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Metallphysik und Stoif;modelliem;l\gi E

K. Wegener

Zur Verbesserung der Aussagesicherheit von (makroskopischen) Stoffgesetzen wird vermehrt auf mikro-
mechanische Erkenntnisse zuriickgegriffen. Dies erfolgt im wesentlichen auf zwei verschiedene Weisen:

1.) Synthese metallphysikalischer Erkenntnisse: Die Beobachtung des Versetzungsverhaltens unter Schub-
spannung gibt Aufschluf iber die Bewegungsgleichung der Versetzungen und damit iiber elementare
plastische Verformungen, die Beobachtung der entstehenden Versetzungsstruktur gibt Aufschluf iber
die Verfestigung auf der Gleitebene. Aus den auf Gleitsystemebene giiltigen Gesetzen wird das Ver-
halten des Kristallits generiert und aus dem Gesetz fiir den Kristalliten wird das makroskopische
Stoffgesetz iber Mittelungstheorien gewonnen.

2.) Phinomenologische Bericksichtigung: Hierzu wird zundchst eine auf allgemeingiiltigen kontinuums-
mechanischen und thermodynamischen Prinzipien beruhende makroskopische Stofftheorie aufgestellt.
Die Eingliederung der metallphysikalischen Erkenntnisse erfolgt durch die Wahl der inneren Varia-
blen, durch Mittelungsprozesse nach Mafigabe der kontinuumsmechanischen und thermodynamischen
Prinzipien oder durch Analogieschluff. Als Beispiel fiir die Integration mikromechanischer Modell-
vorstellungen in die Stofftheorie werden die Zeitabhingigkeit plastischen Materialverhaltens sowie
daraus abgeleitete diskontinuierliche Fliefiphdnomene beschrieben.

1 Einleitung

Die riesigen Investitionskosten, die mit der Inbetriebnahme einer Umformanlage heute verbunden sind,
verlangen deren optimale Nutzung, d.h. die Herstellung qualitativ hochwertiger Teile, lange Laufzeiten,
d.h. sichere Prozesse und kurze Verfahrensentwicklungszeiten. Zur Suche des Optimums wird in der Regel
nur noch rein empirisch vorgegangen. Zur Simulation von Umformprozessen wie auch zur Vorhersage des
Bauteilverhaltens nach einer Kaltverfestigung miissen Stoffgesetze folgendes leisten:

1.) Beschreibung des Stoffverhaltens bei hohen Umformgeschwindigkeiten, d.h. Umformgeschwindigkei-
ten von 10 s™* bis 102 s7!, in extremen Fillen sogar bis 105 s~1

2.) Beschreibung thermomechanischer Kopplungen, da ab Verformungsgeschwindigkeiten von 1072 s~!
deutliche Temperaturerh6hungen festzustellen sind

3.) Ungeradlinige Lastpfade, da durch die Umformung in Stufen Knicke im Lastpfad gezielt eingebracht
werden

4.) Beschreibung grofier Deformationen bis zu einigen 1000%

5.) Beschreibung der Strukturidnderung des Materials, d.h. Verfestigung, Ausbildung von Texturen,
Schadigung

6.) Beschreibung auch kleiner, d.h. elastischer, thermischer und viskoelastischer Verformungsanteile, da
einbaufertige Teile ein Toleranzfeld IT 7 bis IT 9 verlangen.

Eine erhebliche Befruchtung der Materialmodellierung zur Erfiillung der oben genannten Aufgaben er-
folgt heute durch die Integration metallphysikalischer Erkenntnisse in die Stoffmodellierung, wihrend die
Kontinuumsmechanik in der Vergangenheit diese Ergebnisse als nicht auf das Kontinuum zutreffend unbe-
achtet lieff. Ein Uberblick iiber metallphysikalische Ergebnisse sowie Methoden zu deren Beriicksichtigung
in makroskopischen Stoffgesetzen werden vorgestellt.

2 Vorginge auf der Gleitebene

Obwohl sich die iiberwaltigende Mehrheit aller Mikromechaniker mit der Untersuchung des Versetzungs-
wanderns und -blockiertwerdens beschiftigt, ist dies nur ein Teil der Ursachen fiir plastische Verformun-
gen. Daneben treten

o Korngrenzengleiten
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¢ Diffusionsverformung

o Zwillingsbildung

auf, die wir aber im folgenden vernachldssigen wollen. In diesem Abschnitt wird eine Gleitebene vor-
ausgesetzt, die mobile Versetzungen mit der Dichte D enthilt. Um eine Versetzung zu bewegen, werden
Schubspannungen im Gleitsystem benétigt. Diese dienen dazu, die Bindungskriifte einer Atomreihe auf-
zubrechen. Tatsdchlich enthilt das Gleitsystem auch Hindernisse, z.B. Fremdatome, Waldversetzungen,
Ausscheidungen und Jogs, die unter Zuhilfenahme thermischer Aktivierung iiberwunden werden. Die Be-
wegung der Versetzung besteht aus einer freien Bewegung mit einer durch die Spannungen begrenzten
Maximalgeschwindigkeit und einer Wartezeit ¢, vor diesen Hindernissen. Als mittlere Geschwindigkeit v
ergibt sich
i

P (L)

w f

Dabei heift s f die freie Wegldnge zwischen solchen Hindernissen (vgl. Bild 1) und ¢ f die Zeit der freien

Waldversetzung

Y

I 1

Bild 1. Uberwindung von Hindernissen auf der Gleitebene durch eine Versetzung nach
Gerdes (1995)

Bewegung. Fiir iibliche Verformungsgeschwindigkeiten, je nach Material zwischen 10 s~ und 10% s 1,
bewegt sich eine Versetzung schlagartig iiber ihre freie Weglénge s, bis zum néchsten Hindernis. Die Zeit
vergeht im wesentlichen mit Warten vor Hindernissen, ¢t >> t.. Die Schubspannung stiitzt sich in der
Zwischenzeit auf den Hindernissen ab. Wahrend der Wartezeit versucht die Versetzung unter Ausnutzung
der Gitterschwingungen das Hindernis zu iiberwinden. t,, ergibt sich als Kehrwert der wahrscheinlichen
Uberwindungsrate

1 T o G(ﬁ*) -7, q )
t’u) = E)_:}'———p_ p+ = 1/0 exp (—-k;_ﬂ*) p = I/O €exXp (———Iw—k> (2)

Durch den Ubergang auf eine andere Grundvariable, ndmlich das Aktivierungsvolumen V = bA, kann
aus der freien Aktivierungsenthalpie G der spannungsabhiingige Anteil isoliert werden. Dadurch ist er-
kennbar, daf die effektive Scherspannung 7 die freie Aktivierungsenthalpie herabsetzt und damit bewe-
gungsférdernd wirkt. Das Aktivierungsvolumen ist der Faktor mit dem eine Scherspannung zu multipli-
zieren ist, damit die Aktivierungsenergie entsteht. Die Aktivierungsfliche ist das Produkt aus der Breite
des Hindernisses d, d.h. der Reichweite seines Spannungsfeldes, und der Linge ! des Versetzungsstiickes
zwischen zwei Hindernissen. Diese Linge kann bei sehr weit gestreuten Hindernissen auch der Durchmes-
ser eines Subkornes oder einer Zelle sein. Nun 148t sich die Schergeschwindigkeit "Yp ermitteln, indem man

die mittlere Scherung pro Uberwindung eines Hindernisses durch die Wartezeit teilt. Weiter ist noch zu
beriicksichtigen, dafl der mittlere Abscherbetrag nach Messungen von Mecking et al. (1986) spannungs-
abhéngig ist, ndmlich mit steigender Spannung zunimmt (Ausbiigeln schwicherer Hindernisse), was in
der folgenden Gleichung beriicksichtigt ist:

. En F—bA7
717: Yw (5) Vo €Xp <_ ko* ) (3)
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Im Hochgeschwindigkeitsbereich, d.h., wenn die Zeit wihrend der freien Bewegung der Versetzung eine
Rolle spielt, muf} beriicksichtigt werden, dafi die Wanderungsgeschwindigkeit der Versetzung zwischen den
Hindernissen bei vorhandener Spannung durch viskose Reibung, d.h. durch Phononen-Streuung, Elektro-
nenddmpfung, Fremdatome (speziell interstitielle) begrenzt wird. Fiir die erreichbare Geschwindigkeit
gilt

1. _
Der Materialparameter B wird Drag-Koeffizient genannt. Fiir gleichm#8ig verteilte Hindernisse ist { ~ s i
Beriicksichtigt man nun, dafl mit der mittleren Geschwindigkeit v die plastische Scherrate zu
¥,= bDv (5)
wird, und daf} sich die Dichte D schnell an gednderte Bedingungen anpafit, so dafl mit
7'— n
D =D, (%) (6)
gilt
. /T\" F —bAT _ B
Vp: ’yw (a) l/0 exp (——k—;19*—> +’Yf exp(——T_—) (7)

Bei Raumtemperatur und 7 ,<10... 10% 571 wird der Reibungsanteil vernachlassigbar klein, b & 0. Diese

Gleichung enthlt die Bewegung von mobilen Versetzungen sowie die Anderung ihrer Dichte D. Gleichung
(6) beschreibt wie Versetzungen entstehen und wie sie dem Verformungsproze3 verlorengehen. Beide
Phinomene sind ohne Betrachtung der Strukturentwicklung auf einer Gleitebene, d.h. der Entwicklung
starker Hindernisse, nicht erkldrbar. Frank-Read-Quellen sind Modellvorstellungen fiir die Erzeugung von
Versetzungen. Hierbei wird zwischen zwei starken, d.h. thermisch aktiviert nicht {iberwindbaren Hinder-
nissen ein Versetzungsstiick durch die Spannung ausgebogen. Dieses schliefit sich hinter den Hindernissen
zu einer geschlossenen Versetzungsschleife, wobei zwischen ihnen ein neues Versetzungsstiick entsteht, so
dafB} sich der Vorgang wiederholen kann.

Der Verlust einer Versetzung fiir die Verformung, die Immobilisierung, findet nach einer durchschnittlichen
Wanderungslénge statt. Dann wird die mobile Versetzung durch eine Versetzung mit entgegengesetztem
Vorzeichen unter Bildung einer Reihe von Leerstellen annihiliert, wenn sich die beiden Versetzungen bis
auf den sog. Annihilationsabstand annshern. Andernfalls wird sie in Versetzungswilder, Korngrenzen,
Subkorngrenzen oder Zellwidnde gedriickt, d.h., sie liuft auf Hindernisse, die auch thermisch aktiviert
nicht mehr {iberwindbar sind. Als solche wirken Zellwénde, Korngrenzen und dichte Versetzungswilder.
Dies beschreibt qualitativ das Modell von Weertmann (1957) (vgl. Hart und Solomon, 1973). Danach wirkt
auf die fithrende Versetzung eines Versetzungsaufstaus mit n Versetzungen eine Schubspannung n7, mit
der sie tief und irreversibel in das Hindernis hineingedriickt wird und nunmehr selbst als Verstirkung des
Hindernisses wirkt.

Insgesamt wird die Bewegung von Versetzungen durch vier Elemente bestimmt: Bildung von mobilen Ver-
setzungen, Reibung bei freier Bewegung, thermisch aktivierte Uberwindung von schwachen Hindernissen
und spannungsaktivierte Immobilisierung durch starke Hindernisse.

3 Strukturbildung durch Versetzungen

Die Bildung von Versetzungsstrukturen bei Metallen ist nach Messungen verschiedener Forscher je nach
Versuchsbedingungen und Material sehr variantenreich. Wir beschranken uns hier auf eine vereinfachende
Darstellung. Fiir die Entwicklung der Struktur ist entscheidend, bei welcher Temperatur die Verformung
stattfindet. Der Hochtemperaturbereich ist durch Diffusionsprozesse und damit durch die Mdglichkeit
der thermischen Erholung, durch Quergleiten von Schrauben- und Klettern von Stufenversetzungen ge-
kennzeichnet. Daneben spielt die Versuchsart eine wichtige Rolle, so dafl der zyklische Versuch separat
betrachtet werden mufl. Hatten wir vorhin die Bewegung einer einzelnen Versetzung betrachtet, so be-
ruht die Bildung von Versetzungsstrukturen auf deren Wechselwirkungen iiber Spannungsfelder. In diesem
Abschnitt wird gekldrt, woher die bisher eingefiihrten Zustandsvariablen, effektive Schubspannung 7 und
Aktivierungsfliche A, stammen und aufgezeigt, dal das mikroskopische Materialverhalten ausreichend
kompliziert ist, um eine Fiille weiterer Zustandsvariablen zu rechtfertigen.

Generell zeichnet sich folgendes Bild der Strukturentwicklung ab: Bild 2 gibt dazu den typischen Verlauf
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Bild 2. Prinzipieller Schubspannungs- und Scherwinkelverlauf bei Metallen

der 7 — y—Kurve wieder. Der Bereich I, der nur bei Einkristallen auftritt, ist durch Einfachgleitung ge-
kennzeichnet. Versetzungen werden auf der Gleitebene durch Frank-Read-Quellen gebildet. Der leichte
Anstieg der Spannung ist Folge einer Selbstverfestigung auf dem aktiven Gleitsystem.

Bereich II ist durch die Aktivitdt mehrerer Gleitsysteme gekennzeichnet. Fiir die Aktivierung der anderen
Gleitsysteme ist die zunehmende Verfestigung auf den Systemen des anfinglichen Gleitens die Ursache.
Dadurch entstehen in allen Gleitebenen Versetzungslinien, die senkrecht auf der Gleitebene stehen. Im
Verlaufe weiterer Verformung werden diese zu Waldversetzungen immobilisiert. Die Waldversetzungen mit
der Dichte D, sind dabei als Versetzungsstiicke anzusehen, die senkrecht zur Gleitebene lagen und durch
das Schneiden mittels einer durchlaufenden Versetzung einen Jog in der Versetzungslinie bilden. Es zeigt
sich, dafl durch die Wechselwirkungen zwischen Versetzungen unterschiedlicher Gleitebenen und -systeme
eine Anhdufung von Versetzungsstiicken an nicht vorherbestimmbaren Orten durch Instabilwerden der
homogenen Versetzungsverteilung entsteht, wobei parallel dazu natiirlich andere Bereiche von Versetzun-
gen gereinigt werden. Bei weiterer Verformung wird das geometrische Muster dieser unterschiedlichen
Bereiche so gedndert, daf es zu dem im Anfangsstadium &hnlich bleibt (vgl. Kuhlmann-Wilsdorf (1968)).
Die Struktur verfeinert sich, die Versetzungsanhiufungen werden dichter und die versetzungsarmen Be-
reiche versetzungsdrmer. Im Bereich II nimmt die Versetzungsdichte, speziell D ., kontinuierlich und
anndhernd linear zu, was eine lineare Verfestigung nach sich zieht. Durch weitere {/erformungen werden
Versetzungen nach ihrer Bildung und Durchwandern des waldversetzungsarmen Raumes in die Verset-
zungswilder gedriickt und dort immobilisiert, d.h., sie werden selbst zu Waldversetzungen. Erholung, d.h.
Versetzungsannihilation usw., findet praktisch nicht statt. Offenbar sind die Abstinde der Versetzungen
noch zu grof, um sich gegenseitig zu tilgen. Durch die gerichtete Gleitung entstehen Versetzungswiilder
mit gleichgerichteten Versetzungsstiicken, die den Aufbau weitreichender innerer Spannungen zur Folge
haben. Typisch fiir dieses Stadium der Verfestigung ist die in Bild 3 gezeigte Struktur. Im spannungsfrei-
en Fall wiren alle Versetzungsstiicke zur Minimierung der inneren Energie der Kristallstérungen gerade.
Die Beobachtung der Versetzungen erfolgte im Bild 3 fiir den lastfreien Fall, so dafl die Ausbauchung der
einzelnen Versetzungslinien ein Indiz fiir die verbliebenen mikroskopischen Spannungsfelder darstellt.
Im Bereich III tritt nun Erholung hinzu, im Tieftemperaturbereich dynamische Erholung und im Hochtem-
peraturbereich thermische Erholung. Wie schon fiir den Bereich II beschrieben, werden weitere Verset-
zungen in die Versetzungswélder gedriickt. Da diese einigermaflen gleichgerichtet sind, entsteht geméif
dem Weertmann-Modell auf die filhrende Versetzung des Versetzungsaufstaus eine zunehmende treiben-
de Kraft. Die Versetzungswélder werden dadurch enger zusammengedriickt. Nun bilden dicht nebenein-
anderliegende Versetzungen, wegen der Méglichkeit, sich so zu arrangieren, daf§ die Gitterverspannung
minimiert wird, neue Struktureinheiten. Es entsteht z.B. durch die Anlagerung zweier entgegengesetzt ge-
richteter Versetzungen auf verschiedenen Gleitebenen ein Versetzungsdipol. Solche Di- und Multipole sind
nur schwer beweglich, da sie durch eine Abgleitung eigentlich auseinandergerissen werden miifiten. Die
zunehmende Gréfle der Versetzungsstaus ermoglicht, im Gegensatz zum Bereich II, das Einsetzen verbes-
serter Uberwindungsmaoglichkeiten von Hindernissen und Versetzungsannihilationen nach Unterschreiten
des Annihilationsabstandes durch Versetzungsklettern, Quergleiten von Schraubenversetzungen, Zusam-
menbrechen von Di- und Multipolen unter Bildung einer Reihe von Leerstellen. Die Erholung tritt auch
bei tiefen Temperaturen aber hohen plastischen Verformungen auf, weshalb man dann von dynamischer
Erholung im Gegensatz zur thermischen Erholung spricht. Durch die aus Di- und Multipolen gebildeten
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Bild 3. Versetzungsstruktur im Cu Einkristall im Bereich II nach Mughrabi (in Kréner
und Theodosiu (1974))

Leerstellenanh&ufungen wird die Grundlage der Materialschidigung gelegt. Die Wirkung besteht gene-
rell im Zusammendrangen der Versetzungswilder zu Zellwénden, wihrend dazwischen versetzungsarme
Zellen entstehen. Selbstverstindlich bewirken auch die Zellwinde, wie vorher die Versetzungswilder,
weitreichende innere Riickspannungen, gegen die die weitere Versetzungsbewegung erfolgt und die die
Verfestigung bewirken. Mit wachsender Erholung, d.h. bevorzugt bei héheren Temperaturen, kénnen die-

T=20°C (0,31T,) T=200°C (0,51 T,) T=400°C (0.72°T,)
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Bild 4. Voll ausgebildete Zellen in Al nach einachsiger Verformung nach McQueen und
Hockett (1970)

se Zellwénde bis auf die aus Kompatibilitétsgriinden erforderlichen, aus gleichgerichteten Versetzungen
gebildeten Kleinwinkelkorngrenzen zusammengedréngt werden. Erholungsbedingt nimmt im Bereich III
die Verfestigung mit der Spannung wieder linear ab. Aufgrund der Erkldrung der Strukturénderung durch
Erholungsvorgénge folgt, dafl die abnehmende Verformungsgeschwindigkeit und die zunehmende Tempe-
ratur die Zellbildung begiinstigen, was auch gemessen wird.

Es schlieflen sich bei sehr hohen Verformungen noch die Bereiche IV und V an, die wie der Bereich II
dadurch gekennzeichnet sind, daf sich die Zellen unter Beibehaltung der geometrischen Ahnlichkeit der
Substruktur verkleinern. Diese generelle Abfolge von Vorgingen scheint unabhingig von der speziellen
Versuchsart und Temperatur stattzufinden. Sie erfolgt jedoch bis zu unterschiedlichen Ausprigungen der
Struktur.

Wegen der mit zunehmender Zyklenzahl oder akkumulierter Dehnung eintretenden Séttigung sowie we-
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gen des Bauschinger-Effektes sind zyklische Versuche fiir die Strukturbildung von besonderem Interesse.
Demnach mufl man aus der Struktur Informationen sowohl zur Sittigung als auch zur momentanen Lage
des Dehnungspunktes auf der Hystereseschleife finden. Es zeigt sich, daB die auf der Neukurve erreichte
Zell- oder Subkornstruktur bei Lastumkehr mit Ausnahme weniger Reste wieder zerféllt. Diese Uber-
bleibsel eines Zyklus treten mit wachsender Zyklenzahl zunehmend in Erscheinung, so daf sich mit hoher
Zyklenzahl eine Struktur einstellt, die bei Erreichung der Sattigung nicht mehr verdndert wird. Durch das
Zyklieren wird also eine stabile oder metastabile Struktur erzeugt, die unabhéngig von der anfénglichen
Struktur ist und ausschlieflich von der Dehnamplitude und der Temperatur abhéngt. Nun ist aber die

Bild 5. Versetzungsstruktur im Cu Einkristall
a.) nach 15 Zyklen, d.h. im ungeséttigten Zustand
b.) nach 300 Zyklen, d.h. im gesittigten Zustand nach Mughrabi (in Kréner
und Teodosiu, 1974)

Zellstruktur bei zyklischen Versuchen mit der Zellstruktur bei einachsiger Verformung nicht vergleichbar.
Bei den Stellen hoher Versetzungsdichte handelt es sich bei kleinen Verformungsamplituden um zumeist
senkrecht zur Gleitrichtung orientierte Versetzungsbiindel. Diese haben eine aus priméren Stufenverset-
zungen bestehende Aderstruktur, deren Schnitte parallel zu den Gleitebenen als zweidimensionale Zellen
interpretiert werden. Bei etwas gréfleren Amplituden bildet sich nach Bild 6 eine Aderstruktur aus,
die mit Leiterstrukturen durchsetzt ist. Diese werden durch persistente Gleitbinder hervorgerufen, d.h.
Gleitbénder, die {iber mehrere Zyklen bestehen bleiben. Die Verformung spielt sich iiberwiegend in den
Gleitbéndern ab, ist also stark inhomogen. In den Gleitbindern bilden sich echte dreidimensionale Zellen
aus, die in Gleitrichtung durch Winde, die iiberwiegend aus Stufenversetzungsdipolen bestehen, begrenzt
werden. Mit zunehmender Dehnungsamplitude wichst der Volumenanteil des in Gleitbindern verform-
ten Materials, bis z.B. fiir Kupfereinkristalle nach Grosskreutz und Mughrabi (1975) bei v = 0,002
bis v = 0,0085 eine fast reine 2-dimensionale Zellstruktur infolge persistenter Gleitbénder vorliegt. Bei
polykristallinem Kupfer wird ab einer Amplitude von Yy = 0,006 bis v = 0,06 eine dreidimensionale
Zellstruktur beobachtet. Die stark inhomogene Verformung bei kleinen Kmplituden wird mit dem Ende
des Dauerfestigkeitsbereiches in Zusammenhang gebracht.

Die plastische Deformation wird dadurch verursacht, dafl gleichgerichtete Versetzungsstiicke, die bei der
Vorwértsbewegung in die Versetzungsbiindel gedriickt werden, mit zunehmender Dehnungsamplitude in-
nere Spannungen auf nachfolgende Versetzungen ausiiben, die deren Beweglichkeit in die Vorwértsrichtung
einschrénken und zur Verfestigung fiihren. Bei Lastwechsel wirken diese inneren Spannungen als Erleich-
terung fiir entgegengesetzt laufende Versetzungen. Die Versetzungsbiindel selbst enthalten Ankerpunkte
fiir Frank-Read-Quellen, so daB sich Versetzungsstiicke aus diesen 16sen und den versetzungsarmen Be-
reich durchqueren. Man beobachtet gemif Bild 5 iiberwiegend Schraubenversetzungen, die sich bevorzugt
an den parallel zur Gleitrichtung liegenden Schmalseiten der linglichen versetzungsarmen Bereiche 16sen
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T Gleitband

Matrix

Bild 6. Dreidimensionales Bild der bei zyklischer Beanspruchung entstehenden Ader-
struktur nach Basinski et al. (1969) sowie Aderstruktur mit eingesprengtem

Gleitband nach Lukas et al. (in GrossKreutz und Mughrabi, 1975) an Cu Ein-
kristallen

und sich als Versetzungslinien parallel zur Gleitrichtung zwischen den Versetzungsbiindeln erstrecken und
je nach Vorzeichen infolge der mikroskopischen Spannungsfelder in unterschiedliche Richtungen gebogen
sind. Nach Duchwandern des versetzungsarmen Bereiches lagert sich wiederum eine Stufenversetzung
an das Versetzungsbiindel an, nun aber mit anderem Vorzeichen, und wird durch die immobilisierten
Versetzungen festgesetzt (vgl. Bild 5).

4 Modell fiir die Strukturbildung

Die Beobachtungen auf der Ebene der Gleitsysteme weisen eine komplizierte Abfolge von noch komplizier-
teren Wechselwirkungsmechanismen einer gigantischen Zahl von Versetzungen auf. Die Wechselwirkung
zwischen zwei Versetzungen ist zwar im ebenen Fall einigermafien verstanden, die Wechselwirkungen in
einem dreidimensionalen Netzwerk von Versetzungsstiicken ist aber praktisch aus dem Verhalten einzel-
ner Verstzungen nicht mehr ableitbar. Es zeigt sich in Simulationen der Wechselwirkungen bei ebenen
Modellen, daf sich tatsédchlich Strukturen bilden und die homogene Verteilung energetisch ungiinstig ist.
Trotz der Kompliziertheit der Vorgénge zeichnet sich folgendes vereinfachende Bild ab. Im Inneren der
versetzungsarmen Bereiche, ob Zellen oder zwischen den Adern oder Wanden, bewegen sich Versetzungen
entsprechend der oben angegebenen Gleichung, wobei die Hindernisse durch Waldversetzungen gebildet
werden, d.h. einer Strukturkomponente, fiir die wir somit ein Entwicklungsgesetz anzugeben haben. Die
Zellwénde sind gerichtet, da in sie Versetzungen gleicher Richtung gedriickt werden. Sie verursachen weit-
reichende interne Spannungsfelder, die mit den dufleren Spannungen iiberlagert in die Bewegungsgleichung
der Versetzungen eingehen. Die Existenz der inneren Spannungszustéinde zeigt sich experimentell dadurch,
dafl nach Verformungen eines Einkristalls und Entlastung auf verschwindende duflere Spannung die Ver-
setzungen im Zellinneren immer noch gebogen sind, so daf} sich aus deren Kriimmungsradius die inneren
Spannungen abschitzen lassen. Die Zunahme der Waldversetzungsstiicke mit der Dichte D f bewirkt eine
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ungerichtete Verfestigung durch Vergrofierung der Aktivierungsfliche zur Versetzungsbewegung (Bild 1)

1 1
A:dszd\/—DT:Mfd\/—D_; (8)

Die verfestigende Erhchung der Gesamtversetzungsdichte D erfolgt durch Gleiten im Kristall, so da
fiir den EinfluB von der Gesamtscherrate die Scherrate durch f(orngrenzengleiten abgezogen werden mu#f.
Die erholungsbedingte Verringerung der Versetzungsdichte erfolgt durch drei Mechanismen, Klettern,
k,, Annihilation von Subkorngrenzen, k, und Gleiten, k., d.h. Anniherung entgegengerichteter Verset-
zungen auf Absténde unterhalb des Annihilationsabstandes. Die Entwicklung der Aktivierungsfliche in
Abhingigkeit von der plastischen Verformung erhilt demnach unter Ausnutzung empirisch gefundener
Formeln fiir die Berechnung der Versetzungsdichte folgende Gestalt:

i . GV Sy

A=~k A2 |+ kzim + kspﬁ% + k4%|7| + ksA—Ifi| 7, | (9)
Dabei sind G der Schubmodul, V, das Atomvolumen und s, eine charakteristische Ausldschungslinge.
Der Grofiteil der Hindernisse stammt nicht von Gleitungen auf der betrachteten Gleitebene, sondern
von Gleitungen auf anderen Ebenen, die die Versetzungslinien zur Bildung der Jogs liefern. Dies ist der
Grund, weshalb jede weitere Aussage zur Verfestigung, speziell zur Entwicklung der Versetzungsstruktur,
nur durch Betrachtung des gesamten Kristalls und nicht nur der Gleitebene erfolgen kann. Dem Modell
entsprechend haben wir es mit 2 strukturbeschreibenden Gréfien zu tun. Zum einen beschreibt die in-
nere Spannung oder Gegenspannung « die anisotrope Verfestigung und ist Ausdruck der Zellwdnde und
Versetzungshaufwerke. Zum anderen beschreibt die isotrope Verfestigung Gleithindernisse wie Waldver-
setzungen, aber auch den isotropen Anteil der Zellwiande. Die Zellwdnde sind n&mlich unabhéngig von
ihrer Gitterverspannung ein Hindernis fiir die Versetzungsbewegung. Diese isotrope Grofle hatten wir
mit dem Aktivierungsvolumen gleichgesetzt. Eine vollig dquivalente Beschreibungsweise geht statt dessen
von einer Grofle £ mit der Dimension einer Spannung aus. Die auf einem Gleitsystem anliegende Span-
nung 7 wird zur Beschreibung der Gleitgeschwindigkeit auf diesem Gleitsystem mit den Festigkeitswerten
verglichen, ndmlich

Vorwértsgleiten T-—a ~k Vorwértsgleiten Alr—a) ~k, (10)
Riickwirtsgleiten —-T+a ~k Riickwértsgleiten A(-T+a) ~k,

wobei k, eine Materialkonstante und kein Festigkeitswert mehr ist. Nun koénnen diese Gleichungen als
FlieBbedingungen interpretiert werden, sofern man eine solche voraussetzt

7, =0 fir |r—af<k oderfir A(r-a)<k (11)

Fiir die Entwicklung der beiden strukturabhingigen Groflen gibt es verschiedene Ansitze. Diese beriick-
sichtigen, daf} eine latente Verfestigung, d.h. eine Verfestigung auf einem Gleitsystem u infolge plastischer

Verformung auf einem anderen System v, auftritt. Eine Erweiterung des Gesetzes von Peirce, Asaro und
Needleman (1982) liefert

N N
By Z H;w 7p , und ku: Z Mw/ ’Yp v (12)

v=1 v=1

N
_J MT)  n, v koplanar _ [ m(I) p, vkoplanar _ ;
H,, = { gh(T') sonst M, = qm(T)  sonst r'= z_:l |7, |dt (13)

Dabei laufen die Summationen iiber alle moglichen N Gleitsysteme des Kristalls. Die Verfestigung be-
zeichnet man als Selbstverfestigung, wenn p = v ist, und ansonsten als latente Verfestigung. Letztere
ist in der Regel um den Faktor ¢ ~ 1,4 grofler als die Selbstverfestigung. Eine makroskopisch isotrope
Verfestigung wird durch k nur beschrieben, wenn K  fiir alle 4 und v den gleichen Wert annimmt.
Das Modell von Peirce, Asaro und Needleman beriicksichtigt weder Erholung noch Verfestigungsantei-
le aus der Deformation benachbarter Kérner. Beide Effekte werden in einem Modell von Besdo (1991)
beschrieben.
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5 Der Polykristall

Zur Synthetisierung der Verformungen eines Polykristalls werden Gleittheorien verwendet. Diese be-
antworten die Fragen, wie die Spannungen 7 auf den Gleitebenen mit den makroskopischen Cauchy-
Spannungen zusammenh#ngen, und wie eine makroskopische Deformationsgeschwindigkeit aus den Sche-
rungen der einzelnen Gleitebenen in den einzelnen Kristalliten zusammenzusetzen ist. Physikalisch miissen
die Spannungen an der Grenze zwischen den einzelnen Kérnern das Gleichgewicht erfiillen. Die Verformun-
gen in den einzelnen Kérnern miissen kompatibel sein. Uber dem einzelnen Korn werden die Spannungen
und auch die Deformationen als homogen angenommen. Physikalisch trifft dies aber nicht zu und es folgt,
dafB entweder die Kompatibilitit oder das Gleichgewicht verletzt wird. Man darf also die Gleittheorie nicht
als den Versuch werten, eine geometrische Anordnung von zusammenhingenden Kristalliten zu beschrei-
ben. Dieses wiirde nur durch die Lésung eines Randwertproblems, z.B. mittels finiter Elemente gelingen.
Vielmehr handelt es sich um eine Mittelung der Eigenschaften unterschiedlich orientierter Kérner an ein
und demselben geometrischen Ort. Um zu einem Stoffgesetz zu kommen, mufl man daher eine Orientie-
rungsverteilung der Kristallite festlegen und gem#fl dieser das Verhalten der einzeln orientierten Kérner
mitteln.

1.) Sachs-Theorie:
Die Spannungen werden fiir alle Kérner gleich angesetzt. Damit ist a priori die Gleichgewichtsbe-
dingung erfiillt. Zur Verformungsgeschwindigkeit steuert jeder Kristallit nun den Anteil bei, der vom
Gleiten auf dem System herriihrt, fiir das die Fliegrenze erreicht ist (Einfachgleiten). Bei Stoffge-
setzen auf Kristallebene, die keine Fliefbedingung haben (sog. unified models), ist die Summe der
Gleitungen auf allen Gleitsystemen der Beitrag des Kristallits zur Verformung. Da in jedem Korn
demnach die plastische Deformation unterschiedlich ist, wird die Kompatibilitdtsbedingung verletzt.
Das makroskopische Stoffgesetz entsteht durch Mittelung der Deformationen entsprechend dem Volu-
menanteil der Orientierungen. Obwohl jedes Gleitsystem v eigene innere Variablen a und A  hat, die
fiir die Berechnung der Verformung herangezogen werden, kénnen makroskopische Variablen durch
Mittelung der Gleitsysteme gebildet werden.
2.) Taylor-Theorie:

Die Deformationen werden fiir alle Kérner gleich angesetzt. Damit sind die Kompatibilititsbedingun-
gen a priori erfiillt. Es wird nun aus allen méglichen Gleitsystemen des Kristallits die Kombination
von 5 Gleitsystemen herausgesucht, die diese makroskopische Verformung mit der geringsten plasti-
schen Dissipation liefert. Die 5 Gleitsysteme konstituieren gerade eindeutig die fiinf unterschiedlichen
Komponenten des deviatorischen symmetrischen plastischen Geschwindigkeitsgradienten. Die Flief3-
regeln bzw. FlieBgrenzen der ausgewihlten Gleitsysteme liefern den erforderlichen Spannungszustand,
der auf allen aktivierten Gleitsystemen die Fliefigrenze ergibt. Es folgt, daf} abhéngig von dessen Ori-
entierung jedes der Korner andere Spannungen liefert. Die Gleichgewichtsbedingungen sind nicht
erfiillt. Die makroskopische Spannung folgt dann durch Mittelung gemifl dem Volumenanteil der
Korner unterschiedlicher Orientierung.

In beiden Theorien lassen sich die Gitterdrehungen der einzelnen Kristallite  so berechnen, daf der
antimetrische Anteil des Geschwindigkeitsgradienten Lp = L , t 8 zu der Krlstalhtdrehung und dem
antimetrischen Anteil des Geschwindigkeitsgradienten L auf dem Kristalliten kompatibel ist. { in
Abhingigkeit von der Anfangsorientierung liefert die ’ngturentwmklung Der Vergleich der Theorlen
zeigt nach Miiller (1993), dafl das Taylorsche Modell mit experimentell ermittelten Texturen besser {iber-
einstimmt als das Sachs-Modell. Das Taylor-Modell ergibt zu scharfe Texturen, da im Vergleich zum
Experiment zu viele Gleitsysteme aktiviert werden. Wahrend das Taylorsche Modell eine obere Schranke
der FlieBspannung liefert, ergibt sich beim Sachs-Modell wegen der Einfachgleitung eine untere Schran-
ke. Neben diesen beiden in der Literatur am hiufigsten auftauchenden Modellen existiert eine Reihe
weiterer Modelle, mit denen versucht wird die Defekte der beiden Gleitmodelle zu minimieren. Von
Lin (1957) stammt eines, das mit der Taylor-Theorie verwandt ist, allerdings elastisch-plastische Defor-
mationen zuldflt. Jedes Korn erfdhrt die gleiche elastisch-plastische Deformation. Der erste Lastschritt
wird elastisch aufgebracht, so dafl mittels Hookeschem Gesetz erkennbar ist, in welchem Gleitsystem die
FlieBbedingung als erstes erfiillt ist. In nachfolgenden Schritten wird die elastisch aufgebaute Spannung
relaxiert, wodurch nacheinander die aktiven Gleitsysteme gefunden werden. Folgende Schritte sind fiir
das Vorgehen im Rahmen der Gleittheorien typisch: Betrachtung der Bewegung einzelner Gleitsysteme,
Betrachtung einzelner Kérner, Mittelung der Korner zum makroskopischen Stoffgesetz, Berechnung der
Gitterdrehung in Abhéngigkeit von der Anfangsorientierung der Kristallite.
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6 Phinomenologische Stofftheorie

Die generelle Frage, wie mikroskopische Erkenntnisse Eingang in die Formulierung makroskopischer Stoff-
gleichungen finden, kann neben der Synthese der Stoffgleichungen aus Informationen auf dem Gleitsystem
auch durch eine analoge oder eine gemittelte Formulierung des Verhaltens direkt in den makroskopischen
Stoffgleichungen erfolgen. Ziel ist dabei, die miihevolle Aufbereitung der mikroskopischen Erkenntnisse
iiber die auch nicht ganz zweifelsfreien Gleittheorien zu umgehen. Ungebrochen ist dabei nach wie vor das
Interesse an den mikroskopischen Vorgingen. Makroskopische Stoffgleichungen werden durch Mittelung
gewonnen oder in direkter Analogie zum mikromechanischen Verhalten konstruiert. Die Analogie 138t sich
dadurch rechtfertigen, daf ja auch die mikromechanischen Vorginge den gleichen physikalischen Prinzipen
zu gehorchen haben. Z.B. erfolgt eine Erholung immer so, dafl die das Verfestigungsverhalten beschreiben-
de Grofie selbst den dafiir erforderlichen Antrieb liefert. Jede makroskopische Kontinuumstheorie besteht
aus Bilanzgleichungen und Stoffgleichungen, die zusammen den Prinzipen der Thermodynamik zu ge-
horchen haben. Der Zugang zur Thermodynamik ist die Leistungsbilanz als Bilanzgleichung der inneren
Energie

ptu=—divh + pr+T-D (14)

Hierbei sind h der Warmestromdichtevektor, r die Wirmeeinstrahlung, T der gesamte Cauchysche Span-
nungstensor und D der symmetrische Anteil des Geschwindigkeitsgradienten. Eine der entscheidenden
Grundannahmen der Thermodynamik irreversibler Prozesse ist, daf die GroBe u, die die Bilanzierbarkeit
der Leistung sicherstellt, eine Zustandsvariable ist, fiir die eine Fundamentalgleichung gilt

u=u(s, C_4, q,k=1,...,00) (15)

s ist die spezifische Entropie, €, der thermoelastische Cauchysche Streckungstensor und ¢, sind die
inneren Variablen. Durch Emsetzen ergibt sich die Bilanzgleichung der Entropie, in der Terme fiir den
Entropieaustausch {iber die Oberflichen und iiber die Massenelemente sowie ein Produktionsanteil, im
wesentlichen die Dissipationsfunktion ¢, auftreten

Q:

: h 1
pS= —le— 19*pr + —6 mit §=h- ﬂ*grad

o +T=D=p Q +Ceo Z—qk (16)

19*

Hier sind 9* die absolute thermodynamische Temperatur und ¢ = T — ¢ der Gleichgewichtsanteil der

ou . . .

Cauchyschen Spannungen, fiir den Poo C ;=0 Dey gilt. Die unspezifizierte Gesamtheit der inne-
Cev = = =

ren Variablen dient zur Beschreibung der inneren Struktur. Sie kénnen Verinderungen von Korngrenzen,

Versetzungswildern und Versetzungsdichten beschreiben. Sie kénnen aber auch Beschreibungsgrofien fiir

einzelne Versetzungen, ja sogar fiir einzelne Atome sein. Fundamentalannahme unserer Theorie ist, dafl

sich diese Variablen alle nach dem gleichen Stoffgesetz entwickeln. In Analogie zur chemischen Thermo-

dynamik setzen wir ein lineares Gesetz mit Erholung an

P T ) zk"gg (17)

Der plastische Geschwindigkeitsgradient L dient als Reaktionslaufzahl, wobei die Umsetzung der ein-
zelnen Variablen durch die stochlometrlschen Tensoren v, gesteuert wird. Fiir die Erholung (die Um-
kehrreaktion) wird eine neue Reaktionslaufzahl \IJ definiert, die auf den negativen stdchiometrischen
Tensor wirkt. Der Ubergang zur makroskoplschen Ebene d.h. von den inneren Grundvariablen g, zu
makroskopischen Variablen, erfolgt durch eine isodissipative Mittelung. Hinter dieser Mittelung steht die
Vorstellung, daf§ nur die in der Dissipationsfunktion stehenden Terme makroskopische Relevanz haben.
Einsetzen der Entwicklungsgleichungen fiir die ¢, in die Dissipationsfunktion liefert einen zweistufigen
Zustandstensor a, als makroskopische Variable, die sich in einen symmetrisch deviatorischen Anteil a,
einen antimetrischen Teil x und einen Kugeltensor aufspalten 148t

u
g=ﬂza—q;zk ag=a+x -0, (18)
k

Die Dissipationsfunktion erhilt damit folgende Gestalt
§ = h-9*gradgs +(-D

2= (7=' - 2) - Q/p" X— ép (p—ap) Verfestigung (19)
Ao+ Tx - Vo Erholung
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aus der erkennbar ist, dafl a eine Gegenspannung ist, da sie die Wirkung der Spannungen auf die effektive
Spannung h

1=

=g — (20)

e

reduziert. Sie beschreibt die von den Versetzungswildern auf die weitere Bewegung von Versetzungen aus-
gelibte weitreichende innere Spannung. Die Dissipationsfunktion setzt sich als Bilinearform aus Fliissen
und Affinititen zusammen, wobei die Fliisse Funktionen der Affinitdten sind, im mindesten der in der
Dissipationsfunktion mit ihnen multiplizierten Affinitéit. So folgt aus den Onsagerschen Reziprozititsbe-
dingungen die Fliefiregel als Potentialgesetz, und in der Verfestigungsregel zur Beschreibung der Struktur-
entwicklung ergeben sich Einschrinkungen durch die Forderung des 2. Hauptsatzes (vgl. Wegener (1991)).
Dabei bietet es sich an, ein Prinzip der optimalen Verfestigung zu formulieren, bei dem die Richtung der
Gegenspannungsentwicklung in Richtung des steilsten Anstiegs an der Potentialfunktion f erfolgt

__(of _of
(%)

sowie eine Erinnerungsfliche einzufiihren, die statt der Erinnerungsfliche nach Mroz (1969) im Gegen-
spannungsraum formuliert ist, d.h. keiner Anlagebedingung mehr bedarf, so dafl

<2 7,0

gilt. Dabei ist cz eine mitrotierende Zeitableitung der Gegenspannungen. Zur Wahrung des 2. Hauptsatzes
beim Erholungsanteil, ist die Reaktionslaufzahl der Erholung als der Gegenspannung parallel anzusetzen.
Je nach Vorfaktor kann dann ein dynamischer und ein thermischer Anteil unterschieden werden, die nach
den vorstehenden Betrachtungen zur Mikromechanik beide benétigt werden

e«
[P=Y

~1
} — &5 2

of
G

= K
~
4

of
da

e«
1R«q

-1
1
k= k(x) mit xZ% k,+a- )) mit fazig--g—kizo (22)

Uo=a, exp(— RQ Ja  thermische Erholung

9*'= (23)
g@bzaqﬂ/;{)”g a

dynamische Erholung
Das so konstruierte Stoffgesetz ist grundsiitzlich zeitabhingig, denn die Verformungen lassen sich nicht
durch die Spannungen parametrisieren. Fiir zeitunabhingige Stoffgesetze muf

= 7=’ = =

gelten. Zeitunabhdngige plastische Stoffgesetze mit Hookeschem Teilstoffgesetz fiir das elastische Verhal-

ten verlangen die Existenz einer Fliefigrenze f = 0 sowie die Erfiillung der Konsistenzbedingung ].”= 0.
Wegen des Hookeschen Teilstoffgesetzes

(I
Il
»ZQ

(D-9) (25)

folgt aus (24), daB8 auch der plastische Anteil ® der Verformungsgeschwindigkeit linear und homogen
in den Spannungsgeschwindigkeiten ¢ ist. Hitte man nun nach reichlich plastischer Verformung f > 0
erreicht und wiirde nun die Belastungsrichtung, d.h. das Vorzeichen von ¢, umkehren, so wiirde sich
das Vorzeichen der plastischen Deformationsgeschwindigkeit ebenfalls #indern. Die Folge wiire eine nega-
tive plastische Dissipation dp, bis der Spannungspunkt wieder den elastischen Bereich erreicht. Dies ist
nach dem zweiten Hauptsatz der Thermodynamik nicht zuléssig. Im zeitunabhingigen Fall muf} also der
Spannungspunkt bei Richtungsumkehr der Belastung sofort in den elastischen Bereich eintauchen. Man

muf} deshalb die Konsistenzbedingung f= 0 fiir alle Zustinde mit plastischem Verhalten fordern. Ein
Stoffgesetz, bei dem die Anderungen a aller inneren Zustandsgrofien rein zustandsabhéingig sind, erfiillt
die Konsistenzbedingung -

of of of .

90 __q+@- g+6—01920 (26)

nicht fiir alle Zustdnde und Prozesse, da die Anderung der Spannungen und der Temperatur nicht
zustands-, sondern prozebedingt ist. Es kann thermodynamisch konsistent nur zeitabhiingiges Verhalten
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Status Bedingung Wirkung

1.) | elastisch f <0 oder P=0
0 0
f=0und f +a—fq9<0 p#0

2.) | zeitunabh. f=0und f =0 0 < P < 1(Konsistenz)

plastisch mit or. +8—f 9> 0 p#0

o oY

3.) | zeitabh. f>0 P =1 (keine Konsistenz)

plastisch p#0

Tabelle 1. Bereiche unterschiedlichen Materialverhaltens

modellieren.

Ein Stoffgesetz, bei dem die plastische Verformungsgeschwindigkeit rein zustandsabhéngig ist, kann we-
gen des Hookeschen Teilstoffgesetzes (25) die Bedingung (24) nicht erfiillen. Sind die Anderungen der
inneren Zustandsgréfen lineare und homogene Funktionen der plastischen Verformungsgeschwindigkeit
sowie von Anteilen des Geschwindigkeitsgradienten, ist die Konsistenzbedingung auch eine hinreichende
Bedingung fiir spontan-plastisches Verhalten.

Die Erfiillung der Konsistenzbedingung erfordert die Einfiihrung mindestens eines skalaren Freiheitsgra-
des der plastischen Verformungsgeschwindigkeit, des Reduktionsfaktors P mit

(="
"ren

P (27)

der aus der Konsistenzbedingung (26) bestimmt wird. Der zustandsabhingige Teil é berechnet sich aus
dem Potentialgesetz. Mit Hilfe des elastischen Teilstoffgesetzes (25) ergibt sich P aus der Konsistenz-
bedingung als lineare und homogene Funktion der Spannungszeitableitung und des Wirbeltensors. Setzt
man dies in (25) ein, folgt:

6=C-[D-3P(5, W) (28)

= 7

Das angegebene Stoffgesetz beinhaltet demnach drei Bereiche unterschiedlichen Verhaltens, die in Ta-
belle 1 zusammengestellt sind. Die Einfilhrung eines Reduktionsfaktors fiir die plastische Verformungs-
geschwindigkeit entspricht dem oben skizzierten Mechanismus, nach dem bei einer Verlangsamung der
Deformationsgeschwindigkeit die Wartezeiten ¢ der Versetzungen vor Hindernissen verlingert werden,
wéhrend bei zeitabhdngigem Verhalten der Drag-Anteil iiberwiegt und die Wanderungsgeschwindigkeit
der Versetzungen rein zustandsabhanglg ist. Blld 7 zeigt zeltabhanglge Spannungs—Dehnungshmen bei
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Bild 7. Spannungs-Dehnungs-Kurven bei schneller Belastung in den Uberspannungsbe-
reich und anschlieflender Entlastung. Die unterste Kurve stellt die Spannungs-

Dehnungs-Kurve bei zeitunabhingiger Belastung dar.
schneller Zugbelastung und langsamer Entlastung. Erreicht man den Uberspannungsbereich, so verformt

sich der Zugstab nach Lastumkehr zunfchst noch weiter in der bisherigen Belastungsrichtung, bis die
Zugspannung durch Verfestigung einerseits und Entlastung andererseits den FlieSlkérper wieder erreicht.
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7 Diskontinuierliches Flieflen

Nun beschrinkt sich zeitabhingiges Materialverhalten nicht nur auf eine Steigerung der Spannungen
mit wachsender Deformationsgeschwindigkeit, sondern umfafit auch ausgeprigte Streckgrenzen sowie den
Portevin-le-Chatelier-Effekt (PLC-Effekt), die sich mit Hilfe des Stoffgesetzes iiber das Wechselspiel zwi-
schen zeitabhéngigem und zeitunabhingigem plastischen sowie elastischem Verhalten modellieren lassen.
Beide Effekte beruhen mikroskopisch darauf, dal Versetzungen durch Fremdatome blockiert und nach
Uberschreiten der FlieBgrenze losgerissen werden, worauf sie sich mit zustandsabhingiger, d.h. mittlerer
Maximalgeschwindigkeit bewegen, bis die durch sie hervorgerufenen plastischen Deformationen mit der
dufBeren Deformationsgeschwindigkeit wieder synchronisiert werden. In diesem Bereich liegt zeitabhéingi-
ges Verhalten vor. Bei der Synchronisation verlingern sich gemifl einem mikromechanischen Modell von
McCormick (1972) die Wartezeiten t,, vor Hindernissen, und es liegt zeitunabhéingiges Verhalten vor. Im
Falle des PLC-Effektes reichen die Wartezeiten aus, so dafl Fremdatome wieder in die energetisch giinstige
Umgebung der Versetzungen diffundieren kénnen und diese wiederum blockieren, worauf der Prozef} er-
neut beginnt. Beim Streckgrenzeneffekt findet das Losreiflen der Versetzungen nur ein einziges Mal statt.
Erst nach ldngerer Auslagerung zeigt sich erneut eine Streckgrenze. Bild 8 zeigt eine gemessene Flief3-
kurve mit PLC-Effekt. Zur Modellierung wird angenommen, daf die Alterung durch Fremdatomdiffusion
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Bild 8. PLC-Effekt an AIMg5 nach Heiser (1990)
ndherungsweise ein isotroper Effekt ist. Mit einer FliefSfunktion der Gestalt

T, a, 9, k) =fr, a, 9)—k (29)

IIQ

betrégt die maximale Alterung
Aky =k —k, (30)

Dabei korrespondiert k, mit der oberen Streckgrenze, k mit der unteren. Ak, wird im Gleichgewichtsfall
erreicht, wéhrend die momentan erreichte Alterung Ak betriigt. Somit kann Ak, — Ak als treibende
Kraft fiir die Fremdatomdiffusion zur Versetzungslinie aufgefaflt werden. Die Fremdatomdiffusion wird

als Diffusionsflufl § A beschrieben, so daff die Dissipationsfunktion um den Anteil
Opp =8 (Ak, — AK) (31)

erweitert werden muf, d.h., einige der inneren Variablen ¢, hingen {iber q von dem neu
eingefithrten Fluf} als Reaktlonslaufzahl ab. Da nun der Diffusionsflufl w1ederurn d1e Aﬂ%mtat reduzieren
muf, ergibt sich als Evolutionsgleichung fiir Ak:

(Ak) = A, +b(Ak, - Ak) exp(—-%) und A, = —a,Ak,/®- O (32)

Der Arrhenius-Faktor im Term zur Beschreibung der Alterung riihrt daher, daf die Diffusion ein thermisch
aktivierter Vorgang ist. Den durch dieses Stoffgesetz modellierten Streckgrenzeneffekt sowie den PLC-
Effekt zeigt Bild 9. Mit zunehmender Verformungsgeschwindigkeit wird die Frequenz der Zacken iiber
der Verformung kleiner, bis der PLC-Effekt schliefllich wenig oberhalb der Verformungsgeschwindigkeit

35



7.6 35 i
| ) b.) / /| ¢, =0,0046 57"
< - i an/ LA !
E /v
B & /
g ] = i
6.b4 / //6/ = % ' ¥

—_— e NN WAAN £y = 0,060 57"
62 e =y 7 ges
6 / O] b /\
5.8 / & =
5.6

| E—— = T
L : e . ,
5.2 / A 5;::::416'10_ s~ € = 07046 gt
a 2 e -1 =1 30 283
iy / V €ges =4,6-107" s

/ 0 é,.,=4,63s""
4.8 / T 51 25
l' 6 / O éﬂfl = 4’6 ¢ 104 5—1
20 L
0.002 0.003 0.004 Eges 0.006 &0le;  0-0015 o.0020; o002 G:00%0 QA € G006

Bild 9. Modellierung von Effekten, die auf dem Losreifilen von Versetzungen beruhen:
a.) Ausgeprigte Streckgrenze
b.) Portevin-le Chatelier-Effekt nach (32)

der unteren Kurve verschwindet, weil dann der Diffusionsflufl zu langsam erfolgt. Der zeitunabhingi-
ge Bereich mit seiner langsamen Versetzungsbewegung wird nicht mehr erreicht. Umgekehrt wird mit
sinkender Deformationsgeschwindigkeit der verformungsgeschwindigkeitsabhidngige Anteil so klein, daf
der zeitabhéngige Bereich nicht mehr erreicht werden kann. Die Verformung erfolgt so, dal unveréndert
f(T, a, 9, k,) = 0 gilt. Diese Beschrdnkung des PLC-Effektes auf einen Verformungsgeschwindigkeits-
bereich wird experimentell z.B. durch Guillot und Grilhe (1972) und Heiser (1990) beobachtet. Allerdings
hat die vorgestellte Beschreibung des PLC-Effektes einen entscheidenden Nachteil. Der PLC-Effekt ist
mit einer stark inhomogenen Verformung iiber der Probe verbunden, wihrend die Kurven nach Bild 9
nur die Vorgénge in einem Materieelement wiedergeben. Eine realistischere Beschreibung mufl die Aus-
breitung von Liiders-Bandern, d.h. nichtlokale Effekte beriicksichtigen. Allerdings wollen wir dabei das
kontinuumsmechanische Prinzip der lokalen Wirkung in strenger Form beibehalten. Das bedeutet, daf
nichtlokale Effekte ausschlieflich durch Bilanzgleichungen hervorgerufen werden diirfen. Sollte die Grenze
zwischen einem sich verformenden Bereich und einem unverformten Bereich keine Gleitebene sein, und
dies ist bei Polykristallen immer der Fall, so wird durch die Kompatibilitit erzwungen, dafl Versetzungen
in den unverformten Bereich gestreut werden. Die gesuchte Bilanzgleichung beschreibt also den Austausch
von mobilen Versetzungen zwischen Volumenelementen. Sie setzt sich wie iiblich aus einem Streuterm
tiber die Oberfléche J,, einem Streuterm o, . infolge Strahlung und einem Produktionsterm o

=D Dex
zusammen

D prod

p D= —divJ p +popy 0+ PO o (33)
Dabei ist D die Dichte mobiler Versetzungen. Eine Vereinfachung wurde bereits benutzt, ndmlich daf
die Versetzungsdichte ein Skalar ist, obwohl sie wie gezeigt gerichtet ist. Als weitere erhebliche Vereinfa-
chung wird angenommen, daf die Ubertragung von Versetzungen tiber die Oberfliche J , verschwindet.
Wir gehen also davon aus, dafl die gestreuten Versetzungen in praktisch verschwindender Zeit ihre volle
Eindringtiefe erreichen und dort stehenbleiben. Damit mufl nun auch die Leistungsbilanz sowie die Fun-
damentalgleichung um die durch die Versetzungen eingetragene Energie r,, bzw. die innere Variable D
der mobilen Versetzungen erweitert werden
D, ¢,,k=1,..,00) (34)

=ed?

pﬁ:—divf_z-!—pr—l—prD—}—Z--Q und  u=u(s, C

Somit folgt eine modifizierte Bilanzgleichung der Entropie, in der sich die Terme aus Energieaustausch
iiber Versetzungen sowie aus der Anderung der inneren Energie infolge der eingestreuten Versetzungs-
dichte tilgen

: . h 1 1 1
ps = —d1v§ + Wp(r ) 7 [@ -ﬁ*gradﬁ—* +¢-D
t@ (2 -a) =W, x=Gp(P—ap) + Lo + X x — Vpap (5

. Ou
+(Ak0 = Ak) §Ak _pa_D(aD ext + UD P"'Od):l
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Die plastische Verformung ist nun nicht mehr unabhiingig von der Versetzungsproduktion, so dafl die
Forderung des 2. Hauptsatzes

ng.
p =

ergibt. Man findet nun eine modifizierte Entwicklungsgleichung fiir die isotrope Verfestigung Ak, bei der
der Term zur Beschreibung des Losbrechens nicht mehr von der lokalen plastischen Verformungsgeschwin-
digkeit, sondern von der lokalen Dichte der mobilen Versetzungen abhéngt, die auch durch Verformungen
in der Nachbarschaft beeinflufit werden kann

=

ou . N ou
~P3p%p prog 20 mit o prodzaDg--L} = Papp >1 (36)

(Ak)" = —b,, Ak D +b(Ak, — Ak) exp(— ]g;*) (37)

Zur Beschreibung der Einstrahlung gehort die Festlegung einer Absorptionsregel, fiir die wir zwei nahe-
liegende Annahmen machen wollen

1.) Fiir den von Versetzungen zuriickgelegten Weg s, setzen wir eine Gleichung vom Langevin-Typ an,
d.h., er besteht aus einem deterministischen Teil 5, infolge der plastischen Verformung sowie einem
Streuungsterm s

s;=s,+s, (38)

2.) Der stochastische Teil s_ soll Gauss-verteilt sein. Damit ergibt sich fiir eine punktférmige Verset-
zungsquelle bei r = 0 die Entwicklung der Versetzungsdichte in Abhingigkeit vom Ort zu

D (r) =c, exp(=br?) (39)
wobei die Versetzungsbilanz eine Abhéngigkeit zwischen den Materialparametern a, und c_ vermit-
telt

b, _
c, =2ap ;Lg (40)

Als Beispiel fiir die Auswirkung der nichtlokalen Effekte wollen wir gemifl Bild 10 die Ausbreitungs-
geschwindigkeit v f eines unendlich schmalen Scherbandes in einer zweidimensionalen unendlich breiten

Probe untersuchen. An der Stelle z = z* setzt die plastische Verformung ein, wenn D(z*) einen kritischen

Scherband g

Bild 10. Geometrie zur Ausbreitung eines unendlich schmalen Scherbandes in einer 2-
dimensionalen unendlichen Probe.

Wert erreicht, d.h., wenn
Ak, = Akjexp(-b,, D) mit f(r, a, k,+Ak) =0 (41)

erfiillt sind. Die Integration iiber die gesamte Linge des Scherbandes sowie iiber die Zeit ergibt fiir die
Ausbreitungsgeschwindigkeit
. |% 99
vp=yl5, o e
8 c

Nach Messungen von Heiser (1990) im Zugversuch zeigt sich tatsichlich, daf die Ausbreitungsgeschwin-
digkeit einer Liiders-Linie annéhernd proportional der plastischen Verformungsgeschwindigkeit ist. Fiir
die Legierung AlMg5 findet man als Zahlenwert

Il

(42)

T Gp MPa
———= =1
5 D 70

s c

(43)
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8 Zusammenfassung

Die Beriicksichtigung metallphysikalischer Erkenntnisse in der Formulierung von Stoffgleichungen erfolgt
heute im wesentlichen auf zwei verschiedenen Wegen. Zum einen versucht man aus Beobachtungen der
Versetzungsbewegung und der Strukturbildung auf der Gleitebene iiber Gleittheorien makroskopische
Stoffgesetze zu synthetisieren, zum anderen werden Verhaltensmuster der Versetzungen direkt in thermo-
dynamisch konsistente Stofftheorien als Ansétze eingebaut. Beide Vorgehensweisen wurden hier skizziert.
Als Beispiel fiir letzteres Vorgehen wurde eine Beschreibung des Portevin-le-Chatelier-Effektes entworfen.
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