegf,ifﬁa‘é‘}e?ﬁ
wieder ab (Auflosungsschwelle) und eine ~'Wmelle (scpematiseh), T Glsitebene.
Auflésung der Versetzungen ist moglich.

Die Voraussetzung fiir das Zustandekommen der plastischen Biegung
und damit des Gitterzustands in Abb. 66 ist die Bildung gewdhnlicher
Versetzungen, die zunichst wandern und zum Teil auch aufgelost
werden. In dem MaBe aber, als die Biegung der Gleitlamellen bzw. der
,,Dichteunterschied” der Atome ldngs ihrer Grenzflichen zunimmt,
wird eine immer gréBere Anzahl von ihnen dauernd gebunden. Eine
offene Frage ist es, ob dadurch die Neubildung und Wanderung weiterer
Versetzungen erschwert und eine Art zusétzlicher atomistischer Ver-
festigung bedingt wird2. Wenn das der Fall wire, so wiirde bei Ein-
kristallen die Spannungsverfestigung zahlenmiBig geringer sein, als
wir sie nach (41b) berechnet haben. Ihr Vorhandensein als solches
wird aber dadurch nicht beriihrt.

d) Die Spannungsverfestigung bei mehreren Gleitebenen. Die Ver-
formungen der Gleitlamellen bleiben nur dann rein elastisch, wenn der
Kristall eine einzige Gleitebene besitzt. Bei mehreren Gleitebenen, die
bis auf die zuerst wirksame notwendig durch die Gleitlamellen der-
selben verlaufen, besteht die Moglichkeit, daB diese Verformungen zum
Teil durch Gleiten nach einer oder mehrerer jener Gleitebenen bewirkt
werden. Das ist der Fall, sobald die Schubspannung in ihnen den (unter
Beriicksichtigung der atomistischen Verfestigung) jeweiligen Knickwert
erreicht hat. Von da an wird die Verzerrungsenergie geringer als bei rein
elastischer Verformung der Gleitlamellen, d.h. die Verformungskurve
nahert sich mehr der Kurve eines Ersatzkristalls als in letzterem Falle.
Diese Anndherung ist um so gréBer, je mehr Gleitebenen (neben der
zunéchst wirksamen) und Gleitrichtungen in denselben vorhanden sind.

1 Dagegen darf man keineswegs schlieen, daBl der in Abb. 66 gezeichnete
Zustand gegeniiber gleichzeitigen Verschiebungen hinreichend vieler Atome stabil
ist, wie die Tatsache der Rekristallisationsfahigkeit zeigt. Dehlinger (1941, 1)
hat die Atomverschiebungen, die zu Rekristallisationskeimen fithren koénnen,
niher untersucht. Die scharfe Rekristallisationstemperatur ist eine Folge der
hohen ,,Reaktionsordnung‘‘ dieser Vorginge.

%2 Ein Beitrag zur Losung dieser Frage kann vielleicht durch Anwendung der
Rechnungen von Frenkel und Kontorova (11) auf zwei Gitterreihen mit ver-
schiedenen Gitterkonstanten erzielt werden.

13*
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Wiirde das Gleiten vollkommen kontinuierlich erfolgen, so konnte
durch Betatigung von finf unabhéngigen Gleitsystemen mit geeigneter
Gleitgeschwindigkeit jede beliebige Verformung erzielt werden (30).
In diesem Falle wirde von dem Zeitpunkt an, wo die Schubspannung
in allen diesen Gleitsystemen den ihrer Gleitgeschwindigkeit entsprechen-
den Wert erreicht hat, die Spannungsverfestigung nicht mehr zunehmen,
sondern die atomistische Verfestigung allein mafigebend sein, d. h. die
Verformungskurve, bis auf eine gewisse anfdngliche Erhéhung, mit der
eines Ersatzkristalls iibereinstimmen. In Wirklichkeit kann dieser Fall
wegen der atomistischen Struktur der Kristalle und der Gleitlamellen-
bildung infolge ihrer Gefiigeunterschiede nicht streng zutreffen. Es ist
aber zu erwarten, dafl bei den Kristallen mit der erforderlichen Anzahl
von Gleitsystemen (z. B. den kubischen Kristallen mit Oktaeder-
gleitung) die Spannungsverfestigung oberhalb einer noch kleinen Ver-
formung nicht mehr merklich zunimmt und dort der Verlauf der Ver-
formungskurven im wesentlichen durch die Zunahme der atomistischen
Verfestigung bestimmt wird.

Bei Einkristallen liegen noch keine diesbeziglichen Untersuchungen
vor. Die an vielkristallinen Materialien gewonnenen Ergebnisse, auf
die wir in 25d zu sprechen kommen, bestitigen obige Erwartungen.

23. Die Stabilitit des verformten Zustandes.

a) Eigenspannungen im entlasteten Kristall. Unsere bisherigen
Aussagen bezogen sich auf den Zustand des Kristalls wihrend der Ver-
formung, also unter der Wirkung der &uBleren Krafte. Nehmen wir
diese weg, so legt das Modell ¢ in Abb. 65 die Vermutung nahe, da8
die elastischen Spannungen nunmehr den plastischen Kérper so lange
in der zur urspriinglichen entgegengesetzten Richtung beanspruchen, bis
sich der Ausgangszustand wieder eingestellt hat. Ist die Erholung
(der atomistischen Verfestigung) hinreichend gro8, so erfolgt dieses
Riickflielen in einer angemessenen Zeit. Dieses Verhalten tritt in Wirk-
lichkeit nicht ein, ein inhomogen verformter Kristall behélt seinen
verformten Zustand praktisch unbegrenzt lange bei. Unser Modell
mufB also in irgendeiner Hinsicht unvollstindig sein. Die Unvollstandig-
keit liegt darin, dafl wir dabei sowohl die plastische als die elastische
Verformung als homogen angenommen haben.

Bei einer inhomogenen Verformung eines Einkristalls, fiir die wir
als Beispiel die Biegung betrachten, ist aber die begleitende Verzerrung
der Gleitlamellen ebenfalls inhomogen. KEin Riickwandern der Ver-
setzungen und eine damit verbundene Riickbiegung der Gleitlamellen
ist in diesem Falle nur mdoglich, wenn die Schubspannung lédngs der
Grenzfliche zweier Gleitlamellen ungefihr denselben Verlauf, nur mit
umgekehrtem Vorzeichen, besitzt, wie urspriinglich bei der Biegung.
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Dazu sind aber in beiden Fillen, bis aufs Vorzeichen, ungefihr dieselben
duBeren Krafteverteilungen erforderlich. Diese sind aber im belasteten
und unbelasteten Kristall grundsétzlich verschieden, so daBl in letzterem
nicht der zum Riickgleiten erforderliche Spannungszustand bestehen
kann. Da aber unter diesen Umstdnden auch die Verzerrungen der
Gleitlamellen nicht verschwinden koénnen, so muf} sich beim Entlasten
ein Eigenspannungszustand ausbilden, d. h. ein Zustand, bei dem
die Spannungen im Innern bei fehlenden &duflern Kriften von Null
verschieden sind!. Die damit verbundene Riickbiegung des ganzen
Kristalls ist von der GroBlenordnung der elastischen Biegung, die dem
vor dem Entlasten erreichten Biegemoment entspricht.

Diese Verhéltnisse bestehen offenbar nicht nur bei der Biegung,
sondern allgemein bei inhomogenen plastischen Verformungen, denn
in allen diesen Fillen kann die Riickgleitung, als notwendige Voraus-
setzung fiir den Riickgang der elastischen Verzerrungen, nur durch eine
der ursprunglichen, bis aufs Vorzeichen &hnliche Schubspannungs-
verteilung lings der Gleitlamellengrenzen, die im entlasteten Kristall
nicht verwirklicht ist, erméglicht werden.

Die Berechnung von Eigenspannungszustinden bietet erhebliche
mathematische Schwierigkeiten, so daf} sie bis jetzt nur unter besonders
einfachen Annahmen, die aber bei verformten Kristallen nicht zutreffen,
durchgefiithrt werden konnte [vgl. Love und Timpe (1907, 1)]. Quali-
tativ werden sie nach der GréBe der Bereiche, in denen sie sich nicht
merklich &ndern, in drei Gruppen eingeteilt: Die Spannungen erster
Art sind iber Gebiete von etwa 1 mm und dariiber konstant. Sie
treten in allen kaltverformten technischen Werkstoffen? und als Ab-
schreckspannungen auf. Thre GroBe kann nach dem Ausbohrverfahren?
oder réntgenographisch durch eine Linienverschiebung [Méller
(1939, 2); Glocker (1940, 3)] oder spannungsoptisch (Modellversuche)
[F6ppl und Neuber (1935, 1); Mesmer (1939, 1)] gemessen werden.

Die Eigenspannungen sind meist nicht in allen Richtungen in gleicher
Weise verdnderlich. Héufig sind sie, wie wir in 25 an Einzelbeispielen
sehen werden, in zueinander parallelen Flichenschichten nahezu kon-
stant, in den dazu senkrechten Richtungen dagegen verhidltnismaBig

1 Diese Eigenspannungen sind von den Eigenspannungen der Versetzungen
zu unterscheiden. Fiir beide ist letzten Endes die regelméaBige atomistische Struk-
tur der Kristalle und der dadurch bedingte kristallographische Charakter der
Gleitung erforderlich, denn in einem amorphen Kérper kann es, wie in einer Flissig-
keit, keine auf die Dauer bestindigen Eigenspannungen geben. Wéihrend aber
letztere auch bei homogener Verformung auftreten, da die an einer Fehlstelle
verschobenen Atome zwei mechanisch stabile Gleichgewichtslagen besitzen, ist
fiir erstere eine gemischt plastisch-elastische inhomogene Verformung notwendig.

2 Uber die allgemeine Ursache vgl. 23e.

3 Siehe z. B. Sachs (1937, 1), Thum und Federn (1939, 1).
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rasch verdnderlich. Man spricht auch dann noch von Eigenspannungen
erster Art, wenn sie nur in einer Richtung iiber makroskopische Ab-
messungen konstant sind. In den Richtungen rascherer Verinderlich-
keit geben die genannten MeBverfahren in diesen Fillen nur Mittel-
werte iiber die erfaliten Bezirke. Je kleiner diese sind, umso genauer
kann der wirkliche Verlauf der Eigenspannungen bestimmt werden.
Von Spannungen zweiter Art spricht man bei Eigenspannun-
gen, die in optisch eben nicht mehr auflésbaren Gebieten noch
konstant sind, aber in makroskopischen Bereichen bereits den Mittel-
wert Null besitzen!. Eigenspannungen dritter Art schlieBlich sind
Eigenspannungen, die bereits in submikroskopischen Bereichen stark
verdnderlich sind. Die beiden letzten Arten kénnen réntgenographisch
durch eine Linienverbreiterung nachgewiesen und berechnet werden,
doch ist ihre Trennung auf diese Weise nicht mdéglich, da die Span-
nungen dritter Art, wenn sie annédhernd periodisch sind, dieselbe Ver-
breiterung ergeben, wie entsprechend grolle Spannungen zweiter Art
[Dehlinger und Kochendérfer (1939, 1;2)], oder aber wenn sie
statistisch regellos verteilt sind oder nur auf hinreichend kleine Bereiche
mit stérungsfreien Zwischenstellen verteilt sind, nicht verbreiternd
wirken (vgl. 2d). Auch mit Hilfe magnetischer Messungen ist die Be-
rechnung dieser beiden Arten von Spannungen moéglich [Kersten
(1938, 1; 1939, 1); Becker und Doring (1939, 1)], doch ist es auch
auf diese Weise noch nicht gelungen, sie zu trennen, obwohl ein Einfluf}
der GroBe ihrer Periode zu erwarten ist2. Vielleicht kénnen kombinierte
réntgenographische und magnetische Messungen hier einen Schritt weiter
filhren. Diese Eigenspannungen sind mit Hilfe obiger Verfahren in
nahezu allen? verformten Ein- und Vielkristallen nachgewiesen worden.
Bei den &uBlerlich homogen gedehnten und gestauchten Einkristallen
sind sie eine Folge der unerwiinschten, aber unvermeidlichen Inhomo-

1 Da sie, und erst recht die Eigenspannungen dritter Art, mit den zur Be-
stimmung der Eigenspannungen erster Art geeigneten ,,makroskopischen‘‘ Mef3-
verfahren nicht nachgewiesen werden koénnen, so bezeichnet man sie hiufig als
,sverborgen elastische** Spannungen, oder nach Heyn (1921, 1), der auf ihre Be-
deutung zuerst hingewiesen hat, als Heynsche Spannungen.

2 Bei der Korrektur erhielt der Verfasser Kenntnis von einer Arbeit von
Kersten und Gottschalt (1940, 1), in welcher es diesen Verfassern gelungen
ist, die Periode der Eigenspannungen in kaltgewalzten Proben von Nickel und
Eisen zu 0,2-10"* bis 3-10~* cm abzuschitzen. Neuerdings haben Forster
und Wetzel (1941, 2) durch Feinausmessung des Verlaufs der Magnetisierung
wihrend eines Barkhausens-Sprungs die Periode in Ubereinstimmung damit zu
0,7 -107* bis 3-10"* ecm bestimmt. '

3 In Einkristallen, die durch Schiebegleitung verformt wurden, sind keine
Eigenspannungen zweiter Art vorhanden, da solche Kristalle keinen Laue-
Asterismus zeigen (2d). Ob dabei die Eigenspannungen dritter Art der Verset-
zungen eine Linienverbreiterung verursachen, ist noch nicht untersucht.
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genitéiten, in Vielkristallen treten sie auf, da die Koérner wegen ihrer
gegenseitigen Behinderung nur inhomogen verformt werden koénnen.

Der grofite Wert der Eigenspannungen ist kleiner, aber von derselben
GroBenordnung wie der groite Wert der elastischen Spannungen
wihrend der Verformung. Fiir gebogene Kristalle kénnen wir ihn ab-
schétzen. Nehmen wir wie oben die Gleitlamellen als kreisformig ge-
bogen an mit dem Kriimmungsradius ¢ des ganzen Kristalls, so betrigt
nach (11) die Dehnung in der Randfaser einer Lamelle D°(5) = d/p,

und damit die Spannung:

8(8) = %S — 208 (92a)

r

wo D°(r) die Dehnung der Randfaser des Kristalls ist. Entsprechend
erhélt man fiir die maximalen Spannungen der elastischen Verzerrungen,
die zum Ausgleich der Unstetigkeiten der Gleitung in den Stdbchen der
Dicke L erforderlich sind,
) EL)2 ED'(r)L
S{L) = = (921b)
Wir haben gesehen, dafl sich mit dem in gegossenen Kristallen mog-
lichen Wert L/2r = 1072 (L =6+ 10"3cm, r = 0,3 cm) die experimen-
tell beobachtete Spannungsverfestigung ergibt [vgl. (41b) und (91Db)].
Damit wird mit £ = 10* kg/mm? S(L) = 1 bzw. 10 kg/mm? fiir D°(r)
=1 bzw. 10%. Die mittleren Eigenspannungen, die einen gewissen
Teil, etwa drei Viertel, dieser Spannungen betragen, kénnten durch eine
Linienverbreiterung noch gut festgestellt werden. Mit den in rekristalli-
sierten Kristallen wahrscheinlichen Werten L/2r~10"4(L~6 - 1075 cm,
r = 0,3 cm) wiirden die grofiten Spannungen bei den gleichen Rand-
dehnungen wie oben nur /4, bzw. 1/, kg/mm? betragen und die Eigen-
spannungen sich der Messung entziehen. Dasselbe Ergebnis erhilt man,
wenn man in S(J) fir é einen Wert von ~ 1075 cm einsetzt, wie er
sich aus der Linienverbreiterung an kaltbearbeiteten Metallen ergibt.
Messungen der Linienverbreiterung an gebogenen Einkristallen zur
Bestimmung der Eigenspannungen liegen noch nicht vor. Zu einer
qualitativen Priifung unserer Ergebnisse k6nnen aber auch die Messungen
an frei gedehnten Kristallen herangezogen werden, denn bei der Biegung
und Dehnung werden sich die Verzerrungen der Gleitlamellen etwa in
gleicher Weise ausbilden. Damit stimmt gut iiberein, daf Caglioti
und Sachs (1932,1) an gedehnten Kupferkristallen eine anndhernd
lineare Zunahme der mittleren Eigenspannungen mit der Dehnung D°
festgestellt und fiir D® = 40% den Wert von etwa 6 kg/mm? gefunden
haben. Aus (92b) ergibt sich der Wert 38(L)/4 = 3 kg/mm? fiir DO(r)
=40% mit L/2r = 1073,
Es ist zu erwarten, dafl der sich unmittelbar nach der Entlastung
ausbildende Eigenspannungszustand nicht vollstéindig stabil ist, sondern



200 Inhomogene Verformung von Einkristallen. IIIB 23

auf Grund von ortlichen plastischen Verformungen unter Verminderung
der Spannungen Verdnderungen erfahrt. Diese plastischen Verformungen
werden im Laufe der Zeit dadurch ermdglicht, da die atomistische
Verfestigung durch Auflosung der freien, d. h. nicht durch den Dichte-
unterschied der Atome auf beiden Seiten der Grenzflichen der Gleit-
lamellen dauernd gebundenen Versetzungen vermindert wird. Doch
kénnen auf diese Weise die Eigenspannungen nie vollstindig beseitigt
werden, sondern nur bis auf einen bestimmten Mindestwert abnehmen?.
Diesen Wert werden sie auch bei jeder Temperatur (unterhalb der
Rekristallisationstemperatur) im Laufe der Zeit annehmen, aber wegen
der Temperaturabhingigkeit der Erholung mit um so geringerer Ge-
schwindigkeit, je tiefer die Temperatur ist. Erst bei der Rekristalli-
sationstemperatur kénnen durch thermische Vorgénge héherer Ordnung
die Spannungen in gréferen Gebieten zum Verschwinden gebracht
werden, und von diesen ,,Keimen ausgehend schlieBlich im ganzen
Kristall [vgl. Dehlinger (1941, 1)]. Diesbeziigliche experimentelle
Untersuchungen an inhomogen verformten Einkristallen liegen noch
nicht vor, auf die an Vielkristallen erhaltenen Ergebnisse kommen wir
in 2b¢ zu sprechen.

b) Die Riickverformung von inhomogen verformten Einkristallen
(Bauschinger-Effekt). Wir untersuchen nun, was geschieht, wenn wir
an einem gebogenen Kristall ein dem urspriinglichen entgegengesetztes
Biegemoment anbringen2. Mit dem Anlegen des Moments iiberlagert
sich der durch die Eigenspannungen bedingten Schubspannungsver-
teilung lings der Gleitlamellen eine Verteilung, die der urspriinglichen
bis aufs Vorzeichen entspricht, und wenn sie hinreichend tberwiegt,
sicher bewirkt, daff nun in der riickwértigen Richtung Versetzungen
gebildet werden und wandern, d. h. eine riickwirtige Gleitung einsetzt,
mit der gleichzeitig die Biegung der Gleitlamellen wieder zuriickgehen
kann. Der Kristall wird also seine Ausgangsform wieder annehmen.
Diese Erwartung wird durch die experimentellen Befunde bestatigt.
Es gelingt in der Apparatur von Abb. 51 weitgehend gebogene Kristalle
wieder vollkommen geradezubiegen [Lorcher (1939, 1)]. Dabei ist es
zunéchst ungewil, ob die Gleitlamellen wieder ganz gerade geworden,
d. h. keine Eigenspannungen mehr vorhanden sind. Verschiedene
Untersuchungen haben jedoch ergeben, dafl das mindestens bei nicht
zu groflen Verformungen der Fall ist. Der an tordierten Aluminium-
kristallen ausgeprigte Laue-Asterismus verschwindet nach Riicktorsion

1 Dieser Zustand ist dann erreicht, wenn eine kleine ortliche plastische Ver-
formung keine weitere Abnahme, sondern eine Zunahme der Energie der elastischen
Verzerrungen der Gleitlamellen verursacht. Letztere besitzt also dann beziiglich
solcher Verformungen ein Minimum.

2 Wie bisher gelten die fiir die Biegung erhaltenen Ergebnisse allgemein fir
inhomogen verformte Einkristalle.
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um denselben Betrag und ebenso das Rekristallisationsvermdégen, oder
wird bei stérkeren Verdrehungen wesentlich herabgesetzt [Czochralski
(1924, 2; 1925, 1); Sachs (1926, 1)]. Dasselbe haben Beck und Polanyi
(1931, 1; 2) bei der Biegung und Riickbiegung an Aluminiumkristallen,
und schon frither Schmid und Polanyi [vgl. Masing und Polanyi
(1924, 2)], an Steinsalzkristallen beobachtet.

Auf Grund dieser Ergebnisse konnen wir den Verlauf einer Riick-
biegungskurve qualitativ iibersehen. Da die elastische Energie Uy, dabei
abnimmt, so wirkt die ,,Kraft” My =dU,/dx im Sinne der duBeren
Krifte, also entfestigend. Ist die urspriingliche Biegung hinreichend
klein, so daB8 U} wieder auf Null zuriickgeht, so ist im geradegebogenen
Kristall wie im Ausgangszustand g = 0, also das Biegemoment
allein durch die atomistische Verfestigung bestimmt. Sein Wert im
Vergleich zu dem vorher erreichten Endwert hingt von dem Verhéaltnis
der atomistischen zur Spannungsverfestigung bzw. ihrer Beitrige IR,
und M, ab. Je nachdem, ob Em,é M ist, verlduft die Riickbiegungs-

kurve, wenn der Kristall wieder geradegebogen ist, bei einem kleineren,
etwa gleich groBen oder grofBerem Moment, als das Endmoment betragt.
Stets ist jenes aber kleiner als das Biegemoment, das erforderlich ist, um
den Kristall in der urspriinglichen Richtung um den zuerst erreichten
Betrag weiterzubiegen, denn dabei nimmt My dauernd zu. Fithren
wir im Falle I, < Mg, statische Versuche mit gleichem Biegemoment
in beiden Richtungen aus, so wird der Kristall um nahezu denselben
Betrag iiber die gerade Lage hinaus zuriickgebogen wie in der urspriing-
lichen Richtung, und die beiden Endlagen sind einander gleichwertig.
D. h. wir kénnen dann den Kristall mit derselben Belastung oft
hin und her biegen. Ein solches Verhalten haben W.Ewald und
Polanyi (1925, 1) an Steinsalzkristallen bei sehr kleinen Durchbiegun-
gen beobachtet. Im allgemeinen ist die atomistische Verfestigung gegen-
iber der Spannungsverfestigung schon so bedeutend, dal bei gleichem
Moment in beiden Richtungen die Verformung allméhlich zum Stillstand
kommt bzw. dieses dauernd erhéht werden mul, wenn die Verformung
aufrechterhalten werden soll.

Wihrend so auf Grund der beobachteten Abnahme der elastischen
Energie U, nach der Rickverformung in den Ausgangszustand ein-
deutig folgt, dal dUy/dx im Mittel im Sinne der riickverformenden
Krifte, also entfestigend wirkt, ist es noch nicht méglich, genau zu sagen,
welchen Wert diese ,,Kraft” unmittelbar bei Beginn der Riickver-
formung annimmt, d. h. wie grol die Spannungsverfestigung dort ist.
Dehnungsmessungen von Sachs und Shoji (1927, 1) an «-Messing-
kristallen, die um verschiedene Betrige vorgestaucht waren, haben
eine merkliche Herabsetzung der durch verschiedene Dehnungswerte
festgelegten Werte der Streckgrenze ergeben. Abb. 67 zeigt die Er-
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gebnisse. Die Kristalle hatten bei einer Meflinge von 10 mm einen
Durchmesser von 9,2 mm, die Lingenéinderung wurde durch ein Mar-
tenssches Spiegelgerit abgelesen. Etwas erschwert wird die Deutung
dieser Ergebnisse dadurch, daB auch bei fehlender Spannungsver-
festigung, die aber bei den Versuchen von Sachs und Shoji wegen der
vorangegangenen Stauchung sicher aufgetreten ist, eine Herabsetzung
der Streckgrenze in der neuen Verformungsrichtung eintritt, infolge der
gegeniiber der Bildungsschubspannung geringeren Wanderungsschub-
spannung der noch nicht aufgeldsten Versetzungen. Wire jedoch dieser
Faktor vorwiegend wirksam, so

(oY

st wiirde nach 17 die neue Streckgrenze
e ~r»‘&zji[9// zwar gegeniiber ihrem jeweiligen
/‘L,Gzle// Endwert im vorgestauchten Kristall
e on b um einen nahezu konstanten Betrag
\: R e ---4 abnehmen, aber mit der Vorstau-
\\ chung zunehmen (vgl. Abb.48), wih-
\ rend sie in Wirklichkeit anfénglich

a2 o
\ A e abnimmt und erst bei groeren Vor-
\~\0‘1% stauchungen infolge der anwach-
------ senden atomistischen Verfestigung
\\ zunimmt. Wir haben also diese Ab-

293\ % . . . .
nahme im wesentlichen einer Verrin-
gerung der Spannungsverfestigung
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Vorstauckungin % *”  Dbei Beginn der Riickverformung

Abb. 67. Anderung der durch bestimmte (Dehnung) gegenuber ihrem (bel der

Dehnungswerte (den Kurven angeschrieben) Stauchung) erreichten Endwert zu-
festgelegten Streckgrenzen von «-MessingKri-

stallen durch vorangegangene Stauchungen. zuschreiben und als echten ,,Bau-
Aus Sachs und Shoii (1927, 1).. schinger-Effekt” anzusehen?.
Fiir eine genaue Untersuchung des Verlaufs der Spannungsver-
festigung wihrend einer Riickverformung ist eine Erweiterung des
experimentellen Materials, insbesondere bei dynamischer Versuchs-
fithrung, erforderlich.

1 Die Erscheinung, dafl die Streckgrenze bei einer Umkehr der Beanspruchungs-
richtung gegeniiber ihrem erreichten Endwert herabgesetzt ist, wird allgemein als
Bauschinger-Effekt bezeichnet, nach Bauschinger (1881, 1), der sie zuerst an
metallischen Vielkristallen eingehender beschrieben hat. Beobachtet wurde sie
schon frither von Voigt (1874, 1) an gebogenen Steinsalzkristallen. GemiB den
in verformten Vielkristallen auftretenden Unterschieden des Spannungszustandes
der einzelnen Korner ist mit diesem Effekt stets die Vorstellung einer Abnahme
der Spannungsverfestigung bei Beginn der Riickverformung verbunden worden.
Nachdem die Versuche von Held (16, 17) ergeben haben, daB, wenigstens bei
Einkristallen, der ,,Riickwanderungseffekt* der Versetzungen, der in derselben
Weise wirkt, vorherrschend sein kann, ist es notwendig, den Begriff in obiger Weise
zu definieren und im Einzelfall zu untersuchen, welcher der beiden ,,Umkehr-
effekte* vorliegt.
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IV. Einsinnige Verformung metallischer
Werkstoffe'.

24, Ubersicht iiber die experimentellen Ergebnisse.

a) Kennzeichnung der Vielkristalle. Das physikalische Verhalten
der vielkristallinen Werkstoffe ist bestimmt durch Korngréfle und Tex-
tur und unter Umsténden durch eine von der Kornsubstanz verschiedene
Korngrenzensubstanz. Letztere ist insbesondere bei Legierungen von
Wichtigkeit, bei denen sich auf Grund des Zustandsdiagramms zuletzt
eine neue Phase zwischen den Kérnern abscheidet. So kann z. B. bei
unreinem Eisen Zementit mikroskopisch in den Korngrenzen nach-
gewiesen werden. Wir sehen von dieser Erscheinung zunéchst ab und
werden spéater darauf zuriickkommen.

Unter einem Korn verstehen wir einen Bereich mit den geometrischen
und physikalischen Eigenschaften eines Einkristalls, also einen Bereich
mit einheitlicher Orientierung und keinen stirkeren Gitterstérungen
als die Mosaikgrenzen?. Die Textur ist der Inbegriff der Orientierungs-
mannigfaltigkeit der Koérner. Wechselt die Orientierung statistisch
unregelmiBig von Korn zu Korn, so spricht man von regelloser Orientie-
rung, andernfalls von Texturen im engeren Sinne.

Ein Werkstoff mit kleinen Koérnern und regelloser Orientierung
verhdlt sich makroskopisch quasi-isotrop, d.h. die Anisotropie der
Einzelkérner tritt dulerlich nicht mehr in Erscheinung. Je grofler die
Koérner und je geregelter die Textur ist, um so mehr nimmt der Stoff
die Eigenschaften eines Einkristalls an, desto ausgeprigter ist seine
makroskopische Anisotropie. Es liegt somit auf der Hand, daB die
Textur eine wichtige Rolle fiir das technologische Verhalten eines Werk-
stoffs spielt, und die Kenntnis der Bedingungen, unter denen sie ent-
steht, praktisch sehr bedeutsam ist. Obwohl die Ausbildung der Ver-
formungstexturen unmittelbar mit dem kristallographisch bestimmten
Charakter der Gleitung zusammenhéngt und ein schones Beispiel fiir die
Anwendung der homogenen Gesetzmé Bigkeiten bei Einkristallen bietet, so
sehen wir von ihrer ausfiihrlichen Behandlung ab, da sie bereits mehr-
fach eingehend beschrieben wurden3, und gehen nur kurz auf sie ein®.

1 Sachs und Fiek (1926, 2); Sachs (1930, 1; 1934, 1); Schmid und Boas
(1935, 1); Handbuch der Werkstoffpriifung (1939, 1; 1940, 1); Carpenter und
Robertson (1939, 1).

2 Dieser Zusatz ist erforderlich, da sich z. B. Werkstoffe mit ausgeprigter
Regeltextur, also durchgehend einheitlicher Orientierung, teilweise wie Einkristalle
(z. B. bei plastischer Verformung), teilweise anders (Bestiandigkeit gegen Korrosions-
wirkungen) verhalten k&énnen.

3 Sachs (1930, 1; 1934, 1); Schmid und Wassermann (1931, 1); Schmid
und Boas (1935, 1); Glocker (1936, 1); Wassermann (1939, 1).

4 Die Behandlung der Rekristallisations- und GuBtexturen gehért nicht in
den Rahmen unserer Betrachtung.
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b) Besehreibung der Texturen. Die Feststellung einer Textur ist
im Grunde eine Orientierungsbestimmung der einzelnen Kérner be-
ziiglich eines festen Koordinatensystems, und kann grundsitzlich mit
allen in 1e beschriebenen Verfahren erfolgen. Die gréBte Bedeutung
besitzen jedoch, wegen ihrer Einfachheit und allgemeinen Anwendungs-
fahigkeit auch bei komplizierten Texturen, die Rontgenverfahren.

Machen wir etwa eine Debye-Scherrer-Aufnahme eines regellos
orientierten vielkristallinen Materials, so erhalten wir gleichméaBig
geschwirzte (Abb. 68a) oder gleichméBig dicht mit Schwirzungspunkten

Abb. 68. Debye-Scherrer-Aufnahmen auf ebenen Filmen von Aluminium, a) eines feinkornigen
regellos orientierten Pulvers, b) eines Drahtes mit Textur. Aus Glocker (1936, 1).

belegte! Ringe, wie wir auch die Einstrahlrichtung nehmen. Besitzt
das Material jedoch eine Textur, so sind bestimmte Stellen der Ringe
starker geschwirzt (Abb. 68b) bzw. dichter mit Punkten belegt als
andere, und es entsteht die Aufgabe, daraus die relative Héufigkeit,
mit der die verschiedenen Orientierungen vorkommen, festzustellen.
Hierzu sind im allgemeinen mehrere Aufnahmen mit verschiedenen
Einstrahlrichtungen erforderlich.

Die meisten Texturen sind so zu beschreiben, daf3 eine oder mehrere
kristallographische Richtungen oder Ebenen um bestimmte, durch den
Verformungsvorgang ausgezeichnete Richtungen oder Ebenen (ideale
Lagen) mehr oder weniger stark streuen. Zur vollstandigen und uber-

1 Die Ringe werden in Punkte aufgelost, wenn die Kérner groBer als etwa
1/100o mm sind [Glocker (1936, 1)].
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sichtlichen Kennzeichnung dieser Verhiltnisse dienen die ,,Flichenpol-
figuren® (kurz Polfiguren), das sind Darstellungen der Lage von Netz-
ebenennormalen in stereographischer Projektion [Wever (1924, 1);
Sachs-Schiebold (1925, 1)]. Abb. 69 zeigt als Beispiel die Polfiguren
der (111)- und (110)-Ebenen der Walztextur von «-Messing mit der
Walzebene als Projektionsebene [nach v. Goler-Sachs (1927, 3)]. Die
schraffierten Bezirke geben die héaufigsten, die weiter umrandeten Ge-
biete die weniger hdufigen Lagen an. Die idealen Lagen sind durch
Punkte gekennzeichnet ; auf sie beziehen sich die weiteren Ausfithrungen.
Der in Teilbild b im Mittelpunkt liegende Pol besagt, dall eine (110)-
Ebene in der Walzebene liegt. Mit dieser Feststellung wire es vertrig-
lich, daB die Korner um diesen Pol in regelloser Weise gedreht waren.

Abb. 69. Walztextur von «-Messing.
a) Polfigur der (111)-Ebenen. b) Polfigur der (110)-Ebenen. Aus v. G6ler und Sachs (1927, 3).

Die Pole der iibrigen funf (110)-Ebenen miiiten dann auf Kreisen um
den Mittelpunkt der Polfigur gleichmiBig dicht liegen. Das ist jedoch,
wie Teilbild b zeigt, nicht der Fall. Diese Pole sind auch festgelegt,
d.h. eine ganz bestimmte kristallographische Richtung in der (110)-
Ebene liegt in der Walzrichtung. Die Ausmessung der Winkel ergibt,
daB sie von einer Wirfelecke nach der Mitte der gegeniiberliegenden
[110]-Kante verlduft, also eine [112]-Richtung ist. Damit sind die Pol-
figuren der ibrigen Netzebenen eindeutig bestimmt und ergeben sich
in der Tat experimentell erwartungsgemédfl. Insbesondere bestétigen
wir aus Teilbild a die Forderung, daf3 eine [111]-Richtung in der Quer-
richtung liegen muB. Im iibrigen ist zu erkennen, da die Streuung
um die beschriebene ideale Lage nicht sehr groB ist. Weitere Walz-
texturen enthélt Tabelle 8. o '

In obigem Beispiel ist die Textur sowohl beziiglich einer Ebene
(Walzebene) als auch Richtung (Walzrichtung) festgelegt, wie auch zu
erwarten ist. Demgem&B wird bei Verformungen mit einer ausgezeich-
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Tabelle 8. Ideale Lagen der Gitterrichtungen und Ebenen beziiglich
der Beanspruchungsrichtungen und Ebenen bei den Verformungs-
texturen von Metallen. Aus Glocker (1936, 1).

Art Zur Kraftrich-
Tdeexr_ Mectalle Gittertypus tli’?i%hlg{alﬁgl(lﬂe
turen und Ebenen
. - Haufigkeit der Lage I und
Ag, Al, Au 1;1];2;8;}11. I [111]  II fiir die verschiedenen
Cu, Ni, Pd . II. [100] = Metalle verschieden. I im
zentriert : . .. .
o allgemeinen tberwiegend
5 B I .
i ' Lkubisch-
% | «-Fe, Mo, W raum- [110] —
-~ .
&0 zentriert
é“ e ; :
Mg, Zr hexagonal (0001) ,»»Ringfasertextur* im Innern
7 (0001) um ,,Spiralfasertexturr‘r‘“ o
Zn hexagonal 18° geneigt 1 im Innern
kubisch-
g Al, Cu flachen- [110] —
=} zentriert
£l
2 kubisch- L [111]
= «-Fe raum- II. Lage II schwach vertreten
= . . [100]
= zentriert
2 — _
Mg hexagonal [0001] —
Zur Walzcbene
parallcle
Ebenen
kubisch-
Ag, x-Messing . Fir Pt noch
Pt, Zinnbronze  Lachen- [112] (110) [100], (001)
zentriert
" kubisch- ’
Al, Au, Cu kubisch- | o) L(110) | (gt B8
§ | Ni-Konstantan ~ 2chen- | " i I (11z) | 3350 (135)
5 zentriert : : gedeutet
-~
=
i‘é Bei Mo und W
= kubisch- I. [110] 1. (001) nur Lage I.
Z | «-Fe, Mo, W raum- I1. [110] II. (112) Lage III
. zentriert | III. [112] IIT. (111) schwach ver-
} treten
‘ ,»Ringfaser-
Mg, Zr ; hexagonal — (0001) texturen®
' 0001) um
Zn t hexagonal [1120] 2(%0 ger)leigtl —

1 Vgl. hierzu 25b.
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neten Richtung (Dehnen, Stauchen, Diisenziehen!, Tordieren) die
Textur Rotationssymmetrie um diese Richtung besitzen, wie es auch
das Experiment bestitigt. Im einfachsten Fall liegt eine (oder mehrere)
bestimmte kristallographische Richtung (en) in der Beanspruchungs-
richtung, wahrend im ibrigen die Korner regellos um diese Richtung
gedreht sind. Man spricht dann in Anlehnung an die Textur der natiir-
lichen Faserstoffe (Zellulose) von Fasertexturen (Mehrfachfasertexturen).
Die Zug-? und Stauchtexturen einiger Metalle sind in Tabelle 8 an-
gegeben.

Die Streuungen um die idealen Lagen sind je nach den besonderen
Verhéltnissen mehr oder weniger grofl. Beim Diisenziehen z. B. liegen
die bezeichneten kristallographischen Richtungen nicht genau in der
Drahtachse, sondern parallel zu den Mantellinien eines Kegels mit der
Spitze in der Achse (Kegelfasertextur). AulBerdem ist die Textur nicht
homogen, d. h. der Offnungswinkel des Kegels ist in verschiedener Ent-
fernung von der Achse verschieden, und zwar nimmt er von aullen nach
innen auf Null ab. Auch bei Walztexturen werden solche Inhomo-
genitaten beobachtet.

Unsere weiteren Untersuchungen beziehen sich auf quasi-isotrope,
d. h. hinreichend feinkornige und regellos orientierte Werkstoffe.

¢) Dehnungskurven metallischer Werkstoffe und ihr Vergleich mit
den Dehnungskurven der Einkristalle. Die technischen Priufmaschinen
fiir Zugversuche sind im Prinzip Polanyi-Apparate. Die Feder ist
den technischen Erfordernissen entsprechend durch Laufgewichte,
Pendelwaagen und andere MeBeinrichtungen fiir die Last ersetzt3, der
Zugspindelantrieb erfolgt von Hand oder maschinell. Mit Spéath
(1938, 1) und im Anschlufl an unsere fritheren Bezeichnungen nennen
wir Maschinen ,,hart’, wenn geringe Bewegungen des mit dem Last-
messer verbundenen Zugarms groBe Anderungen der Last zur Folge
haben (den Grenzfall bildet die unendlich harte Maschine mit unendlich
steifer Feder), im andern Falle ,,weich‘ (dem Grenzfall einer unendlich
weichen Maschine entspricht die statische Versuchsfiihrung). Bei
ersteren konnen wir die Dehnungsgeschwindigkeit genau vorgeben. Sie
zeigen unter Umstdnden auftretende Spannungsabnahmen (z. B. nach
der oberen Streckgrenze von weichen Stéahlen) an. Bei weichen Maschinen
ist die Dehnungsgeschwindigkeit durch die Zuggeschwindigkeit und die
Geschwindigkeit der Federdurchbiegung (die vom Spannungsanstieg
abhiangt) bestimmt und nur innerhalb gewisser Grenzen vorgebbar.

1 Die Texturen beim freien Dehnen und beim Ziehen durch eine Diise stimmen,
abgesehen von der Einwirkung der Ziehdiise in einer Oberflichenschicht, iiberein
(vgl. weiter unten).

2 Darunter fassen wir die in ihren Grundziigen gleichen Dehnungs- und Zieh-
texturen zusammen.

3 Wir behalten die Bezeichnung Feder fiir diese Mefeinrichtungen bei.
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In diesem Falle wird eine Spannungsabnahme, die bei konstanter Deh-
nungsgeschwindigkeit nachweisbar ist, mehr oder weniger verwischt,
da das Flielen ohne groflere Riickbiegung der Feder stattfinden kannt.
Dabei ist vorausgesetzt, daBl die Trigheitswirkungen der Federmasse
zu vernachlissigen sind, da sonst die zugrunde gelegte Durchbiegung
der Feder kein Mafl mehr ist fiir die an der Probe wirkende Kraft.

Die Dehnungsgeschwindigkeit besitzt bei konstanter Temperatur
einen EinfluB} auf den Verlauf einer Dehnungskurve (Nennspannung? S
aufgetragen gegen Dehnung D), der in derselben Richtung liegt und
innerhalb der normalen ,,groBen“ Geschwindigkeiten von derselben
GroBenordnung ist wie der Einflul der Gleitgeschwindigkeit auf den

1 v
S 5 5
| %
A £ 55-55

1 /_\E (%

1 A [

Detrnung —
a b c d e

Abb. 70. Dehnungskurven der fiinf Werkstoffklassen (schematisch). Vertreter sind fiir a) GuB-

eisen; gehirtete Stéhle; b) GuBmessing, Bronze; ¢) Aluminium, Kupfer, Blei in weichem Zustand;

hochlegierte und vergiitete Stihle; d) Zink, stark kaltverformte Metalle; e) weichere Stihle, ge-

walzt und gegliiht; vereinzelt Legierungen (bestimmte Bronzen). Aus Handbuch der Werkstoff-
priffung (1939, 1), Beitrag Kérber und Krisch.

Verlauf der Einkristall-Verfestigungskurve. Es besteht daher innerhalb
gewisser Fehlergrenzen ohne Riicksicht auf genaue Versuchsbedingungen
eine praktische Dehnungskurve3.

Je nach dem Aussehen der Dehnungskurven, deren bekannte Formen
Abb. 70 zeigt, lassen sich fiinf Werkstoffklassen, deren wichtigste
Vertreter in der Unterschrift zu dieser Abbildung angefiihrt sind, unter-

1 Uber die praktischen Vorziige und Nachteile der beiden Arten von Maschinen
vgl. Spath (1938, 1).

2 Vgl. FuBinote 2 auf S.21. In den Zeichen fiir die Nennspannung, die wir
im allgemeinen kurz als Spannung bezeichnen, und die auf die Ausgangslinge
bezogene Dehnung lassen wir bei Vielkristallen den oberen Index Null weg, da die
wahre Spannung und die auf die jeweilige Linge bezogene Dehnungszunahme in
den folgenden Formeln nicht auftreten. Fir die Nennspannung und Dehnung
der Einkristall-Dehnungskurven gebrauchen wir, wenn es erforderlich ist, zur
Unterscheidung die Zeichen S@inr bzw. Diinkr-

3 Da bei allen MeBwerten, die wir im folgenden benutzen, die Versuchsbedin-
gungen, unter denen sie gewonnen wurden, nicht genau bekannt sind, so verwenden
wir fiir sie die mit einem Stern versehenen Zeichen fiir die praktischen Werte.
Im allgemeinen Zusammenhang dagegen gebrauchen wir im Text und in den
Formeln die Zeichen ohne Stern, um zum Ausdruck zu bringen, daf der EinfluB
der Versuchsbedingungen, wie er durch die Zustandsgleichung (87 III) gegeben
wird, prinzipiell zu beriicksichtigen ist.
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scheiden. Den ersten dreien ist das Fehlen einer ausgepriagten Streck-
grenze gemeinsam, d. h. die elastische und plastische Verformung gehen
stetig ineinander iiber. Die Streckgrenze S, wird in diesen Fallen
durch Vereinbarung als die Spannung bei 0,2% bleibender Dehnung
festgelegt. Ihre Werte fiir einige Metalle in weichgeglithtem oder ge-
gossenem Zustand enthilt Tabelle 9.

Die Zugfestigkeit Sy, der Maximalwert der Nennspannung, wird
in den Teilbildern a und b im aufsteigenden Teil der Dehnungskurve
erreicht, im ersten Fall schon nach geringen bleibenden Dehnungen
(spréde Korper), im zweiten Fall nach groferen, gut meBbaren plastischen
Dehnungen. In Teilbild ¢ fallt die Nennspannung nach dem Maximum
wieder ab. Dabei treten in der bisher gleichméfBig verformten Probe
Einschniirungen auf, auf welche die weitere Verformung beschriankt
bleibt. Im Gegensatz zur Nennspannung nimmt auch in diesem Teil
die wahre Spannung dauernd zu.

Auf die besondere Form der Dehnungskurve von Zink in Teilbild d
kommen wir in 25d zu sprechen.

Die Dehnungskurven mit ausgeprigter oberer und unterer Streck-
grenze S3 bzw. 8% in Teilbild e werden insbesondere bei weicheren
unlegierten Stéihlen beobachtet. Die Werte beider Streckgrenzen nehmen
mit der Dehnungsgeschwindigkeit zu [E. Siebel und Pomp (1928, 1)],
gleichzeitig wird ihr Unterschied immer kleiner und verschwindet bei
sehr groBen Geschwindigkeiten schlieBlich ganz, so dafl die Kurven
unmittelbar von Beginn an ansteigen. Dieser Befund ist auf Grund
des allgemeinen Einflusses der Dehnungsgeschwindigkeit auf die Span-
nung leicht zu verstehen [vgl. Spath (1938, 1)]. Die Ausbildung der
beiden Streckgrenzen héngt auch, wie wir bereits erwidhnten, sehr von
der Harte der ZerreiBmaschine ab. Je geringer diese ist (den Grenzfall
bildet die statische Versuchsfithrung), um so mehr verschwimmen die
Feinheiten, denn um so mehr kann die Feder das Flielen in sich auf-
nehmen, ohne daB sie eine merkliche Lastabnahme anzeigt.

Fiir einen Vergleich der Verhaltnisse bei Ein- und Vielkristallen
sind in Abb. 71 die Dehnungskurven einiger Metalle in weichem Zustand
(ausgezogen) zusammen mit den Einkristall-Dehnungskurven (ge-
strichelt oder punktiert) gezeichnet. Erstere wurden mit den Werten
der Streckgrenze Sg, der Zugfestigkeit 8% und der Bruchdehnung DY,
(meist mit d;, bezeichnet) konstruiert. Da diese Werte stark von den
besonderen Materialeigenschaften (Reinheitsgrad, KorngroBe) und den
Versuchsbedingungen abhéngen, so wurden die in Tabelle 9 angegebenen
Mittelwerte verwendet und von Einzelheiten,des’ Kurvenverlaufs (z. B.
Spannungsabnahme im Einschniirungsgebiet) abgesehen. In gleicher
Weise wurden auch die Einkristallkurven unter Verzicht auf Einzelheiten
mit den Werten der Streckgrenze S, der Endfestigkeit S°* und der

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 14
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Enddehnung D°* konstruiert. Fir die kubisch-flachenzentrierten
Metalle sind die bei groferen Dehnungen? tiefsten Kurven, fir welche
8:*~1,36F und DJ*~0,5a) (6F bzw. aif Endschubspannung bzw.
Endabgleitung der Verfestigungskurve) ist und die schon bei hohen
Spannungen verlaufenden Kurven? mit 8;* ~2,6 ¢} und D2* ~ 02 a}
gezeichnet. Die benutzten Werte von ¢ und a) sind aus Abb. 11 ent-
nommen und in Tabelle 9 zusammengestellt. Die Zwischengebiete dieser
Dehnungskurven, in denen die Mehrzahl der iibrigen Dehnungskurven

Abb. 71. Dehnungskurven von Einkristallen (gestrichelt und punktiert) und Vielkristallen
(ausgezogen) reiner Metalle in weichem Zustand. Beschreibung im Text.

verlauft, sind zur Hervorhebung teilweise schraffiert. Fur die hexa-
gonalen Metalle sind neben den tiefsten Kurven (gestrichelt) die Kurven
fiir die schon ungiinstigen Orientierungen mit u = siny, cos, ~ 0,1
punktiert eingetragen3.

1 Wegen der Orientierungsentfestigung (Abb. 9b) verlduft die Dehnungskurve
fir die giinstigste Ausgangsorientierung (y, = 4, = 45°) bald bei hoheren Span-
nungen als die Kurven fiir etwas gréBere y,- und A,-Werte.

2 Die Ausgangsorientierungen fiir die hoher verlaufenden Dehnungskurven
(fiir die hochste ist Se* ~ 3,76.) liegen in einem so kleinen Orientierungsgebiet
[vgl. z. B. Abb. 1 bei Sachs (1928, 1)], daB} diese zu der weiterhin wichtig werden-
den mittleren Dehnungskurve nur wenig beitragen. Die von uns benutzte
obere Dehnungskurve erscheint daher zur Vermittlung eines anschaulichen Bildes
der Mannigfaltigkeit der Dehnungskurven besser geeignet.

3 Bei noch ungiinstigeren Orientierungen sind die Streckgrenze und der Span-
nungsanstieg schon so gro, da die bis zum Bruch erzielbaren Dehnungen ver-
schwindend klein werden.
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Tabelle 9. MeBwerte der Kenngroflen der Einkristall-Verfestigungs-
kurven und der Vielkristall-Dehnungskurven reiner Metalle in weich-
gegliihtem oder gegossenen Zustand, und nach (3) berechnete (ber.)
Werte von Enddehnung und Endspannung sowie die gemessenen (gem.)
Werte der Endspannung bei den berechneten Enddehnungswerten.
Einkristallwerte aus Abb. 11, fiir Eisen aus Elam (1936, 1). Vielkristallwerte aus
Werkstoffhandbuch fiir Nichteisenmetalle (1940, 1), Werkstoffhandbuch Stahl

und Eisen (1940, 1), W. Giirtler (1939, 1).

Gittertypus kubisch-flichenzentriert 11'{;11;- hexagonal
B zentr. Mageinheit
Metall Kupter | A" | Silber | Nickel | Bisen |M380¢| zin
Kritische Schubspannung ¢ | 0,1 0,3 0,06 | 0,58 | 3,8 | 0,083 | 0,094 | kg/mm?
Endschubspannung ¢¥ . . . | 6,8 4,4 3,9 7,0 — 2,1 1,4 '
Endabgleitung a¥ . . . . . 72,5 100 50 31 — 350 | 500 %
Mittelwert S, der Einkristall-

Streckgrenzen . . . . . 0,22 | 0,67 | 0,13 | 1,3 8,4 — — | kg/mm?
Streckgrenze SF . . . . . . 6—8 2,5—3,5 4—5 (11—18j10—14] 2,1 4 kg/mm?
Benutzter Wert! . . . . . 7 3 4,5 | 14,51 12 2,1 4 »
Elastizititsmodul £ . . . . |12500| 6600 | 7000 (20000 }21800| 4500 {10100 »
E/S:,k ........... 1780 | 2200 | 1550 | 1390 | 1820 | 2140 | 2500 |reine Zahl
Zugfestigkeit S% . . . . . . 21—24| 7—11 |13—1540—53/18—25]10—13) 2—7 | kg/mm?
Benutzter Wert* . . . . .| 22,5 g . 14 46 22 11,5 3,5 v
Endspannung S¥ ber. 22 12,2 13 | 28,8 34 — — 5
Endspannung S¥ gem. . . .| 22 9,52 | 12,7 | 39 — — — »
Bruchdehnung D;ko ..... 138—50, 30—45| 50 [35—4540—50] 5—7 {18—35) %
Benutzter Wert!. . . . . . 44 37 50 40 45 6 27 %
Enddehnung D¥ ber. . . . .| 324 | 44,7 | 224 | 13,8 | — — — %
Zustand der Vielkristalle . . weich gegliiht gegossen

Fir Eisen-Einkristalle konnten Dehnungskurven iiber den ganzen
Orientierungsbereich in der zur Verfiigung stehenden Literatur nicht
gefunden werden. Eine Verfestigungskurve ist noch nicht aufgestellt
worden, da der Gleitvorgang noch nicht eindeutig geklirt ist (2a).
Wir haben daher (strichpunktiert) die von Elam (1936, 1) gemessene
Dehnungskurve, bei welcher fiir das wahrscheinlichste Gleitsystem [111],
(110) u = % ist (giinstigste Ausgangsorientierung) und, unter Benutzung
der von Fahrenhorst und Schmid (1932, 1) gemessenen gréBten
Anderungen der Werte der Streckgrenze von 1:1,5, (gestrichelt) die
tiefste und hochste Dehnungskurve, wie sie auf Grund der bei den
kubisch-flaichenzentrierten Metallen bestehenden Verhiltnisse zu er-
warten sind, eingezeichnet. Sie diirften nahezu mit den wirklichen
Grenzkurven iibereinstimmen. ' '

Ein- und Vielkristallversuche mit Proben aus demselben Material
und unter denselben Versuchsbedingungen, wie sie zu einem genauen

1 In Abb. 71 2 Extrapoliert.
14*
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Vergleich der Dehnungskurven erforderlich sind, liegen noch kaum vor
(als Beispiel vgl. Abb. 82). Fiir unsere Zwecke geniigt obige qualitativ
richtige Gegeniiberstellung.

Wir entnehmen aus Abb. 71, daBl die Vielkristallkurve der meisten
kubisch-flaichenzentrierten Metalle und von Eisen innerhalb (Al, Fe)
oder nur wenig oberhalb (Cu, Ag) des Gebiets der Einkristallkurven
verlauft. Bei Nickel liegt sie zwar wesentlich hoher, aber ihre Steigung
ist ungefiahr dieselbe wie die der Kinkristallkurven. Die Bruchdehnungen
sind in allen diesen Fallen von derselben Grofenordnung. Demgegeniiber
verlauft die Vielkristallkurve bei dem hexagonalen Magnesium sehr viel
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Abb. 72. Verlauf der Kennwerte der Dehnungskurven reiner Metalle mit der Temperatur. a) Streck-
grenze S, (ausgezogen, der rechte SpannungsmafBstab gilt fiir Eisen) und Elastizitatsmodul E (ge-
strichelt). Cu, weich, aus Werkstoffhandbuch Nichteisenmetalle (1940, 1), Beitrag Engelhardt
[nach Pester (1932, 1) und Schwinnimg und Strobel (1934, 1)] und W. Guertler (1939, 1)
(nach Guertler und Burkhardt); Al, hartgezogen, aus Werkstoffhandbuch Nichteisenmetalle
(1940, 1), Beitrag Rohrig; Fe (Armco-Eisen) aus Handbuch der Werkstoffpriifung (1939, 1),
Beitrag Bungardt [nach Gruschka (1934, 1)]. b) Zugfestigkeit Sp und c¢) Bruchdehnung Do,
aus W. Guertler (1939,1) (nach Ludwik), Werkstoffhandbuch Nichteisenmetalle (1940, 1), Beitrag
Engelhardt (nach Siebe) und Handbuch der Werkstoffpriifung (1939, 1), Beitrag Bungardt
[nach Gruschka (1934, 1) und De Haas und Hatfield (1934, 1)].

steiler als die Einkristallkurven, und die Bruchdehnung ist bei ersterer
grofenordnungsmaBig kleiner als bei letzteren. Bei Zink spielt die
Beeinflussung der Gleitfahigkeit durch die Zwillingsbildung eine Rolle
und bedingt die Unterschiede gegentiber Magnesium (vgl. 25d).

Die Temperaturabhingigkeit der Dehnungskurven der metallischen
Vielkristalle ist qualitativ dieselbe wie die der Einkristalle; Streckgrenze
und Zugfestigkeit nehmen im allgemeinen mit zunehmender Temperatur
ab. Die Bruchdehnung dagegen durchlauft hiufig ausgepragte Maxima
und Minima, die fiir die Kalt- und Warmbearbeitungsfahigkeit der be-
treffenden Metalle von groBer Bedeutung sind. Abb. 72 gibt eine Uber-
sicht iber die Mefergebnisse an reinen Metallenl. -Di= Einzelheiten
des Verlaufs der Kurven héngen stark von der Vorbehandlung und dem

1 Wie man durch Vergleich der Werte fiir die Zugfestigkeit und Bruchdehnung
bei Zimmertemperatur mit denen in Tabelle 9 erkennt, gelten diese Kurven grofiten-
teils nicht fiir weichgegliihte, sondern mehr oder weniger kaltbearbeitete Metalle.
Angaben iiber den Bearbeitungszustand sind bei Guertler nicht gemacht.
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Reinheitsgrad der Proben ab, wie z. B. fiir die Bruchdehnung die Kurven
fiir zwei verschiedene Kupfersorten in Teilbild ¢ zeigen. Bei der einen
(gestrichelten) Kurve tritt der Abfall von D,, im Blauwirmegebiet
und der nachfolgende Wiederanstieg sehr viel deutlicher in Erscheinung
als bei der andern (ausgezogenen) Kurve. Bei Temperaturen unterhalb
der Zimmertemperatur lassen sich die Metalle und die sich ahnlich ver-
haltenden Mischkristalle in zwei Gruppen teilen: Bei den meisten
Stahlen und den hexagonalen Metallen Zink und Magnesium geht die
Forménderungsfihigkeit mehr oder weniger verloren, wiahrend sie bei
den kubischen Metallen Kupfer, Nickel, Aluminium u. a. erhalten bleibt
oder sogar ansteigt (vgl. Abb. 72).

d) Die praktische Dauerstandfestigkeit. Fir Konstruktionsteile,
welche lange Zeit einer bestimmten gleichsinnigen Beanspruchung unter-
worfen sind (Triger, Kesselwinde), stellt die im kurzzeitigen Zugversuch
ermittelte Streckgrenze im allgemeinen nicht die obere Grenze der zu-
lassigen Spannungen dar, da hierbei, insbesondere bei hohen Tempera-
turen, ein stetiges langsames WeiterflieBen des Werkstoffs stattfinden
kann, das schlieflich zum Bruch fithrt. Es entsteht daher die Aufgabe,
die Spannung festzustellen, bei welcher bei einem Werkstoff im Zug-
versuch das Dehnen gerade noch vor Eintreten eines Bruches zum
Stillstand kommt. Sie wird als wahre Dauerstandfestigkeit oder
wahre Kriechgrenze bei der betreffenden Temperatur bezeichnet?!.
Sie kann aus denselben Griinden wie bei Einkristallen (4 ¢) experimentell
im Dauerstandversuch grundsétzlich nicht bestimmt werden. Es ist
daher erforderlich, eine praktische Dauerstandfestigkeit S, durch
Vereinbarung in der Weise festzulegen, daf} sie den praktischen Bediirf-
nissen Rechnung trigt, d. h. innerhalb der vorkommenden Belastungs-
zeiten noch nicht zum Bruch fithrt. Da diese Zeiten sich iiber Jahre
erstrecken konnen, so miissen geeignete Kurzzeitverfahren angewandt
werden. Die fritheren Festsetzungen? legen §; durch die Spannung
fest, bei welcher die Dehnungsgeschwindigkeit nach einer bestimmten
Zeit einen bestimmten hinreichend kleinen Wert nicht tiberschreitet,
z. B. 1073 %/h zwischen der 25. und 35. Stunde. Dabei liegen
aber ihre Werte in der Umgebung der Zimmertemperatur hiufig iiber
der im Kurzzeitversuch ermittelten 0,2%-Streckgrenze, so dafl un-
zuldssig hohe Gesamtdehnungen auftreten konnen. Es ist daher die
Zusatzbedingung gestellt worden, daB die Dehnung nach einer be-

1 Die erste Bezeichnung wurde nach dem Vorschlag von Pomp und Dahmen
von dem WerkstoffausschuB3 des Vereins deutscher Eisenhiittenleute angenommen.
Wir verwenden mit Dehlinger (1939, 3) wie bei den Einkristallen die Bezeichnung
wahre Kriechgrenze.

2 Zusammenstellungen der verschiedenen Festsetzungen sind, auBler in den

auf S. 203 angegebenen zusammenfassenden Darstellungen, z. B. bei Pomp und
Krisch (1938, 1); G. Giirtler, Jung-Koénig und Schmid (1939, 1) zu finden.
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Abb. 78. Temperaturabhiingigkeit der praktischen Dauer-

standfestigkeit und der praktischen Schwingungsfestigkeit
von Stdhlen und Armco-Eisen. Aus G. Giirtler und Schmid
(1939, 2); vgl. auch die Zusammenstellung der MeBwerte bei
Hempel und Tillmanns (1936, 1). a) Kohlenstoffstahl mit
0,14% C, 0,19% Si, 0,68% Mn; nach Lea und Budgen
(1924, 1). b) Kohlenstoffstahl mit 0,15% C; nach Wiberg
(1930, 1). ¢) Chromstahl mit 0,35% C, 138,5% Cr, marten-
sitisch, bei 925° in Ol gehirtet, bei 610° angelassen; nach
Wiberg (1930, 1). d) Armco-Eisen mit 0,02% C, Spuren Si,
0,03% Mn, Spuren Ni; nach Tapsel und Clenshaw (1927,1).
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stimmten Zeit einen be-
stimmten Wert nicht
iiberschreitet, z. B. 0,2%
nach 45 Stunden vom
deutschen Verband fiir
Materialpriifung der Tech-
nik (bei einer Dehnungsge-
schwindigkeit von1073% /h
zwischen der 25. und
35. Stunde). Diese oder
mit geringen Anderungen
der Zahlwerte héaufig
gebrauchte Festsetzung
scheint, wie Girtler,
Jung-Kénigu.Schmid
(1939, 1) bemerken, fur
Leichtmetalle nicht zu
geniigen, sondern es wird
bei diesen eine Herabset-
zung der zuléssigen Deh-
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Abb. 74. Temperaturabhingigkeit der praktischen
Dauerstandfestigkeit und der praktischen Schwin-
gungsfestigkeit von Aluminium GuBlegierungen.
Aus G. Girtler und Schmid (1939, 2) a) GAl-
Cu-Ni (Y-Legierung) mit 4% Cu, 2% Ni, 1,56 % Mg,
0,3% Fe, warmbehandelt. b) RR 53 mit 2,5% Cu,
1,3% Ni, 1,5% Mg, 1,2% Si, 1,4% Fe, 0,1% Ti,
GuBzustand. ¢) GAI-Si-Mg (Silumin-Gamma) mit
12,5% Si, 0,4% Mg, 0,4% Mn, 0,8% Fe, warm-
behandelt.

nungsgeschwindigkeit er-
forderlich sein.

Die in Amerika iiblichen Fest-
setzungen, welche eine bestimmte
Mindestdehnung nach einer be-
stimmten Belastungszeit fordern,
beriicksichtigen nicht, daB dabei
bei den verschiedenen Werkstof-
fen die Dehnungsgeschwindigkeit
noch recht unterschiedlicheWerte
besitzen kann, und so im Laufe
der Zeit doch noch recht uner-
wiinscht grofie Dehnungen auf-
treten konnen.

E.Siebelund Ulrich (1923,1)
schlagen als praktische Dauer-
standfestigkeit! jene Spannung
vor, bei welcher nach einer be-
stimmten Dehnung (0,2%) die

1 Sie bezeichnen sie als Dauer-
standflieBgrenze. Wir behalten die
iibliche Bezeichnung praktische Dauer-
standfestigkeit bei.
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Dehnungsgeschwindigkeit einen so kleinen Wert (107¢%/h) besitzt,
daB ,,unzuldssig groBe Dehnungen auch bei lang andauernder Be-
lastung voraussichtlich nicht zu erwarten sind“. Der begriffliche
Vorzug dieser Festsetzung liegt darin, daB die Zeit explizite darin
nicht vorkommt, sondern nur die reinen Verformungsgréfen Deh-
nung und Dehnungsgeschwindigkeit. Sie ist daher fir die Unter-
suchung der physikalischen Bedeutung der praktischen .Dauerstand-
festigkeit (25f) am besten geeignet. Dabei stimmt sie mit denjenigen
Festsetzungen, die eine grofite zulédssige Dehnung bei bestimmter Deh-
nungsgeschwindigkeit fordern, grundsétzlich tberein. Sie ergibt bei
gleichen Zahlwerten fir diese 0,

GréBen die obere Grenze, d. h. ,Jgﬁmrf °
den grofiten noch zuléssigen .§, s
Wert von Sp, denn in den <
ibrigen Féllen braucht nach % S“K
der zugrunde gelegten Beob- §6 N\

htungszeit die Dehnung den % \‘"\
festgesetzten Hochstwert noch $ < T——
nicht erreicht zu haben, wih- % :j%’,;f,:/_mw 5 \”\\\
rend sie ihn hier wirklich an- 8 2(—. . poerstandfestigheitswere—> S
nimmt?. Thr praktischer Nach- = | ° 'g,’f’elgg,fie i‘:’;ﬁg‘gﬁf%f?g&’]’eN
teil ist, daB die Zeit, nach ’ 71;0 20 w0
welcher der geforderte Zustand Priifiemperatur L

erreicht wird, sehr groBl sein  Abb.75. Temperaturabhingigkeit der praktischen
2 . . . : Dauerstandsfestigkeit und der praktischen Schwin-
kann2. In vielen Féllen nimmt  gungsfestigkeit: von Aluminium 99,5% gepreSt und

jedoch die Dehnungsgeschwin- Kupfer gepreBt. Aus G. Girtler und Schmid(1939, 2).
digkeit gleichmaBig mit (1/t - ¢,)™ (¢, eine Konstante, m > 0) auf Null
ab; dann sind die Zeit-Dehnungskurven in einem doppelt logarith-
mischen Koordinatensystem (log D gegen log¢ aufgetragen) Gerade und
die Dauerstandfestigkeit kann durch Extrapolation im Kurzzeitversuch
bestimmt werden3 (Beispiele bei Siebel und Ulrich).

1 Bei verschiedenen Zahlwerten fiir Dehnung und Dehnungsgeschwindigkeit
kénnen natiirlich die ,,Zeitfestsetzungen® auch groBere Werte fir Sp liefern als
diejenige von Siebel und Ulrich. Da z. B. bei dem DVM-Verfahren die zuléissige
Dehnungsgeschwindigkeit 10-2%/h betréagt, bei Siebel und Ulrich dagegen
1074%/h, so ergeben sich die ersteren Werte etwas groBer als die letzteren (Ver-
gleichsangaben bei Siebel und Ulrich).

2 Die obere Grenze ergibt sich, wenn wir annehmen, daB die Dehnungs-
geschwindigkeit den Endwert von 1072%/h gleich von Anfang an besitzt, zu
0,2/10~% = 2000 Stunden.

3 Dieses Verfahren ist nicht in allen Fillen anwendbar. So haben Pomp und
Krisch (1938, 1) an einem Mo-Cu-Stahl betrichtliche unregelméBige Schwankun-
gen der Dehnungsgeschwindigkeit bis zu 1000 Stunden beobachtet, so daBl in diesem
Fall der Zeit-Dehnungskurven in einem doppelt logarithmischen Koordinaten-
system keineswegs linear wiren.
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Die Abb.73—75 zeigen den Temperaturverlauf der praktischen
Dauerstandfestigkeit! nach der DVM-Festsetzung von Stahlen und
Armco-Eisen, AluminiumguBlegierungen und reinen Metallen. Wie man
sieht, fallt sie mit zunehmender Temperatur in allen Fillen rasch ab.

25. Theorie der einsinnigen Verformungen.

a) Geometrie der Verformung. Die Erfahrung zeigt, daB bei einer
Verformung eines vielkristallinen Materials die Kérner nicht als Ganzes
langs ihrer Korngrenzen verschoben, sondern in sich verformt werden,
wobei ihr lickenloser Zusammenhang im allgemeinen bestehen bleibt.
Die Ausmessung der auftretenden Gleitlinien ergibt, daB dieselben Gleit-
systeme wie bei Einkristallen betétigt werden.

Wir untersuchen nun, wie bei der Dehnung eines lings einer be-
stimmten MeBliange gleichdimensionierten Stabes, bei dem sich die
Forménderung, ehe die Brucheinschniirung eintritt, gleichméafBig iiber
die MeBlange erstreckt, also d&uBerlich homogen erscheint, die einzelnen
Korner verformt werden. Wir betrachten zu diesem Zweck zunéichst
einen aus zwei mit verschiedener Orientierung zusammenstoBenden
Kornern bestehenden ,,Vielkristall®“, einen Zweikristall aus einem
Material mit einem einzigen Gleitsystem (Abb. 76a,). Denken wir uns
die Korner getrennt und dehnen eines von ihnen, so verdndert sich die
Breite der Grenzfliche je nach der Lage des Gleitsystems in verschiedener
Weise (2a). Dehnen wir nun das andere Korn ebenfalls bis zur gleichen
Lange, so stimmt seine Breite nur dann mit des ersten tiberein, wenn
die Gleitsysteme in beiden Kérnern symmetrisch zur Grenzfliche liegen.
Nur dann kann die Dehnung des Verbundkristalls durch Gleiten allein
erfolgen, wihrend bei unsymmetrischer Lage der Gleitsysteme die Schub-
festigkeit des Materials in der Korngrenze ohne Betétigung eines kri-
stallographischen Gleitsystems iiberwunden werden miifte. Obwohl das
Gitter dort keineswegs ideal ist, so sind dazu doch so groBe Krafte
erforderlich, daB der Zweikristall bald durch AufreiBen zerstort wird,
wie Versuche von Polanyiund Schmid (1924, 1) an Zinn- und Wismut-
Zweikristallen ergeben haben. Die vorher mogliche Verformung ist
notwendig mit Verzerrungen des Kristalls in der Umgebung der Korn-
grenzen verbunden, die durch eine gesteigerte Rekristallisationsfahigkeit
unmittelbar nachgewiesen werden konnen.

Aber auch bei symmetrisch liegenden Gleitsystemen konnte das
Gleiten in jedem Korn nur dann in derselben Weise ablaufen wie in
freiem Zustand, wenn es vollkommen kontinuierlich erfolgen wiirde.
Da sich aber in Wirklichkeit Gleitlamellen ausbilden, so werden diese
notwendig in der Umgebung der Korngrenzen elastisch verzerrt

1 Fiir spitere Vergleichsbetrachtungen ist der Temperaturverlauf der Wechsel-
festigkeit mit eingetragen.
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(Abb. 76a;), und zwar um so mehr, je gréfler der Orientierungsunter-
schied der Gleitsysteme ist.

Die angenommene homogene Verformung der einzelnen Korner ist
offenbar (bei einem einzigen Gleitsystem) in einem Material mit vielen
Kornern, die unregelméBig aneinanderstoBen, nicht moglich. Wir gehen
daher einen Schritt weiter und betrachten den Fall, daB von den beiden
Kornern eines Zweikristalls eines in freiem Zustand abschnittsweise
homogen gedehnt wird (Abb. 76b,). Dehnen wir das zweite so, daB
die Linge der einzelnen Teile dieselbe ist, so sehen wir aus Abb. 76b,,
daB sie nunmehr auch bei symmetrischer Lage der Gleitsysteme nicht

Abb. 76. Verbiegung der Gleitlamellen bei der Dehnung von Zweikristallen mit symmetrischer
Lage der Gleitsysteme in beiden Koérnern. a) GleichméBige Dehnung des Kristalls; a, Ausgangs-
zustand (Korner getrennt), @, Verformung der getrennten Korner, a; Verformung des Zweikristalls.
b) Abschnittsweise gleichméBige Dehnung des Kristalls; b, Ausgangszustand (gestrichelt) und Ver-
formung der getrennten Korner, b, Verformung des Zweikristalls. ¢) Gleichm#Bige Dehnung ver-
zahnter Korner; ¢, Ausgangszustand (KoOrner getrennt), ca Verformung der getrennten Korner.
In b) und c) sind die Gleitstufen an der Oberflache nicht gezeichnet. Die Liangen der ungedehnten
und gedehnten Kristalle entsprechen einander nicht.
mehr zusammenpassen und bei erzwungener gemeinsamer Verformung
die Gleitlamellen etwa in der in Abb. 76b, gezeichneten Weise verbogen
werden.

Nehmen wir schlieBlich die Korner als verzahnt an (Abb. 76¢,), so
wird die Verformung noch mehr erschwert, denn bei getrennten Kérnern
wird der iiberstehende Teil des einen Korns gerade in der entgegen-
gesetzten Richtung verschoben wie die Einbuchtung des andern Korns
(Abb. 76¢,), und eine erzwungene gemeinsame Verformung der Korner
erfordert zu den iibrigen noch weitere elastische Verzerrungen in der
Umgebung der Verzahnung.

Wir erkennen aus den betrachteten Beispielen, daB auch bei duBerlich
homogener Dehnung, und erst recht bei weniger einfachen Verformungen,
die Korner eines vielkristallinen Werkstoffs inhomogen verformt werden,
und zwar besonders in der Umgebung der Korngrenzen. Die damit
verbundenen elastischen Verzerrungen der Gleitlamellen sind im Ver-

gleich zur gesamten stattgefundenen Gleitung um so stirker, je kleiner
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die K6rner im Verhaltnis zur GréBe der Probe sind, je unregelmiBiger
sie verwachsen sind und je groBer ihr gegenseitiger Orientierungsunter-
schied ist.

Wie die Verformung in Wirklichkeit auf die Gleitung und die Ver-
zerrung der Gleitlamellen aufgeteilt wird, kann durch rein geometrische
Betrachtungen nicht festgestellt werden, da es beliebig viele Moglich-
keiten gibt. Diese unterscheiden sich voneinander durch die GroSe der fiir
eine bestimmte Dehnung erforderlichen Arbeit, und unter ihnen ist die ver-
wirklichte durch den kleinsten Wert dieser Arbeit ausgezeichnet (vgl.25d).

Bei Kristallen mit hinreichend vielen Gleitsystemen liegen die Ver-
haltnisse anders. Bei ihnen koénnen sich die Korner durch mehrfache
Gleitung der aufgezwungenen Verformung anpassen. Wie wir bereits
in 22d erwdhnten, ist es bei vollkommen kontinuierlicher Gleitung
moglich, jede beliebige Verformung eines Korns durch geeignete gleich-
zeitige Betétigung von fiinf unabhéngigen Gleitsystemen zu erzielen.
Wegen der Gleitlamellenbildung wird dieser Idealfall nicht erreicht, aber
die Verzerrung der Lamellen ist wesentlich geringer als bei nur einem
Gleitsystem. Der Hauptteil der Verformung wird dabei durch Gleiten
ermoglicht und wir kénnen, soweit es nur ihre Geometrie betrifft, in
erster Naherung von den zusétzlichen elastischen Verzerrungen der
Gleitlamellen absehenl. Unter dieser Annahme? hat Taylor (1938, 1)
die Verformung der Kérner bei der Dehnung untersucht. Er geht dabei
von der dulleren Forménderung der Probe aus. Diese 148t sich fiir einen
kreisformigen Querschnitt leicht berechnen, denn die Querschnittsform
bleibt (bei quasiisotropen Werkstoffen) aus Symmetriegriinden erhalten.
Sind ° bzw. ! und r° bzw. r die Anfangs- bzw. Endwerte nach der
Dehnung D von Lénge und Halbmesser der Probe, so gilt: I = 1°(1 4 D)
und 7 = 7%(1 — %D). Zur Bestimmung des zunichst unbestimmten
Faktors x- benutzen wir die Tatsache, daB das Volumen ungeédndert
bleibt?, also (r9)21° = 721 ist (der Faktor m hebt sich heraus). Nehmen
wir D als klein gegen 1 an, so konnen wir die Glieder mit D? vernach-
lassigen und erhalten: 72l = (r%)21°(1 + D(1 — 2x)), also » = %. Fir
nicht zu grofe plastische Dehnungen betrigt also die Querkontraktion
die Hailfte der L#ngsdehnung?. Nimmt man eine solche rotations-

1 Wir werden in 25 d sehen, daB das, bis auf einen gewissen Anfangsbereich
der Verformung, auch firr die Verformungskrifte zutrifft.

2 Taylor hat auf diese Annahme nicht hingewiesen.

3 Die gemessenen Voluminderungen liegen im allgemeinen innerhalb der MeB-
fehler. Nur in besonderen Fillen, wo Ausscheidungen oder innere Hohlrdume zu
erwarten sind, werden mefibare Anderungen festgestellt. Vgl. z. B. die Zusammen-
stellung der MeBergebnisse bei Schmid und Boas (1935, 1).

4 Beziehen wir Dehnung und Querkontraktion nicht auf die Anfangswerte
von Lange und Halbmesser, sondern auf ihre jeweiligen Werte, so gilt dieser Zu-
sammenhang in jedem Verformungszustand.
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symmetrische Verformung fiir jedes einzelne Korn an, so ergibt sich
die gewiinschte #uBere Formanderung und der Zusammenhang der
Koérner lings der Korngrenzen bleibt gewahrt (Abb. 77). Dabei werden,
wie es auch die Schliffbilder zeigen, die Koérner in

Richtung der Zugachse verldngert, in den dazu senk-
rechten Richtungen verkiirzt. Von den Deformations-
komponenten ¢;, im Koordinatensystem I sind alle
Null bis auf &, und ¢ = —3%¢,. Bemerkenswert ist,

da unter den gemachten An-
nahmen sowohl die Forménde-
rung der Korner als auch die
der ganzen Probe homogen ist.

Nachdem die Verformung
eines Korns bekannt ist, ent-
steht die Aufgabe, aus den Wer-
ten der Deformationskompo-
nenten im Koordinatensystem I
die Werte fiir die Abgleitung
in den funf Gleitsystemen zu
berechnen, die jene Verformung

Abb. 77. Rotationssymmetrische Forminderung der
Korner bei der Dehnung eines Vielkristalls. a) Aus-
gangszustand; b) Zustand nach einer Dehnung

von 125%. Aus Taylor (1938, 1).

ergeben. Taylor hat die Rechnung fiir kubische Kristalle mit Oktaeder-
gleitung fiir die in Abb. 78 mit einem Kreuz bezeichneten Lagen der
Zugrichtung beziiglich der kristallographischen Achsen des Gitters, die

sich gleichmaBig iiber den
ganzen Orientierungsbereich
erstrecken, durchgefithrt!. Die
eingetragenen Koordinaten @
und O sind das Azimut bzw.
die Hohe in einem sphérischen
Koordinatensystem mit je
einer [100]-Richtung als Pol
(® =0° und als Nullrich-
tung fir @.

Es zeigt sich, daBl es bei
diesen Kristallen mehrere
Moglichkeiten gibt, fiinf Gleit-
systeme mit geeigneten Ab-
gleitungen auszuwihlen, so
dafl sie die verlangte Form-
anderung ergeben. Sie unter-

Abb. 78. Kleinste Abgleitungssumme, bezogen auf
die Dehnungszunahme 1, fiir verschieden orientierte
kubisch-flichenzentrierte Kristalle, bei Erzeugung
einer rotationssymmetrischen Forménderung durch
Gleiten nach fiinf unabhiingigen Gleitsystemen.

Aus Taylor (1938, 1).

scheiden sich durch die Grée der Gesamtabgleitung, d.h. der Summe
der Einzelabgleitungen voneinander. Unter ihnen ist diejenige, welche in

1 Die Grundziige der Rechnung geben wir in 28d an.
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Wirklichkeit zutrifft, durch die kleinste Gesamtabgleitung ausgezeichnet
(25d), deren Werte, bezogen auf die Dehnung Eins?, fiir die betrachteten
Orientierungen in Abb. 78 den Kreuzen beigeschrieben sind 2. Mit diesen
Werten kann men auf Grund der Gesetze fiir die homogene Verformung
von Einkristallen bei Mehrfachgleitung (6) die Dehnungskurve eines
quasiisotropen vielkristallinen Ersatzkristalls berechnen und durch Ver-
gleich mit der gemessenen Dehnungskurve feststellen, inwieweit die Ver-
zerrungen der Gleitlamellen noch einen Beitrag geben (28d).

Sind weniger als fiinf unabhéingige Gleitsysteme vorhanden, so kann,
aus denselben Griinden wie bei einem Gleitsystem, die Verformung
der Korner rein geometrisch auch unter Vernachldssigung der Dis-
kontinuitit der Gleitung nicht berechnet werden, da sie eben grund-
sitzlich durch Gleiten allein nicht erzielt werden kann. Der EinfluBl
der Verzerrungen der Gleitlamellen wird dann um so gré8er, je weniger
Gleitsysteme vorhanden sind.

b) Aushildung der Verformungstexturen3. Die Entstehung der
Texturen beruht auf der mit der Verformung der Korner einhergehenden
Orientierungsdnderung derselben. Bei den hexagonalen Metallen mit
ihrer beschrinkten Gleitfahigkeit sind die Verhéiltnisse besonders iiber-
sichtlich. Bei Einkristallen wird hier bei Zug die Basisebene (Gleit-
ebene), bei Druck die hexagonale Achse (Gleitebenennormale) in die
Beanspruchungsrichtung hineingedreht4. Mit diesen Orientierungs-
anderungen fir die einzelnen Korner eines vielkristallinen Werkstoffs
ergeben sich in der Tat die bei Magnesium und Zirkon beobagchteten
Texturen (Tabelle 8). Eine Ausnahme macht Zink. Sie erklart sich
durch die Tatsache, daBl hier die Gleitung durch eine Zwillingsbildung
abgelost wird, sobald die Neigung der Basisebene gegeniiber der Be-
anspruchungsrichtung etwa 8 bis 16° betragt (bei Zimmertemperatur).
Dadurch kommt diese Ebene erneut in eine giinstige Gleitlage mit einer
Neigung von etwa 60° zur Beanspruchungsrichtung und das Spiel
wiederholt sich von vorn. Hiermit stimmt das Beobachtungsergebnis
iberein, dal bei der Dehnung bzw. beim Walzen die Basisebene in der

1 Wegen der mit der Gleitung verbundenen Orientierungséinderung, die fiir
die Gesamtheit der Koérner zur Ausbildung einer Textur fithrt (23b), sind diese
Verhéltniswerte nur firr hinreichend kleine Abgleitungen bzw. Dehnungen streng
giiltig, und miissen nach jedem Verformungsschritt neu berechnet werden.

2 Da Taylor in der Berechnung der Zahl der verschiedenen Moglichkeiten
ein Fehler unterlaufen ist (28d), so ist es nicht sicher, ob die angegebenen Werte
wirklich die kleinsten sind.

3 Wir geben hier nur eine kurze Ubersicht und verweisen fiir ein eingehendes
Studium auf die in 24b angegebenen ausfiihrlichen Berichte.

4 Beim Walzen, das eine Uberlagerung einer Dehnung in der Walzrichtung
und einer Stauchung in der Walzebenennormalen darstellt, wird die Basisebene
in die Walzrichtung und gleichzeitig die hexagonale Achse in die Walzebenen-
normale gedreht, also insgesamt die Basisebene in die Walzebene.
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haufigsten Lage um etwa 20° gegeniiber der Zug- bzw. Walzrichtung
geneigt ist, daneben aber auch Lagen mit steileren Basisneigungen
vorkommen.

Bei Magnesium kann eine Ablosung der Gleitung durch Zwillings-
bildung nicht eintreten, da sie im Gegensatz zu Zink, zu einer Ver-
kiirzung der Probe in der Zug- bzw. Walzrichtung fithren wiirde.

Nicht ganz so iibersichtlich sind die Verhéltnisse bei den kubischen
Kristallen mit ihren zahlreichen Gleitmoglichkeiten. Fir die im vorher-
gehenden Abschnitt beschriebene Verformung der Koérner bei Zug-
beanspruchung von kubisch-flaichenzentrierten Metallen hat Taylor
ihre Orientierungsinderung berechnet und das Ergebnis erhalten, daB
in allen Kérnern entweder eine [111]- oder eine [100]-Richtung in die
Zugrichtung gedreht wird. Dieses Ergebnis entspricht den Beob-
achtungen (Tabelle 8). Bei Druckbeanspruchung liegen die Verhéltnisse,
ebenfalls in Ubereinstimmung mit den Beobachtungen, gerade um-
gekehrt : In allen Kornern wird eine [110]-Richtung in die Druckrichtung
gedreht.

In dhnlicher Weise ist es bereits frither Sachs und Schiebold
(1925, 2) und Boas und Schmid (1931, 2) gelungen, die Zug- und
Stauchtexturen dieser Metalle zu deuten, indem sie diejenige End-
orientierung bestimmen, die bei der vorgeschriebenen Deformation
stabil nach den drei giinstigsten Gleitsystemen ist.

Die Hauptlage der Walztextur ist als eine Uberlagerung der Zug-
textur (beziiglich der Walzrichtung) und Stauchtextur (beziiglich der
Walzebenennormalen) anzusehen [Wever und W. E. Schmid (1929, 1;
1930, 1)]1.

c¢) Die Streckgrenze beim Zugversuch. Wir betrachten zunéchst
einen Zweikristall mit symmetrischer Lage des wirksamen Gleitsystems
in beiden Kérnern. Hieriiber hat Chalmers (1937, 1) mit Zinnkristallen
Versuche angestellt. Zu ihrer Herstellung verwendet er zwei Impf-
kristalle der gewiinschten Orientierung, von denen aus die beiden
Korner in einem Glasréhrchen von 3,5 mm lichter Weite gleichzeitig
wachsen. Das Wachstum erfolgt im allgemeinen gleichmaBig, so daB
die Korngrenze eine Ebene durch die Kristallachse bildet®. Die Orientie-
rung wurde so gewdhlt, dafl die Richtung [001] senkrecht zur Achse
lag und die Richtung [101] einen Winkel von 45° mit ihr bildete. Die
beiden Einzelkristalle konnen dann noch um ihre Achse gegeneinander
gedreht werden, wobei der Winkel & zwischen ihren [101]-Richtungen
Werte zwischen 0 und 90° annehmen kann (Abb. 79).

Bei getrennten gemeinsam gedehnten Kristallen wiirde die Streck-
grenze (und dariber hinaus die Dehnungskurve) fir alle Werte von «

1 Etwas davon abweichende Lagen erwiesen sich innerhalb der MeBfehler
ohne EinfluB auf die Versuchsergebnisse.
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mit der eines einzelnen Kristalls iibereinstimmen. Bei dem Verbund-
kristall stellte Chalmers davon abweichende Ergebnisse fest. Er be-
lastete den Kristall in Schritten von etwa 26 g/mm? (bei Werten der
Streckgrenze zwischen 400 und 650 g/mm?) und beobachtete durch einen
Lichtzeiger bei 250facher VergroBerung die Dehnungen der Kristalle
mit einer MeBlinge von etwa 20 mm. Bis zu einer bestimmten Spannung
war keine meBbare Dehnung festzustellen, fiir héhere Belastungen nahm
sie dann rasch zu. Die Streckgrenze wurde bei einer Bewegung des
Lichtzeigers von 0,2 mm festgelegt. Ihren erhaltenen Verlauf mit « zeigt
Abb. 80. Sie nimmt von dem Wert fiir Einkristalle (« = 0) an bedeutend
und ungefihr linear mit & zu. Der Orientierungsunterschied der beiden
Korner besitzt also einen wesentlichen EinfluB auf das plastische Ver-
halten des Verbundkristalls, und zwar schon beim Beginn der Dehnung.

Abb. 79. Bei Zweikristallen
mit symmetrischer Lage der
Gleitsysteme in beiden Kor-
nern kann durch gegenseitige
Verdrehung der Korner um
ihre Achse der Winkel « zwi-
schen zwei gleichindizierten
Gitterrichtungen (in der Ab-
bildung ihre Gleitrichtungen)
verdndert werden. Gezeichnet
sind die Lagen mit iiberein-
stimmenden Gleitrichtungen

(¢ = 0, Einkristall) und mit Abb. 80. Verlauf der Streckgrenze
dem groBten Wert von o. von Zinn-Zweikristallen mit sym-
Gr Korngrenze. metrischer Orientierung in beiden

Kornern mit dem Winkel o zwischen
ihren [10T]-Richtungen.
Aus Chalmers (1937, 1).

Qualitativ ist dieses Ergebnis verstdndlich, da die Verzerrung der
Gleitlamellen, welche die Ursache der Erhéhung der Streckgrenze bildet,
mit dem Orientierungsunterschied zunimmt. Uberraschend dagegen
erscheint zunédchst die Tatsache, daB iiberhaupt schon die Streckgrenze
so stark beeinflult wird, wenn wir das Verhalten der Einkristalle bei
der Biegung und Torsion daneben betrachten, wo diese Verzerrungen
erst oberhalb der Streckgrenze merklich wirksam werden. Ein Vergleich
der Abb. 56b und 76a; zeigt jedoch, daBl beim Zweikristall die Kriim-
mungen der Lamellen, und damit die Spannungsverfestigung dU/ds
in (85 III), wesentlich gréBer sind als bei der Biegung eines Einkristalls.
Die Befunde von Chalmers besagen, daB dUp/ds zunichst von der
GroBenordnung der Kraft Ky, bei rein elastischer Verformung des
ganzen Zweikristalls ist, die Dehnung also praktisch elastisch verlduft,
und erst oberhalb der beobachteten Streckgrenze merklich kleiner wird1.

Versuche mit andern Zweikristallen, die als Beitrage zum Versténd-
nis des Verhaltens vielkristalliner Werkstoffe wiinschenswert sind, liegen

1 Vgl. FuBinote 1 auf S.237.
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noch nicht vor. Eine besondere Untersuchung ihres voraussichtlichen
Verhaltens eriibrigt sich, da es grundséitzlich dasselbe ist wie bei Viel-
kristallen, denen wir uns nun zuwenden.

Wir betrachten zunéchst einen ,,Vielkristall”, der aus einer groen
Anzahl regellos orientierter, parallel verwachsener Einkristalle besteht.
Er entspricht einer Querschnittsplatte von Korngrofiendicke eines viel-
kristallinen regellos orientierten Materials und gibt, bis auf die gegen-
seitige Beeinflussung benachbarter Platten, die wirklichen Verhiltnisse
wieder. Nehmen wir die einzelnen Kristalle als getrennt an, so haben
wir im Prinzip dieselben Verhéltnisse wie bei der Torsion von Ein-
kristallen® und kénnen die dortigen Ergebnisse unmittelbar ibernehmen:
Bei einem einzigen Gleitsystem gibt es keine definierte Streckgrenze,
da stets ein Teil der Kristalle nur elastisch verformt bleibt und dessen
Spannungsbeitrag logarithmisch unendlich wird. Bei mehreren Gleit-
systemen dagegen besteht eine Streckgrenze, die sich durch Mittelung
tiber die Werte o,/siny,cosi, der einzelnen Kristalle ergibt. Zu ihrer
Berechnung benutzen wir ein sphérisches Koordinatensystem mit der
Gleitebene als Aquatorebene, also der Gleitebenennormalen 9 als Pol.
Inihm bestreicht die Kristallachse das Gebiet F, in dem das betrachtete
Gleitsystem wirksam ist, gleichm#8ig dicht (regellose Orientierung),
d. h. die Zahl der Kristalle, deren Orientierung in einem Raumwinkel-
element d.Q = cosy,dy,dym (y;0 Azimut der Gleitrichtung g beziig-
lich %, vgl. Abb. 8) fallt, ist proportional zu d£2. Da die Streckgrenze
eines Korns nach (191) und (21) Sygipe = 0ofsiny, cosy, cos s ist,
so wird der Mittelwert

PR i M
% F sinzo cosy;, ”
F

Fiir feste Grenzen von y, und y; ist dieses Integral auswertbar2. Im
allgemeinen héngen jedoch y, und v, lings der Grenzen des Bereichs ¥
voneinander ab und das Integral 188t sich nicht geschlossen auswerten.
Das ist z. B. fiir ein Orientierungsdreieck der kubisch-flichenzentrierten
Metalle in Abb. 28 der Fall. Man kommt hier am besten dadurch zum
Ziel, dal man das Orientierungsgebiet in flachentreuer (nicht stereo-
graphischer) Projektion zeichnet und graphisch mittelt. Auf diese Weise
hat Sachs (1928, 1) die Streckgrenze fiir solche ,,Vielkristalle® zu
8,, = 2,238 6, berechnet3. Wie man aus Tabelle 9 ersieht, liegen die

1 Die ,,Kristallfiden werden jetzt nur auf Zug, anstatt auf Schub beansprucht
und ihre Orientierungsmannigfaltigkeit ist eine andere.

2 Vgl. die Auswertung der entsprechenden Integrale bei der Torsion von Ein-
kristallen in 29b. !

3 Die Werte der Streckgrenze fiir Einkristalle liegen zwischen 2, und 3,7g,,
entsprechend den Grenzwerten 0,5 und 0,27 fir den Orientierungsfaktor
M = 8iny, cosig.
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MeBwerte von S§ 5- bis 30mal hoher. Bei den kubisch-flichen-
zentrierten Metallen ist also die Streckgrenze eines viel-
kristallinen Werkstoffs im wesentlichen durch den Beitrag
der elastischen Verzerrungen der Gleitlamellen . (Span-
nungsverfestigung) und nicht durch den Beitrag der Streck-
grenzen der Einkristalle bestimmt. Dieses Ergebnis entspricht
ganz den Befunden bei den Zweikristallen, denn wenn bei ihnen bei
symmetrischer Lage der Gleitsysteme die Erh6hung bis iiber das Dop-
pelte der entsprechenden Einkristallstreckgrenze gehen kann, so wird
sie hier, wo sehr verschieden orientierte Koérner zusammenstoflen und
das einzelne Korn viel unregelméBigere Verformungen erfahrt, bedeutend
groBer sein. '

Bemerkenswert ist, daB das Verhiltnis des Elastizititsmoduls F
zu der Streckgrenze S; bei diesen Metallen nahezu konstant ist
(Tabelle 9). Die mittlers Schwankung betragt nur 4-15%. Da nun
nach (88 III) bzw.. (90 III) die Spannungsverfestigung ungefahr pro-
portional zu E und der Grofle der elastischen Verzerrungen der Gleit-
lamellen ist, so besagt obiger Befund, daf3 bei Zimmertemperatur der
Verzerrungszustand an der Streckgrenze bei allen kubisch-flichenzen-
trierten Metallen, unabhingig von der Grofe der kritischen Schub-
spannung, ungeféahr derselbe ist.

Dieser Sachverhalt mufl dann bei diesen Metallensicher auch bei tieferen
Temperaturen zutreffen und dementsprechend ihre Streckgrenze nihe-
rungsweise denselben Temperaturverlauf besitzen wie ihr Elastizitéts-
modul. Bei hoheren Temperaturen ist das nicht mehr der Fall, sobald
mit dem Beginn der Rekristallisation, d.h. thermischen Vorgingen
hoherer Ordnung, die Spannungsverfestigung kleiner wird als bei gleicher
Verformung der Gleitlamellen ohne Rekristallisation. Si fallt dann
rascher ab als B. Der Beginn der Rekristallisation hdngt sehr stark
von der Reinheit der Metalle ab und kann bei sehr reinen Metallen
schon bei Zimmertemperatur liegen [vgl. van Arkel (1939, 1)]. Aufler-
dem spielt der Bearbeitungszustand eine Rolle. Bei vorher kalt-
bearbeiteten und nicht oder nicht geniigend ausgeglithten Werkstoffen
tritt die Rekristallisation frither und lebhafter auf als bei ausgegliihten
oder gegossenen, so dafBl bei ihnen die Streckgrenze rascher gegeniiber £
abnimmt als bei letzteren. Qualitativ ist aber in allen Fillen zu erwarten,
daB die Streckgrenze bei tiefen Temperaturen wie der Elastizitatsmodul
sehr langsam mit zunehmender Temperatur abnimmt, bei hoheren
Temperaturen aber je nach dem Werkstoffzustand mehr oder weniger
steiler abfiallt als letzterer (Abb. 81, Kurve I). Genaue Vergleichswerte

1 Es ist zu beachten, daB8 diese Schwankungen ganz unabhingig von der
GroBe der kritischen Schubspannung sind, die selbst Unterschiede im Verhiltnis
1:10 zeigt.
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beider GréBen an ein und denselben Proben liegen noch kaum vor. Die
in Abb. 72a gezeichneten Kurven fiir ausgegliihtes Kupfer zeigen bis
300° C einen qualitativ gleichen Verlauf von S und E, wihrend bei
hartgezogenem Aluminium S; erwartungsgemiB viel rascher abfillt
als K. :

Bei den hexagonalen Metallen betrigt die Streckgrenze der Viel-
kristalle ungefahr dasselbe Vielfache der kritischen Schubspannung der
Einkristalle wie bei den kubisch-flichenzentrierten Metallen, obwohl
bei ihnen die Orientierungsmannigfaltigkeit der Ko6rner viel grofler ist
und insbesondere beliebig ungiinstige Orientierungen vorkommen kénnen
{20~ 0°,90°). In dem von uns betrachteten Vielkristall aus sehr vielen
parallel verwachsenen Einkristallen wiirden diese Bereiche im wesent-
lichen nur elastisch verformt werden
und eine bedeutendere Erhéhung der
Streckgrenze S, nach (1) gegeniiber g,
bedingen als bei den kubischen Metallen.
Dieses Verhalten ist jedoch wesentlich
dadurch bedingt, daB sich jeder Teil-
kristall iiber die ganze Probenldnge
erstreckt. In Wirklichkeit sind bei einem
quasiisotropen Material die Korner Temperatur —e
klein gegeniiber den Abmessungen der  app. 81. Qualitativer Verlaut der Streck-
Probe. Dadurch kann durch eine ge- %5ch7e Sy von Metallen der Aot
eignete Ausbildung der Spannungsver- ~und des Blastlzititsmoduls £ mit der
teilung in der Umgebung eines ungiinstig
orientierten Korns dieses zum Teil durch Betéatigung seiner Gleitsysteme
der Verformung dieser Umgebung angepalBt werden, wodurch sein Bei-
trag zu der duBeren Spannung kleiner wird als bei rein elastischer Ver-
formung, wie sie bei Erstreckung des Korns iiber die ganze Probenliange
nur moglich ist. Es ist daher verstiandlich, daBl die Streckgrenze bei
diesen Metallen von derselben Gréfenordnung ist wie bei den kubischen
Metallen. Ob sie allerdings auch hier in erster Linie durch die elastischen
Verzerrungen der Gleitlamellen oder durch den Anteil der vorwiegend
elastischen Verformung der ungiinstig orientierten Koérner bestimmt ist,
kann noch nicht gesagt werden. Bemerkenswert ist, dafl das Verhéltnis
E/Sy bei Magnesium und Zink ungefihr iibereinstimmt und von der-
selben GroBe ist wie bei den kubisch-flichenzentrierten Metallen.

Der Ubergang von der elastischen zur plastischen Verformung erfolgt
in den bisher betrachteten Fillen stetig, auch wenn er bei den Ein-
kristallen praktisch unstetig ist, d. h. die (o4, u)-Kurve einen scharfen
Knick besitzt, denn die mafigebenden elastischen Anteile (Spannungs-
verfestigung) bedingen auch dann noch einen starken Spannungsanstieg,
wenn die plastische Verformung bereits einen mefBbaren Betrag an-

b —— ————————
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genommen hat. Das gilt jedoch nur fir den unverformten Ausgangs-
zustand. In einem verformten Zustand geht die Verformung beim
Entlasten unter Ausbildung von Eigenspannungen um einen nahezu
elastischen Anteil zuriick und beim Wiederbelasten in derselben Richtuﬁg
kann eine erneute plastische Verformung erst einsetzen, dann aber in allen
Koérnern gleichzeitig, wenn die Endspannung vor dem Entlasten wieder
erreicht ist. Die Streckgrenze ist dann scharf ausgebildet, wie es auch
die Erfahrung zeigt [Masing u. Mauksch (1925,1); Masing (1925, 2)].

Bei Eisen liegen die Verhaltnisse ganz anders. Wie man aus Abb. 71
erkennt, sind hier die Einkristall-Streckgrenzen und damit ihr Mittel-
wert S, von derselben GroBenordnung wie die Vielkristall-Streck-
grenze ; der Anteil der Spannungsverfestigung tritt demgegeniiber weit-
gehend zuriick!. Eine rein rechnerische Bestimmung von S, nach (1)
oder durch entsprechende graphische Mittelung ist hier noch nicht mog-
lich, da der Verformungsvorgang noch nicht genau bekannt ist und es
zweifelhaft erscheint, ob er tiberhaupt als einfacher Gleitvorgang be-
schrieben werden kann. Die vorliegenden, iiber den ganzen Orientierungs-
bereich nahezu gleichmafBig? verteilten 52 MeBwerte der Einkristall-
Streckgrenzen von Fahrenhorst und Schmid (1932, 1) reichen aber
aus, um S, ndherungsweise durch arithmetische Mittelung zu bestim-
men. Man erhilt auf diese Weise das 1,11fache des Wertes der kleinsten
Streckgrenze, gegeniiber dem 1,119fachen bei den kubisch-flachen-
zentrierten Metallen. Nun kénnen wir unabhéngig davon, ob die Ver-
formung durch einfaches Gleiten erfolgt oder nicht, dem kleinsten
Wert der Streckgrenze die Betitigung eines unter Umstéinden hypo-
tetischen Gleitsystems mit dem Orientierungsfaktor u = siny,cosi,
= % zuschreiben® und dessen, unter Umstédnden ebenfalls hypotetische,
kritische Schubspannung in gleicher Weise als Bezugswert fiir die Streck-
grenzen nehmen?, wie die wirkliche kritische Schubspannung bei definier-

1 Fiir das Verhalten der Werkstoffe ist es in vielen Fillen, insbesondere bei
einsinniger und wechselnder Dauerbeanspruchung, von grundlegender Bedeutung,
ob ihre Streckgrenze vorwiegend durch die Spannungsverfestigung oder vorwiegend
durch den Beitrag der Einkristall-Streckgrenzen bestimmt ist. Wir fassen daher
erstere unter der Bezeichnung Werkstoffgruppe I (zu ihr gehdren insbesondere
die reinen kubisch-flichenzentrierten Metalle), letztere unter der Bezeichnung
Werkstoffgruppe II (zu ihr gehoren insbesondere Eisen und viele Leichtmetall-
legierungen) zusammen.

2 Die Orientierungen mit kleinen Werten der Streckgrenze sind gegeniiber
denen mit groBen Werten etwas bevorzugt, so daB der wirkliche Mittelwert etwas
groBer ist als der oben angegebene. Er diirfte aber den Wert bei fiir die kubisch-

flichenzentrierten Metalle nicht erreichen.

3 Nach Elam (1936, 1) trifft das bei Eisen fiir das Gleitsystem [111], (110)
anndhernd zu.

4 Nur kann dann der Orientierungsfaktor x4 unter Umstinden fiir eine be-
stimmte Kristallorientierung nicht vorausberechnet, sondern nur aus dem MeBwert
der Streckgrenze bestimmt werden.
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ter kristallographischer Gleitung. Mit ihrer Benutzung wird der Mittel-
wert der Einkristall-Streckgrenzen S, = 2,2 0,. Mit ¢y = 3,8 kg/mm?
wird S}, = 8,4 kg/mm?, gegeniiber den MeBwerten 10 bis 14 kg/mm?
von Sy (Tabelle 9).

Die gleichen Verhéaltnisse bestehen auch bei den Legierungen der
Metalle, bei denen die kritische Schubspannung so stark erhoht wird
gegeniiber derjenigen der reinen Metalle, daB S, gegeniiber der Span-
nungsverfestigung iiberwiegt. Das ist z. B. bei den duraluminédhnlichen
Legierungen des Aluminiums der Fall, besonders im ausgehérteten Zu-
stand. So haben Karnop und Sachs (1928,1) an ausgehirteten
Aluminium- 4 5% Kupferkristallen eine praktische kritische Schub-
spannung von 9,3 4 0,7 kg/mm?2 gemessen. Mit ihr ergibt sich unter
Benutzung des Faktors 2,24 fiir kubisch-flichenzentrierte Metalle
S¥ = 21 kg/mm?. Dieser Wert ist nahezu so groB wie der Mittelwert?
26 kg/mm? der Streckgrenze von ausgehértetem Duralumin. Der mitt-
lere Wert der Spannungsverfestigung S§ — S:i = 5 kg/mm? ist von
der GroBenordnung desjenigen von Aluminium (3 kg/mm?).

In den Fillen, wo die Streckgrenze vorwiegend durch S, bestimmt
ist, ist ihr Temperaturverlauf, insbesondere bei tiefen Temperaturen,
ein ganz anderer als in den Féllen, wo die Spannungsverfestigung iiber-
wiegt. Er ist nach (87 III) jetzt gegeben durch 23

02 8, = 8, (1— BYT) (@)
und stimmt qualitativ mit dem Temperaturverlauf der kritischen Schub-
spannung (vgl. Abb. 13) iiberein (Abb. 81, Kurve II). Soweit Messungen
uber gréflere Temperaturbereiche vorliegen, bestétigen sie dieses Er-
gebnis, wie z. B. die Kurve fiir die (untere) Streckgrenze? von Armeco-
Eisen in Abb. 72a zeigt.

Auch die Ausbildung der Streckgrenze ist in diesen Fillen vor-
wiegend durch die Ausbildung der kritischen Schubspannung der Ein-
kristalle bestimmt. Bei Eisen z. B. ist letztere bei der iiblichen Mef-
genauigkeit bei Zimmertemperatur scharf ausgebildet und dasselbe wird
fur die Streckgrenze von vielkristallinem Eisen beobachtet.

In den Fallen (insbesondere bei weichen Stahlen), in denen eine obere
und untere Streckgrenze beobachtet wird, besteht wahrscheinlich eine

1 Die EinzelmeBwerte liegen zwischen 24 und 28 kg/mm? [Werkstoffhandbuch
fir Nichteisenmetalle (1940, 1), Beitrag Dérge].

2 Vgl. die FuBnoten 2 auf S.190 und 1 auf S. 242.

3 8s,, ist der Mittelwert der Einkristall-Streckgrenzen am absoluten Null-
punkt. Er ergibt sich nach (1) oder durch graphische Mittelung, wenn fiir die
kritische Schubspannung ihr Wert ¢y; am absoluten Nullpunkt eingesetzt wird.

4 Eine obere und untere Streckgrenze treten unterhalb —50° C auf. Beide
zeigen qualitativ denselben Temperaturverlauf. Als Vergleichswert gegeniiber
der einfachen Streckgrenze bei hoheren Temperaturen ist die untere Streckgrenze
zu nehmen (vgl. weiter unten).

r 15*
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von der Grundmasse verschiedene Korngrenzensubstanz, die ein hartes
Geriist bildet (24a), das erst zusammenbrechen muf}, ehe die fiir die
Grundmasse selbst bestehende Streckgrenze zum Vorschein kommen
kann. Ist letztere infolge der Festigkeit des Geriists bereits iiberschritten,
so erfolgt zundchst unter Spannungsabnahme ein FlieBen?, bis dann die
Zunahme der atomistischen Verfestigung eine Zunahme der Spannung
erfordert.

Fiir die Temperaturabhingigkeit der Streckgrenze kénnen in diesen
Féllen nicht ausschlieBlich die plastischen Eigenschaften der Grund-
masse maligebend sein, sondern, und bei tiefen Temperaturen in erster
Linie, die des Geriists. Erst wenn der Zustand des Werkstoffs bei ge-
niigend hohen Temperaturen homogener wird, verschwindet die Aus-
 bildung zweier Streckgrenzen und es treten die auch bei reinen Metallen
beobachteten Verhéltnisse ein. Fir diese Auffassung spricht auch, daB
die Temperatur, bei welcher nur noch eine Streckgrenze besteht, mit
dem Kohlenstoffgehalt der Stahle steigt. So liegt sie bei Armco-Eisen
bei etwa —50°C, bei den normalen Kohlenstoffstahlen dagegen bei
einigen 100° C.

d) Verlauf der Dehnungskurven. Der Verlauf einer Dehnungskurve
oberhalb der Streckgrenze ist, abgesehen von dem EinfluB3 der Orientie-
rungsdnderung der Korner (Texturausbildung) durch das Anwachsen
der atomistischen und der Spannungsverfestigung bedingt. Wie wir
bereits bei der Biegung von Einkristallen (22d) ausfiihrten, nimmt
letztere bei Kristallen mit mindestens fiinf unabhéngigen Gleitsystemen?,
die wir zunéchst betrachten, oberhalb der Streckgrenze nicht mehr
wesentlich zu. Die Zunahme der zur Verformung nétigen &uBeren
Spannung ist dann allein durch die Zunahme der atomistischen Ver-
festigung bedingt, d.h.: Bei Kristallen mit mindestens finf
unabhéngigen Gleitsystemenist die Spannungder Dehnungs-
kurve eines Vielkristalls gleich der Summe der Streck-
grenze S, (unverinderlicher Beitrag der Spannungsverfesti-
gung) und des Mittelwerts S, der von den Streckgrenzen an
gemessenen Spannungen der Einkristall-Dehnungskurven
(Beitrag der atomistischen Verfestigung) bei der betrach-
teten Dehnung. Oder mit andern Worten: Oberhalb der Streck-
grenze ist die Vielkristall-Dehnungskurve gleich der mitt-
leren Einkristall-Dehnungskurve.

Qualitativ kann man dieses Ergebnis fiir die kubisch-flachenzentrier-
ten Metalle und fiir Eisen unmittelbar an Hand von Abb. 71 bestéitigen.

1 Uber den EinfluB der Versuchsbedingungen (Hirte der Maschine, Zug-
geschwindigkeit) auf die Ausbildung beider Streckgrenzen vgl. 24e.

2 Zu ihnen gehéren die kubisch-flichenzentrierten und die kubisch-raum-
zentrierten Metalle.
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Insbesondere tritt bei ersteren deutlich in Erscheinung, daB eine Viel-
kristallkurve gegeniiber den zugehorigen Einkristallkurven bei um so
hoheren Spannungen verlduft, je groBer ihre Streckgrenze ist. Auch
der Unterschied der im Beitrag der Einkristall-Streckgrenzen und der
Spannungsverfestigung zur Streckgrenze bei den kubisch-flachen-
zentrierten Metallen einerseits und Eisen andererseits tritt klar hervor:
Bei ersteren liegt in der Umgebung der Streckgrenze die Dehnungskurve
weit oberhalb der mittleren Einkristallkurve, bei Eisen stimmt sie
schon in diesem Gebiet nahezu damit iberein. ,

Unter der Annahme, daB sich die Korner eines Vielkristalls wie freie
Einkristalle verhalten, kann die Berechnung von S, in der Weise er-
folgen, dal man fiir hinreichend viele, gleichmé&8ig tiber den Orientierungs-
bereich verteilte Ausgangsorientierungen nach (10a I), (20 I) und (7a I)
die Einkristall-Dehnungskurven aus der Verfestigungskurve berechnet
und fiir jede Dehnung die erhaltenen Werte von S7g;y. mittelt. Wenn
die Gleichung der Verfestigungskurve bekannt ist, so kann man auch
eine Integration #hnlich wie in (1) anwenden. Nun werden die Kérner
eines Vielkristalls, auch abgesehen von der Verzerrung der Gleitlamellen,
nicht wie freie Einkristalle, d. h. durch alleinige Betéatigung des giinstig-
sten Gleitsystems, verformt, aber, wie wir weiter unten naher ausfithren
werden, nahezu in dieser Weise, so daB lediglich der in (9a I) und (20 I)
auftretende Faktor 1/siny, cos4 nicht mit zunehmender Dehnung mehr
oder weniger stark abnimmt! (Orientierungsentfestigung), sondern
nahezu konstant bleibt. Damit treten an Stelle von (10a I) und (20 I)
die einfacheren Beziehungen (es ist Dy, = D fiir alle Kérner, vgl.
Abb. 77): a :AD/sin;C0 cos g, (3a)
S gimkr = T/sinygcosdy; T =T(D[siny, cosd,). (3b)

Auch bei Benutzung dieser Beziehungen ist die Berechnung von S,
noch sehr umsténdlich, da zu gleicher Dehnung verschiedene Abgleitun-
gen und damit verschiedene Werte der Verfestigung = gehéren. Wir
kénnen sie bedeutend vereinfachen, ohne praktisch einen wesentlichen
Fehler zu begehen, wenn wir an Stelle der verschiedenen Werte der Ver-
festigung ihren Wert v(a) bei dem Mittelwert @ der zur Dehnung D
gehorigen Abgleitungen benutzen, dann nach (3b) die zu 7(@) gehorigen
Spannungen S ;) berechnen und diese mitteln. In gleicher Weise wie (1)
erhalten wir

5 dzod dzed
a:D / rodv;, z(af/ tdv;, "
sin zo cosy; sin 7o cOSY;

1 Dle Abnahme betrigt fir kubisch-flichenzentrierte Metalle bei groferen
Dehnungen nach einer iiberschliglichen Rechnung an Hand der Kurven in Abb. 9b
im Mittel iiber alle Orientierungen etwa 10% des Anfangswertes 2,24 in (1).
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Bei den kubisch-flichenzentrierten Metallen wenden wir das Ergebnis
von Sachs an, daB der Faktor von D bzw. 7(a) in (4) den Wert 2,238
(abgerundet 2,24) besitzt, und erhalten fiir die Spannung § der Deh-
nungskurve eines regellos orientierten solchen Werkstoffs:

8=8,+8,; 8 =2247(@); a=224D. (5)

In Tabelle 9 sind die danach, unter Zugrundelegung der angegebenen
Mittelwerte der Streckgrenzen Si und der Endwerte ¢ und a von
Schubspannung und Abgleitung der Einkristall-Verfestigungskurven,
" berechneten Endwerte S,

Dehmung

) ” 2 ) #%  und DY, von Spannung und

fl 2 .. Sk
kgfmm’ - kgmm? Dehnung sowie die bei Djj..
%x gemessenen Endwerte S},
o4 0 s der Spannung (Abb. 71) einge-
N /u//0 ] §’ tragen. Wie man sieht, ist die
3 /// P § Ubereinstimmung der berech-

-
§ YA 4 neten und gemessenen Werte
/7| Enkristal],. —— -] von S¥ bei Kupfer und Silber
R e . .

/- sehr gut, bei Aluminium und
0'/ = w0 7 o Nickel befriedigend (Abwei-
; Abgleitung chung +28% bzw. —26% des
Abb. 82. Gemessene Verfestigungskurve (mit Ein- gemessenen Wertes). Aber

kristall bezeichnet) eines Aluminium-Einkristalls und
MeBwerte (X und +) der Dehnungskurven zweier aus
demselben Material hergestellter Vielkristalle [aus
Taylor (1938,1); die Messungen wurden von
C.F. Elam ausgefithrt] sowie unter Benutzung der
Schubspannungswerte der Einkristallkurve berechnete
Vielkristalldehnungskurven: o nach Taylor (1938,1);

‘innerhalb der Grenzen,

auch bei den beiden letzten Me-
tallen liegen die Abweichungen
in
denen die EinzelmeBwerte der

0 nach (5). Gestrichelt gezeichnet ist die in der
Kurve O enthaltene spannungsverfestigungsfreie mitt-
lere Einkristall-Dehnungskurve.

Streckgrenze und der End-
spannung um die benutzten
Mittelwerte streuen, so dafl auch bei ihnen im Einzelfall eine bessere
Ubereinstimmung méglich, und wie folgendes Beispiel zeigt, sehr wahr-
scheinlich ist. In Abb. 82 sind die (praktische) Verfestigungskurve eines
Aluminium-Einkristalls und die MeBwerte + und X der Dehnungs-
kurven zweier aus demselben Material hergestellten vielkristallinen
Proben gezeichnet. Die gestrichelte Kurve ist die nach (5) berechnete
spannungsverfestigungsfreie mittlere Dehnungskurve (S}, D) der Ein-
kristalle, aus der sich nach (5) durch Parallelverschiebung in der Ordi-
natenrichtung um den Betrag der Streckgrenze Si = 3 kg/mm? die
durch Vierecke 0 bezeichnete ausgezogene Dehnungskurve ergibt. Wie
man sieht, gibt diese Kurve die MeBergebnisse vorziiglich wieder.
Die angefiihrten Beispiele, und unter ihnen besonders das letzte, bei
dem Dehnungskurven an Ein- und Vielkristallen unter gleichen Be-
dingungen gewonnen wurden, bestétigen fir die kubisch-flachenzentrier-
ten Metalle das oben ausgesprochene allgemeine Ergebnis iiber die fir
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den Verlauf einer Dehnungskurve mafgebenden GréBen, das wir nun
folgendermaBen quantitativ fassen konnen: Beidenkubisch-flachen-
zentrierten Metallen ist die Spannung der Dehnungskurve
gleichder Summeder Streckgrenze und des 2,24fachen Betrags
der Verfestigung, welche die Einkristall-Verfestigungs-
kurve bei der Abgleitung mit dem 2,24fachen Betrag der
betrachteten Dehnung besitzt.

Auf Grund der gewonnenen Anschauungen wére zu erwarten, dall
die zu der Endabgleitung bzw. Endschubspannung einer Verfestigungs-
kurve gehoérige Enddehnung DY bzw. Endspannung S der Vielkristall-
Dehnungskurve ungefihr mit ihrer Bruchdehnung Df; bzw. Zugfestig-
keit 8% iibereinstimmt. Wie man aus Tabelle 9 und aus Abb. 71 ersieht,
ist das fiir die Dehnungen bei Aluminium und Kupfer der Fall, bei Silber
und insbesondere bei Nickel ergibt sich der berechnete Wert zu klein.
Die Ubereinstimmung von Sy mit 8% ist auBer bei Nickel gut, bei Silber
trotz des Unterschieds von D} und Df;, da die Spannung bei gréBeren
Dehnungen nicht mehr wesentlich zunimmt. Wir kénnen daher das
obige Ergebnis dahin ergénzen, dafl bei den kubisch-flachen-
zentrierten Metallen, mit Ausnahme von Nickel, die Zug-
festigkeit gleich der Summe der Streckgrenze und des
2,24fachen Betrags der Endschubspannung der Einkristall-
Verfestigungskurve ist. Wodurch die Ausnahmestellung des
Nickels bedingt ist; kann noch nicht gesagt werden. Doch liegt auch
bei diesem Metall, im Gegensatz zu dem hexagonalen Magnesium mit
nur einer Gleitebene, der Spannungsanstieg innerhalb der Grenzen
desjenigen der Einkristall-Dehnungskurven.

Wir wenden uns nun den Werkstoffen der Gruppe II zu, bei denen
die Streckgrenze §, vorwiegend durch den Beitrag S, der Einkristall-
Streckgrenzen bestimmt ist. Da fir Eisen eine genaue Analyse des
Gleitvorgangs noch nicht gelungen ist und hinreichend viele Einkristall-
Dehnungskurven zur Bestimmung der mittleren Dehnungskurve noch
nicht vorliegen, so ist fiir dieses Metall zundchst nur die oben nach-
gewiesene qualitative Bestdtigung des allgemeinen Ergebnisses moglich.

An einem Beispiel der duraluminédhnlichen Legierungen kénnen wir
aber die Beziehung (5) auch fiir diese Werkstoffgruppe prifen. Fir
ausgehértete Aluminium- - 5% -Kupferkristalle betrigt nach Karnop
und Sachs (1928, 1) die praktische kritische Schubspannung 9,3 kg/mm?,
die Endschubspannung ¢ ~ 18 kg/mm? und die Endabgleitung a; ~50%.
Wir benutzen nun wie in 25¢ die Vielkristall-MeBwerte von Duralumin
zum Vergleich. Mit dem mittleren Wert Sg =26 kg/mm? erhalten wir fiir
die Endwerte der Spannung 87 = 26 42,24 (18 — 9,3) = 45,5kg/mm? und
der Dehnung D} = 50/2,24 = 22,3 %, gegeniiber den MeBwerten der Zug-
festigkeit S% = 38 —42 kg/mm? und der Bruchdehnung D}, =15 bis 22%.
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Die Ubereinstimmung der berechneten und gemessenen Werte ist also
auch hier gut.

Wir haben unsere Schliisse bisher nur durch die Mefergebnisse bei
Zimmertemperatur bestétigt. Zuhrer Priifung iiber gr6Bere Temperatur-
bereiche liegen noch nicht geniigend Messungen vor. HEs besteht aber
kein Zweifel, daB sie bei allen Temperaturen giiltig sind, denn sie sind
eine Folge allgemeiner Symmetrieeigenschaften des Gitters bzw. der
Gleitsysteme. Zunichst ergibt sich aus ihnen, dafl die plastischen Eigen-
schaften der Metalle beider Werkstoffgruppen bei groBen Dehnungen,
bei denen die atomistische Verfestigung gegeniiber der Spannungsver-
festigung tiberwiegt, ungefihr denselben Temperaturverlauf besitzen
miissen wie die entsprechenden Kigenschaften der Einkristalle. Von
Aluminiumkristallen sind die Verfestigungskurven von —185 bis 600 ° C
aufgestellt worden [Boas und Schmid (1931, 3)]. Sie zeigen bis zu
300° C eine ungefahr konstante Endabgleitung, bei 400 und 500°C
eine betrachtliche Zunahme derselben und bei 600°C wieder eine
Abnahme auf ihren Wert bei tieferen Temperaturen. Demgegeniiber
zeigt die Kurve in Abb. 72¢ zunichst einen starken Anstieg der Bruch-
dehnung, dem sich bei 600° C ein rascher Abfall anschliet. Nun gilt
aber diese Kurve sicher nicht fiir ein ausgeglithtes Material, dessen
Bruchdehnung bei Zimmertemperatur 30 bis 45% betragt, sondern fir
ein kaltbearbeitetes Material, so daB die anféingliche Zunahme der
Bruchdehnung wohl auf Erholungs- und Rekristallisationsvorginge
zuriickzufiihren ist. Ein unmittelbarer Vergleich ihrer Werte mit den
Einkristallwerten ist somit nicht méglich. Immerhin ist die gleichzeitige
Abnahme der Bruchdehnung und Endabgleitung bemerkenswert. Die
Endschubspannung der Einkristalle nimmt qualitativ in gleicher Weise
mit der Temperatur ab wie die Zugfestigkeit in Abb. 72b. Ob die bei
den ibrigen (kaltbearbeiteten) Metallen mit mehreren Gleitsystemen
beobachteten UnregelméfBigkeiten im Verlauf der Zugfestigkeit und
Bruchdehnung auch bei weichen Werkstoffen und dann auf Grund
unserer Ergebnisse auch bei Einkristallen wiederkehren, bleibt noch zu
untersuchen.

Wir haben bei der Berechnung von S, die Abweichung der Ver-
formung der Kérner von der Verformung gleichorientierter freier Ein-
kristalle dadurch beriicksichtigt, daB8 wir fiir den Faktor von D und
7(a) in (4) seinen Anfangswert in (1) beibehalten haben. Die experimen-
telle Bestitigung von (5) hat die Richtigkeit dieses Vorgehens bewiesen.
Wir werden im folgenden eine genauere Analyse des Verformungs-
vorgangs durchfiithren und dabei auch untersuchen, inwieweit sich dieses
Vorgehen theoretisch begriinden lafit. Wir geben zu diesem Zweck
zunichst die Ergebnisse der von Taylor (1938, 1) unter Beriicksichtigung
der Mehrfachgleitung durchgefiihrten Berechnung der Dehnungskurven
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kubischer Kristalle mit Oktaedergleitung an. Taylor geht von dem bei
der Doppelgleitung an Einkristallen reiner Metalle erhaltenem Ergebnis
aus, dafl die Verfestigung und damit die wirksame Schubspannung in
allen Gleitsystemen, unabbangig von der GréBe der nach ihnen erfolgten
Abgleitung, denselben Wert besitzt?, der sich aus der Verfestigungskurve
bei einfacher Gleitung ergibt, wenn man als Abgleitung die Summe aller
Einzelabgleitungen in den betatigten Systemen nimmt (6b). Nun unter-
scheiden sich die verschiedenen Moglichkeiten der Kombination von
fimf Gleitsystemen, welche dieselbe kleine? Dehnungszunahme dD°
eines Korns mit bestimmter Orientierung ergeben, durch ihre Ab-
gleitungssumme da =2 da,, und somit nach obigem Befund durch
die GréBe der wirksamen Schubspannung ¢. Dabei ist ¢ um so groBer,
je gréBer da ist, und dasselbe gilt somit auch fiir die wihrend der Ver-
formung geleistete Arbeit (bezogen auf die Volumeinheit) d4 =2 oda,
=oda. Zur Bestimmung der unter den mdiglichen Kombinationen,
die sich also durch die GroBe der Arbeit dA unterscheiden, in Wirklich-
keit zutreffenden Kombination dient nun das Prinzip der virtuellen
Arbeit, das besagt, daBl unter den gedanklich ausfithrbaren (virtuellen)
kleinen Forménderungen eines Systems diejenige in Wirklichkeit ein-
tritt, bei welcher die dabei geleistete Arbeit ein Minimum besitzt. Dabei
diirfen aber, und das ist fiir die Anwendung in unserem Fall der wesent-
liche Punkt, die virtuellen Forminderungen nur so ausgefiihrt werden,
daf duBere Zwangsbedingungen, die dem System auferlegt sind, nicht
verletzt werden. Bei der betrachteten Verformung bestehen diese
Bedingungen darin, daB sie nur durch Betitigung der vorhandenen
Gleitsysteme erfolgen kann. Es gibt somit nur die in 25a erwihnten
Moglichkeiten, deren Anzahl endlich ist. Man braucht daher unter
ihnen nur diejenigen mit der kleinsten Verformungsarbeit bzw.
der kleinsten Abgleitungssumme auszusuchen und hat damit die
in Wirklichkeit zutreffende Kombination3.

" Die zu dieser Forménderung erforderliche duflere Spannung § ergibt
sich daraus, daB die Summe der Arbeiten d4 AV (AV Volumen eines
Korns) iiber alle Korner auch gleich SdD-V (V Gesamtvolumen) ist.
Es besteht also die Beziehung:

84D =222 y_ 4y, )

1 Ob das wirklich fiir alle Gleitsysteme zutrifft, ist noch nicht nachgewiesen,
sondern nur fiir dasjenige, welches infolge der Orientierungséinderung mit dem
zuerst wirksamen in gleichwertige Lage zur Zug- bzw. Druckrichtung kommt.

2 Damit eine Mehrfachgleitung zu einem eindeutigen Ergebnis fiihrt, mufl -
sie aus kleinen Schritten zusammengesetzt sein (vgl. 6a).

3 Uber bestimmte noch nicht sichergestellte Annahmen, die bei der Anwendung
des Prinzips der kleinsten Wirkung in dieser Form gemacht werden, vgl. die weiter
unten folgenden Ausfiihrungen.
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wo die Summe iiber alle » Koérner mit gleichem Volumen AV = V/n
zu erstrecken ist. Taylor hat diese Rechnung fiir die in Abb. 78 an-
gegebenen Orientierungen der Kérner unter Benutzung der angeschrie-
benen Werte fiir die kleinste Abgleitungssumme® und der Schub-
spannungswerte der Verfestigungskurve in Abb. 82 durchgefiihrt und
die in dieser Abbildung durch Kreise bezeick n=te ausgezogene Dehnungs-
kurve erhalten. Man sieht, dafl diese Kurve bei groBeren Dehnungen
die Messungen gut wiedergibt, aber die Streckgrenze nicht liefert?2,
sondern dhnlich wie die Verfestigungskurve des Einkristalls gleichmé Big
nach Null geht3. Das ist auch nicht iiberraschend, denn in dieser Rech-
nung ist der Einflull der elastischen Verzerrungen der Gleitlamellen,
d. h. die Spannungsverfestigung, nicht enthalten. Das wird besonders
deutlich, wenn wir sie auf andere kubisch-flichenzentrierte Metalle
anwenden. Da die Moglichkeiten der Kombination von finf Gleit-
systemen und ihre Abgleitungssumme lediglich von der Kristallstruktur
bzw. der Symmetrie der Gleitsysteme abhiéngen, welche bei diesen
Metallen die gleiche ist, so hat die Abgleitungszunahme da in (6) fiir
ein Korn bestimmter Orientierung bei ihnen denselben Wert und nur ¢
ist je nach dem Verlauf ihrer Verfestigungskurven verschieden. Wegen
der iibereinstimmenden Werte von da nehmen aber die Dehnungs-
kurven dieselbe Lage im Gebiet der Einkristall-Dehnungskurven be-
zuglich ihrer Grenzkurven an. Das ist aber in Wirklichkeit nicht der
Fall (Abb. 71), vielmehr verlaufen erstere gegeniiber den Einkristall-
kurven bei um so hoheren Spannungen, je grofier ihre Streckgrenze S,
ist, wodurch die gleichbleibende Wirkung der Spannungsverfestigung
deutlich aufgezeigt wird.

Man kénnte nun vermuten, daB die Summe aus der nach (6) be-
rechneten Spannung und der Streckgrenze die Spannung der Dehnungs-
kurve angibt. Die so erhaltene Dehnungskurve wiirde aber nach Abb. 82
schon bald nach der Streckgrenze bei viel zu groBen Spannungswerten
verlaufen, so dafl diese Annahme nicht richtig sein kann. Demgegeniiber
gibt die nach (5) berechnete Dehnungskurve die MeBwerte sehr gut
wieder.

Nun wire zu erwarten, dafl die Rechnung von Taylor, der eine
genaue geometrische Analyse des Gleitvorgangs zugrunde liegt, die
spannungsverfestigungsfreie Kurve besser ergibt, als unsere Rechnung,
welche im wesentlichen nur das giinstigste Gleitsystem beriicksichtigt.
Eine groBe Unsicherheit liegt aber in der Annahme von Taylor, daB
die atomistische Verfestigung bzw. die wirksame Schubspannung in

1 Vgl. FuBnote 2 auf S. 220.

2 Taylor hat auf diesen Punkt nicht hingewiesen.

3 (lenau genommen nimmt sie den Mittelwert Sy, der Einkristall-Streck-
grenzen an, der aber klein ist gegeniiber S,.
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allen betatigten Gleitsystemen denselben Wert besitzen soll, denn sie
ist experimentell noch nicht bestétigt und theoretisch unwahrschein-
lichl. Eine ganz oder teilweise unabhéngige Ausbildung der Verfestigung
in den verschiedenen Gleitsystemen hat aber eine Herabsetzung der
berechneten Spannungswerte zur Folge.

Auf einen weiteren Punkt ist noch hinzuweisen. Bei der Anwendung
des Prinzips der virtuellen Arbeit in obiger Form ist die Voraussetzung
enthalten, dafl die angenommene rotationssymmetrische Forménderung
der Korner (gleiche Stauchung in allen Richtungen senkrecht zur Kristall-
achse, vgl. Abb. 77) eine geringere Verformungsarbeit erfordert als
andere denkbare Forméanderungen derselben, welche dieselbe Form-
dnderung der ganzen Probe ergeben. Diese Voraussetzung trifft aber
sicher nicht zu, wenn unter den andern Formé&nderungen der Kérner
sich eine befindet, die mehr derjenigen angepaflt ist, welche die Korner
im freien Zustand, also bei alleiniger Betéitigung des ginstigsten Gleit-
systems (,,freie” Forménderung), erfahren wiirden. KEine solche er-
scheint aber wohl moglich: Ein frei gedehnter Einkristall wird in be-
stimmten radialen Richtungen gestaucht, in andern gedehnt (fiir
A = y ist diese Dehnung Null, vgl. 2a). Dabei ist die maximale Stau-
chung dem Betrag nach gleich (fiir A= y) oder etwas grofer (fiir 4 5= y)
als die (kleine2) Dehnung in axialer Richtung. Wir betrachten nun zur
besseren Ubersicht an Stelle des wirklichen Vielkristalls einen ,,Viel-
kristall“ aus hinreichend vielen parallel verwachsenen und regellos
orientierten Einkristallen (Kérnern). Denken wir uns diese lings der
Korngrenzen getrennt und dehnen dieses Biindel um einen kleinen
Betrag, so ist die Stauchung in jeder radialen Richtung zwischen den
oben angegebenen Grenzwerten von Korn zu Korn regellos verdnderlich,
also die mittlere Stauchung in allen diesen Richtungen gleich gro8
und dem Betrag nach ungefahr gleich der Hilfte der axialen Dehnung.
Der ,,Vielkristall‘‘ mit freien Koérnern verhalt sich also in dieser Hinsicht
nahezu wie ein wirklicherVielkristall, unterscheidet sich aber von diesem
dadurch, da die Kérner nach der Dehnung nicht mehr lickenlos zu-
sammenpassen. Um diesen Zusammenhang wieder herzustellen, sind
noch bestimmte zusétzliche Gleitungen besonders in der Umgebung
der Korngrenzen erforderlich, durch die aber die freie Forménderung
der Korner nur wenig verdndert wird, jedenfalls bedeutend weniger
als bei ihrer rotationssymmetrischen Forménderung.

1 Es miiite dann das Spannungsfeld der gebundenen Versetzungen nahezu
kugelsymmetrisch sein. :

2 Fiir groBere (auf die Ausgangslinge bezogene) Dehnungen gilt dieser Zu-
sammenhang nicht mehr streng, wohl aber fiir jede kleine Dehnungszunahme, die
auf die jeweilige Liange bezogen wird, wie sich auf Grund der Volumbestéindigkeit
des Kristalls leicht ergibt.
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Wenn auch ein strenger Nachweis noch aussteht?, so zeigt doch
diese qualitative Betrachtung eindeutig, daB eine Formé#nderung der
Korner, die mehr ihrer freien Forménderung angepaBt ist und daher
eine geringere Verformungsarbeit bzw. Abgleitungssumme erfordert als
die rotationssymmetrische, méglich ist und somit in Wirklichkeit auch
eintritt. Die wirklichen Werte des Verhéltnisses da/dD liegen dann
zwischen den Werten dieser beiden Forménderungen, die im allgemeinen
wesentlich voneinander verschieden sind2, aber viel naher bei denen
der freien Formanderung. Dasselbe gilt fiir ihren Mittelwert, der fiir
den Verlauf der mittleren Einkristall-Dehnungskurve maBgebend ist.
Dieser nimmt bei freier Forménderung mit zunehmender Dehnung von
2,24 auf ~2,0 ab3. Bei rotationssymmetrischer Formanderung besitzt
er nach Abb. 78 anfinglich den Wert 3,07; Angaben iiber seine Ande-
rungen wahrend der Verformung liegen noch nicht vor, doch diirften
sie nicht grofer sein als bei der freien Forménderung.

Die genaue Gréfle, die der Mittelwert von da/dD in Wirklichkeit
annimmt, d. h. die genaue Abweichung der wirklichen von der freien
bzw. rotationssymmetrischen Forménderung der Korner, kann rein
theoretisch noch nicht abgeleitet werden. Selbst wenn dies moglich
wiare, wiirde fiir die Berechnung der mittleren spannungsverfestigungs-
freien Dehnungskurve noch die erwahnte Unsicherheit bestehen, inwie-
weit sich die Verfestigung in den verschiedenen Gleitsystemen un-
abhéngig ausbildet. Wir haben daher auf Grund obiger qualitativer
Uherlegungen den Versuch gemacht, der sich rechnerisch am einfachsten
durchfiihren 148t, die voraussichtlich geringe Abweichung der wirklichen
von der freien Forménderung dadurch zu beriicksichtigen, dafl wir
von der Abnahme des Mittelwerts von da/dD wahrend der Verformung
bei letzterer abgesehen und seinen Anfangswert beibehalten haben. Die
experimentelle Bestitigung der so erhaltenen Beziehung (5) zeigt, dal3
wir auf diese Weise die wirklichen Verhiltnisse sehr gut erfaBt haben.
Die Bedeutung der neben dem giinstigsten Gleitsystem noch wirksamen
Gleitsysteme besteht demnach nicht in erster Linie darin, daB sie einen
wesentlichen Beitrag zur gesamten Abgleitung geben, sondern darin,

1 Er kann prinzipiell mit Hilfe der Methoden der Variationsrechnung erfolgen,
erfordert aber sicher einen erheblichen mathematischen Aufwand, so daB es fraglich
ist, ob er iiberhaupt praktisch durchgefithrt werden kann.

2 Bei der freien Dehnung liegen die Verhiltniswerte der unverformten Kérner
fiir die Mehrzahl der Orientierungen zwischen 2 und 2,4 und nehmen nur in einem
kleinen Orientierungsbereich Werte iiber 3 an [vgl. Abb. 1 bei Sachs (1928, 1)],
fiir die rotationssymmetrische Forménderung sind sie aus Abb. 78 zu entnehmen.
Nur in der Umgebung der Wiirfel- bzw. Oktaederlage der Zugrichtung, wo sich
acht bzw. sechs von den zwolf Gleitsystemen in etwa gleichwertiger Lage befinden
und auch die freie Formianderung nahezu rotationssymmetrisch ist, stimmen die

Werte in beiden Fillen nahezu iiberein.
3 Vgl. Fufinote 1 auf S.229.
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daB sie eine merkliche Zunahme der Spannungsverfestigung iiber ihren
an der Streckgrenze erreichten Wert hinaus verhindern und so die
betrichtliche Formanderungsfihigkeit der Werkstoffe mit hinreichend
vielen unabhéngigen Gleitsystemen ermoglichen?.

Besonders deutlich wird dieser Sachverhalt, wenn wir gegeniiber
diesen Metallen die hexagonalen Metalle betrachten, die weniger als
fiinf (ndmlich zwei) unabhingige Gleitsysteme und insbesondere keine
zweite, die Gleitlamellen des zuerst betitigten Gleitsystems durch-
setzende Gleitebene besitzen. Bei ihnen nimmt die Spannungsver-
festigung dauernd zu, und zwar viel rascher als die atomistische Ver-
festigung, so daB sie letztere bedeutend iliberwiegt, wie es bei Magnesium
auch beobachtet wird (Abb. 71). Aus diesem Grunde wird die Bruch-
festigkeit des Werkstoffs schon bei einer Dehnung erreicht, die gegeniiber
den Dehnungen selbst verhéltnisméaBig ungiinstig orientierter Ein-
kristalle sehr klein ist.

Bei Zink wirkt die Zwillingsbildung spannungsentfestigend und
bringt auBerdem die Gleitebene dauernd in giinstige Gleitlagen (25b),
so dafl bei diesem Metall bedeutend groflere Dehnungen als bei Ma-
gnesium, sogar unter Spannungsabnahme zustande kommen konnen.
Diese Besonderheiten sind naturgemé8 fiir das technologische Verhalten
des Zinks und seiner Legierungen sehr bedeutsam [vgl. Schmid
(1939, 1; 2); Wolbank (1939, 1); Barbier und Léhberg (1939, 1);
Burkhardt (1940, 1)].

e) Eigenspannungen, Bauschinger-Effekt und - Erholung in ver-
formten Werkstoffen. Beim Entlasten eines vielkristallinen Werkstoffs
bestehen grundsétzlich dieselben Verhéltnisse wie bei inhomogen ver-
formten Einkristallen, denn jedes Korn des Werkstoffs stellt einen
solchen Kristall dar. Wir kénnen daher die allgemeinen Bemerkungen
in 23a unverdndert iibernehmen. Kennzeichnend fiir eine entlastete
verformte Probe sind somit die Eigenspannungen, die dadurch
entstehen, daB die plastische Verformung und die elastischen Ver-
zerrungen der Gleitlamellen nicht gleichzeitig zuriickgehen konnen.
Hinzu kommt noch die bei Einkristallen nicht vorhandene Wirkung der
unterschiedlichen elastischen Spannungen der Korner infolge ihrer ver-
schiedenen Orientierung? [vgl. Masing (1924, 1; 1925,2)]. Bei den
kubisch-flichenzentrierten Metallen, bei denen die Orientierungsunter-
schiede gering sind, werden die Eigenspannungen wie bei den Ein-
kristallen in erster Linie durch die Verzerrungen der Gleitlamellen

1 Aus diesem Grunde nimmt auch bei den Dehnungskurven von Zweikristallen
von Zinn, das mehrere unabhingige Gleitsysteme besitzt (Tabelle 1), die Spannung
oberhalb der Streckgrenze viel weniger stark zu als unterhalb derselben (vgl. 25¢).

2 Beide Umstéinde haben Eigenspannungen zweiter und dritter Art zur Folge.
Auf die Eigenspannungen erster Art kommen wir weiter unten zu sprechen.
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bestimmt sein. Thr Mittelwert mufl dann kleiner sein als der Mittelwert
der Spannungsverfestigung, der bei der Dehnung dieser Metalle im
wesentlichen durch den Wert der Streckgrenze gegeben ist. Die bisher
vorliegenden Messungen sprechen fiir diese Annahme. So hat Kersten
(1932, 1; 1933, 1) aus der Anfangspermeabilitit, der reversiblen Magneti-
sierungsarbeit und der Remanenzédnderung durch Zug ungefihr iiberein-
stimmende Werte der mittleren Eigenspannungen in gedehnten, vorher
weichgeglithten Nickeldrahten erhalten, die fiir Zugspannungen von
35 bis 45 kg/mm? bei 7 bis 9 kg/mm? liegen, bei Werten der Streck-
grenze von 11 bis 18 kg/mm2. Caglioti und Sachs (1932, 1) haben
an gedehnten, vorher weichgeglithten Kupferdrihten aus der Ver-
breiterung der Debye-Scherrer-Linien bei Dehnungsspannungen von etwa
25 kg/mm? eine mittlere Gitterkonstantendnderung von etwa 0,08%
berechnet, aus der sich durch Division mit der Kompressibilitdt von
0,75 - 10* mm?/kg ein Mittelwert von etwa 10 kg/mm? der Eigenspan-
nungen ergibtl, bei Streckgrenzenwerten von 6 bis 8 kg/mm?2.

. Bemerkenswert ist, daB bei beiden MeBverfahren die Eigenspan-
nungen oberhalb der Streckgrenze von Null an gleichmaBig mit der
vorher angelegten Dehnungsspannung zunehmen, wéhrend auf Grund
unserer Vorstellungen demgegeniiber zu erwarten wire, daB sie bei
allen Dehnungen nahezu denselben Wert besitzen. Nun werden aber
durch obige Verfahren Eigenspannungen dritter Art, die sich nur auf
sehr kleine Gebiete beschrinken, zwischen denen das Gitter im wesent-
lichen unverzerrt ist, nicht erfafit (vgl. 23a), und es ist moglich, worauf
bereits Caglioti und Sachs hingewiesen haben, daB bei kleinen Deh-
nungen hauptsichlich solche Eigenspannungen entstehen (in der Um-
gebung der Korngrenzen) und erst bei gréferen Dehnungen die Ver-
zerrungen der Gleitlamellen gleichmiBiger iiber die Korner verteilt sind.

Bei gewaltsameren Verformungen (Walzen, Diisenziehen) ergeben
sich an Kupferblechen réntgenographisch Anderungen der Gitter-
konstanten bis zu 0,2% [Dehlinger und Kochendérfer (1939, 1; 2)],
denen ein Mittelwert von etwa 27 kg/mm? entspricht, der wesentlich
grofler ist als die Streckgrenze2, was bei der viel stdrkeren Inhomo-
genitdt der Verformung auch zu erwarten ist.

Neben den bisher betrachteten rasch verdnderlichen Eigenspannungen
zweiter und dritter Art entstehen in verformten Werkstiicken langsam
verinderliche Eigenspannungen erster Art immer dann, wenn die Ver-
hiltniswerte der ,,makroskopischen®, d. h. ohne Beriicksichtigung der

1 Der so berechnete Mittelwert der Eigenspannungen ist sicher grofSenordnungs-
méBig richtig, kann aber je nach der Verteilung der Eigenspannungen nach oben
oder unten von dem wirklichen Wert abweichen.

2 Er betrigt ungefihr die Hilfte der wahren (auf den Bruchquerschnitt be-
zogenen) Zugfestigkeit des Kupfers.
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rasch verdnderlichen Spannungen gemessenen elastischen Spannungen
wihrend der Verformung von ihren Verhéltniswerten bei gleicher,
aber rein elastischer duBerer Forméinderung verschieden sind, denn
dann gehen diese Spannungen beim Entlasten nicht gleichzeitig an
allen Stellen auf Null zuriick. Diese Eigenspannungen treten also stets
auf, wenn die dulere Forménderung eines Werkstoffs dauernd (Biegung,
Torsion) oder voriibergehend (Walzen, Diisenziehen, Pressen) inhomogen
ist. Sie wurden von Méller und Barbers (1935, 1) und Bollenrath
und Schiedt (1938, 1) an gebogenen Stahlstiben réntgenographisch
gemessen. Ks ist unmittelbar ersichtlich, dal sie bei dieser Form-
danderung in Flachenschichten parallel zur neutralen Faser konstant,
in der dazu senkrechten Richtung dagegen verénderlich sind. Die
Einzelheiten dieser Anderung hingen von dem Verlauf der Dehnungs-
kurve bei freiem Zug ab, Besonderheiten treten bei Stihlen mit oberer
und unterer Streckgrenze auf [vgl. Dehlinger, Kochendé6rfer, Held
und Lorcher (1941, 3)].

Bei den &duflerlich dauernd homogenen Forménderungen bei der
Dehnung und Stauchung wiirde man zunéchst iibereinstimmende Ver-
hiltniswerte der makroskopischen elastischen Spannungen bei plastischer
und elastischer Verformung erwarten und dementsprechend keine Eigen-
spannungen erster Art. Solche wurden jedoch auch in diesen Féllen
rontgenographisch nachgewiesen [Bollenrath, Hauk und Osswald
(1939, 2), Bollenrath und Osswald (1940, 1)] und beruhen, wie wir
in 27d sehen werden, auf einer leichteren-Verformbarkeit einer Werk-
stoffschicht in der Umgebung der freien Oberfliche gegeniiber der
Verformbarkeit der weiter innen liegenden Schichten. Aus diesem
Grunde ist der makroskopische elastische Spannungszustand bei plasti-
scher Verformung nicht mehr homogen wie bei rein elastischer Be-
anspruchung.

Beanspruchen wir eine gedehnte Probe auf Druck?, so kann die neue
Streckgrenze gegeniiber dem vorher erreichten Endwert der Spannung
durch eine Abnahme der Spannungsverfestigung, durch den Riick-
wanderungseffekt der freien Versetzungen (vgl. 23b) und schlieBlich
durch den (bei inhomogen verformten Einkristallen fehlenden) Einflul
der unterschiedlichen Spannungen der verschieden orientierten Korner
[Masing (1925, 1; 2)] herabgesetzt werden. Solange der Beitrag der
atomistischen Verfestigung zur Spannung der Vielkristall-Dehnungs-
kurve klein ist gegeniiber den beiden andern Beitrigen, wie es bei allen
Metaller: der Werkstoffgruppe I fiir nicht zu groe Dehnungen der Fall
ist, so stellt eine beobachtete Abnahme ausschlieBlich einen echten
Bauschinger-Effekt dar. Ein solcher wurde tatséichlich in vielen

1 Oder umgekebrt eine gestauchte Probe auf Zug.
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Untersuchungen an vielkristallinen Werkstoffen festgestelltl. Dabei
kann firr nicht zu grofle Beanspruchungen in der einen Richtung die
Streckgrenze in der andern Richtung nicht nur gegeniiber dem er-
reichten Endwert der Spannung, sondern auch gegeniiber dem Aus-
gangswert der Streckgrenze im unverformten Werkstoff herabgesetzt
werden.

Durch thermische Auflésung der freien Versetzungen kénnen unter
Verminderung der Eigenspannungen geringe ortliche plastische Ver-
formungen stattfinden. FEine vollstindige Beseitigung der Eigen-
spannungen ist jedoch auf diese Weise nicht méglich. Es besteht viel-
mehr ein ganz bestimmter Endzustand, der um so rascher erreicht

N
X 90
300°

S — 2007
Sz Vi
§
[0 "
3 4950
X80
<&

40
®
K0
Sz 50|
g’ T ] — — 40°
N
< 260°
N 300°

g 2 70 » 20 25 75 @ ¥ 50

Glihdauer in Sfuﬂdeﬂ
Abb. 83. Verlauf der Zugfestigkeit Sp und der Bruchdehnung D,, (in der Abbildung mit o
und 61 b hnet) von gezo FluBeisen mit der Gliihdauer bei verschiedenen Temperaturen

unterhalb der Rekristallisationstemperatur von etwa 510°C. Aus Goerens (1913, 1).

wird, je héher die Temperatur (unterhalb der Rekristallisationstempera-
tur) ist (23b). Sowohl die Beobachtung der Abnahme der Linien-
verbreiterung [van Arkel und W. G. Burgers (1928, 1)] als auch die
zahlreichen Untersuchungen der Anderung der Festigkeitseigenschaften
bei verschiedenen Temperaturen? bestéitigen diese Folgerung. Abb. 83
zeigt dies fiir den Verlauf der Zugfestigkeit und Bruchdehnung eines
gezogenen F uBeisendrahtes. Da bei tieferen Temperaturen die Ande-
rung beider GroBen sehr langsam erfolgt, so wird gewshnlich angenom-
men, daB jeder Temperatur ein bestimmter Grad der Entfestigung
zukommt, der auch bei beliebig langer Einwirkung nicht unterschritten
wird. Man erkennt aber aus Abb. 83 deutlich, da3 alle Kurven, mit

1 Neben den in 23b und oben angegebenen Arbeiten von Bauschinger,
Masing und Mauksch vgl. auch Koérber und Rohland (1924, 1); Kuntze
und Sachs (1930, 1).

2 Vgl. die Literaturangaben in den zusammenfassenden Darstellungen.
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Ausnahme derjenigen fiir 495° C, welche die wahren Endwerte angeben?,
eine von Null verschiedene Neigung besitzen, so daBl sie sich stetig
der Grenzkurve nihern. FEinen dhnlichen Verlauf der magnetischen
Koerzitivkraft in Abhéingigkeit von Erholungstemperatur und Er-
holungsdauer haben Gerlach und Hartnagel (1939, 1) an vorher
diisengezogenen Nickeldrihten festgestellt und daraus ebenfalls die
Folgerung gezogen, daB bei jeder Erholungstemperatur ein und derselbe
Endzustand der Eigenspannungen erreicht wird.

Es ist zu erwarten, daBl durch die Erholung vorzugsweise die rasch
verianderlichen Eigenspannungen zweiter und dritter Art (letztere, soweit
sie nicht von den dauernd gebundenen Versetzungen herriihren) ver-
mindert werden, denn zu einer merklichen Verminderung der langsam
verinderlichen Eigenspannungen erster Art miiiten sehr viele von-
einander unabhingige Auflésungen von Versetzungen (bzw. ortliche
plastische Verformungen) gleichzeitig erfolgen, was aber wegen ihrer
thermischen Auslésung praktisch nicht zutreffen kann. Zu diesem
Ergebnis ist bereits Miller (1939, 1) auf Grund vergleichender Unter-
suchungen der Verdnderungen der magnetischen Eigenschaften, des
elektrischen Widerstandes und des Rontgenbildes von vorher kalt-
gewalzten Nickelbdndern gelangt.

Erst durch Rekristallisation kénnen die urspriinglichen Eigenschaften
eines Werkstoffs wieder hergestellt werden. Die Festigkeitseigenschaften
andern sich bei der Rekristallisationstemperatur nahezu unstetig. Aber
selbst hierbei zeigen sich noch Unterschiede im submikroskopischen
Feinbau gegeniiber dem im GuBzustand, wie die Vergleichsmessungen
der Mosaikstruktur an Aluminiumkristallen von Dehlinger und
Gisen (7b) ergeben haben.

f) Wahre Kriechgrenze und praktische Dauerstandfestigkeit. Wie
wir schon 6fters bemerkten, konnen wir rein experimentell keine sichere
Antwort auf die Frage erhalten, ob ein Werkstoff eine wahre Kriech-
grenze besitzt oder nicht. Wir untersuchen sie hier in dhnlicher Weise
wie bei Einkristallen (12). Den Ausgangspunkt bildet die Grund-
gleichung fiir die Verformung von Vielkristallen in der Form (87 III).
Nehmen wir zunéchst an, es bestehe keine atomistische Kriechgrenze,
so geht y(g, 7') mit g gegen Null. Sehen wir auBlerdem von der atomisti-

1 Allerdings werden sich auch die Ordinatenwerte dieser Kurven nach sehr
langen, iiblicherweise nicht mehr angewandten AnlaBlzeiten den Werten fiir den
unverformten Ausgangszustand nihern, da in der engeren Umgebung der Re-
kristallisationstemperatur, die in obigem Fall etwa 510° C betrégt, schon mikro-
skopisch noch nicht nachweisbare Rekristallisationsvorgéinge stattfinden, durch
welche die Spannungsverfestigung unter den Erholungsgrenzwert erniedrigt wird
(vgl. ). Die Erholung dagegen erfolgt in diesem Temperaturgebiet so rasch, da@
dieser Grenzwert schon nach kurzer Zeit angenommen wird.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 16
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schen Verfestigung zunichst ab (K, =0), so erhalten wir die Be-
ziehung?!:

— 2 Kn=v@.T); @ T ~0 fir g—>0. (1)

Bei gegebenem Kristallgefiige (z. B. regellose Orientierung hinreichend
kleiner Korner) ist dUy/ds fir jede Verformungsart (z. B. Dehnung)
eine ganz bestimmte Funktion der Verformung s. Legen wir also eine
Kraft K an den Kristall an, so nimmt die linke Seite in (7) einen ganz
bestimmten, nur von K und der Verformung s, aber nicht von der Ver-
formungsgeschwindigkeit ¢ — ds/dt abhingigen Wert an. Es gibt nun
zwei Moglichkeiten: Entweder K ist stets grofler als dUy/ds, dann ist
(g, T') stets positiv, d. h. die Verformungsgeschwindigkeit g stets von
Null verschieden und der Kristall fliet unbegrenzt lange, unter Um-
stinden mit sehr kleiner Geschwindigkeit weiter. Praktisch wird die
Verformung durch den schlieBlich eintretenden Bruch beendet. Es
besteht also keine Kriechgrenze bei der angelegten Kraft. Ist dagegen K
kleiner als der grofite Wert von dU;/ds, so gibt es einen bestimmten
Wert von s, bei dem K = dUy/ds, also y(g, T) = 0 und somit g =0
ist. Fir kleinere s ist mit w(g, T') auch g > 0, d. h. die Verformung
schreitet so lange mit immer kleiner werdender Geschwindigkeit fort,

bis der durch K —dU,jds

bestimmte Wert, bei dem sie zum Stillstand kommt (¢ = 0), erreicht
ist. Bei der angelegten Kraft besteht also eine Kriechgrenze. Thr grofiter
Wert, die wahre Kriechgrenze K, ist demnach gegeben durch
den groBten Wert der Spannungsverfestigung dU/ds, der bei
der Verformung s,, bei der d*Uy/ds? = 0 ist, angenommen wird:

_ Uy Uy

K; = s (Slc); dst (s£) =0. (8)

Diese Beziehung hat Dehlinger (1939, 3; 1940, 1) in etwas anderer
Weise abgeleitet. Die bisher vernachlassigte atomistische Verfestigung
kann die durch (8) bestimmte Grenze sicher nicht erniedrigen, aber auch
nicht erhohen, da der Einwirkung der Erholung eine unbegrenzt lange
Zeit zur Verfigung steht, wihrend welcher die Verfestigung allméhlich
beseitigt wird. Besteht eine atomistische Kriechgrenze, so wird g erst
oberhalb des Mittelwerts K, der entsprechenden Einkristallgrenzen

1 Wir behalten die allgemeinen Bezeichnungen ,,Kraft“ K, Verformung s
tnd Verformungsgeschwindigkeit g = ds/dt weiterhin bei. Bei der Dehnung, auf
welche wir die Beziehungen vorzugsweise anwenden, sind sie durch Spannung S,
Dehnung D und Dehnungsgeschwindigkeit dD/d¢, bei der Torsion durch die tangen-
tiale Spannung S,, tangentiale Schiebung Dy, und Schiebungsgeschwindigkeit
dDg[dt zu ersetzen, und gleichzeitig die Spannungsenergie U auf die Volumeinheit
zu beziehen.
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von Null verschieden und K, kann um diesen Wert erh6ht werden,
ehe der Kristall dauernd weiterflieft. An Stelle von (8) tritt dann:

W5 (50) + Ko ()

Ehe wir uns ndher mit den Eigenschaften der wahren Kriechgrenze
befassen, leiten wir erst die Bestimmungsgleichung fiir die praktische
Dauerstandfestigkeit K; ab, damit wir ein Bild ihrer gegenseitigen
Beziehungen gewinnen. Kj, ist nach der Festsetzung von Siebel und
Ulrich, die wir benutzen (vgl. 24d), dadurch festgelegt, daB die Ver-
formungsgeschwindigkeit ¢ nach einer bestimmten Verformung s,
(=0,2%) einen bestimmten Wert g,, (= 107%%/h bis 10~3%/h) an-
nehmen soll. Sie ist also nach (87 III) gegeben durch?:

W0 (o) + Kogim = 7 () + 9 (g T). (10)

Da s, so groB3 ist wie die Verformung s, (= 0,2 %) an der Streckgrenze K,
so ist letztere gegeben durch:

V d |4
WY (o) + Kogtuy = 2 (s) + 906, T)., (11)

wo g, eine gegenﬁber 9. groBe Verformungsgeschwindigkeit ist.
K, = (g, T) ist der Mittelwert der Einkristall-Streckgrenzen, der
fir alle Verformungsarten in ahnlicher Weise wie fiir die Dehnung nach
(1) oder durch graphische Mittelung aus der kritischen Schubspannung
der Einkristalle und der Orientierungsmannigfaltigkeit der Kérner be-
rechnet werden kann2. Die der Verformungsgeschwindigkeit g ent-
sprechende Gleitgeschwindigkeit «, bei der die kritische Schubspannung
zu messen ist, ergibt sich in derselben We'se aus g wie K, aus g,.

Nach (10) und (11) kann die praktische Dauerstandfestigkeit K,
folgendermaflen berechnet werden: Man miBit die kritische Schub-
spannung ¢, (%,) des Einkristalls bei einer bestimmten ,,groBen® Gleit-
geschwindigkeit u, (oder bei geringeren Anforderungen an die Genauig-
keit die praktische kritische Schubspannung ¢}) und bildet aus ihr in
der oben angegebenen Weise den Mittelwert K, ,, der Einkristall-
Streckgrenzen. Als Differenz der bei der Verformungsgeschwmdlgkelt do
gemessenen Streckgrenze S, (oder der praktischen Streckgrenze Si)
und von K, ., erhilt man nach (11) die Spannungsverfestigung

K=

Kp =

Ky =

1 Der Beitrag K. der atomistischen Verfestigung ist bei dem Wert 0,2 % fiir s,
sehr klein gegeniiber der Summe der Spannungsverfestigung dUyp/ds und des
Mittelwerts Ks, der Einkristall-Streckgrenzen, so daf3 er praktisch vernachlissigt
werden kann.

2 Neben dem Beitrag K, = Ss, = 2,24 0, der Einkristall-Streckgrenzen zu
der Streckgrenze S, des Vielkristalls bestimmte Sachs (1928, 1) durch graphische
Mittelung den Beitrag der Einkristall-Torsions-Streckgrenzen zu der des Viel-
kristalls fiir kubisch-flichenzentrierte Metalle zu S¢q, = 2,586 ;.

16*
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dUy/ds(s,), und hat damit einen Bestandteil in (10) ermittelt. Nun-
mehr miflt man die kritische Schubspannung o,(%,,) bei der Anfangs-
gleitgeschwindigkeit u,, die der zugrunde gelegten Verformungs-
geschwindigkeit g¢,, entspricht, und berechnet aus ihr wie K, (., aus
Go(%y) den Mittelwert K, (,  und hat damit auch den zweiten Sum-
manden in (10), der zusammen mit dem ersten Kj, ergibt.

Wir betrachten nun die Verhéiltnisse an einigen Beispielen. Da
K, = y(g,T) entweder von g unabhingig ist oder mit g zunimmt,
so kann Kj; héchstens gleich K, sein. Bei sehr tiefen Temperaturen
trifft der erste Fall zu (verschwindender dynamischer EinfluB) und (10)
geht in (11) Gber. D.h. bei hinreichend tiefen Temperaturen
stimm¢t die praktische Dauerstandfestigkeit mit der Streck-
grenze iiberein. Die notwendige Voraussetzung fiir dieses unmittelbar
anschauliche Ergebnis ist, dafl nicht nur die Verformungsgeschwindigkeit
(nach einer gewissen FlieBdauer), sondern gleichzeitig die zulassige Ver-
formung festgesetzt-ist. Fallt die letztere Forderung weg, so kann K,
wesentlich hoher liegen als K, da wegen der geringen Erholung bei den
betrachteten tiefen Temperaturen selbst eine anfinglich mit grofer
Geschwindigkeit einsetzende Verformung verhaltnism&Big rasch in ein
langsames Kriechen iibergeht. So hat z. B. bei Aluminium und Kupfer
(geprefit) die Dauerstandfestigkeit bei Zimmertemperatur, wenn nur
eine FlieBgeschwindigkeit von 10~3% /h zwischen der 25. und 35. Stunde
verlangt wird, die Werte 7,5 kg/mm? bzw. 8,7 kg/mm?, dagegen nimmt
sie die Werte der Streckgrenze von 6,5kg/mm? bzw. 6,9 kg/mm? an, wenn
noch eine zuldssige Dehnung von 0,2% gefordert wird [G. Giirtler
und Schmid (1939, 2)].

Die Hohe der Temperaturgrenze, unterhalb deren auf Grund des
verschwindenden dynamischen Einflusses K, = K ist, hangt von der
Unschirfe des ,,Knicks® der kritischen Schubspannung bei Einkristallen
(vgl. 4) ab, denn diese bestimmt ja auch die Unscharfe des ,,Knicks* von
K, = (g, T). Je groBer diese bei einer bestimmten Temperatur
ist, um so kleiner ist K gegeniiber K.

Neben dieser Unschérfe spielen fiir die das Verhédltnis von K, zu K,
noch andere Umstinde eine Rolle. Ist K, , wie bei den Werkstoffen
der Gruppe I, unterhalb der Rekristallisationstemperatur schon fiir
die Streckgrenze K (g = ¢,) klein gegeniiber der Spannungsverfestigung
dU,/ds(s,), so gilt das erst recht fur die Dauerstandfestigkeit K,
(9 = g,, < go), und (10) und (11) gehen mit um so besserer Annidherung
fber in Kp—= Ko = "7 (su) (12)
je mehr die Spannungsverfestigung iiberwiegt, unabhingig von der
Unschirfe des ,,Knicks* von K, . Erst bei hoheren Temperaturen, wo
der EinfluBl der Spannungsverfestigung zuriicktritt, wird dann nach (10)
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und (11) wieder die Unschiirfe des Knicks von K, mafigebend firr das
Verhialtnis von K, zu K,. Da diese allgemein mit der Temperatur zu-
nimmt, so stimmt also bei den Metallen der Werkstoffgruppe I
die (durch s, = s, und ¢, < g, festgelegte) praktische Dauer-
standfestigkeit bei tiefen Temperaturen mit der (durch s,
und g, festgelegten) Streckgrenze iiberein, wihrend sie von der
Temperatur beginnender Rekristallisation an in zunehmen-
dem MaBe kleiner wird als letztere. Dieses Ergebnis wird durch
die Erfahrung bestétigt. Die Verhéaltnisse im Einzelfall hingen sehr
von der Reinheit und der Vorbehandlung des Werkstoffs ab. So wird
z. B. in einem kaltbearbeiteten Material bei einer bestimmten Tempera-
tur eine viel lebhaftere Rekristallisation eintreten und dadurch die
FlieBgeschwindigkeit bei gleichen Spannungen gréBere Werte annehmen
als in einem ausgeglithten Material. Dieser Vorgang wurde tatsich-
lich von Koref (1926, 1) an Wolfram, von Schmid und Wasser-
mann (1931, 2) an Kupfer und Aluminium, von Rohn (1932,1) an
Eisen und Nickel sowie Legierungen dieser Metalle, von Russell
(1936,1) und v. Hanffstengel und Hanemann (1938,1) an Blei
beobachtet?.

Nach Abb. 81 hat die Streckgrenze S, dieser Metalle bis zur Tempera-
tur beginnender Rekristallisation denselben Temperaturverlauf wie der
Elastizitditsmodul E. Oberhalb dieser Temperatur fillt S, rascher ab
als K. Auf Grund obigen Ergebnisses gilt dasselbe fiir die praktische
Dauerstandfestigkeit K;. Ihr qualitativer Temperaturverlauf ist in
Abb. 84a durch die Kurve 2 dargestellt.

Ganz anders liegen die Verhiltnisse bei den Werkstoffen der
Gruppe II. Bei ihnen ist ‘die Streckgrenze vorwiegend durch K,

1 Becker (1926, 1) [vgl. auch Schmid und Boas (1935, 1); Schmid (1939, 1)]
fithrt diese Erscheinung auf die sog. Platzwechselplastizitit zuriick, eine Art
amorpher Plastizitat, die darin besteht, daBl vorwiegend an den Korngrenzen
kristallographisch nicht bestimmte Atomverschiebungen (Platzwechsel) stattfinden.
Wegen ihres Ursprungsorts an den Korngrenzen ist zu erwarten, daB diese Platz-
wechsel zu um so gréBereh Dehnungen AnlaBl geben, je kleiner die KorngroBe ist.
In der Tat haben Enders (1934, 1) an Kohlenstoffstahl und v. Hanffstengel
und Hanemann (1938, 1) an Reinblei festgestellt, daB bei hinreichend kleinen
Spannungen die FlieBgeschwindigkeit mit abnehmender KorngréBe zunimmt, und
erst bei groBeren Spannungen, bei denen die kristallographisch bestimmte Gleitung
in den Vordergrund tritt, umgekehrte Verhéltnisse eintreten. Auf die Platz-
wechselplastizitét ist sicher auch die Beobachtung von Moore, Betty und Dollins
(1935, 1) zuriickzufiithren, daBl an Vielkristallen schon bei einer Spannung me8-
bares Kriechen stattfindet, bei der das an Einkristallen noch nicht der Fall ist.
Ob auch die erhéhte FlieBgeschwindigkeit bei Rekristallisation in erster Linie auf
Platzwechselplastizitdt beruht, erscheint uns zweifelhaft; wir mochten sie vor-
wiegend einem kristallographischen Gleiten zuschreiben, das durch die Abnahme
der Spannungsverfestigung erméglicht wird. :
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bestimmt, demgegeniiber die Spannungsverfestigung klein ist. Wir
erhalten daher aus (11) ndherungsweise:

KO = Kao(un) = TP(go; T)' (13)

Ob nun K, auch in K, gegeniiber dUy/ds iiberwiegt, hingt von dem
Einfluff der Verformungsgeschwindigkeit g (dynamischer EinfluB}) auf
K, = y(g, T) bzw. dem EinfluB der Gleitgeschwindigkeit » auf die
kritische Schubspannung ¢, = ¢ (%, T') ab. Obwohl die kritische Schub-
spannung von Einkristallen dieser Metalle bei normaler MeBgenauigkeit
bei Zimmertemperatur scharf ausgebildet ist, so ist doch noch nicht
sichergestellt, ob nicht schon bei viel kleineren Schubspannungen ein

g /mam? }N

. ' \
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3 \
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Abb. 84. Qualitativer Verlauf der Streckgrenze K, (Kurven 1), der praktischen Dauerstand-

festigkeit Kp (Kurven 2) und der wahren Kriechgrenze Kr (Kurven 3) von Metallen, a) der

Werkstoffgruppe I; b) der Werkstoffgruppe II. Die Zahlwerte wurden fiir die Streckgrenze, als

BezugsgroBe fir die beiden andern GréBen, von der GroBenordnung der bei Metallen beobachteten
Werte gewihlt.

Gleiten mit der Gleitgeschwindigkeit u,, bzw. bei Vielkristallen bei
Spannungen unterhalb der Streckgrenze im FlieBen mit der Geschwin-
digkeit g,, moglich ist. Wenn wir zunichst einmal annehmen, das sei
nicht der Fall, so besitzen die Einkristalle praktisch eine Kriechgrenze o
von der GroBenordnung der kritischen Schubspannung oy (%,), oberhalb
deren die plastische Verformung rasch mit ,,groBer” Geschwindigkeit
einsetzt. Dann gilt praktisch: )

KD :.K():KO';- (14)

D. h. in diesem Falle stimmen K;, und K, bei Zimmertemperatur, und
wegen des kleiner werdenden dynamischen Einflusses erst recht bei
tieferen Temperaturen, tiberein. Da die Kriechgrenze ungefdhr in der-
selben Weise mit zunehmender Temperatur abnimmt wie die kritische
Schubspannung, so gilt das auch fiir K,; im Vergleich zu K, (,,. Die

1 D.h. bei Schubspannungen ¢ << 0¥ ~ 0,(%,) sind Gleitgeschwindigkeiten
u < u, noch zugelassen.
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Ubereinstimmung von K, und K, bleibt somit bei allen Temperaturen
bestehen, und es gilt nach (2):

K, =Ky, (1 — B(g)JT). (15a)

Dabei ist Kj (= K,,,) der Wert von K;, am absoluten Nullpunkt.

Trifft die Annahme, daBl die Einkristalle praktisch eine Kriechgrenze
besitzen, nicht zu, so wird o4(u,,) = @(u,, T) mit zunehmender Tem-
peratur immer Kkleiner gegeniiber o¢4(uy) = @(uy, T) (wachsender
dynamischer EinfluB) und dementsprechend K, (., = ¥(¢,,, T') immer
kleiner gegeniiber K, (,, = ¥(9y, T'). Der Temperaturverlauf von K,
ist dann gegeben durch

Kp = Kp,(1 — B(g))T) (15b)
unterscheidet sich also von dem Verlauf nach (15a) nur durch den
Wert der Konstanten B. Abb. 84b veranschaulicht die Verhiltnisse
(vgl. hierzu die Einkristallkurven in Abb. 33).

Fillt die bisher von uns benutzte Festsetzung weg, daf bei der Ver-
formungsgeschwindigkeit g,, die Verformung s, = sy = 0,2% wirklich
angenommen werden soll und wird s,, nur als héchstens zuldssige Ver-
formungsgrenze gefordert (DVM-Festsetzung), so bleiben die bisherigen
allgemeinen Ergebnisse fur K; auch firr die so festgelegte praktische
Dauerstandfestigkeit K7, bestehen. Nur bei mittleren Temperaturen ist
K, etwas kleiner als K, da bei ihnen die Verformungsgeschwindigkeit g,,
nach der festgesetzten FlieBdauer angenommen wird, ehe die Ver-
formungsgrenze s,, erreicht istl.

Fir die Metalle der Werkstoffgruppe II ist also der Temperatur-
verlauf von Kj, praktisch durch (15a) bzw. (15b) gegeben. G. Giirtler
und Schmid (1939, 2) haben das fiir Eisen (Abb. 73) bestédtigt. Auch
die MeBpunkte von Kupfer und Aluminium (Abb. 75) liegen gut auf
je einer durch die Beziehung (15) gegebenen Kurve. Bei diesen Metallen,
die zur Werkstoffgruppe I gehéren, wird der Verlauf von K; und Kj,
bei hoheren Temperaturen nicht ausschlieBlich durch K, , sondern
auch durch die Abnahme der Spannungsverfestigung bestimmt. Wie
man aber durch Vergleich der Abb. 84a und 84b erkennt, ist die Ab-
nahme von Kj bei beiden Werkstoffgruppen in diesem Temperatur-
gebiet ungefahr dieselbe, so dafi der Befund von Giirtler und Schmid
verstindlich ist. Es ist aber zu beachten, daB in beiden Werkstoff-
gruppen verschiedene Faktoren wirksam sind. Bei tiefen Temperaturen,

1 Bei hinreichend tiefen Temperaturen stimmt K5 aus denselben Griinden
wie Kp mit der Streckgrenze K, iiberein, bei hinreichend hohen Temperaturen
behilt die FlieBgeschwindigkeit infolge der Erholung ihren Anfangswert lange
Zeit praktisch ihren Anfangswert bei, so da8 bei ihnen Kp = K} ist. Nur bei
mittleren Temperaturen, wo die Erholung bereits merklich, aber innerhalb der
Versuchszeiten noch nicht vollstindig ist, wird K7 etwas kleiner als Kp.
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wo sich diese in ganz verschiedener Weise auswirken, liegen noch keine
Messungen vor. Auf eine weitergehende Bestdtigung unserer Ergebnisse
kommen wir in 27b im Zusammenhang mit der Wechselfestigkeit zu
sprechen. :

Krainer (1935,1; 1939, 1) und M. Schmidt und Krainer (1939, 1)
haben an legierten Stdhlen bei hoheren Temperaturen nachgewiesen,
daB y(g, T') dieselbe Form besitzt wie bei Einkristallen ¢(u, T') nach
(53 I), wie auch nach 22 a zu fordern ist, und dementsprechend der Loga-
rithmus der FlieBgeschwindigkeit g nach (59a I) linear von 1/7 und
quadratisch von K abhéngt. Aus zwei MeBwerten der FlieBgeschwindig-
keit bei benachbarten Temperaturen kénnen die Werte der Konstanten
berechnet werden (vgl. 8). K, ist natiirlich wesentlich grofer als bei
reinen Metallen; B liegt bei allen untersuchten Stédhlen zwischen 0,03
und 0,038, wie der entsprechende Faktor f bei Einkristallen reiner
Metalle (vgl. Tabelle 2); die Schwellenenergie 4; hat in einem Fall
etwa denselben Wert wie bei reinen Metallen (~ 50000 cal/Mol), im
allgemeinen ist sie grofer und nimmt Werte bis zu 140000 cal/Mol an.
Der Temperaturverlauf von K; wird mit den so erhaltenen Werten
der Konstanten nicht wie bei reinen Metallen der Werkstoffgruppe II
iber grofere Temperaturbereiche richtig wiedergegeben, was auch gar
nicht zu erwarten ist, da die FlieBgeschwindigkeit bei legierten Stahlen
noch durch Vorginge mitbestimmt wird (langsam verlaufende Um-
wandlungen und Ausscheidungen), die in den erwéhnten Gleichungen
nicht beriicksichtigt sind.

Der Inhalt der bisherigen Ergebnisse ist: Ein Unterschied zwischen
der bei der ,kleinen Verformungsgeschwindigkeit g,, gemessenen
praktischen Dauerstandfestigkeit K; und der bei der ,grolen” Ver-
formungsgeschwindigkeit g, gemessenen Streckgrenze K, kommt da-
durch zustande, dal die mittlere Einkristallstreckgrenze K, , die ein
Bestandteil von K, und K ist, von der Verformungsgeschwindigkeit ¢
abhingt. Allgemein ist K, bei g,, kleiner ist als bei g,, und zwar, be-
zogen auf den Wert von K, um so mehr, je hoher die Temperatur ist.
ZahlenmiBig ist also K, um so kleiner gegeniiber K,, je mehr K,
gegeniiber dem von g unabhingigen Beitrag dU,/ds der Spannungs-
verfestigung tiberwiegt und je hoher die Temperatur ist. Damit wird
der Verlauf der Kurven in Abb. 84 unmittelbar anschaulich verstindlich.

Wir wenden uns nun wieder der wahren Kriechgrenze K zu. Nach
(9) ist K, gleich der Summe des Maximums der Spannungsverfestigung
und des Beitrags K, der wahren Kriechgrenze g, der Einkristalle. Bei
hinreichend hohen Temperaturen sind die Verzerrungen der Gleit-
lamellen wegen der Rekristallisation nicht mehr stabil, so daf} sie keinen
Beitrag mehr zu K, geben. Streng genommen ist es bei allen von Null
verschiedenen Temperaturen, und unter Beriicksichtigung der Null-



Iv 25 Theorie der einsinnigen Verformungen. 249

punktsenergie auch am absoluten Nullpunkt, grundséitzlich méglich,
daB thermische Vorgénge hoherer Ordnung die Spannungsverfestigung
im Laufe der Zeit zum Verschwinden bringen, so daf sie in diesem
strengen Sinne als Beitrag zu einer wahren Kriechgrenze iiberhaupt
nicht in Frage kommt. Die Wahrscheinlichkeit fiir solche Ereignisse
ist aber infolge ihfer hohen Reaktionsordnung unterhalb einer bestimm-
ten Temperatur T%, die noch in der Néhe der Temperatur 7', liegt,
bei welcher eine nachweisbare! Kornneubildung schon nach kurzer Zeit
auftritt, so ungeheuer klein, dal die Spannungsverfestigung erst nach
Zeitraumen merkliche Anderungen erfihrt, welche sowohl fiir die
unmittelbare Beobachtung als auch fiir die Beurteilung des voraus-
sichtlichen zukiinftigen plastischen Verbaltens ohne gleichzeitige Be-
riicksichtigung anderer Umstédnde (Korrosionsvorgénge) sicher nicht
mehr in Frage kommen (z. B. 103 Jahre). Es ist daher zweckmifBig
und sinnvoll, unterhalb T% von einer wahren Kriechgrenze bzw. einer
stabilen Spannungsverfestigung zu sprechen. Wir bezeichnen 7'; als
Grenztemperatur der Rekristallisation, Ty als die Temperatur
beginnender mikroskopischer Rekristallisation.

Zwischen T% und T, nimmt die Spannungsverfestigung um so
rascher ab, je hoher die betrachtete Temperatur ist. Wir kénnen jeder
Beobachtungsdauer eine bestimmte Temperatur in diesem Gebiet zu-
ordnen, bei welcher eine ,,noch kleine, aber schon meflbare’“ Abnahme
der Spannungsverfestigung eintritt. Bei der Untersuchung der Wechsel-
festigkeit (27e) erweist sich die Temperatur T (T << T% << Tp) als
wichtig, bei welcher die Beobachtungsdauer von der GroBe der bei
Wechselbeanspruchungen iiblichen Versuchszeiten ist. Bei ihr werden
die Verzerrungen der Gleitlamellen (atomistisch betrachtet) bereits in
grofleren, aber immer noch submikroskopischen Bereichen beseitigt,
obhne daB} innerhalb dieser Zeiten eine nachweisbare Kornneubildung
eintritt?2. Wir bezeichnen 7% als Temperatur beginnender sub-
mikroskopischer Rekristallisation.

Genaue Angaben iiber die Werte dieser Temperaturen fiir die ver-
schiedenen Werkstoffe kénnen noch nicht gemacht werden. Ihre Be-
rechnung ist noch nicht méglich und unmittelbare Messungen von T'%
und 7', die nur an Proben gleichen Reinheitsgrades und gleicher Vor-
behandlung erfolgen kénnen, liegen noch nicht vor. Aus den bisherigen
Beobachtungen kann entnommen werden, daBl 7T, etwa 50—100° C

1 Bei manchen Werkstoffen, z. B. Silber, kann eine stattgefundene mikro-
skopische Rekristallisation durch die beginnende Auflésung der vorher gleichméfig
geschwirzten Rontgenlinien in Punkte frither nachgewiesen werden als durch
Beobachtung des Schliffbildes im Mikroskop [vgl. Widmann (1927, 1)].

2 Die Tatsache, daBl die mit nachweisbarer Kornneubildung verbundene Re-
kristallisation ein solches Vorstadium besitzt, hat bereits Dehlinger (1929, 1)
betont.



250 Einsinnige Verformung metallischer Werkstoffe. IV 25

groBer ist als 7% (vgl. 27e). T wird héchstens um den gleichen Betrag
kleiner. sein als 7.

Unterhalb T’ ist die GréBe von K, gegeniiber K, bei den beiden
Werkstoffgruppen ganz verschieden. Um die wesentlichen Unterschiede
klar hervortreten lassen zu konnen, nehmen wir bei beiden Gruppen
einige Idealisierungen vor, die wir weiterhin beibehalten. Von den
Metallen der Werkstoffgruppe I betrachten wir nur noch die kubisch-
flachenzentrierten Metalle und setzen beiihnen K, = K, .., = K, (4 =0

[in Wirklichkeit ist K,, = K, @y = ¥0m T) = Koyiuy = ¥(90> T)
< dUy/ds(s,)]. Bei den Metallen der Werkstoffgruppe II setzen wir
K, =0, da es unwahrscheinlich ist, dafl bei ihnen die wahre Kriech-
grenze ¢, der Einkristalle (bzw. ihr Beitrag K, ) von der GréBen-
ordnung der gemessenen kritischen Schubspannung (bzw. ihres Bei-
trags K, ., der nahezu mit der Streckgrenze K ((u,) iibereinstimmt) ist,
obwohl letztere (bzw. die Streckgrenze) scharf ausgebildet istl. Fir
Stahle konnte durch genaue Untersuchungen des Verformungszustandes
mit Hilfe des rontgenographischen SpannungsmefBverfahrens unmittel-
bar nachgewiesen werden, daf3 das nicht der Fall ist2. Die Messungen
haben ergeben, dafl benachbarte Kérner schon bei kleinen Belastungen
etwas verschiedene elastische Dehnungen und Schiebungen erfahren.
Diese Unterschiede kénnen nur von kleinen plastischen Verformungen
herrithren, da wegen des bestehenbleibenden Kornzusammenhangs die
gesamte Dehnung und Schiebung gleich grofl sein muB.

Auf Grund des bekannten Temperaturverlaufs von K, und K,
kann in jedem Einzelfalle leicht angegeben werden, in welcher Weise
der Verlauf der wahren Kriechgrenze in Wirklichkeit gegeniiber dem
von uns unter obigen Idealisierungen erhaltenen Verlauf in Einzelheiten
abweicht.

Da bei den kubisch-flichenzentrierten Metallen die Spannungsver-
festigung oberhalb der Streckgrenze nicht mehr merklich zunimmt, so
stimmen nach (8) und (10) K, und K, unterhalb Tz iiberein. Ober-
halb T'; nimmt K, sehr rasch auf Null ab, wihrend K}, nach unseren
fritheren Ergebnissen bis etwa zur Temperatur 7', konstant bleibt und
dann erst, aber wesentlich langsamer als K, abfdllt. Abb. 84a ver-
anschaulicht die Verhéltnisse.

Bei den Metallen der Werkstoffgruppe II hat K, nach (8) unter-
halb T qualitativ denselben Temperaturverlauf wie bei den kubisch-
flichenzentrierten Metallen, ist jedoch bei sehr tiefen Temperaturen

1 Es ist hier nicht zulissig, wie in (14) im Hinblick auf die praktische Dauer-
standfestigkeit, die kritische Schubspannung dieser Metalle praktisch einer Kriech-
grenze gleichzusetzen.

2 Glocker (1938, 1); Moller (1939, 2; 3); Moller und Martin (1939, 1);
Bollenrath und Osswald (1939, 1). Vgl. hierzu auch Korber (1939, 2).



Iv2s Theorie der einsinnigen Verformungen. 251

wesentlich kleiner als die durch K, (. ~ K, > dUy[ds(s,) be-
stimmte praktische Dauerstandfestigkeit K;,, und wird erst in der Ndhe
von T'g von derselben Grofenordnung (Abb. 84b). Der grundlegende
Unterschied im gegenseitigen Verhéaltnis von K, und K, in Abhéngigkeit
von der Temperatur tritt bei einem Vergleich der Abb. 84a und 84b
klar hervor.

Wie wir schon o6fters erwihnten, kann man durch Versuche bei
einsinnigen Dauerbelastungen die wahre Kriechgrenze nicht ermitteln
und somit auf diese Weise unsere Ergebnisse nicht nachpriifen. Wir
werden in 27b eine andere Moglichkeit zu ihrer Priifung kennenlernen
und sie in vollem Umfang bestétigen konnen. ,

Wir gehen nun noch kurz auf einige mit den einsinnigen Dauer-
belastungen zusammenhéngende Fragen ein.

Es ist eine technisch auBerordentlich wichtige Frage, welchen voraus-
sichtlichen Verlauf die FlieBgeschwindigkeit ¢ bei sehr langen Be-
lastungszeiten unterhalb der praktischen Dauerstandfestigkeit K, hat.
Der praktischen Verwendung dieser Belastungsgrenze liegt die Er-
wartung zugrunde, dafl g mindestens nicht mehr groBer wird als der
bei ihrer Bestimmung zuléssige Wert g,,. Aus unsern Ergebnissen folgt:
Ist Kj, kleiner als die wahre Kriechgrenze K, und die Temperatur
unterhalb der Temperatur 7'z, so nimmt g im Laufe der Zeit ab und
das FlieBen kommt sicher zum Stillstand. Ist aber K, > K,, wie es
nach Abb. 84Db der Fall sein kann, so kommt das FlieBen zwar nicht
mehr streng zum Stillstand, aber die FlieBgeschwindigkeit strebt einem
durch den Anstieg der atomistischen Verfestigung und der Erholung
gegebenen Endwert zu, der gleich oder kleiner ist als g,,. FEine tber
die Erwartung hinausgehende Verformung findet also nicht statt.

Oberhalb T'; geht die FlieBgeschwindigkeit ebenfalls gegen Null,
wenn K, kleiner ist als K, = K, . Im andern Fall, der meist zutreffen
wird, kommt das FlieBen nicht zum Stillstand. Die FlieBgeschwindigkeit
ist hier in erster Linie durch das Wechselspiel der Zunahme der Span-
nungsverfestigung und ihrer Verminderung durch Rekristallisations-
vorgénge bedingt (die atomistische Verfestigung spielt praktisch keine
Rolle mehr). Wéahrend des groBten Teils der Belastungsdauer wird
dieses Wechselspiel in gleicher Weise erfolgen wie zur Zeit der Messung
von K, die Fliegeschwindigkeit also mindestens nicht zunehmen. Es
ist aber nicht ausgeschlossen, dafl gelegentlich durch besonders giinstige
thermische Schwankungen eine stérkere Abnahme der Spannungsver-
festigung bewirkt wird und g wesentlich grofere Werte annimmt als g,,, .
Begiinstigt wird dieser Vorgang, wenn Umwandlungen und Ausschei-
dungen im Laufe der Zeit eintreten konnen. Jedenfalls sind in
diesem Temperaturgebiet Zunahmen der Fliefgeschwindig-
keit iiber den der Bestimmung der praktischen Dauerstand-
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festigkeit zugrunde gelegten Wert nicht mit Sicherheit
ausgeschlossen. Im allgemeinen haben sehr lang dauernde Versuche
eine gleichméfBige Abnahme der FlieBgeschwindigkeit ergeben, aber es
wurden auch Ausnahmen beobachtet (24d). Hinzuweisen ist in diesem
Zusammenhang auf den Befund von E. Siebel und Wellinger (1940, 1),
daB an RohrschweiBungen bei Belastungen unterhalb der praktischen
Dauerstandfestigkeit spréode Briiche auftreten kénnen, wohl als Folge
der im Material vorhandenen SchweiBlspannungen.

AbschlieBend sei noch kurz auf die Frage eingegangen, ob es eine
Elastizitdtsgrenze gibt. In dem Sinne, dafl die Verformung auch nach
beliebig langen Belastungszeiten streng reversibel ist, sicher nicht, denn
wir haben bereits bei Einkristallen gesehen (12), daBl bei jeder noch so
kleinen von Null verschiedenen Belastung Versetzungen gebildet werden,
die eine Hysterese und Nachwirkung zur Folge haben. Verstehen wir
dagegen unter Elastizitdtsgrenze diejenige Grenzbelastung, unterhalb
deren sich bei jeder Belastung eine eindeutig durch sie bestimmte Ver-
formung einstellt, wenn auch jeweils erst nach einer gewissen Zeit,
sostimmtsie bei Einkristallen mitihrer wahren Kriechgrenze
iberein. Bei Vielkristallen ist sie gleich der Belastung, bei
welcher die wahre Einkristall-Kriechgrenze in keinem Korn
iberschritten wird, denn sonst tritt eine mit Verzerrungen der
Gleitlamellen verbundene Gleitung ein, die nicht mehr vollstindig
zuriickgeht, sondern zu Eigenspannungen Anlal gibt. Die Elastizitats-
grenze von Vielkristallen stimmt also nicht mit ihrer wahren Kriech-
grenze iliberein, und ist auch etwas kleiner als K, .  Sie ist also sicher
fir die Werkstoffe der Gruppe I und wie wir oben erwihnten im all-
gemeinen auch fir die Werkstoffe der Gruppe II klein gegeniiber der
Streckgrenze.

Von dieser bei unendlich langen Belastungszeiten bestehenden und
daher grundsétzlich nicht meBbaren Elastizitdtsgrenze ist die prak-
tische Elastizitdtsgrenze zu unterscheiden, welche die Belastungs-
grenze angibt, bei der im einsinnigen Dauerbelastungsversuch eben keine
meBbare bleibende Verformung mehr stattfindet. Da bei dieser Fest-
setzung ihre GroBe von der MelBgenauigkeit und Belastungsdauer ab-
héngt, und es geniigt, die Belastungsgrenze zu kennen, bei welcher sich
ein Werkstoff unter Betriebsbedingungen praktisch elastisch verhilt,
so sind, um die Willkirlichkeiten in den Untersuchungsbedingungen
auszuschalten, Vereinbarungen getroffen worden, die sie bei einer schon
mefbaren kleinen Verformung (0,001 bis 0,01%) festsetzen.

An weichgeglithten Nickeldrahten haben Forster und Stambke
(1941, 1) mit einer empfindlichen MeBanordnung fiir die Remanenz-
anderung durch Zug eine sehr scharf ausgebildete Grenze fiir die
plastische Verformung bei 250 g/mm? festgestellt. Die an Nickel-
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Einkristallen gemessene kleinste Streckgrenze von 1160 g/mm? ist dem-
gegeniiber rund 4!/,mal groBer. Obiger Befund zeigt, daf} die Einkristalle
bereits bei Schubspannungen wesentlich unterhalb der praktischen
kritischen Schubspannung plastisch verformt werden, allerdings nur
so wenig, dal die Verformung bei statischer Versuchsfiihrung mit einer
MeBgenauigkeit von 0,02% fir die Dehnung nicht mehr nachgewiesen
werden kann (vgl. 4d). Der Nachweis von plastischen Verformungen
in einem kubisch-flichenzentrierten Werkstoff bei so kleinen Spannungen
steht mit unseren Vorstellungen in Einklang. Ob allerdings die fest-
gestellte Grenze die wirkliche Elastizitdtsgrenze und damit die wahre
Kriechgrenze von Einkristallen darstellt, kann aus den obengenannten
Griinden nicht entschieden werden.

V. Wechselbeanspruchung metallischer
Werkstoffe’.

26. Ubersicht iibér die experimentellen Verfahren und Ergebnisse.

a) Die praktische Wechselfestigkeit. Die Erfahrung hat schon frih
gezeigt, dafl Belastungen unterhalb der praktischen Dauerstandfestig-
keit, die bei einsinniger Belastung eines Werkstoffs ohne Gefahr ertragen
werden, bei lang dauernder Wechselbeanspruchung zum Bruch fithren
kénnen. Es ist daher die wichtige Frage entstanden, welche Grenz-
belastung, die Wechselfestigkeit, bei dieser Beanspruchung eben noch
keinen Bruch bewirkt. Wie die wahre Kriechgrenze, so kann auch die
wahre Wechselfestigkeit? K%, das ist die Belastungsgrenze, bei
welcher auch nach unendlich langer Beanspruchungsdauer eben kein
Bruch mehr erfolgt, experimentell grundsétzlich nicht ermittelt werden,
sondern nur die praktische Wechselfestigkeit K%, welche bis
zu einer hinreichend hohen, den praktischen Bedirfnissen entspre-
chenden Wechselzahl z, (10 bis 50 Millionen) eben noch ohne Bruch-
gefahr ertragen wird> %,

Erfolgt die Beanspruchung nach beiden Richtungen mit gleicher
Lastamplitude K7, so sprechen wir mit Herold (1934, 1) von einer
Schwingungsbeanspruchung und von der wahren bzw. praktischen
Schwingungsfestigkeit K bzw. K7°, bei ungleichen Amplituden

1 Gough (1926, 2); Moore und Kommers (1927, 1); O. Foppl, E. Becker
und v. Heydekampf (1929, 1); O. Graf (1929, 1); Herold (1934, 1); Spath
(1934, 1); Oschatz (1936, 1); Cazaud und Persoz (1937, 1).

2 Wie in 25§ verwenden wir die allgemeinen Gréfen ,,Kraft K, Verformung s
und Verformungsgeschwindigkeit g = ds/dt. Vgl. Fuinote 1 auf S.242.

3 In vielen Fallen stimmen, wie wir in b sehen werden, K% und K7 mit grofler
‘Wahrscheinlichkeit iiberein.

4 Uber den Einflu der Frequenz vgl. b.
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von einer Wechselbeanspruchung und von der wahren bzw. prak-
tischen Wechselfestigkeit K7* bzw. K7%.1 Bei letzterer stellen wir
die Zusatzbedingung, dall, falls nicht vorher der Bruch eintritt, die
Verformung s = s,, (<<s,,) sein soll, wenn die Verformungsgeschwindig-
keit (nach der Zeit ¢,) g = g, ist, WO 8, g, (und 2,) die bei der Fest-
setzung der praktischen Dauerstandfestigkeit nach Siebel und Ulrich
(nach dem DVM) benutzten Werte sind.

Bei einer Wechselbeanspruchung kann die Last in eine Schwingungs-
last mit der Amplitude K~ und eine Vorlast K* zerlegt werden. Wie man
unmittelbar erkennt, ergibt sich die Wechsellast-Zeit-Kurve durch Ver-
schieben der Schwingungslast-Zeit-Kurve um den Betrag der Vorlast
in Richtung der Lastachse. Der dem Betrag nach gréBte (obere) und
dem Betrag nach kleinste (untere) Lastwert sind demnach?:

K° = K* + K*; K"=K'— K™, (1
Daraus ergibt sich:
K =3(K°— K%); K'=}(K° —KY). (@)
Fiir K* = K™ wird K = 0. Die Beanspruchung erfolgt dann nur in
einer Richtung und die Last geht bei jedem Wechsel durch Null. Man
spricht von einer Ursprungsbeanspruchung. Fiir K* = 0 geht die
Wechselbeanspruchung in eine einsinnige Dauerbeanspruchung iiber,
die Wechselfestigkeit wird Null und die zuldssige Vorlast ist gleich der
wahren bzw. praktischen Dauerstandfestigkeit.

Ein anschauliches Bild der Abhingigkeit der Wechselfestigkeit von
der Vorlast erhalt man, wenn man nach Smith (1910, 1) K° und K*
als Funktion der Vorlast K* auftrigt3. Abb. 86 zeigt einige Beispiele,
auf die wir im nichsten Abschnitt naher eingehen.

b) Die Messung der praktischen Wechselfestigkeit. Zur Bestimmung
der Schwingungsfestigkeit wéhlt man die Lastamplitude K* zunéchst
so groB, daB erfahrungsgema 3 der Bruch eintritt, ehe die Wechselzahl z,
erreicht ist, und geht dann in weiteren Versuchen mit ihr so weit herunter,
daB die Bruchwechselzahl gréBer als z, wird. Aus der so erhaltenen

1 Tn dieser Bezeichnungsweise sollen die Indizes 7z und 4 die unten beschriebene
Zusammensetzung der Lastamplitude aus K~ und der Vorlast K?* andeuten. Bei
Zahlenangaben setzen wir fir # und A die Werte von K* und K* ein (z. B. K;°).
Sprechen wir zur Unterscheidung von einer einsinnigen Dauerbeanspruchung
allgemein von einer Wechselbeanspruchung, so verwenden wir wie zu Beginn die
Bezeichnungen Ky und K%. K; und K, ohne obere Indizes bedeuten stets die
wahre bzw. praktische Dauerstandfestigkeit.

2 Wir geben der Schwingungslast K” stets das Vorzeichen der Vorlast K2,

3 In der Darstellung von Pohl (1932, 1) wird K° als Funktion von K*/K°
aufgetragen. Sie hat den Vorzug, daB gleiche Beanspruchungen die gleiche Abszisse
haben (z. B. K*/K°= 0,5 bei Ursprungsbeanspruchung), ist aber nicht so an-
schaulich wie die von Smith.
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Kurve, der Wéhler-Kurve, kann man bei z = z, den Wert von K7°
entnehmen. Uber diese praktische Verwendbarkeit hinaus gibt die
Wéhler-Kurve bereits einen Einblick in die Bedeutung der praktischen
Schwingungsfestigkeit. In vielen Fillen, insbesondere bei Stihlen, bleibt
die Bruchlast oberhalb einer bestimmten Wechselzahl innerhalb der
MeBfehler konstant und K7%° ist durch die Ordinate des zur z-Achse
parallelen Astes der Wohler-Kurve gegeben (Abb. 85). Es ist mit groBer
Wahrscheinlichkeit anzunehmen, da8 die Bruchlast auch nach beliebig
vielen Wechseln nicht mehr unter diesen Wert sinkt, d. h. die Wohler-
Kurve eine Asymptote mit einer von Null verschiedenen Ordinate, der
wahren Schwingungsfestigkeit K7° besitzt, die innerhalb der MeBfehler
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Abb. 85. Wohler-Kurven verschiedener Werkstoffe bei Schwingungsbeanspruchung.
Aus W. Guertler (1939, 1).

S

Zullissige Sehwingungsiast

3

A
(

bereits durch die Ordinate des horizontalen Astes gegeben ist oder mit
andern Worten, dafl in diesen Féllen die praktische und wahre
Schwingungsfestigkeit iibereinstimmen.

Bei andern Metallen, insbesondere bei den reinen Metallen und
Leichtmetallegierungen, ist ein zur z-Achse paralleler Verlauf der
Wohler-Kurve auch nach 108 Wechseln noch nicht mit Sicherheit zu
erkennen, und es ist eine noch offene Frage, ob hier die wahre
Schwingungsfestigkeit von Null verschieden ist. Man begegnet
héufig der Annahme, da8 das nicht zutrifft. Jedenfalls ist es in diesen
Fillen zu einer eindeutigen Kennzeichnung von K7° erforderlich, den
Wert der verwandten Lastwechselzahl z, mit anzugeben.

Die praktische Wechselfestigkeit K%* bei Wechselbeanspruchung mit
Vorlast kann nicht immer mit Hilfe der Wohler-Kurve ermittelt werden,
da bei der Last, welche nach der Wechselzahl z, zum Bruch fiihrt,
schon unzulissig groBe Verformungen auftreten kénnen, insbesondere bei
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hohen Temperaturen. Auf diesen Punkt haben Hempel und Till-
manns (1936, 1; 2), Hempel und Ardelt (1939, 1; 2) und Herold
(1934, 1) mit Nachdruck hingewiesen. Herold fithrt in diesen Fillen
an Stelle der Wechselbruchfestigkeit die ,,WechselflieBgrenze‘ ein,
das ist die Schwingungsamplitude bei gegebener Vorlast, bei welcher
die vom Lastmesser angezeigte Vorlast eben nicht mehr abnimmt,
d. h. eben kein merkliches FlieBen mehr auftritt. Die GrofSe der so
bestimmten WechselflieBgrenze héngt aber von der MeBgenauigkeit
und der Harte der Maschine ab'. Bernhardtund Hanemann (1938, 1)
vermeiden bei ihren Untersuchungen an Blei diese Unbestimmtheit,
indem sie mit einem dem Martensschen Spiegelgerat dhnlichen Deh-
nungsmesser die FlieBgeschwindigkeit unmittelbar bestimmen. Sie defi-
nieren eine ,,dynamische Kriechgrenze® durch die Bedingung, da
die FlieBgeschwindigkeit den auch bei einsinnigen Dauerbelastungen
zugrunde gelegten Wert annehmen soll, so dal, wie bei letzteren, un-
zuldssig grofle Dehnungen vermieden werden. Die Festsetzung der
FlieBgeschwindigkeit allein, ohne gleichzeitige Festsetzung einer Ver-
formung oder Zeit, bei der sie angenommen werden soll, ist bei Blei
mit seinem niedrigen Schmelzpunkt bei Zimmertemperatur maéglich, da
sie infolge der Erholung und der bereits stattfindenden Rekristalli-
sationsvorgénge iiber lange Zeiten konstant bleibt. Bei den Metallen
mit hoheren Schmelzpunkten, bei denen auch bei Temperaturen oberhalb
der Zimmertemperatur die FlieBgeschwindigkeit noch stark von der
Zeit abhéngt, ist diese Festsetzung durch diejenige fiir die Dauerstand-
festigkeit bei einsinniger Beanspruchung zu ersetzen. In dieser Weise
haben durch genaue Dehnungsmessungen Hempel und Ardelt
(1939, 1; 2) die zuldssige Wechselbeanspruchung von Stidhlen bei Zug-
Druckbeanspruchung bei Zimmertemperatur und 500° C bestimmt2.
Es ist klar, da8 der Konstrukteur fiir das betriebsméBige Verhalten
eines Werkstoffs in dem Falle, daB vor Eintritt eines Bruchs bei der
Wechselzahl z, eine unzulissig groBle Verformung stattfindet, nicht die
Wechselbruchfestigkeit zugrunde legen darf, sondern nur die Wechsel-
last, bei welcher jene FlieBbedingungen erfiillt sind. Wie nun bei ein-
sinniger Dauerbeanspruchung die zulissige Belastung (in Deutschland)

1 Je hirter eine Maschine ist, um so empfindlicher spricht sie durch eine Last-
abnahme auf plastische Verformungen des Werkstoffs an (vgl. 24¢). Eine sehr
harte Maschine ist daher fiir die Untersuchung der ersten auftretenden bleibenden
Verformungen sehr wertvoll. Da bei den iiblichen Dauer-Wechselversuchen mog-
lichst konstante Lastwerte angestrebt werden, so sind die meisten Maschinen so
weich, daB gegebenenfalls nur geringe Lastabnahmen eintreten, die durch Nach-
stellen wieder ausgeglichen werden.

2 Schon friither haben sich Hempel und Tillmanns (1936, 1; 2) mit dieser
Frage befaBBt. In (1936, 1) geben diese Verfasser eine kritische Zusammenstellung
der fritheren Versuchsergebnisse.
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iblicherweise als (praktische) Dauerstandfestigkeit bezeichnet wird,
obwohl sie in Wirklichkeit die Bedeutung einer Verformungs-FlieBgrenze
(Siebel und Ulrich) oder Zeit-FlieBgrenze (DVM) besitzt, so halten
wir es fiir zweckméBig, auch bei der Wechselbeanspruchung die prak-
tisch zulédssige Schwingungslast einheitlich als praktische
Wechselfestigkeit zu bezeichnen, unabhingig davon, ob sie eine
Wechselbruchgrenze (bei hinreichend kleinen Vorlasten) oder eine
WechselflieBgrenzel! (bei hinreichend groflen Vorlasten, mit der
praktischen Dauerstandsfestigkeit als oberer Grenze) ist2. Dement-
sprechend haben wir unsere Festsetzung in a getroffen.

Abb. 86. Qualitativer Verlauf der praktischen Wechselfestigkeit in Smithscher Darstellung (zu-
lissige obere und untere Last K¢ bzw. K% aufgetragen gegen die Vorlast K}“) fiir drei Tempera-

turen 7 % Tw (Twu ,,Umschlagstemperatur), fiir welche die praktische Schwingungsfestigkeit

KZ"%KD, die praktische Dauerstandfestigkeit ist. Aus G. Girtler und Schmid (1939, 2).

Uber die praktische Notwendigkeit hinaus, den Verlauf der prak-
tischen Wechselfestigkeit K%* mit der Vorlast K* zu kennen, ist es
vorteilhaft, daneben den Verlauf der Wechselbruchgrenze K3} und der
WechselflieBgrenze K%} auch in den Gebieten zu untersuchen, wo sie
grofler sind als K7;, da man dadurch eine bessere Gesamtiibersicht
erhalt. In Abb. 86 sind die Verhaltnisse fiir die Fille dargestellt, da3
die praktische Schwingungsfestigkeit K7° kleiner, gleich oder gréBer
als die praktische Dauerstandfestigkeit K, ist. Eine K3*-Kurve (aus-

1 Wit benutzen fiir diese Grenze die Bezeichnung von Herold, definieren sie
aber, wie aus dem Zusammenhang unmittelbar hervorgeht, als die Schwingungs-
lastamplitude, bei welcher die FlieBbedingungen dieselben sind wie bei der prak-
tischen Dauerstandfestigkeit.

> Demgegeniiber hat die wahre Wechselfestigkeit K7* definitionsgemiB stets
die Bedeutung einer Wechselbruchgrenze.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 17
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gezogen-gestrichelt) beginnt bei K7 mit der Vorlast Null. Die Ordinate
ihres Endpunktes ist in sinngem#Ber Verallgemeinerung des Begriffs
der praktischen Wechselfestigkeit bei von Null verschiedener Schwin-
gungsamplitude als diejenige Belastungsgrenze zu definieren, bei welcher
zu der Zeit, die bei der angewandten Frequenz fiir z, Wechsel erforderlich
ist, eben noch kein Bruch erfolgt. Sie wurde genau noch nicht gemessen,
ist aber sicher groBer als K; und kleiner als die im Kurzzeitversuch
ermittelte Bruchfestigkeit. Gewo6hnlich wird fiir sie der Wert der Streck-
grenze K, genommen, der in keinem Fall zu grofl ist. Wenn nicht ge-
niigend viele MeBpunkte vorliegen, um die K3’-Kurve genau kon-
struieren zu konnen, so kann man sie mit praktisch hinreichender
Genauigkeit erhalten, wenn man sie wie in Abb. 86 durch den Anfangs-
und Endpunkt mit K7° bzw. K, als Ordinaten legt.

Eine K§f-Kurve (punktiert-ausgezogen) endet bei der praktischen
Dauerstandfestigkeit K,. Die Werte ihrer Schwingungsamplituden
nehmen mit kleiner werdender Vorlast zunichst langsam, dann mit
Anndherung an die reine Schwingungsbeanspruchung sehr rasch zu.
Bei letzterer selbst, wo im allgemeinen! der Bruch auch bei sehr gro3en
Lastamplituden eintritt, ehe eine wesentliche &uBlere Verformung statt-
gefunden hat, verliert die WechselflieBgrenze, wie auch Bernhardt
und Hanemann bemerkt haben, ihren Sinn.

Um ein qualitatives und in vielen Fallen praktisch hinreichend ge-
naues Bild des Verlaufs der praktischen Wechselfestigkeit K%* mit
der Vorlast K*zu erhalten, geniigt es, die Werte der praktischen Schwin-
gungsfestigkeit K7°, der Streckgrenze K, und der praktischen Dauer-
standfestigkeit K; zu kennen. Mit Hilfe der beiden ersten Werte kann
nach Abb. 86 die Kﬁﬁ-Kurve, mit Hilfe des letzten die Kﬁ{l-Kurve
qualitativ gezeichnet werden. Die K7*-Kurve besteht aus den beiden
Kurvenisten mit den jeweils kleineren Ordinatenwerten.

Zahlreiche Untersuchungen [vgl. z. B. die Angaben bei Herold
(1934, 1)] haben ergeben, daf3 die praktische Schwingungsfestigkeit von
der Frequenz zwischen 200 und 5000 Lastwechseln pro Minute und auch
von eingeschalteten Ruhepausen nicht wesentlich abhéngt?. Dagegen
wird die praktische Wechselfestigkeit bei groleren Vorlasten und hoheren
Temperaturen, bei Blei schon bei Zimmertemperatur, mit zunehmender
Frequenz merklich kleiner. Wir kénnen diese Ergebnisse dahin zu-
sammenfassen, dafl die praktische Wechselfestigkeit, solange

1 Immer ist das nicht der Fall. So haben Hempel und Tillmanns (1936, 1)
an Stiahlen auch bei reiner Schwingungs-Zug-Druckbeanspruchung verhiltnismaBig
groBe Dehnungsgeschwindigkeiten gemessen.

2 Das gilt nicht fiir die Bruchlast bei sehr kleinen Wechselzahlen, also fiir den
Anfangsteil einer Wohler-Kurve [vgl. Miiller-Stock (1938, 1)], und auch nicht
fiir die sog. ,,Schadenslinie [vgl. Thum (1939, 2)].
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sie die Bedeutung einer Wechselbruchgrenze besitzt, im
wesentlichen nur durch die Zahl der Lastwechsel bestimmt
ist, unabhéngig von der Zeitdauer, in welcher diese Zahl
erreicht wird. '

¢) Temperaturabhiingigkeit der praktischen Wechselfestigkeit. Den
Temperaturverlauf der Zug-Druck-Schwingungsfestigkeit! von Stahlen,
der Biegungs-Schwingungsfestigkeit von Aluminium-GuBlegierungen
und von gepreBtem Aluminium und Kupfer zusammen mit dem Tem-
peraturverlauf der Dauerstandfestigkeit? zeigen die Abb. 73 bis 75.
Das hervorstechende Merkmal in allen Fallen ist, dall die Temperatur
auf die Schwingungsfestigkeit K7° einen ganz anderen EinfluBl ausiibt
als auf die Dauerstandfestigkeit K;. Wahrend letztere mit zunehmender
Temperatur gleichméaBig abféallt, bleibt erstere iiber ein grofes Tempera-
turgebiet nahezu konstant oder steigt sogar etwas an und fallt erst
dann ab, und zwar etwas langsamer als K, so daB} jede K7°-Kurve die
zugehdorige K ;,-Kurve bei einer bestimmten Temperatur 7', die G. Giirt-
ler und Schmid (1939, 2) als Umschlagstemperatur bezeichnen,
schneidet. 7', liegt bei Stahlen zwischen 300 und 400 ° C, bei Aluminium-
legierungen zwischen 200 und 300° C, bei Aluminium etwa bei Zimmer-
temperatur, bei Kupfer, Zink und Blei noch tiefer. Gemessen wurde
sie bei diesen Metallen noch nicht.

Die Temperaturabhiingigkeit der Wechselfestigkeit K7%, iiber die
noch keine Messungen vorliegen, kann nach b auf Grund des Temperatur-
verlaufs der Schwingungsfestigkeit K7°, der Streckgrenze K, und der
Dauerstandfestigkeit K;, qualitativ angegeben werden. Da fir T é T,
definitionsgema 3 K7° % K, ist und nach Abb. 84 K, mit wachsendem 7'
gegeniiber K, immer kleiner wird, so geben die Abb. 86a bis ¢ die Ver-
haltnisse fir je eine Temperatur 7' % T, qualitativ richtig wieder.
Wir entnehmen aus diesen Abbildungen insbesondere, daB K7%* mit zu-
nehmender Temperatur tiber immer groBere Bereiche der Vorlast die
Bedeutung einer WechselflieBgrenze annimmt, was auch unmittelbar
verstdndlich ist.

d) Die praktische Weehselfestigkeit als Verformungsgrenze3. Uber
die physikalische Bedeutung der Schwingungsfestigkeit haben réntgeno-

1 Den Zusatz praktisch lassen wir in diesem Abschnitt weg, da die Bedeutung
der GroBen als praktische GroBen aus der Uberschrift und aus den benutzten
Zeichen hervorgeht.

2 Streng genommen sind die Dauerstand- und Schwingungsfestigkeitswerte
bei derselben Beanspruchungsart (Zug, Biegung, Torsion) einander zuzuordnen.
Da die Temperaturabhingigkeit in allen Fillen aber qualitativ dieselbe ist, so
bleiben die geschilderten gegenseitigen Beziehungen bestehen.

3 Die hier angefiithrten, bei Schwingungsbeanspruchung gewonnenen Ergebnisse
und die daraus gezogenen Folgerungen gelten vermutlich allgemein fiir die prak-
tische Wechselfestigkeit, solange sie eine Wechselbruchgrenze ist.

17*
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graphische Untersuchungen an Stédhlen von Gough und Wood (1936, 1;
1938, 1; 2), Wever, Mo6ller und Hempel (1938, 1; 1939, 1), Moller
und Hempel (1938, 1; 2) wichtige Aufschliisse gegeben. Das Material

Abb. 87. Verdnderung der Interferenzpunkte von Debye-Scherrer-Aufnahmen eines grobkornigen
Kohlenstoffstahls bei Biege-Schwingungsbeanspruchung, unterhalb (a und b) und oberhalb
(c und d) der Schwingungsfestigkeit (~ 17 kg/mm?®). a) und c¢) Ausgangszustand der beiden
Proben; b) Zustand nach 45,45 Mill. Lastwechseln mit 16 kg/mm?; d) Zustand nach 4.44 Mill.
Lastwechseln mit 18 kg/mm? (Etwas geringere Verwaschungen der Punkte waren schon nach
547000 Lastwechseln beobachtbar; der Bruch erfolgte nach 4,82 Mill. Wechseln.)
Aus Moller und Hempel (1938, 1).

wird so grobkornig gewihlt, dafl die letzten Linien in deutlich getrennte
Einzelreflexe aufgelost sind, deren Verianderung nach bestimmter

Wechselzahl jeweils festgestellt wird. Dabei haben insbesondere die
letztgenannten Verfasser Sorge dafiir getragen, daB stets dieselbe Stelle
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wieder angestrahlt wird und die einzelnen Reflexe in jeder Aufnahme
wieder zu erkennen sind. In einem unbeanspruchten spannungsfreien
Werkstoff sind diese Reflexe scharf. Die Versuche haben nun ergeben:
Solange die Lastamplitude merklich unterhalb der Schwingungsfestig-
keit liegt, bleiben die Reflexe unverdndert, wihrend bei Amplituden
oberhalb derselben zahlreiche Reflexe schon nach einigen tausend
Wechseln unscharf werden. Mit wachsender Beanspruchungsdauer
nimmt die Zahl dieser Reflexe und ihre Unschirfe zu. Zwei kenn-
zeichnende Aufnahmereihen zeigen Abb. 87a bis 87d. Nahe unterhalb
der Schwingungsfestigkeit werden auch bei noch so langer Bean-
spruchungsdauer nur einzelne Reflexe geringfiigig verdndert. Die
Schwingungsfestigkeit ist also durch das Unscharfwerden
der Rontgenreflexe schon lange vor Eintritt des Bruchs
gekennzeichnet.

Dieses Unscharfwerden, das vorwiegend in peripherer Richtung er-
folgt, zeigt an, dafl in den einzelnen Kornern mit urspriinglich einheit-
licher Orientierung und Gitterkonstanten unregelmiBige Anderungen
dieser Grofen stattgefunden haben, zu denen noch Aufteilungen in
kleine kohérente Bereiche kommen konnen. Diese Erscheinungen sind
Merkmale von inhomogenen plastischen Verformungen der Kérner,
wobei die periphere Verbreiterung ein Ma8 fiir die Gré8e der Drehungen
der Gleitlamellen (Orientierungsinderungen) ist. Wir gelangen also zu
dem Ergebnis, da die Schwingungsfestigkeit die physikalische
Bedeutung einer Verformungsgrenze besitzt.

Ahnliche Verinderungen der Rontgenreflexe wie in Abb. 87d werden
auch bei einsinniger Dehnung zwischen der Proportionalititsgrenze,
unterhalb deren sie unmerklich klein sind, und der Streckgrenze beob-
achtet (Gough und Wood). Von der Streckgrenze an nehmen dann
die peripheren Verbreiterungen sehr rasch zu, so dafl die Linien bald
gleichmaflig geschwérzt sind. Die Gitterstorungen, insbesondere die
Orientierungsénderungen innerhalb der Korner sind hier also wesentlich
grofler als unterhalb der Streckgrenze und bei wechselnder Bean-
spruchung. Es ist nun sehr wesentlich, dal die geringen Veréanderungen
der Reflexe wie in Abb. 87d, wie Wever, Hempel und Moéller ein-
gehend nachgewiesen haben, auch bestehen bleiben, nachdem als Zeichen
sichtbarer Schidigung ein Anrif} aufgetreten ist, der mitten durch die
Aufnahmestelle verlaufen kann und wenn sich dieser schlieflich iiber
die ganze Probe ausbreitet. Erst am vollig gebrochenen Stab werden
an und in unmittelbarer Umgebung der Bruchstelle geschlossene Debye-
Scherrer-Linien beobachtet, die dahnlich starke Verformungen wie in
einsinnig oberhalb der Streckgrenze beanspruchten Werkstoffen an-
zeigen. Diese sind aber auf Grund obigen Befundes nicht die Ursache
des Bruchs, sondern Folgeerscheinungen der starken Einwirkungen der
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Bruchflichen aufeinander wahrend des gewaltsamen Endbruchs, der
sich wéhrend sehr wenigen (einigen hundert) Wechseln abspieltl. Die
Ursachen des Schwingungsbruches miissen daher in den
inhomogenen Verformungen der Kérner liegen, welche durch
die ersten Verdnderungen der Rontgenreflexe angezeigt
werden.

Diese réntgenographischen Untersuchungen sind, wie wir bereits
bemerkten, an verhéltnismaBig grobkérnigen Werkstoffen durchgefiihrt
worden. Es besteht aber kein Zweifel, dall die Schwingungsfestigkeit
allgemein die Bedeutung einer Verformungsgrenze besitzt. Dal diese
nicht die Grenze der plastischen Verformung iiberhaupt darstellt, be-
weisen die in 251 angefithrten Ergebnisse der rontgenographischen
Spannungsmessungen.

Uber den Mechanismus der Verformung haben insbesondere die an
Einkristallen bei Torsions-Schwingungsbeanspruchung durchgefiibrten
Untersuchungen von Gough und Mitarbeitern? Aufschlull gegeben.
Nach den ersten tausend Wechseln sind bei den kubisch-fischenzentrier-
ten Metallen (als Folge der inhomogenen Verformung) im allgemeinen
Gleitspuren aller vier Gleitebenen sichtbar. Werden diese vorsichtig
abpoliert, so beobachtet man im weiteren Verlauf der Beanspruchung
nur noch die Spuren der durch das Schubspannungsgesetz bevorzugten
Gleitebenen, auf sie bleibt also die weitere Gleitung beschriankt. Ihre
Zahl nimmt mit der Wechselzahl zu. Bei hohen Wechselzahlen treten
an den vorher abpolierten Proben bis zum Bruch keine sichtbaren
Gleitlinien mehr auf, der Bruch selbst erfolgt groBtenteils entlang der
wirksam gewesenen Gleitebenen. Dieselben Beobachtungen werden an
vielkristallinen Werkstoffen gemacht. Die Gleitlinien in den am giinstig-
sten orientierten Kérnern kénnen schon unterhalb der Schwingungs-
festigkeit auftreten. Mit zunehmender Belastung und Wechselzahl er-
scheinen sie auch in den ubrigen Kérnern, und ihre Anzahl nimmt
wie bei Einkristallen mit der Wechselzahl zu. Wie Ludwik (1923, 1)
[vgl. auch Ludwik und Scheu (1929, 1)] und Herold (1927, 1) beob-
achtet haben, konnen dabei betrichtliche Verformungen langs einzelner
Gleitebenen auftreten. Die ersten Anrisse bilden sich ebenfalls vorzugs-
weise lings der betitigten Gleitebenen aus und verlaufen nur selten
entlang der Korngrenzen.

Die Zunahme der Gleitlinien mit der Wechselzahl weist darauf hin,
daB die zunichst betéitigten Gleitebenen verfestigt und dann durch
andere Gleitebenen abgelost werden. Aus der Tatsache, dal bei hohen
Wechselzahlen an vorher polierten Proben keine neuen Gleitlinien mehr

1 Die gegenteilige Ansicht von Gough und Wood hat sich also als nicht
richtig erwiesen.
2 Vgl. die Literaturangaben in 19a.
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beobachtet werden, darf aber nicht gefolgert werden, daf3 die plastische
Verformbarkeit infolge der hohen Verfestigung nunmehr erschopft ist,
denn sie kann sich ja auf so wenige wirksame Gleitebenen beschrinken,
daB ihre Gleitspuren nicht mehr sichtbar sind.

27. Theorie der Wechselfestigkeit.

a) Wahre Wechselfestigkeit und wahre Kriechgrenze. In neuerer
Zeit! wurden zwei Theorien der Wechselfestigkeit entwickelt [Orowan
(1939, 1); Dehlinger (1940, 1;2)], die beide von dem Ergebnis der
réntgenographischen Beobachtungen ausgehen, dafl die Wechselfestig-
keit eine Verformungsgrenze ist. Sie unterscheiden sich aber bereits
grundsatzlich in der Deutung dieser Verformungsgrenze voneinander
und gelangen dementsprechend zu verschiedenen SchluBfolgerungen.
‘Wir befassen uns zunéchst mit der Theorie von Dehlinger.

Der Grundgedanke von Dehlinger ist, daB die in 25f definierte
wahre Kriechgrenze K,, welche die obere Belastungsgrenze angibt,
bei der ein Werkstoff im einsinnigen Dauerstandversuch auch nach
unendlich langer Zeit nicht unbegrenzt weiterflieBt, unterhalb der Grenz-
temperatur 7% der Rekristallisation mit der aus der Wohler-Kurve
bestimmten praktischen Schwingungsfestigkeit K7 iibereinstimmt. Aus
dem Bestehen einer wahren Kriechgrenze folgt zunédchst das Bestehen
einer wahren Schwingungsfestigkeit K7°, das ist die von der Frequenz
unabhingige obere Belastungsgrenze bei- Schwingungsbeanspruchung,
welche auch nach unendlich langer Beanspruchungsdauer ohne Bruch
ertragen wird; die Untersuchung des Zusammenhangs dieser beiden
Grenzen bildet den Gegenstand dieses Abschnitts2. Aus der Temperatur-
und Zeitunabhingigkeit der gemessenen praktischen Schwingungs-
festigkeit K7° und anderen Beobachtungsergebnissen wird dann ge-
schlossen, dal K7° mit der wahren Schwingungsfestigkeit K7 ° identisch
ist (b). Der Schwingungsbruch kommt dadurch zustande, dafl mit dem
Uberschreiten der Schwingungsfestigkeit bzw. der wahren Kriechgrenze
einzelne an der Oberfliche gelegene Korner zwischen ihren Nachbarn
,,durchgequetscht* werden (e).

Neben der wechselnden Beanspruchung betrachten wir die einsinnige
Dauerbeanspruchung der gleichen Art (Dehnung, Biegung usw.). Bei
ihr ist die wahre Kriechgrenze K, als diejenige Grenzbelastung definiert,
bei welcher das FlieBen auch nach beliebig langer Belastung zum Still-

1 Die alteren Theorien sind in den in Fufinote 1 auf S. 253 zitierten Berichten
beschrieben. i

2 Im folgenden sind einige noch nicht versffentlichte Ergebnisse iiber den
Zusammenhang zwischen wahrer Kriechgrenze und wahrer Wechselfestigkeit bei
von Null verschiedener Vorlast enthalten, die gemeinsam von U. Dehlinger
und A. Kochendorfer gewonnen wurden.
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stand kommt und kein Bruch eintritt. Sie ist nach (9 IV) neben dem
Beitrag K, der wahren Kriechgrenze der Einkristalle nur durch das
Maximum der Spannungsverfestigung bestimmt, nicht aber durch die
atomistische Verfestigung, die durch die Erholung, der ja eine unendlich
lange Einwirkungsdauer zur Verfiigung steht, mit Anniherung an den
Gleichgewichtszustand schlieBlich ganz beseitigt wird.

Nehmen wir wihrend eines Dauerstandversuchs die Last ganz oder
teilweise weg, so geht die Verformung der Probe (unter Ausbildung von
Eigenspannungen) um einen der Entlastung entsprechenden elastischen
Anteil zuriick. Legen wir dann wieder die volle Last an, so entsteht
der urspriingliche Spannungszustand vor dem Entlasten und der Ver-
formungsvorgang setzt sich in gleicher Weise fort wie ohne Entlastung.
Fiihren wir die (ganze oder teilweise) Entlastung und Wiederbelastung
regelméBig durch, wenden also eine Wechselbeanspruchung oberhalb
der Ursprungsbeanspruchung an, so bleiben diese Verhiltnisse bestehen,
und wir haben das Ergebnis: Oberhalb der Ursprungsbean-
spruchung ist die Summe aus der Vorlast K* und der wahren
Wechselfestigkeit K7* (zuldssige Maximallast) gleich der
wahren Kriechgrenze K;. Darin ist enthalten, daBl die wahre
Wechselfestigkeit durch die Verformungsgrenze s=s, be-
stimmt ist, bei welcher die Spannungsverfestigung ein Maxi-
mum besitzt.

Um eine entsprechende Aussage unterhalb der Ursprungsbean-
spruchung zu gewinnen, miissen wir uns ein genaueres Bild iiber das
Zustandekommen dieser Verformungsgrenze machen. Die an der Ober-
fliche einer Probe liegenden Korner sind vor den inneren Koérnern
dadurch ausgezeichnet, dal sie nach auBlen nicht durch Nachbarn
behindert sind. Fiir sie besteht daher zuerst die Moglichkeit, unter
Abnahme ihrer Spannungsverfestigung zwischen ihren Nachbarn aus
der Oberfliche herauszuquellen oder in der anschaulichen und die
dynamische Seite des Vorgangs betonenden Bezeichnungsweise von
Dehlinger durchgequetscht zu werden. Sobald dieser Fall an einer
Stelle eingetreten ist, sind die weiter innen liegenden Koéfner freier
geworden und koénnen, unter Umstdnden mit sehr kleiner Geschwindig-
keit, weiter verformt werden. D. h.sobald die Belastung die Grenze
iiberschritten hat, bei welcher die ersten Koérner an der
freien Oberflache zwischen ihren Nachbarn durchgequetscht
werden,schreitetdieVerformungunbegrenztfort, bis schliel3-
lich der Bruch eintritt. Diese Grenze stellt also die wahre
Kriechgrenze dar.

Wesentlich ist nun, daB das Durchgequetschtwerden dieser Kérner
einen einsinnig gerichteten Verformungsvorgang darstellt, der un-
abhangig vom Vorzeichen der duBeren Beanspruchung eintritt, sobald
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die duBeren Krafte das Maximum der Spannungsverfestigung iiber-
winden konnen. Belasten wir also eine Probe wechselseitig in beiden
Verformungsrichtungen, so wird dadurch die in einer Richtung erreichte
Verformung dieser Kérner durch die Beanspru-
chung in der andern nicht rickgingig gemacht.
Nehmen wir in erster Ndherung an, dafl die Wir-

kungen in beiden Richtungen ganz unabhangig R« &
voneinander sind, so ist die durch (1) gegebene TJ

Maximallast K° dafiir maBgebend, ob das Maxi- :i-

mum der Spannungsverfestigung tiberschritten wird K —e

oder nicht, und ihre zuléssige GroBle ist gleich der
wahren Kriechgrenze. Das oben ausgespro-
chene Ergebnis iiber den Zusammenhang
zwischen wahrer Wechselfestigkeit K7* und
wahrer Kriechgrenze K, gilt also allgemein  app.8s.  Verlaut der

. - hren Wechselfestigkei
fiir jede Vorlast K*< K,. Abb. 88 veranschau- joaren frechscliestighelt

licht die Verhéaltnisse. lung (zulassige oberc und

b) Wahre und praktische Schwingungsfestigkeit aufgetragen  gegen  die
und prakiische Dauerstandfestigkeit. Auf Grund o5, Ki ware
des zuletzt erhaltenen Ergebnisses konnen wir die
Ergebnisse tiber die Grofle und den Temperaturverlauf der wahren
Kriechgrenze K, (Abb.84) unmittelbar auf die wahre Wechselfestig-
keit K7* iibertragen. Um sie an den MeBergebnissen priifen zu konnen,
miiBten wir erst das Verhéltnis von K7* zu der praktischen Wechsel-
festigkeit K7* kennen, das aber experimentell unmittelbar nicht be-
stimmt werden kann. Wir machen versuchsweise die Annahme, die
durch den Verlauf der Wohler-Kurve nahegelegt wird (vgl. 26b), daB
K7 und K7° unterhalb der Grenztemperatur 7'z der Rekristallisation
ibereinstimmen. In e werden wir zeigen, dall oberhalb T';, wo K7°
sehr rasch auf Null abfallt, K7° auch mit zunehmender Temperatur
abnimmt, aber wesentlich langsamer als K7°, und dal die Temperatur,
bei welcher K7° in Wirklichkeit anfingt abzunehmen, nahezu gleich 7%
ist. Wir bezeichnen daher erstere zunichst ebenfalls mit 7.

Wir betrachten zunédchst die Metalle der Werkstoffgruppe II, bei
denen die Streckgrenze K, vorwiegend durch den Beitrag K, der Ein-
kristall-Streckgrenzen bestimmt ist. Vergleichen wir die hierfiir theo-
retisch erhaltenen Kurven in Abb. 84b mit den experimentellen Kurven
in Abb. 73 und 74, so sehen wir, daf sie je unterhalb einer bestimmten
Temperatur Ty, die fir gleichartige Werkstoffe nahezu gleich grof ist,
sowohl was den Temperaturverlauf von K7° = K7 und K, als auch das
gegenseitige Verhéltnis dieser GroBen anbetrifft, genau iibereinstimmen?

1 DiéTog den Stihlen beobachteten Anderungen der praktischen Schwingungs-
festigkeit unterhalb T'z koénnen unberiicksichtigt bleiben, da sie sicher durch lang-
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und oberhalb 7'; die erwihnten Abweichungen zeigen. Die Einzel-
werte aller GroBen kénnten zwar nach (91IV), (10IV) und (11 1V)
auch berechnet werden, aber hierzu fehlen die notwendigen Einkristall-
daten. Der Temperaturverlauf der Verhédltniswerte K7°/K;, ist aber so
charakteristisch, daB aus seiner richtigen Wiedergabe bereits die Richtig-
keit der theoretischen Vorstellungen entnommen werden kann. Um das
besonders deutlich zu machen, fassen wir nochmals die Hauptpunkte
zusammen: Die Schwingungsfestigkeit zeigt experimentell und
theoretisch folgende Eigenschaften:

1. Sie ist eine Verformungsgrenze.

2. Sie ist unterhalb der Grenztemperatur T der Rekristallisation
von der Temperatur und Zeit (Frequenz, Pausen) unabhingig und fallt
oberhalb 7'y verhaltnismaBig rasch ab.

3. Der Schwingungsbruch beginnt stets an der Oberfliche, wo auch
das Maximum der Spannungsverfestigung kleiner ist als im Innern.
Auf Einzelheiten des Bruchvorgangs kommen wir im néchsten Abschnitt
zu sprechen.

Demgegeniiber ist die praktische Dauerstandfestigkeit K,
wie die Streckgrenze K, in erster Linie durch die Temperatur- und
Geschwindigkeitsabhéngigkeit der kritischen Schubspan-
nung der Einkristalle bestimmt, und zeigt daher eine ausgeprigte
Temperaturabhiingigkeit auch in den Gebieten, in denen K7° wesentlich
temperaturunabhéingig ist.

Unsere Voraussetzung, daBl K7°, das ist die Ordinate des praktisch
horizontalen Astes der Wohler-Kurve, und K7°, das ist die Ordinate
der wirklichen Asymptote der Wéhler-Kurve, iibereinstimmen, besagt,
daB am Beginn dieses Astes der Beitrag K, der atomistischen Ver-
festigung Null ist, denn allgemein ist ja die Lastamplitude, bei welcher
die an der Oberfliche gelegenen bevorzugten Koérner zwischen ihren
Nachbarn durchgequetscht werden, gleich der Summe von K, und
K7° = K,. Die oben unter dieser Voraussetzung festgestellte Uberein-
stimmung des Temperaturverlaufs von K7° und K7° reicht aber bereits
hin, um sie eindeutig zu bestéitigen, denn andernfalls miifite K7° einen
ahnlichen Temperaturverlauf besitzen wie die atomistische Verfestigung,
und kénnte auch nicht von der Zeit unabhiingig sein. Da aber im Laufe
der ersten Wechsel sicher eine atomistische Verfestigung auftritt, also
K, anfinglich von Null verschieden ist, so muf} sie demnach nach der
Wechselzahl, bei welcher der horizontale Ast der Wohler-Kurve beginnt,
wieder verschwunden sein. Es ist sehr wertvoll, daB8 diese zunéchst
unerwartete, aber unumgéingliche Folgerung experimentell begriindet
werden kann, und zwar durch die Befunde von Held (17), nach denen

sam verlaufende Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgénge, durch welche der
Zustand des Materials als solcher gefindert wird, verursacht werden.
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bei reiner Schwingungs-Schubverformung (Schiebegleitung) von Ein-
kristallen die atomistische Verfestigung nur anfinglich zunimmt, dann
aber ein Maximum iiberschreitet und wieder rasch abfillt. Durch die
Art der Versuchsfithrung ist dabei ein Einflufl der Spannungsverfestigung
mit Sicherheit ausgeschaltet. Wie wir in 17 bemerkten, beruht diese
Erscheinung sehr wahrscheinlich auf einer Art Dissipation, d. h. einem
allmahlichen Abbau der gebundenen Versetzungen unter dem EinfluB3
der oft wiederholten Wechsel.

Wir wenden uns nun den kubisch-flichenzentrierten reinen Me-
tallen zu, bei denen die Streckgrenze K, vorwiegend durch die Span-
nungsverfestigung bestimmt ist. Die berechneten Temperaturkurven
von K, und K, zeigt Abb.84a. Zum Unterschied gegeniiber den Metallen
der Werkstotfgruppe II stimmen jetzt K, = K7° und K, unterhalb
T} nahezu iiberein und wegen K7°= K7° gilt das auch fiir K7° und K;,.
Oberhalb Tz nehmen beide Grofen mit zunehmender Temperatur ab,
und wie bei allen Werkstoffen K7° etwas langsamer als K.

Experimentelle Untersuchungen an diesen Metallen liegen noch
kaum vor, iiber ein gréeres Temperaturgebiet von K7° und K, gleich-
zeitig nur an Aluminium (Abb. 75), und hier auch nur oberhalb der
Temperatur Tz, wo K7° bereits mit wachsender Temperatur abnimmt.
Qualitativ entsprechen die Verhiltnisse den Erwartungen. Eine ein-
wandfreie Priifung der theoretisch gewonnenen Ergebnisse kann erst
erfolgen, wenn Messungen bei tieferen Temperaturen vorliegen. Sie
diirfen, wenn diese Ergebnisse richtig sind, keine wesentliche Zunahme
von K7° und K, mehr ergeben bzw. von K; nur in dem MaRe, als der
Beitrag K, der Einkristallstreckgrenzen, von dem wir abgesehen
haben (vgl. 261), gegeniiber der Spannungsverfestigung noch ins Ge-
wicht fallt.

¢) Der Mechanismus des Sechwingungsbruchs. Zur Vervollsténdi-
gung des gewonnenen Bildes iiber die physikalische Bedeutung der
Schwingungsfestigkeit untersuchen wir nun, den Ausfithrungen Deh-
lingers (1940, 1) folgend, wie der Bruchvorgang bei hoheren Last-
amplituden mit dem Uberschreiten des Maxi-
mums der Spannungsverfestigung an bevorzug-
ten Kornern an der freien Oberflache einer
Probe im Zusammenhang steht. Einen Hinweis
darauf gibt folgende experimentelle Beobach- 411 8. Schematisches Bild
tung [Deh]inger (1929, 2; 1931, 2); Pomp der Entstehung eines Risses

in einem an der Oberfliche
und Zapp (1931,'1); Kérber und Hempel ggg}elggne%lggggéfgsgmscchl}geg}
(1935, 1)]: Unterwirft man kaltbearbeitete Pro- rus %%eﬁ;:llll; ev;ru(r;l;io b
ben, deren letzte Rontgenlinien verbreitert sind, T
einer Schwingungsbeanspruchung, so werden diese Linien kurz vor der

Bruchwechselzahl wieder scharf. Da nun die Verbreiterung fast aus-
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schlieBllich von den bei der Kaltbearbeitung entstandenen Eigenspan-
nungen (zweiter und dritter Art) herrithrt?!, so miissen diese Spannungen
kurz vor dem Bruch beseitigt werden. Weiter haben Untersuchungen,
insbesondere mit dem Magnetpulververfahren [vgl. z. B. Wever,
Hempel und Moller (1939, 1)], ergeben, daB schon vor der zum Bruch
erforderlichen Wechselzahl einzelne kleine Risse auftreten, von denen
einer sich allméhlich vergrofert und schlieflich zum Bruch fiithrt. Aus
diesen beiden Befunden ist zu schlieBen, daff die Eigenspannungen
wiahrend der RiBbildung verschwinden und ihre Energie in die Ober-
flichenenergie der Risse, und in gleicher Weise auch beim Uberschreiten
des Maximums der Spannungsverfestigung die freiwerdende Energie
umgesetzt wird. Mit dieser Vorstellung findet gleichzeitig die Frage
ihre Losung, woher die zur RiBbildung notwendige Oberflichenenergie
kommt, da ja die duBlere Spannung nur einen Bruchteil der im ein-
sinnigen kurzzeitigen Versuch ermittelten Zerreilspannung betragt. Ein
schematisches Bild, wie ein Ril} entstehen kann, wenn ein Korn zwischen
seinen Nachbarn durchgequetscht wird, gibt Abb. 89. Dieser Rif} ent-
steht in Ubereinstimmung mit den Beobachtungen ungefihr parallel
zur betatigten Gleitebene. Dabei ist zu beachten, dal die Korngrenzen
im Vergleich zum Innern der Korner als nicht verformbar betrachtet
werden konnen, die Korner also entlang ihrer Grenzen aneinander
haften bleiben.

Die zu einem Ril fiihrende Konfiguration bildet sich kaum bei allen
herausgequetschten Kérnern aus, sondern nur mit einer bestimmten,
vermutlich kleinen Wahrscheinlichkeit, so daB im Laufe der Bean-
spruchung zunichst einzelne kleine Risse an der Oberfliche entstehen.
Da nun in der Umgebung eines solchen Risses die Spannungsver-
festigung, d. h. die elastische Verzerrung der Gleitlamellen, beseitigt
wird, so wird dort eine gréBere plastische Verformung erméglicht, und
als Folge derselben die atomistische Verfestigung wieder friither abgebaut
als an andern Stellen (vgl. b). Damit geniigt die 4ulere Spannung wieder,
daB erneut das Maximum der Spannungsverfestigung an einer tiefer
liegenden Stelle iiberschritten wird, worauf sich das Spiel wiederholt.
Auf diese Weise wichst der Rifl allmahlich von der Oberfliche ins
Innere, ein Vorgang, der wie die Bildung der ersten Anrisse auch an
besonders giinstige Konfigurationen gebunden ist, so dafl schlieBlich
ein einziger groBer Rif} entsteht, der den endgiiltigen Bruch verursacht.
Dieses Bild enthéilt, daB sich bei hohen Wechselzahlen die Verformung
immer mehr auf einzelne eng begrenzte, mikroskopisch meist nicht mehr

1 Einen geringen Beitrag zu der Breite der letzten Linien gibt die Kleinheit
der kohidrenten Bereiche (Teilchenkleinheit). Die eindeutige Trennung der Ver-
breiterung in diese beiden Anteile gelang erstmals Dehlinger und Kochendorfer
(1939, 1; 2).
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sichtbare Stellen konzentriert, wie es auch an Einkristallen beobachtet
wurde (26d). Es enthélt ferner das Beobachtungsergebnis, daf trotz
des Fehlens einer duflerlich mebaren Verformung (quasi-spréder Bruch)
einzelne Stellen des Werkstoffs recht betrichtliche Verformungen er-
fahren konnen.

d) Einige Folgerungen. Der kleinere Wert der Spannungsver-
festigung an der Oberfldche einer Probe muf} sich auch bei einsinnigen
Beanspruchungen in der leichteren Verformbarkeit einer Oberflichen-
schicht bemerkbar machen. Diese Erwartung ist durch rontgeno-
graphische Spannungsmessungen an tordierten und gedehnten Stiben
aus unlegiertem Stahl unmittelbar bereits bestétigt [Glocker und
Hasenmaier (1940, 2)]. Diese Verfasser haben die sehr weiche Chrom-
strahlung verwandt, die weniger als 1/;0, mm eindringt und festgestellt,
daf} das Fliefen in dieser Schicht schon bei Spannungen einsetzt, die
nur die Hélfte bis zwei Drittel der Streckgrenze betragen. Demgegeniiber
zeigte bei gleichen Belastungen die tiefer eindringende Kobaltstrahlung
noch kein FlieBen in tieferen Schichten an. Da die Korngréfie etwa
18/ oo mm betrug, so umfafite die verformte Oberflichenschicht jedes
Oberflichenkorn nur etwa zur Hélfte, ein Ergebnis, das wegen der
zahlreichen Gleitsysteme des Eisens, die eine weitgehend unab-
héngige Verformung einzelner Teile eines Korns gestatten, gut ver-
standlich ist.

Auch bei groferen einsinnigen Verformungen haben rontgeno-
graphische Spannungsmessungen [Bollenrath, Hauk und Osswald
(1939, 2) (Dehnung); Bollenrath und Osswald (1940, 1) (Stauchung);
Moller und Barbers (1935, 1) (Biegung); Bollenrath und Schiedt
(1938, 1) (Biegung)] ergeben, daB die plastische Verformung in den
dufleren Zonen leichter erfolgt als in den inneren. Dadurch entstehen
beim Entlasten Eigenspannungen! (erster Art), die aufBlen das um-
gekehrte, innen dasselbe Vorzeichen besitzen wie die durch die duBlere
Belastung hervorgerufenen Spannungen. Obwohl bei den FlieBvor-
gingen an der Oberflache sicher auch einzelne kleine Risse entstehen,
so wird durch sie bei einer einsinnigen kurzzeitigen Beanspruchung der
Bruch noch nicht eingeleitet, denn die zur Riflerweiterung notwendige
Beseitigung der atomistischen Verfestigung in den weiter innen liegenden
Kornern findet hier nicht statt. Auch im Verlauf einer kurzzeitig auf-
genommenen Dehnungskurve kommt das die durch das Maximum der
Spannungsverfestigung bestimmte Verformungs- bzw Belastungsgrenze
nicht zum Ausdruck, da sie durch die nichtbeseitigte atomistische Ver-

1 Bei der Biegung sind diese Eigenspannungen zum Teil dadurch bedingt,
daBl die 4uBere Forminderung inhomogen ist (vgl. 25e). Sicher ist aber fiir
ihre GroBe auch die leichtere Verformbarkeit einer Oberflichenschicht von Be-
deutung.
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festigung tiberdeckt wirdl. Erst bei einer einsinnigen Dauerbean-
spruchung, wo der Erholung eine beliebig lange Einwirkungsdauer zur
Verfiigung steht, erfolgt bei Belastungen oberhalb der Kriechgrenze
schlieBlich der Bruch, im allgemeinen aber erst nach so langen Zeiten,
wie sie iiblicherweise nicht abgewartet werden. Bei einer reinen Schwin-
gungsbeanspruchung dagegen wird durch die erwidhnten Dissipations-
vorginge die atomistische Verfestigung schon innerhalb der iblichen
Versuchszeiten beseitigt, und aus diesem Grunde kann hier die Ver-
formungsgrenze beobachtet werden.

Rontgenographische Spannungsmessungen in der duBersten FlieBzone
bei Schwingungsbeanspruchung liegen unseres Wissens noch nicht vor.
Auf Grund der erwahnten Ergebnisse von Glocker und Hasenmaier
ist aber nicht daran zu zweifeln, dal zukiinftige solche Messungen die-
selben Ergebnisse liefern, und so wahrscheinlich ebenfalls zur Be-
stimmung der Schwingungsfestigkeit vor Eintritt des Bruchs heran-
gezogen werden konnen?2.

Die Schwingungsfestigkeit héngt, wie es auf Grund obiger Vor-
stellungen leicht verstdndlich ist, stark von der Beschaffenheit der
Oberfliche einer Probe ab. Insbesondere ist sie bei einer gekerbten

1 Dagegen héngt mit ihr sicher die bei einem Walzgrad von etwa 30 % liegende
Unstetigkeit in der Verformung der Korner [vgl. Davidenkow und Bugakow
(1931, 1)] zusammen. Daraus ist zu schlieBen, daB bis zu diesem Walzgrad die
Verformung der Kérner unter Ausbildung starker elastischer Verzerrungen der
Gleitlamellen (Spannungsverfestigung) erfolgt und erst dann bei nahezu gleich-
bleibender Spannungsverfestigung ihre plastische Forménderung in groflerem Aus-
maBe einsetzt, ahnlich wie bei freiem Zug unterhalb und oberhalb der Streck-
grenze. Damit steht die schon lange bekannte Erfahrungstatsache in Einklang,
daB die durch Verbreiterung der Roéntgenlinien nachweisbaren Eigenspannungen
zweiter und dritter Art bis zu diesem Walzgrad rasch, oberhalb desselben aber
nur noch sehr wenig zunehmen.

2 Zusatz bei der Korrektur: Kiirzlich haben Glocker und Schaaber (1941, 1)
an unlegierten Stahlen gewonnene Ergebnisse mitgeteilt, welche diese Erwartungen
voll bestitigen, und die frithere Feststellung, da8 die Schwingungsfestigkeit K7,°
(= K%°) eine Verformungsgrenze darstellt, ergéinzen. Diese Ergebnisse lauten:
Die durch Linienverschiebungen réntgenographisch gemessenen makroskopischen
elastischen Spannungen in einer Oberflichenschicht fallen bei Beanspruchungen
unterhalb K7° gegeniiber den aus dem angebrachten Drehmoment berechneten
Spannungen (Sollwerten) zunichst ab, nehmen aber dann wieder zu und behalten
von einer bestimmten Wechselzahl an die Sollwerte dauernd bei. Oberhalb K7,°
tritt auch zuerst eine Abnahme und eine folgende Zunahme der gemessenen gegen-
iiber den berechneten Spannungen auf, aber die Sollwerte werden nie mehr er-
reicht und von einer bestimmten Wechselzahl an fallen die gemessenen Spannungen
bis zum Bruch dauernd ab. Diese Befunde zeigen, dal bei jeder Beanspruchung
zunichst eine plastische Verformung in der Oberflichenschicht einsetzt, die aber
unterhalb K7° (infolge der Spannungsverfestigung) einmal zum Stillstand kommt,
dagegen oberhalb K7° (unter voriibergehendem Anstieg der atomistischen und der
Spannungsverfestigung) dauernd fortschreitet, bis durch einen Rif} eine Schadigung
des Werkstoffes eintritt.
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Oberfliche (wenn sie auf die Einheit des Querschnitts bezogen wird)
kleiner als bei einer glatten (Kerbwirkung). Nun ist aber die Spannung
im Kerbgrund bei hinreichender Schéirfe der Kerbe um ein Mehrfaches
grofer als die Nennspannung und die rontgenographischen Spannungs-
messungen [Glocker und Kemmnitz (1938, 2); Kemmnitz (1939, 1);
Glocker, Kemmnitz und Schaal (1940, 1); Schaal (1940, 1)] haben
ergeben, daB diese Uberhhung, solange sie nur nicht die Streckgrenze
iiberschreitet, wihrend der Schwingungsbeanspruchung vor dem Auf-
treten eines sichtbaren Risses nicht abgebaut wird. Legt man also zur
Bestimmung der Schwingungsfestigkeit die wahre Spannung im Kerb-
grund und nicht wie iblich die Nennspannung zugrunde, so ist diese
Schwingungsfestigkeit immer gréfer als die an der glatten Oberfliche,
wie schon Herold (1934, 1) betont hat. Wir haben es in Wirklichkeit
also nicht mit einer Kerbentfestigung, sondern mit einer Kerbver-
festigung zu tun. Diese Erscheinung ist auf Grund obiger Vorstellungen
folgendermaflen zu erkliaren: Die Spannungsverteilung an der Kerbe
unterscheidet sich von der am glatten Rand dadurch, daB sie stirker
nach innen abféllt. Die Spannung wird auBerhalb der iiberhshten
Oberflachenschicht sogar kleiner als die Nennspannung, die sich ja
als ihr Mittelwert iiber den ganzen Querschnitt ergeben muB [vgl.
Neuber (1937, 1)]. Selbst wenn dann im Laufe der Beanspruchung in
der Oberflichenschicht schon kleine Risse entstanden sind, so wird doch
die zu ihrer Vergroferung notwendige starke Verformung der weiter
innen liegenden Kdérner durch die hier kleinere Spannung gehemmt
werden. Die iiberhohte Spannung im Kerbgrund wird also besser er-
tragen als eine gleich groBe homogen verteilte Spannung.

Ahnlich ist auch die Erscheinung zu erkliren, daf sich die Schwin-
gungsfestigkeit bei inhomogener Beanspruchung [z. B. Biegung, vgl.
Houdremont (1939, 1)] fir dickere Proben kleiner ergibt als fur
diinnere, denn der Spannungsabfall nach innen ist bei ersteren kleiner
als bei letzteren.

e) Verlauf der Wohler-Kurve bei Schwingungsbeanspruchung. Wie
wir gesehen haben, wird der Schwingungsbruch eingeleitet, wenn
einzelne bevorzugte Kérner an der Oberfliche zwischen ihren Nachbarn
durchgequetscht werden. Dieses Ereignis tritt ein, sobald die Schwin-
gungslast K* gleich der Summe des Maximums der Spannungsver-
festigung und des Beitrags K, der atomistischen Verfestigung ist. Bisher
haben wir nur so groBe Wechselzahlen betrachtet, bei denen K, infolge
der Dissipationsvorgdnge bei schwingender Beanspruchung bereits
verschwunden ist. Oberhalb der betreffenden Grenzwechselzahl ist der
zuldssige Wert von K7, die Ordinate der Wohler-Kurve, gleich dem
Maximum der Spannungsverfestigung, also konstant, und stimmt mit
den Werten der wahren und praktischen Schwingungsfestigkeit Ki°
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bzw. K7° iibereinl. Der Verlauf der Wéhler-Kurve unterhalb dieser Grenz-
wechselzahl 148t sich auf Grund der Versuchsergebnisse von Held
bei schwingender Schiebegleitung von Einkristallen (16) qualitativ ver-
stehen. Nach diesen wird das Maximum der atomistischen Verfestigung
bei jeder Temperatur um so frither erreicht, je gréfler die Verformungs-
amplitude ist. Da nun bei einer Schwingungslast K7, die grofler ist
als die Schwingungsfestigkeit K7° (= K7°), die atomistische Verfestigung
zudem nicht auf Null abnehmen muf}, sondern den Wert K* — K7°
besitzen kann, damit der Bruch eingeleitet wird, so nimmt demnach
mit zunehmendem Wert von K® die Bruchwechselzahl ab, wie es auch
beobachtet wird.

Es bleibt noch zu untersuchen, weshalb bei Temperaturen oberhalb
Th, wo K7° =0 ist, noch ein von Null verschiedener Wert von K7°
gemessen wird. Das hat folgenden Grund: Die Beseitigung der Span-
nungsverfestigung durch thermische Vorgénge hoherer Ordnung erfolgt
in der unmittelbaren Umgebung von 7'z nur so langsam, daBl bei Be-
lastungen, die merklich unterhalb der Schwingungsfestigkeit bei tiefen
Temperaturen liegen, so lange Wartezeiten bzw. Wechselzahlen erforder-
lich sind, damit die einzeln bevorzugten Koérner an der Oberfliche
zwischen ihren Nachbarn durchgequetscht werden, wie sie nicht an-
gewandt werden koénnen. Die Wéhler-Kurve besitzt also, nachdem die
atomistische Verfestigung verschwunden ist, keinen genau horizontalen
Verlauf mehr, sondern fallt langsam, aber bis zu den tiblichen Wechsel-
zahlen praktisch noch nicht feststellbar, auf Null ab. Es wird also noch
dieselbe praktische Schwingungsfestigkeit wie bei tieferen Temperaturen
gemessen.

Bei der Temperatur T, beginnender mikroskopischer Rekristalli-
sation wiirde man zunichst einen starken Abfall der Wdohler-Kurve
mit zunehmender Wechselzahl erwarten, da nunmehr die Spannungs-
verfestigung schon nach kurzer Zeit merklich abgebaut wird. Ein solcher
Abfall wird aber dadurch verhindert, daB durch die starkere Umbildung
der Kérner auch etwa schon aufgetretene kleine Risse wieder beseitigt
und dadurch die Bruchwechselzahlen vergréBert werden. Bei einer
bestimmten Belastung wird dabei innerhalb der iiblichen Wechselzahlen
die RiBausheilung der RiBneubildung etwa das Gleichgewicht halten,
so daB die Wohler-Kurve auch jetzt noch einen anndhernd horizontalen
Ast besitzt, dessen Ordinate, die praktische Schwingungsfestigkeit, aber
kleiner ist als bei tieferen Temperaturen. Bei héheren Temperaturen
liegen die Verhiltnisse dhnlich. Die Neigung zur Riibildung wird jedoch
trotz der ausheilenden Wirkung der Rekristallisation mit wachsender
Temperatur erhoht, da mit der lebhafter werdenden Beseitigung der

1 Unterhalb der Grenztemperatur T der Rekristallisation. Auf die Besonder-
heiten bei héheren Temperaturen kommen wir weiter unten zu sprechen.
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Spannungsverfestigung die bevorzugten Kérner an der Oberfliche immer
leichter zwischen ihren Nachbarn durchgequetscht werden kénnen. Wir
erhalten also, wie es auch die Erfahrung zeigt, nur eine allmihliche Ab-
nahme der praktischen Schwingungsfestigkeit K7° mit zunehmender Tem-
peratur, obwohl die wahre Schwingungsfestigkeit K7° in dem betrach-
teten Temperaturgebiet Null ist, d. h. die Wéhler-Kurve nach sehr hohen
Wechselzahlen schlieflich doch auf die zuléssige Schwingungslast Null
abfillt. Die Abnahme von K7° wird merklich bei der etwas oberhalb 7%
liegenden Temperatur 7% beginnender submikroskopischer Rekristalli-
sation, bei welcher die Spannungsverfestigung schon innerhalb der
iiblichen Versuchszeiten mefbar zuriickgeht. Die bisherigen Erfahrungen
iiber die Verbreiterung der Réntgenlinien sprechen dafiir, daB die Tem-
peratur, bei welcher die Abnahme von K7° in Wirklichkeit beobachtet
wird, und die etwa 50—100° C unterhalb 7', liegt, mit 7% iiberein-
stimmt, d. h. daB bei ihr bereits langsam verlaufende submikroskopische
Rekristallisationsvorgénge stattfinden [vgl. Dehlinger (1940, 2)].
Orowan (1939, 1) hat in anderer als der beschriebenen Weise ver-
sucht, den Verlauf der Wohler-Kurve zu deuten. Er geht zunichst
auch von der Tatsache aus, daBl die Verformung in einem vielkristallinen
Material gemischt plastisch-elastisch ist, und legt das Modell von Abb. 65¢
zugrundel. Wird dieses mit der Last K belastet, so erfahren die Feder ¥,
einerseits und der plastische Korper P und die Feder F, zusammen
andererseits je dieselbe Verformung As,. Dabei wird K aufgeteilt
in die Anteile K, von F; und K, = K, + K, von P? (K=K,+K,),
Asg in die Anteile 4s von P und As, von F, (dsy = As + As,).
Aus den Abmessungen und Elastizitdtskonstanten von ¥, und F,, den
Abmessungen von P und dem Verlauf von K, mit As (Verfestigungs-
kurve) kénnen bei gegebenem K alle Groflen, insbesondere As berechnet
werden. Ohne diese Rechnung durchzufiihren, erkennt man, daB A4s
um so kleiner wird, je groBer die Anfangsverfestigung® K, und der
Verfestigungsanstieg von P ist4. Uberschreitet K, einen bestimmten
Wert, so findet iiberhaupt keine plastische Verformung mehr statt®

1 Dabei verkérpern P den plastischen Anteil der Verformung, F, die davon
abhingige Spannungsverfestigung, F, die davon unabhingige elastische Dehnung
einer Probe.

? Die auf F, wirkende Kraft ist ebenfalls gleich K.

3 Wir wollen fiir die folgende Anwendung allgemein annehmen, dafl P vor dem
Anlegen der Last bereits verfestigt sein kann.

4 Denn um so gréBer mufl die Anspannung sein, damit die Gleitgeschwindigkeit
einen bestimmten Wert annimmt.

5 Dabei ist vorausgesetzt, daB unterhalb der jeweiligen Streckgrenze K, - K-
die Gleitgeschwindigkeit Null ist, was wegen des dynamischen Einflusses und der
Entfestigung streng nur am absoluten Nullpunkt zutrifft. Wir nehmen mit Oro-
wan diese Voraussetzung zundchst als giiltig an und werden auf die Bedeutung
der genannten Faktoren weiter unten zu sprechen kommen.

K ochendorfer, Plastische Eigenschaften. 18
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(4s = 0). TFithren wir nun eine Schwingungsbeanspruchung mit der
Amplitude K = K* durch, so hat As bei jedem Belastungsschritt den
Wert, welcher dem zu Beginn des. Schrittes erreichten Wert von K,
und dem Verfestigungsanstieg entspricht. Nimmt man nun an, und
das sind die zwei grundlegenden Voraussetzungen von Orowan, daB
die Feder ¥, im Laufe der Beanspruchung nicht ,,ermidet‘l, d. h. bei
gleicher Verformung s stets den gleichen Lastanteil aufnimmt, und daf3
K, bei jeder Verformungszunahme As, unabhéngig davon, in welcher
Richtung sie erfolgt, zunimmt, so néhert sich, wie man auf Grund obiger
Ausfithrungen leicht erkennt, K, mit zunehmender Wechselzahl einem
durch - die GréBe von K” (und den Modelleigenschaften) bestimmten
Grenzwert K, ,. Dabei kann die plastische Gesamtverformung s =>'As,
das ist die Summe aller Einzelverformungen unabhingig von der Ver-
formungsrichtung positiv gezéhlt, einen bestimmten endlichen Wert
nicht iiberschreiten (d. h. >'As ist eine konvergente Reihe), denn wenn
K, monoton mit s zunimmt, so haben beide GréBen stets gleichzeitig
endliche Werte.

Ausgehend von den réntgenographischen Beobachtungsergebnissen,
nach denen die Schwingungsfestigkeit eine Verformungsgrenze darstellt,
macht nun Orowan die dritte grundlegende Annahme, dal ein Werk-
stoff nur eine bestimmte Gesamtverformung s = s; ohne Schidigung
ertragen kann, dal dagegen in der plastischen Zone ein Rif} auftritt,
sobald der Wert s, {iberschritten wird. Auf Grund der eindeutigen Zu-
ordnung von Verfestigung K, und Gesamtverformung s entspricht dem
kritischen Wert von s; von s ein kritischer Wert K, von K., der nicht
iiberschritten werden darf, wenn eine unendliche Wechselzahl ohne
Bruch ertragen werden soll. Auf diese Weise ergibt sich die Existenz
einer wahren Schwingungsfestigkeit. Weiter ergibt die Rechnung unter
Zugrundelegung einer linearen (K, , s)-Kurve?, daf die Wohler-Kurve
aus zwei nahezu linearen, gegeneinander geneigten Asten besteht, die
bei einer bestimmten endlichen Wechselzahl z, zusammentreffen, und
von denen der Ast oberhalb z, praktisch mit der Asymptote der Wohler-
Kurve iibereinstimmt. D.h. die praktische Schwingungsfestigkeit
(Ordinate bei der Wechselzahl z,) stimmt mit der wahren Schwingungs-
festigkeit (Ordinate der Asymptote) nahezu iiberein. Insoweit gibt
die Theorie die Beobachtungsergebnisse (bei hinreichend tiefen Tem-
peraturen) richtig wieder. Sie fiihrt aber zu Widerspriichen mit der
Erfahrung, oder kann diese nur unter sehr erzwungenen Annahmen er-

1 In unserer Ausdruckweise, daB die Spannungsverfestigung nicht abnimmt-
Uber die Unzulissigkeit dieser und der folgenden Voraussetzung siehe weiter
unten.

2 Diese Annahme ermdglicht eine einfache Durchfithrung der Rechnung. Bei
nichtlinearen Kurven bleiben die Verhéltnisse grundsétzlich dieselben.
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klaren, sobald wir die Temperaturabhingigkeit der Schwingungsfestig-
keit in Betracht ziehen: Wenn wir die erste Annahme von Orowan,
daB die Verfestigungskurve (K, s) bei der Schwingungsbeanspruchung
unterhalb der kritischen Verformung s, monoton mit s zunimmt, bei-
behalten, so kann s; hochstens den Betrag besitzen, bei welchem die
Verfestigung bei einer schwingenden Beanspruchung nach Held (vgl.
Abb. 49) wieder beginnt abzunehmen. Legen wir diesen oder einen
kleineren Wert zugrunde, so hingt die zugehdrige kritische Verfestigung
K,; in dhnlicher Weise von der Temperatur ab wie die Verfestigung
bei einsinniger Verformung (vgl. Abb.48). Da K,; ein MaB fir die
Schwingungsfestigkeit ist, so miiite diese die gleiche Temperatur-
abhingigkeit zeigen, eine Folgerung, welche durch die Beobachtungs-
ergebnisse eindeutig widerlegt wird.

Orowan hat den Einflul der Temperatur auch untersucht. Er
nimmt dabei an, daf in dem Temperaturgebiet, in dem die Erholung
innerhalb der iiblichen Versuchszeiten praktisch nicht wirksam ist (also
bei hinreichend tiefen Temperaturen), die Schwingungs-Verfestigungs-
kurve unverdndert bleibt. Dabei ist aber die Tatsache nicht beriick-
sichtigt, dal auch bei Wechselbeanspruchungen, bei denen anfanglich
sehr grofle Gleitgeschwindigkeiten auftreten, die in Ruhepausen wirk-
same Erholung von der Entfestigung wahrend einer Verformung
zu unterscheiden ist® (vgl. S. 90).

Um also in Ubereinstimmung mit der Erfahrung zu kommen, miiBte
man die Annahme, daB die Schwingungsfestigkeit eine Verformungs-
grenze darstellt, fallen lassen, und sie durch die Annahme ersetzen, daf}
sie durch einen kritischen Wert der atomistischen Verfestigung be-
stimmt ist, was aber u.a. den Versuchsergebnissen von Held ent-
schieden widerspricht. Es bleibt somit nur die Folgerung, dal die allen
Voraussetzungen zugrunde liegende Vorstellung eines unmittelbaren
Zusammenhangs zwischen der Schwingungsfestigkeit und der atomisti-
schen Verfestigung nicht richtig sein kann.

Die Gegeniiberstellung der Theorien von Dehlinger und Orowan
bietet ein Beispiel fiir die im Vorwort erwahnte Auffassung, daB bei der
Behandlung der strukturempfindlichen Kigenschaften allgemein giiltige
Erkenntnisse mit Sicherheit nur unter Voranstellung allgemeiner ex-
perimenteller Ergebnisse gewonnen werden kénnen und nicht durch
Voranstellung bestimmter Modellvorstellungen, die meist nur eine Seite
der Erscheinungen mehr oder weniger vollstindig erfassen. Ein solches
Ergebnis ist es, daB} die praktische Schwingungsfestigkeit unterhalb
der Temperatur beginnender submikroskopischer Rekristallisation eine

1 Es ist iiberraschend, daf dieser grundlegende Punkt von Orowan, der
zuerst die Unzuldnglichkeit der reinen Erholungstheorie betont und experimentell
belegt hat, iibersehen wurde.

18*
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von der Temperatur und Zeit unabhingige Verformungs- und Be-
lastungsgrenze darstellt, das unmittelbar die Ubereinstimmung der
praktischen mit der die gleichen Kigenschaften zeigenden wahren
Schwingungsfestigkeit nahelegt. Diese Vermutung konnte denn auch
umfassend bewiesen werden. Die Losung der weiteren, insbesondere
technisch wichtigen Fragen, wie beim Uberschreiten dieser Grenze der
Bruch eingeleitet wird und wie die Bruchwechselzahl von der Belastung
abhingt (Verlauf der Wohler-Kurve), wurde dann auf Grund der ge-
wonnenen Erkenntnisse iiber die physikalische Bedeutung der Mef-
gréBen auch in befriedigender Weise ermdglicht.

Sehen wir von der Bedingung von Orowan fiir den Eintritt des
Bruchs ab, so sind die mit den beiden ersten Voraussetzungen, dafl die
Spannungsverfestigung und die atomistische Verfestigung K, mit der
plastischen Gesamtverformung s beide monoton zunehmen, erhaltenen
Folgerungen sicher richtig, solange diese Voraussetzungen erfiillt sind.
Fiir die erste trifft das (unterhalb der Temperatur 7';) bei Schwingungs-
amplituden K7, die kleiner sind als die Schwingungsfestigkeit K7°
(= K%9), fir die zweite bei geniigend kleinen Werten von s (Wechsel-
zahlen) zu. Bei einer Schwingungsbeanspruchung mit K* < K7° wird
daher die Zunahme A s von s wihrend eines Belastungsschrittes zundchst
immer kleiner. Diese Abnahme hat aber nach Held eine Verschiebung
des Maximums von K, nach gréBeren Wechselzahlen zur Folge (geringere
Dissipationswirkung), durch die wiederum eine weitere Abnahme von
As mit zunehmender Wechselzahl erméglicht wird usw. As strebt
also dem Grenzwert Null zu, den es bei der Wechselzahl unendlich
annimmt. Die Verfestigung ist dann vollstindig, d. h. die Verformung
rein elastisch.

In Wirklichkeit kann dieser Zustand wegen der stets wirksamen
Erholung nie erreicht werden (abgesehen davon, daB sich ein Ver-
such nicht bis zur Wechselzahl unendlich durchfiihren 148t), vielmehr
nimmt As bei einer bestimmten Wechselzahl einen kleinsten Wert As,
anl. Ist die Erholung hinreichend gering, die Temperatur also hin-
reichend tief, so ist As, sehr klein und die Verfestigung wird nach
einer geniigend hohen Wechselzahl praktisch als vollstindig, d. h. die
Verformung als quasi-elastisch angesehen werden kénnen. Wird nun
die Belastung der Schwingungsamplitude langsam erhéht und nach
jeder Erhohung wieder der quasi-elastische Zustand abgewartet, und
so fortgefahren, so ist zu erwarten, dal es auf diese Weise gelingt, die
praktische Schwingungsfestigkeit um einen bestimmten Betrag iiber
ihren normalen Wert K7°, bei dem das Maximum der Spannungsver-
festigung iberschritten wird, zu steigern, denn wegen des quasi-
elastischen Charakters der Verformung wird der Abbau der atomistischen

1 Die Gesamtverformung s nimmt also unbegrenzt zu.
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Verfestigung (der ja eine schwingende plastische Gleitung zur Voraus-
setzung hat) verhindert (streng genommen nur sehr lange verzégert),
und die Koérner kénnen nicht zwischen ihren Nachbarn durchgequetscht
werden und somit auch keine Risse entstehen. Diese Erscheinung wird
tatsidchlich beim ,Hochtrainieren®, das ist eine Schwingungs-
beanspruchung in der oben beschriebenen Art, beobachtet; sie wurde
auf diese Weise von Dehlinger (1940, 1) erklart.

Der so erreichte Zustand kann wegen der Erholung nicht unbegrenzt
lange bestédndig und auch nicht von der Temperatur unabhingig sein,
denn wenn die atomistische Verfestigung hinreichend abgenommen hat,
wird, da ja das Maximum der Spannungsverfestigung iiberschritten ist,
der Bruch eingeleitet!. Bei den meisten technischen Werkstoffen ist
die Erholung erst bei Temperaturen oberhalb der Zimmertemperatur
merklich, so daBl das Zusammenbrechen des hochtrainierten Zustandes
bei dieser und tieferen Temperaturen praktisch nicht in Frage kommen
wird.

Hat bei einer Schwingungsbeanspruchung die Amplitude K” = K7°
gleich von Anfang an ihren vollen Wert, so tritt ein quasi-elastischer
Verformungszustand nicht ein, und die Schwingungsfestigkeit hat stets
den durch das Maximum der Spannungsverfestigung eindeutig bestimm-
ten Wert K7%° = K7°.

f) Praktische Sehwingungs- und Wechselfestigkeit. Wir haben bisher
zur Priifung der theoretisch gewonnenen Ergebnisse die MeBergebnisse
fur die praktische Schwingungsfestigkeit K7° benutzt, da diese (unter-
halb T';) mit der wahren Schwingungsfestigkeit K7 ° ibereinstimmt. Fir
die Wechselfestigkeit bei von Null verschiedener Vorlast besteht diese
Ubereinstimmung zwischen dem wahren und praktischen Wert nicht
mehr, wie ein Vergleich der Abb. 86 und 88 zeigt. Diese Tatsache ist
folgendermaflen zu erkldren: Damit die bevorzugten Kdérner an der
Oberfliche zwischen ihren Nachbarn durchgequetscht werden kénnen,
muB die Maximallast mindestens gleich K* 4 K7° (K* Vorlast) sein.
Der Wert K7° reicht gerade aus, wenn die atomistische Verfestigung
vollstéindig beseitigt ist. Diese Beseitigung kann durch den o6fters er-
wiahnten Dissipationsvorgang als Folge des Schwingungsanteils und
durch die Erholung erfolgen. Bei einer reinen Schwingungsbean-
spruchung wirkt der erste Faktor vollstéindig, d.h. die atomistische
Verfestigung wird schon nach endlich vielen Wechseln ganz zum Ver-
schwinden gebracht, K7°und K7° stimmen tiberein. Bei einer von Null
verschiedenen Vorlast ist das jedoch nicht der Fall. Die Vorlast als
einsinnig gerichtete Komponente bedingt einen Verfestigungsanteil, der
nur durch Erholung beseitigt werden kann. Das ist aber erst nach
unendlich langer Zeit moglich, in deren Verlauf die Spannungsver-

! Eine Erhohung der wahren Schwingungsfestigkeit ist also nicht mdglich-
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festigung sich immer mehr ihrem maximalen Wert ndhert und die Ver-
formungsgeschwindigkeit stetig auf Null abnimmt!. Auf diese Weise
erhédlt man den angegebenen Wert der wahren Wechselfestigkeit. Nach
einer endlichen Beanspruchungsdauer ist die atomistische Verfestigung
K, stets noch von Null verschieden, und die iiberlagerte Schwingungs-
amplitude K* muB den Wert K, -+ K?* besitzen, damit der Bruch
eingeleitet wird. Da nun bei den meisten technischen Werkstoffen die
Erholung erst oberhalb der Zimmertemperatur merklich wird, so sind
bei ihr und tieferen Temperaturen, bis K, gegeniiber seinem Anfangswert
merklich abgenommen hat, so grole Zeiten bzw. Wechselzahlen erforder-
lich, wie sie iblicherweise nicht zur Anwendung kommen. Nachdem
der Schwingungsanteil der atomistischen Verfestigung beseitigt ist,
verlauft also die Wohler-Kurve praktisch horizontal, und die Ordinate
dieses Astes, die praktische Wechselfestigkeit K7%, ist gegeniiber der
wahren Wechselfestigkeit K7* um K, erhoht?. Erst bei sehr hohen
Wechselzahlen nihert sich die Wohler-Kurve allméhlich dem Wert K7*.

Wird bei hoheren Temperaturen die Erholung schon innerhalb der
iiblichen Versuchszeiten merklich, so muB} einerseits die Wohler-Kurve
deutlich abfallen und andererseits die praktische Wechselfestigkeit der
wahren Wechselfestigkeit naiherkommen, d.h. die Kurve fiir die zu-
lassige Maximallast in einem Smithschen Diagramm horizontaler ver-
laufen als bei tieferen Temperaturen. Beide Folgerungen werden durch
die Erfahrung bestétigt [vgl. z. B. die Zusammenstellung der MeBwerte
bei Hempel und Tillmanns (1936, 1)].

VI. Mathematische Zusiitze.

28. Berechnung von Schubspannung und Abgleitung.

a) Transformationsbeziehungen der Spannungs- und Deformations-
komponenten in den in 2e festgelegten Koordinatensystemen I und IIL
(Allgemeine Zusitze zu 3a und 2f.) Bei jeder Verformung von Ein-
kristallen entsteht die Aufgabe, die an einer Stelle wirksame Schub-
spannung ¢ in dem betéitigten Gleitsystem mit den duBeren Kriften in
Beziehung zu setzen. Da letztere in den betrachteten Féllen in einfachem,
unmittelbar ersichtlichem Zusammenhang mit den Spannungskompo-
nenten S = g, oder S, = 0y, im Koordinatensystem I stehen, so be-

1 (bt es, wie bei den homogenen Verformungen, keine von der Zeit unabhéingige
Spannungsverfestigung (bzw. wahre Einkristall-Kriechgrenze), die allein der
suBeren Belastung das Gleichgewicht halten kann, so ist unter Last eine voll-
stindige Beseitigung der atomistischen Verfestigung durch die Erholung iiberhaupt
nicht moglich, es stellt sich vielmehr allméhlich ein stationdrer Zustand ein,
bei dem die Gleitgeschwindigkeit von Null verschieden ist (ErholungsflieBen).

2 Die Verhiltnisse sind ganz dhnlich wie bei einem hochtrainierten Werkstoff.
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steht die eigentliche Aufgabe darin, ¢ als Funktion von S oder 8, zu
berechnen. Zu diesem Zweck miissen wir zunéchst die Transformations-
beziehungen zwischen den Komponenten eines Vektors ¢ in den Koordi-
natensystemen I und II aufstellen. Allgemein giltl: Sind (#,, %,, %3)
seéine Komponenten in einem Koordinatensystem mit den rechtwinkligen
Achsen (e,, ¢,, €5), so lauten sie in einem andern rechtwinkligen System
(e1, €2, €3):

a; = cos(ehe,) - 2, + cos(e}ey) - %, + cos(eieg) r25; A=1,2,3. (1)
Von den in (1) auftretenden Winkeln zwischen den Koordinatenachsen
benstigen wir in unserm Falle folgende: (g3), (:M3), (¢T) und (NZF).
Fir sie sind aus Abb. 8 von den folgenden Beziehungen die beiden ersten
unmittelbar, die beiden andern aus den sphérischen Dreiecken (¥ g3)
und (T 3N) abzulesen:

cos(g3) = —cosd; cos(N3) =siny,
cos (gF) = sin(180 — A) cos(¢; — ¢ — 90) = —sindsin(¢p — ¢;),{ (2)
cos(NF) = sin(90 — y) cos (90 4 ¢ — ®,) = —cosy sin(p — qax) .

Die Spannungskomponenten, als Komponenten eines symmetrischen
Tensors zweiter Stufe, transformieren sich wie die Produkte der Kompo-
nenten zweier Vektoren. Es gilt also allgemein:

6. = (cos(e}e;) cos(el e;)) ayy + (cos(e)e,) cos (e ep)) Tap
(cos(e) eg) cos(el, e3)) 035
(cos(e} ;) cos (e, e,) -+ cos(e] e,) cos(ey ;) oy,
(cos(e} ey) cos(e; es) + cos(e] es) cos(ereq)) 03
(cos (e} e,) cos(ey e5) -+ cos(e} eg) cos (e, €5)) Ogg
= 2" (cos(ej e;) cos(ele,)) o;y .

Fiir die Deformationskomponenten gelten bei rechtwinkligen Koordi-

natensystemen dieselben Transformationsbeziehungen:

(3a)

€1 = 21 (cos (e} ¢;) cos (el e,)) & - (3b)

b) Berechnung der Schubspannung. (Zu 3a, 18¢, 19a.) Bei der

homogenen Dehnung verschwinden im Koordinatensystem I alle

Spannungskomponenten? bis auf S = g,, = K/Q (K Zugkraft, @ Quer-
schnitt des zylindrischen Kristalls). Aus (3) folgt somit:

0 = 0,9 = (cos(N3) cos(g3)S.

1 Die hier benutzten allgemeinen Transformationsbeziehungen und einfachen
GesetzméBigkeiten der Elastizitdtstheorie sind in den meisten Lehrbiichern der
Physik, der Elastizitatstheorie und der Tensorrechning abgeleitet.

? Streng genommen trifft das nur bei isotropen Kérnern zu. Bei Kristallen
treten im allgemeinen auch noch Schubspannungskomponenten auf. Diese sind
jedoch klein gegeniiber S und sind fiir unsere Untersuchungen ohne Bedeutung.
Wir sehen von diesem Anisotropieeffekt durchweg ab.
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Daraus erhalten wir nach (2), wenn wir vom Vorzeichen von ¢ absehen,
die Beziehung (191):
o =sinycosi - S. (4)
Bei der reinen Biegung verschwinden im Koordinatensystem I
ebenfalls alle Spannungskomponenten bis auf S, dessen Wert aber
jetzt vom Abstand x von der neutralen Faser abhingt. An Stelle von
(4) tritt daher die Beziehung (2b III):

o(x) = siny cosA - S(x). (5)

Bei der Torsion betrachten wir nur kreisférmige Querschnitte.
Legen wir die 3-Achse des Koordinatensystems I durch den betrach-
teten Punkt mit der Entfernung x vom Mittelpunkt, so verschwinden
in diesem XKoordinatensystem alle Spannungskomponenten bis auf
8, = og;. Nach (3) wird dann:

0 = gy = (cos(gZ) cos (N3) + cos(g3) cos(NT)) S, ().
Daraus ergibt sich mit (2) die Beziehung (7 III):
0=0(p, z) = (cosy cosdsin(p — @,) —siny sind sin (¢ — ¢;))S,, (x). (6)

Man sieht aus (6), daBl sich ¢ fiir ein Gleitsystem sinusférmig lings
des Umfangs éndert. Rechnen wir wie bisher ¢ stets positiv, so ist die
Periode 180°. Die beiden Azimute, bei denen o seinen gréBten Wert
Omax (%) annimmt, erhdlt man [durch Differentation von (6) nach ¢]

aus:
1

5, g(% = siny sin cos (¢ — @1) — cosy coslcos(p — @) = 0.
Durch Einsetzen dieser ¢-Werte in (6) ergibt sich der Wert von oy,
selbst 1.

Abb. 90 zeigt fir drei ausgezeichnete Orientierungen den Verlauf
von o/8,, fiir die Gleitsysteme eines kubisch-flichenzentrierten Kristalls
mit den (111)-Ebenen als Gleitebenen und den [110]-Richtungen als
Gleitrichtungen, welche an bestimmten Stellen die gréBten o-Werte
besitzen oder mindestens einen Punkt mit letzteren gemeinsam haben.
Die (aus Teilen der ersteren zusammengesetzte) Kurve, welche an jeder
Stelle die groiten o-Werte besitzt und das jeweils betétigte Gleitsystem
angibt, ist dick ausgezogen. Aus den mitgezeichneten Parallelprojek-
tionen der Elementarzelle in Gegenrichtung von 3 sind die Azimute ¢,
fiir jede Gleitebene und ¢, fiir die Gleitrichtung jedes Gleitsystems zu
entnehmen. Die Numerierung der Gleitsysteme ist aus Tabelle 10 zu
ersehen.

1 Die Berechnung von gmax als Funktion von y, 2 und (p, — ¢21) ist bei Gough,

Wright und Hanson (1926, 1) durchgefiihrt. Das Ergebnis ist auch bei Sachs
(1928, 1) angegeben.
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Tabelle 10. Numerierung der Gleitsysteme und Gruppen eines kubisch-

flichenzentrierten Kristalls.

Gleitebene ® . (111) (111) (111) (111)

[0113|[T10]|[01T]|[T0T]|[110]|[011]|[10T] [1T0]

Gleitrichtung g |[110]![101]
Nummer des 1

\
8 | 9 10[11

'[011]

[101]

Gleitsystems . | 1 | 2 3 4 5 6 7 12
Nummer der ‘
Gruppe . . . I II 111 v
3=/107]
Yz §=l007]
fary) w47
20y g bl B
[ 200 70" 90°H
- 1 (970" 90 87y :fiil
11 300° %) (ot ;Z_ﬂ/ 270 X
1194 wim F L

) pD'P/

e
5 i

79, |
‘ ﬁ
4 7 14770
& 44 Q 2 _—gem
X ¥
g 4897 5477
0 @ 720 %0°0 @ 90 [wrpy] 180°0 90 %0°
@ — p—r 9 —

Abb. 90. Nach (6) berechneter Verlauf der Schubspannung ¢ (bezogen auf die tangentiale Schub-
spannung S(p) in den Gleitsystemen eines kubisch-ilichenzentrierten Kristalls lings des Umfangs

(Azimut @) fiir drei Kristallorientierungen. Numerierung der Gleitsysteme nach Tabelle 10. Uber
den Kurvenbildern sind die Parallelprojektionen der Grundzelle des Gitters in Gegenrichtung der
Kristallachse 3 mit den Azimuten Py und ¢, der Gleitebenen bzw. Gleitrichtungen gezeichnet.

¢) Berechnung der Abgleitung. (Zu 2f, 20¢, 21a.) Der Zusammen-
hang zwischen einer kleinen Abgleitungszunahme da und der zugehorigen
Dehnungszunahme dD bzw. Schiebungszunahme dD,, ergibt sich auf
Grund der Tatsache, daB die dabei geleistete Arbeit dA in beiden
Koordinatensystemen denselben Wert besitzen mufl. Nun ist in allen
betrachteten Féllen im Koordinatensystem I nur eine Spannungs-
komponente (S bzw. S,), im Koordinatensystem IT nur eine Defor-
mationskomponente (da) von Null verschieden. Also bestehen die Be-
ziehungen :

=8dD bei der Dehnung und Biegung,

dA = oda . .
= S(pquD bei der Torsion.

(7)

Aus ihnen ergeben sich unter Benutzung von (4), (5) und (6) die Be-
ziehungen (8 I), (15 III) und (44 III).
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d) Erzeugung einer beliebigen kleinen plastischen Verformung eines
Kristalls durch Mehrfachgleitung nach fiinf unabhiingigen Gleit-
systemen ; Anwendung auf kubisch-fléichenzentrierte Kristalle. (Zu 25d.)
Wir untersuchen im folgenden, ob und bejahendenfalls durch wieviel
Gleitsysteme eine beliebige kleine plastische Verformung eines Kristalls
durch Mehrfachgleitung erzielt werden kann, unter der Voraussetzung,
daB das Gleiten zwar wie bei wirklichen Kristallen kristallographisch
bestimmt ist, aber kontinuierlich erfolgt, also keine Gleitlamellen auf-
treten (vgl. hierzu 25d). Die Deformationskomponenten de;, seien in
einem rechtwinkligen Koordinatensystem mit den rechtwinkligen
Achsen (e, e,, e3) gegeben. Fiir jedes Gleitsystem (3) = (g;, ;) legen wir
ein Koordinatensystem II fest, in dem auBer (de;y); = da,/2 alle De-
formationskomponenten verschwinden. Nach (3b) ist der Beitrag von da;
zu den dg;,:

(s =} (005 (e1) cos (e, ) + cosle, g) cos(e,R) de]
= (sz ) da;. ®)

Die Summe der (d¢;,); tiber alle Gleitsysteme (7) muBl gleich de;, sein:

2 (%1, da; = dey,.- (9)
Von den im allgemeinen 6 unabhingigen Komponenten de;, ist bei
einer plastischen Verformung eine durch die iibrigen fiinf bestimmt,
da das Volumen ungeéindert bleibt. Diese Volumbedingung lautet:

déey + degy + degg = 0. (10)

Die Beziehungen (9) stellen also fiinf lineare inhomogene Gleichungen
in den da; dar.. Damit diese eindeutig durch die de;, bestimmt sind,
ist notwendig und hinreichend, da} ihre Anzahl fiinf betragt, und daB
die linken Seiten der Gleichungen linear unabhingig sind, d.h. ihre
Koeffizientendeterminante von Null verschieden ist. Die letztere Be-
dingung legt der gegenseitigen Lage der finf Gleitsysteme gewisse
Einschrinkungen auf derart, daBl eine in einem Gleitsystem erzielbare
Gleitung nicht durch Zusammensetzung geeigneter Gleitungen in den
vier iibrigen Systemen zu erzielen sein darf. Allgemein bezeichnet man
eine Anzahl von Gleitsystemen, fiir welche diese Forderung erfillt ist,
als unabhéngig voneinander!. Wir haben also das Ergebnis: Eine
beliebige kleine plastische Verformung eines Kristalls kann
durch Mehrfachgleitung nach finf unabhédngigen Gleit-
systemen erzielt werden. Weniger als fiinf unabhéngige Gleit-

1 Drei Gleitsysteme mit gemeinsamer Gleitebene, aber verschiedenen Gleit-
richtungen (bei kubisch-flichenzentrierten Kristallen z. B. eine Oktaederebene
mit ihren drei Rhombendodekaeder-Gleitrichtungen) sind nicht unabhingig von-
einander, da man stets eine Gleitung nach einer Richtung durch eine geeignete
Doppelgleitung nach den beiden andern gewinnen kann.
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systeme reichen dazu nicht aus, mehr als fiinf kann es in einem Kristall
nicht geben. Dagegen gibt es bei Kristallen mit mehr als fiinf Gleit-
systemen, wie wir fiir die kubisch-flichenzentrierten Kristalle naher
ausfiihren werden, im allgemeinen mehrere verschiedene Kombinationen
von fiinf unabhingigen Gleitsystemen.

Die Lésungen der Gleichungen ergeben sich bekanntlich in Deter-
minetenform, wenn man in der Koeffizientendeterminante jeweils die
Kolonne, in der die gesuchte Abgleitung da, steht, streicht, dafiir die
gegebenen GroBen de;, einsetzt und diese Determinante durch die
Koeffizientendeterminante dividiert.

Wir wenden diese Ergebnisse nun auf kubisch-flichenzentrierte
Kristalle an. Als Koordinatensystem nehmen wir e¢; = [100], e, = [010]
und e; = [001]. Sind die d¢;,, in einem andern, z. B. dem Koordinaten-
system I, gegeben, so kénnen sie mit Hilfe der Beziehungen (3b) leicht
auf dieses System umgerechnet werden. Tabelle 11 enthalt die erforder-
lichen Richtungskosinusse fiir alle zwolf Gleitsysteme und die sich damit
ergebenden Koeffizienten (a;,); der Gleichungen (9). Die Volum-
bedingung de;; 4 déeyy + degy = 0 ist stets erfiillt, wie auch die Gleit-
systeme zusammengefat werden, da sie selbstverstédndlich fiir jedes
einzelne Gleitsystem erfiillt ist. Wir lassen dementsprechend die dritte
von den beiden ersten abhiingige Gleichung weg; ihre Koeffizienten
sind in Tabelle 11 eingeklammert.

Tabelle 11. Richtungskosinusse der Gleitebenennormalen :; und der
Gleitrichtungen g; der zwolf Gleitsysteme eines kubisch-flachen-
zentrierten Kristalls beziiglich der Achsen e; = [100], e, = [010], e,
=[001] und damit berechnete Koeffizienten (x1x); der Gleichungen 9).

Numerierung der Gruppen und Gleitsysteme nach Tabelle 10.

e der I I III v

Smerdesl 1| 2 | 3|4 5 6|78 ‘ 9 [10] 11 |12
cos(e; ). . . +1 —1 +1 +1 X
cos(e, M) . . . +1 +1 -1 +1 1
cos(e,My). . . +1 +1 +1 —1 V3
cos(es8s) - - . |11 +1] 0 |=1] o | —1]a1] o | +1|+1 0 | —1| %
cos(8s) - .. |+1/ 0 | +1|—1] 1] 0 [+1 1] 0 |1 -1t 0 | L
cos(eg@) - .. [0 | —1| =10 -1 —=1]0 —1| =10 —1 -1 V2
[ 4‘ 1] 0 |41l o 41 |+1 0 [ 41|41 0 —1] X
(0ag)i « - - - - 410 | 1|1/ +1| 0 |—1 41 0 |-l —~1] 0 1
(2% P (0) l(—i) (—1)1(0) (=1 (=D 7(?)‘7(—1) (=1 1(0) |(-+1) (+1) )VG )
[C 0 +1|+1fo|—1|—1]0 | -1 1|0 |—1|—1] X
()i « - v v 1 0 | —1|-1/+1] 0 |[+1 =1] 0 |-1] -1 o | 1
(xa)i v v v s +1 =1 0 |=1] 0 | =1]|+1 o | +1|+1] 0 | —1|2V6
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Insgesamt gibt es (12?) = 792 Moglichkeiten, fiinf Gleitsysteme aus
zwolf Gleitsystemen auszuwéhlen!. Diese Kombinationen sind aber
nur zum Teil brauchbar, da bei vielen die fiinf Gleitsysteme nicht
unabhéngig voneinander sind. Unmittelbar ausgeschieden werden
konnen die 144 Kombinationen, in denen eine Gleitebene mit allen drei
Gleitrichtungen vorkommt, da es in einer Gleitebene nur zwei un-
abhangige Gleitrichtungen gibt. Von den verbleibenden 648 Kom-
binationen bezeichnen wir diejenigen mit Doppelgleitung nach zwei
Gleitebenen und Einfachgleitung nach einer dritten Gleitebene als
Kombinationen erster Art, diejenigen mit Doppelgleitung nach
einer Gleitebene und Einfachgleitung nach drei weiteren verschiedenen
Gleitebenen als Kombinationen zweiter Art. Ihre Anzahl betrigt
je 324. Unter ihnen miissen die ,,brauchbaren‘ mit funf unabhéngigen
Gleitsystemen durch Untersuchung ihrer Determinante ausgesucht
werden. Diese Aufgabe ist verhdltnismiBig einfach, da in den ver-
schwindenden Determinaten entweder zwei Zeilen bzw. Kolonnen (bis
aufs Vorzeichen) iibereinstimmen oder die Summe zweier Zeilen
(Kolonnen) gleich einer dritten ist. Von den Kombinationen erster Art
mit je den beiden ersten Gleitsystemen (1,2 bzw. 4,5) der Gruppen I
und IT fallen von den sechs mdoglichen die Kombinationen (1,2; 4,5; 8)
und (1,2; 4,5; 11) Wég, die vier Kombinationen mit den Gleitsystemen 7,
9, 10 und 12 sind brauchbar. In gleicher Weise erhalten wir 20 weitere
brauchbare Kombinationen, wenn wir in den iibrigen fiinf Paaren von
Gruppen die beiden ersten Gleitsysteme mit Doppelgleitung nehmen,
insgesamt also 24 brauchbare Kombinationen erster Art mit je den
beiden ersten Gleitsystemen mit Doppelgleitung in den sechs moglichen
Paaren von Gruppen. Nun gibt es neun verschiedene Moglichkeiten,
je zwei Gleitsysteme in jeder Gruppe eines Paares auszuwéhlen, ins-
gesamt also 9-24 = 216 verschiedene brauchbare Kombina-
tionen erster Art.

Von den 27 moglichen Kombinationen zweiter Art, welche die beiden
ersten Gleitsysteme der Gruppe I enthalten, kommen 13 in Wegfall,
es verbleiben als brauchbar die 14 Kombinationen, welche neben den
Gleitsystemen 1 und 2 die Gleitsysteme (4, 8, 10), (4, 8, 12), (5, 7, 10),
(5, 7, 11), (5, 8, 10), (5, 8, 12), (5, 9, 11), (5, 9, 12), (6, 7, 10), (6, 7, 11),
(6, 9, 10) und (6, 9, 11) enthalten. Da die ersten beiden Gleitsysteme
in allen vier Gruppen, und zwei Gleitsysteme 3mal in jeder Gruppe
gewihlt werden koénnen, so gibt es 4-3-14 = 168 verschiedene
brauchbare Kombinationen zweiter Art und insgesamt 216
-4 168 = 384 brauchbare und 408 unbrauchbare Kombina-
tionen. Unter den ersteren hat man nach 25d fiir jede Kristallorientie-

1 Zahl der Kombinationen ohne Wiederholung von zwolf Elementen zur
5. Klasse.
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rung diejenige mit der kleinsten Abgleitungssumme auszusuchen!. Bei
vielen Kombinationen kann man die zeitraubende Auflésung der
Gleichungen (9) umgehen: Fiir die Kombinationen, welche die Gleit-
systeme der Gleitebenen mit Einfachgleitung und die Gleitebenen
mit Doppelgleitung gemeinsam haben [z. B. (1,2;4,5;7) und (1,3;4,5; 7)],
stimmen die resultierenden Gleitrichtungen und die resultierenden Ab-
gleitungen in den Ebenen mit Doppelgleitung iiberein. Sind letztere
fiir eine Kombination berechnet, so kénnen auf Grund der bekannten
gegenseitigen Lage der drei Gleitrichtungen in einer Gleitebene die
Abgleitungen fiir die iibrigen Kombinationen einfach berechnet werden.
Man erkennt leicht, dafl es unter den Kombinationen erster Art 24 gibt,
zwischen denen keine solchen einfachen Zusammenhénge bestehen, mit
denen aber alle ibrigen Kombinationen erster Art in dieser Weise
zusammenhéngen. Thre Auswahl ist auf 9fache Weise moglich. Die
zuerst genannten 24 Kombinationen bilden z. B. ein solches ,,irredu-
zibles* System.

29. Biegung und Torsion von Einkristallen.

a) Berechnung der Biegemomente. (Zu 18c¢ und 20¢.) Das Biege-
moment ist gleich der Summe bzw. dem Integral iiber den ganzen
Querschnitt der Momente S(x)zdf(x) der Flichenelemente df(x):

+r

m =[S(x)xdf(x).

Dabei ist x der Abstand von der neutralen Faser, r der Halbmesser
bei kreisférmigen, die halbe Hohe bei rechteckigen Querschnitten. Da
sowohl bei einer elastischen als auch besi einer (hinreichend kleinen)
plastischen Biegung der Spannungszustand bis aufs Vorzeichen sym-
metrisch zur neutralen Faser ist, so integrieren wir nur iiber eine Hélfte
des Querschnitts und nehmen den so erhaltenen Wert doppelt. Es

ist also: r
zmzz/S(x)xdf(x). (11)
0
Bei einer elastischen Biegung nimmt S(x) proportional mit x zu:
S(x) =2 8(r). (12)

r

Fiir das elastische Biegemoment erhalten wir damit nach (11) die Be-
ziehung (2a III): ’

Mot = 1 [ 202 df (2) =
0

SMI0) _ 8@ I() 19
r x

1 In (1938, 1) hat Taylor alle Kombinationen zweiter Art als unbrauchbar
bezeichnet und nur die Kombination erster Art mit kleinster Abgleitungssumme
fiir jede Orientierung ausgesucht.
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Dabei ist T
J(r) = 2[x2df(x) (14)
0

das Fliachentragheitsmoment des Querschnitts!. Fiir einen Teilquer-
schnitt —y =< x << 4y ist das Flachentragheitsmoment:

Y
J(y) =2 j a?df (7). (15)
0

Wir berechnen nun J(y) fur kreisformige und rechteckige Quer-
schnitte. Fir erstere ist:

O] N
df(x) = 2)r? — 22 duw. (16)
Mit Hilfe der Substitution z/r = sind wird mit ¢@(y) = arc siny/r:
@) 2]
J(y) = 4r4/s1n219 cos?ddd = —/(s1n219)2d(20)
0

= §{<P(?/) — sing(y) cosp(y) (1 — 2sin2p(y))}.

Setzen wir fiir ¢(y) seinen Wert ein, so erhalten wir das Ergebnis:

J(?/) —arcsm_——-—l/lm(f 1-2(r>)} -

Ty = s

Bei rechteckigen Querschnitten mit der Breite 25 ist:

O

df(x) = 2bdx. (18)
Damit wird:
O ! gy O ] 4
J(y) = 4b/w2dx — (7) T T) =3 b, 19)
0
Bei der plastischen Biegung hat nach 20 ¢ die Spannung S(x) von & =
7 a8,

¥ = (20)

[nach (29 ITI)] bis = = r den konstanten Wert oo/u. Der Beitrag M,
dieses Querschnitteils zum Drehmoment ergibt sich damit nach (11) zu:

20, 3
W, = 2 wdf(e) — % (F () —Fw)). (21)
Zy
1 Es ist zahlenmiBig gleich dem mechanischen Trigheitsmoment in g-cm?

einer Querschnittsebene beziiglich ihres neutralen Durchmessers, wenn sie mit
der Massendichte 1 g/cm? belegt ist.
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Dabei ist: y
F(y) = 2| zdf(2) (22)
0

das Flichenmoment! des Teilquerschnitts —y << z = +y. Fur kreis-
férmige Querschnitte wird mit (16) und unter Benutzung derselben
Substitution wie oben:

v @)

©
F(y) = —4r3/coszﬂdcos0
0
N I N
Q 4
F(r)= gr".

Fir rechteckige Querschnitte wird mit (18):

O 4 2 [
F(y) = [4bwdz = (%) o, |
0 ' } (24)
g
F(r) = 2bs2. |
Neben ), tritt bei der plastischen Biegung noch der Beitrag (30a III)
_GJ@) .
m, = 2l (25)

zum Biegemoment auf. Da x; in 3¢, und IR, nur in der Verbindung =z, /r
auftritt, so wird nach (20) das Argument in beiden Beitrigen aJ,/a (7).
Wir entwickeln nun fir a(r) > all, M und M, fir beide Quer-
schnittsformen nach

(r)
2ot )
wobei wir hohere als dritte Potenzen in ¢ vernachlassigen. Nach (17)
wird :
J®(x1)Z%E-—%e(l—%2>(l——~282):£-7‘483+-'- (27a)
und nach (23):
o o 4 e\ 4
Fr) —F(z) = 3 P — &) (1 — 7) =3P — 20 ... (27h)

Damit ergibt sich nach (25), (21) und (17) fur das gesamte Biegemoment
M= M, + M, kreisformiger Querschnitte die Beziehung (31 III):

e o - ,
M= melast <£z - %63 + . ) (283’)

1 F(r) ist zahlenméBig gleich dem Drehmoment in g - cm, das auf eine Quer-
schnittsebene beziiglich ihres neutralen Durchmessers wirkt, wenn an ihr Normal-
krifte mit der Dichte 1 g/cm? angreifen.
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mit dem elastischen Moment:

7 7° Gy
KT
In gleicher Weise erhdlt man aus (19) und (24) fiir rechteckige Quer-

schnitte :

Sﬁelast (28 b)

O O O
J(x)) = $br3e3;  F(r) — F(x;) = 2br* — 2br%e?. (29)
Damit ergibt sich nach (25), (21) und (19) die Beziehung (32 III):
g O
M = Merast (3 — 363, (30a)
mit dem elastischen Moment:
] _
= 4b 2 .
gﬁelast = %ITUO J (30b)

b) Berechnung der Torsionsmomente. (Zu 19a und 21b.) Das
Torsionsmoment eines kreiszylindrischen Kristalls mit dem Halb-
messer r ist gleich der Summe bzw. dem Integral iiber den ganzen Quer-
schnitt der Momente S, (¢, x)xdf(x) der Flichenelemente df(x)
= xdxde:

PR

mt:[/sww%xyﬁdxdw. (31)
00

x ist der Abstand von der Kristallachse. Bei einer elastischen Torsion
ist 8, von @ unabhingig und nimmt linear mit « zu:

&ng&m. (32)

Fiir das elastische Torsionsmoment erhalten wir damit:
2 r
melast = ol ‘i(p (T)/$3 dx = % 73 Sq, (7') B (33)
0

Bei der plastischen Torsion eines Kristalls mit einem Gleitsystem
sind nach 21b fiinf Gebiete zu unterscheiden. Der Beitrag Mty des
Gebiets I ist bereits in (56 III) angegeben. Fir die Beitrige der Ge-
biete II—V erhilt man nach (32) (mit den entsprechenden Integrations-
grenzen) mit den Werten (57 III), (59 III), (61 III) und (63 III) von S¢:

@1 T
40 o 4
fmuzvot;?, P dxde; WIII—ﬂ//——d%‘dtp, .

cosg

@: 0 Pe T
Pe r

2.7, (34)
40, 23 . 45,
My = W0 xl //coszqo dzdg; My = /_/cosq)d d(p
0
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Die Integrationen nach xz fiihren unmittelbar auf die Beziehungen
(68 III), (60 III), (62 III) und (64 III) fir My;—MWy. Die Summe
aller Teilmomente 9i;— My ergibt nach (65 III) das Gesamtmoment

M= My — My — My, + M,
2‘171

1— P1
2 (xf\3
Sﬁl - cosg, Sﬁe]ast, ) gﬁg == <3_n (7> /0084 )melast’
7 (35)

Ve P1
2 & 8 d an
ms = (3 - (uf(r)-) /Cosz(P d‘}’) Metast ; ?l”e‘; (3 ]cofq;) Melast s
0 0

mit dem elastischen Moment

w15,
T 2p0

Emelast

Die Integrationen in (35) konnen einfach ausgefithrt werden. Die
unbestimmten Integrale sind:

d tg® 1 .
/ LA tgp + —%2; [cos%dq) = 5 (p + singcosp),

costyp

dep /2 — @
cosp = —Intg (—2 —).

(36)

Setzen wir in die sich damit ergebenden Beziehungen fir I, —M, die
Werte von a9, ¢, und ¢, aus (53 I1I), (55 ITI) und (49 III):

0 (7) 0 (r) 9 (7)
0 ___ rte]ust uou.) te]ast . telast
1

X =— cos’p, = e cosp; = (37)
ein, so erhalten wir 9t als Funktion von
2 =ty /t (38)

mit w,/u®(r) als Parameter. Nach einigen trigonometrischen Um-
formungen ergibt sich:

o 1 2 C My 8 14+YT—22—2

— :—(1——arccosz>- — =—~ln<—___: ),

Wela,st 2 7 ’ gﬁelast 37l —]. 'l— V]. — 22 + 4
We 2 (5 " /78—:7 e

ﬁex; T (1 1—22(22 + 1) — 2" ]/ u(r) z (22 u"(r))) ’ (39)
My _ L (e w0 _ ) _<>)

ﬁelast o ﬂ <u0 (T)) (arc coql/ + ] ( Ue Z) Us 2]

Tabelle 12 gibt eine Ubersicht iiber die Zahlwerte von 9, — 9, und M.
Letztere dienten zur Konstruktion der Kurven in Abb. 63.

Kochendorfer, Plastische Eigenschaften. 19
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Tabelle 12. Werte der Teilmomente I;—M, und des Gesamtmoments M
(bezogen auf das elastische Moment fMei.st) bei der plastischen Torsion von
Einkristallen mit einem Gleitsystem fiir verschiedene Verformungs-
zeiten (bezogen auf die Zeitdauer ), der plastischen Torsion) 1/z = /87,

berechnet nach (39).

e o o o .. 1 2 10 oo
E)le/weelast . . 1 0,67 05643 0364 u°(r)§us
Mo/ Merast - - 0 0,04 0,06 0,07 w(r) = ue
0 0,09 0,07 0,07 ud(r) = 00
Mo/ Metast - - 0 0,14 0,16 0,17 wW(r) = ue
0 0 0 0 ud(r) = 00
Mo/ Metast, - - 0 1,11 5,82 oo w0 () = ue
WM/ Metast - - 1 L6 6,24 oo w(r) = ue
1 1,69 6,39 oo ud(r) =00

Bei einem Kristall mit mehreren Gleitsystemen betrachten wir einen
Sektor ¢ = 0 — ¢, in dem ein Gleitsystem wirksam ist. Die bisherigen
Ausdriicke fiir die Teilmomente bleiben bis auf die Multiplikation mit
1/, (da sie sich nur auf einen der vier gleichwertigen Sektoren beziehen)
und die Anderung der Integrationsgrenzen, fiir welche ¢’ die obere
Grenze ist, bestehen. Bis zur Zeit t = )/, ist die Verformung elastisch,

das Torsionsmoment betragt nach (67 III):
ﬁélast = %ﬁclast . (40)

Von da an nimmt zunéichst ¢;, dann ¢, den Grenzwert ¢’ an. Die
Zeiten {7 und ¢,, bei welchen das zutrifft, sind nach (68 III) und (69 III)
bestimmt durch:

tgx(;;t u®(r) tgl(;:at

55 cos® ¢ = . (41)
1 &

cosq’ =

Fir das Gesamtmoment N’ des Sektors wird dann nach (35) und (40)
[der Ausdruck fir 9 ist bereits in (70 III) angegeben]:

W =M — Mg — Mz + M4,

P1 P1
w4 epfie o W4 fdy
ﬁéast 3(’), r o 0084(]) ’ gﬁe/last 3(]7, COS(]),
Pe 0 (42)

Pe ,

1 e \3 [ =¢ fir t=1

T 1/<—? )/eosz‘quﬂ- =g ;

Mawst ¢ \W0(r) \p: = ¢ fur ¢=1¢,
0

Die Integrationen sind nach (36) auszufiihren.
Wir berechnen nun die Werte der Teilmomente fiir »°(r) = u, und

t =1t sowie t =1t,.
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Fiir t = ¢{ ist nach (37) und (41):

— 2 — ’. O/ ’
¢ = ¢'; coslp, = cosg'; x)/r=cosg"
Damit wird:

4 wé 3 / 4 1 /
M=0; o —= c—‘;}(tw — tgg. + 5 (tg®¢" — tg3<pe)), ]
elast /

B L ngeosp); B = (127 “3

sT)Jéellaezt 699, (pe ¢£ (p“? ’ ﬁe’last 3(]7, g N 2 ’

Fiir ¢t = ¢, ist nach (37) und (41):

Q=@ = ¢

Damit wird :

, , P14 1/ sing’ cos ¢’ ;..

=Mg=0; ——=—=|(1 — ); 43). (44
M = M3 =t Py wie in (43).  (44)

Eine Ubersicht iiber die Werte von M5 + 35, M, und M’ in beiden
Fillen fiir verschiedene Werte von ¢’ gibt Tabelle 13. Man erkennt
aus dieser Tabelle die in 21b erwihnte Tatsache, daBl M; + M5 fur
t =t und ¢ = ¢, ungefahr dieselben Werte besitzt und daher It von
t = t{ an seinen Wert nicht mehr merklich dndert. Die mit den an-
gegebenen Mittelwerten von 9} + 98} erhaltenen Zahlwerte von I’
dienten zur Konstruktion der Kurve fir «°(r) = u, in Abb. 64.

Tabelle 13. Werte der Teilmomente I, - M, und WM, und des Gesamt-

moments N’ (bezogen auf das elastische Moment Miast) eines Sektors

=0 —¢’, in dem ein Gleitsystem wirksam ist, bei der plastischen

Torsion eines Kristalls mit mehreren Gleitsystemen fiir verschiedene
Werte von ¢'.

@ 0° | 15° | 30° | 45° | 60° | 75° | 90°
(W, + M)/ Mot - .| 0,33 0,33 | 0,32 | 0,31 | 0,29 | 0,26 | 0,24 | t =1,
- 0,33 | 0,33 | 0,30 | 0,27 | 0,23 | 0,20 | 0,17 |t =t
Mittelwert . . . . . 0,33 | 0,33 | 0,31 | 0,29 | 0,26 | 0,23 | 0,20
W Maste « - - - - 1,33 | 1,35 | 1,39 | 1,50 | 1,67 | 2,13 | « |t=h
W Mbast -+ « - - - - 1,00 | 1,02 | 1,08 | 1,21 | 1,41 | 1,90 | o

Fiir u°(r) > u, werden, wie in 21b ausgefiihrt wurde, die Teil-
momente ] — I praktisch unmittelbar nach Beginn der plastischen
Verformung verschwindend klein, so daB in diesem Falle It = My ist.
Die in Tabelle 13 angegebenen Werte von I, dienten zur Konstruktion
der Kurve fiir #%(r) = oo in Abb. 64. :

¢) Integration der Zustandsgleichung (81 III) fiir gebogene Einkristalle.
Wir multiplizieren die Zustandsgleichung

, aU
T=0T
19*
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mit «-df(x)/u durch (x Abstand von der neutralen Faser; df(x)
Fliachenelement im Abstand x; u = siny cos4 Orientierungsfaktor) und
integrieren iiber den ganzen Querschnitt. Die Integrale von ¢’ und ¢
ergeben die Biegemomente I und I,. Zur Auswertung des Integrals
von dE/da formen wir den Integranden um: Nach (8 III) und (11 IIT)
betrigt die Dehnungszunahme der Faser im Abstand x:

di  1°dD*  x (1% x

=71(4)

d])'_'T 1 ? :szx

(¢ Kriimmungshalbmesser des gebogenen Kristalls, « Winkel zwischen
den beiden Endquerschnitten, vgl. Abb. 55). Damit wird nach (8 T):

aD do x

da = — —doc oder ———=1,
Jz da u
Mit dieser Beziehung wird:
T av v d
x
2 edl@ =[5 1t d—([mdf(x))
—-r —r

ldf(x) ist das Volumen der Faser im Abstand x mit dem Querschnitt
df(z). Das Integral gibt also die Energie Uy, der elastischen Verzerrungen
der Gleitlamellen des ganzen Kristalls an. Insgesamt erhalten wir
somit die Beziehung (83a III).

d) Beitrag der Verbiegung der Gleitlamellen zur Spannungsver-
festigung in einem gebogenen Kristall mit einem Gleitsystem. (Zu?22¢).
In einem elastischen gebogenen Kristall betrigt die Energiezunahme
wiahrend einer kleinen Zunabhme d« des Winkels « zwischen den
Endquerschnitten Mg, do, wenn Mg, das Biegemoment ist. Mit
S(r) = ED°(r) (E Elastizititsmodul) = Er«[l° [nach (11 III)] wird
nach (13) fiir einen Kristall mit rechteckigem Querschnitt (27, 2b):

tl UJ
_ B _ EJI) (45)
0 "

Die gesamte elastische Energie des Kristalls betrigt somit:

O (]
EJ(r) , EDOJI@)
erzd[smmd«x: S =g (46)

Eine elastisch gebogene Gleitlamelle mit der Dicke 2 ¢ hat nach (46)
O
die Energie (1°,r,b sind zu ersetzen durch 27,6,5): ErJ(d)/e?

)
= ErJ(0) a?/(1°?, wenn wir wie in 22¢ die Annahme machen, da8} die
Lamelle im Ausgangszustand senkrecht zur Kristallachse liegt und im
gebogenen Zustand denselben Kriimmungshalbmesser ¢ hat wie der
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Kristall. Da die Anzahl der Gleitlamellen dann 1924 betrdgt, so ist
ihre gesamte Biegungsenergie:

J
Erd ()
U = 20 2, 47a)
und ihr Beitrag zur Spannungsverfestigung:
5 ]
i, = Ve _ ErTO) (47b)

do 06
Mit (19) erhalten wir aus (45) und (47b) die Beziehung (89a IIT).

In entsprechender Weise ergibt sich die Energie der Verzerrungen
der Gleitlamellen infolge der submikroskopischen Unstetigkeit der
Gleitung, wenn wir in (46) r durch L/2 ersetzen und mit der Zahl 27/L
der Stabchen der Dicke L multiplizieren, zu

0
L Erau2) o

Uy = T L (48a)
Der Beitrag zur Spannungsverfestigung wird damit:
dUy E E,(L/2)
L _ %Yy ArJiLja)
Wy =% = dLp % (48b)

Mit (19) erhalten wir aus (45) und (48b) die Beziehung (91a III).

30. Auflosung der Gleichgewichtshedingungen (1241) und (1301I)
fiir das Bestehen einer wahren Kriechgrenze bei Einkristallen.

Wir schreiben die Gleichungen in der Form:

oF o . %, _ o
6-5;}? Bg_fl(‘x’ Y1 72’]]0)"601’ (493')
¢ P8 L0 ey, v I = - 491b)
ovE 0oy 2 R EANER Y agy (
mit . mq
T

Zur graphischen Bestimmung der Gleichgewichtswerte von « und ¢/oy
geben wir je einen Wert von I7; und y; vor und berechnen fiir ver-
schiedene Werte von y5 die Werte der Funktionen:

() = flos yr, ¥5 Ho)s (o) = falas e, 25 o). (50)
Die Koordinaten der Schnittpunkte dieser Kurven sind die gesuchten
Losungen von (49a) und (49b). Fir die Grenzwerte & = 0 und & =1
st 2, (x) = sinyy;  zy(x) = oo fir «=0, (51a)
2(a) = z(0) = sin(y, +98) i w=1. (51D)

1

In Abb. 91 sind mit 4{/4; = 0,9 fir 1T, = 20, y, = 0,1 # und die an-
gegebenen Werte von y, + v die z;-Kurven (ausgezogen) und z,-Kurven
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(strichpunktiert) sowie die sich ergebende (o/oy;, x-) Gleichgewichts-
kurve (gestrichelt) gezeichnet. Man erkennt aus dieser Abbildung die
in 12 erwdhnte Tatsache, daB fir 7 <y, + 9% < 22 die Gleichgewichts-
werte von « sehr klein sind

Y
S

—

i \_.\.\.._T.\.‘. und die Gleichgewichts-
! ﬂ-/ werte von ¢/o,, praktisch
l // mit dem Wert siny, fir

9

k. - & =0ibereinstimmen. Diese

\\ / /,——”’ «-Werte, welche firr die
4 weitere Auswertung der Er-
gebnisse allein in Frage
kommen, kénnendurchAuf-
l6sung der Gleichgewichts-
bedingungen berechnet
werden. (49a) = (124 I) re-
duziert sich auf:

>
S

&

4 .
oy = 071 (52)

In (49b) = (130 I) st
x fur hinreichend kleine o
S, (2ayi/Il,) cosy,  [vgl.

~— )
42 3 = l_
_‘im§\§='——-__.__ \| (1181I)] klein gegeniiber
& allen andern Beitrigen, ins-
94 v 77 7 75 70 besondere gegeniiber
” o— C;(2ays|Ily) siny,, und

Abb. 91. Nach (50) berechneter Verlauf von z,(a) (aus- kann gestrichen Werden.Mit
gezogen) und 2z.(«) (strichpunktiert) mit o fiir 17, = 20 bhi .
und 7, = 0,1 fiir die den Kurven angeschriebenen Werte dem von &« una angigen
von y; + y%. Gestrichelt gezeichnet ist die Gleichgewichts-

T Kurve (5/001, &). Ausdruck

¢(YI’y2’ 0) = Sln()’l‘!‘)’o) +
2 2 .
B ﬁo( (I; )cosyl + G ( )Slnyl) siny,
wird (49b) unter Beriicksichtigung von (52):
209\ _ I,
Oz'( 1, ) 2sing; D(y1, v5; 11,) - (53)

Daraus erhalten wir mit der fiir kleine z giiltigen Niherung

Cifa) = —In 1 + 0,577

die Beziehung:
1T,
log (

Aus (52) und (54) konnen die Glelchgewmhtswerte von « fiir gegebene
0/061:V1,vs (®<7y, +7:i<2m) und IT, berechnet werden.

) — 0,434 (0 577 — ’071 Dy, yi; Ho)>. (54)
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