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Streszczenie

Niniejsza rozprawa doktorska dotyczy analizy procesu przemiany energii podczas
deformacji materiatow krystalicznych. W procesie deformacji plastycznej czgS¢ energii
mechanicznej dostarczanej do deformowanego materialu magazynuje si¢ w tym materiale,
zwigkszajac jego energi¢ wewngtrzng, a reszta ulega rozproszeniu w postaci ciepta. Miarg
przemiany energii w danej chwili procesu deformacji jest parametr nazywany zdolno$cia
magazynowania energii, definiowany jako stosunek przyrostu energii zmagazynowanej do
przyrostu pracy odksztatcenia plastycznego.

W rozprawie opracowano eksperymentalng metodyke wyznaczania powierzchniowych
rozktadow sktadnikéw bilansu energii, tj. pracy odksztalcenia plastycznego oraz energii
dyssypowanej w postaci ciepta w calym zakresie sprgzysto-plastycznej deformaciji,
wykorzystujac eksperymentalnie wyznaczone pola przemieszczenia 1 temperatury na
powierzchni prébki (za pomocg metod korelacji obrazéw cyfrowych (Digital Image Correlation
DIC) i termografii podczerwieni (Infrared Thermography IRT)) oraz elementy teorii przeptywu
ciepta i teorii plastyczno$ci. Rozprawa ma przede wszystkim charakter doswiadczalny, ale
zawiera takze obliczeniowe aspekty dotyczace zaréwno wyznaczania rozkladu naprezenia,
jak 1 rozktadu zrédet ciepta. Eksperymentalnie wyznaczone pole gradientu przemieszczenia
wykorzystano jako dane wejsciowe do sprezysto-plastycznego modelu materiatu, na podstawie
ktérego uzyskano pole naprezenia i odksztalcenia plastycznego, a w rezultacie — pracy
odksztalcenia plastycznego. Z kolei, pole energii dyssypowanej w postaci ciepta wyznaczono
w oparciu o rOwnanie przewodzenia ciepta w stanie nieustalonym, uwzglgdniajac zardwno
przeptyw ciepla w prébce, jak i wymiang ciepta z otoczeniem. Wykorzystujac ewolucje
zmierzonego pola temperatury, wyznaczono wszystkie cztony rownania przewodzenia ciepta,
w tym moc Zrédet ciepla bez potrzeby rozwiazywania tego réwnania. Zeby uzyskaé
Zzrédta ciepta w opisie materialnym (w uktadzie wspétrzgdnych, w ktérym wyznaczano
pola przemieszczenia), czyli wyrazi¢ skladniki bilansu energii w tym samym uktadzie
wspotrzednych, opracowano kilkuetapowq procedure obliczeniowa. W rozpatrywanym procesie
deformacji energia dyssypowana w postaci ciepta jest dominujacym, ale nie jedynym
sktadnikiem Zrédet ciepta. Dlatego uwzgledniono réwniez ciepto efektu piezokalorycznego
oraz ciepto tracone do otoczenia na drodze konwekcji i promieniowania.

Opracowana metod¢ zastosowano do wyznaczenia pol: pracy odksztalcenia plastycznego,
energii dyssypowanej w postaci ciepta oraz zdolnoSci magazynowania energii podczas
jednoosiowego rozciagania stali austenitycznej 310S. Procesy rozciagania przeprowadzono
z réznymi predkosciami odksztalcenia. Pokazano, ze badana stal nie wykazuje istotnej
wrazliwosci na predkos$¢ odksztatlcenia w rozwazanym zakresie. Jednakze, wptyw czasu
trwania procesu rozciagania na pole temperatury i poszczegdlne czitony w réwnaniu
przewodzenia ciepta byt znaczacy. Dla najszybszego z badanych proceséw dominowat czton

zwigzany z wzrostem temperatury probki w czasie, a dla najwolniejszego — czton zwiazany



z przewodzeniem ciepta w probce. Wyznaczono takze zaleznoSci poszczeg6lnych Zrédet ciepta,
tj. energii dyssypowanej w postaci ciepla, ciepta przekazanego przez probke do otoczenia na
skutek konwekcji i promieniowania oraz ciepla efektu piezokalorycznego od czasu procesu
deformacji. Pokazano, ze czas trwania procesu wplywal znaczaco na wymiang ciepla na
drodze konwekcji. Udziat ciepta odbieranego od probki w jej wyniku byt najwiekszy podczas
najwolniejszego z badanych proceséw. Z kolei wptyw promieniowania w badanym zakresie
temperatury byl znikomy.

W niniejszej pracy potwierdzono, ze zdolnoS¢ magazynowania energii nie jest stala
podczas deformacji plastycznej. W zaawansowanym stadium deformacji, wartosci Z w obszarze
lokalizacji odksztalcenia plastycznego gwaltownie spadaja i staja si¢ bliskie zeru, a nawet
ujemne, co oznacza, ze material traci zdolno§¢ magazynowania energii. Uzyskane wyniki
sa spojne z wynikami innych prac. Jednakze, w rozprawie wyznaczono, w calym zakresie
deformacji plastycznej, powierzchniowe rozktady zdolnosci magazynowania energii Z, co nie
byto do tej pory obecne w literaturze.

Ponadto, wyznaczono zmiang lokalnej orientacji krystalograficznej podczas jednoosiowego
rozciagania badanej stali, za pomoca metody dyfrakcji elektrondw wstecznie rozproszonych
(Electron Backscatter Diffraction EBSD). Zaobserwowano, ze podczas deformacji, w wyniku
znacznych obrotéw sieci krystalicznej nastapit rozwdj tekstury krystalograficznej w kierunku
dwoéch gtéwnych sktadowych. Zgodnie z oczekiwaniem, dla materialtu o Sredniej
wartoSci energii bledu ulozenia EBU, bliZzniakowanie mechaniczne byto, obok poSlizgu
dyslokacji, istotnym mikroskopowym mechanizmem odksztalcenia plastycznego stali 310S.
Zaobserwowano, ze poczatkowa orientacja poszczegllnych ziaren miala istotny wplyw na
to, ktéry z mechanizméw odksztalcenia plastycznego dominowat w danym ziarnie. Ponadto,
pokazano, ze na zaawansowanym etapie deformacji, dochodzi do fragmentacji ziaren zaréwno
na skutek poslizgu dyslokacji, jak i1 bliZniakowania. BliZniaki oddzialuja z innymi elementami
mikrostruktury, co prowadzi do osiagnigcia finalnej tekstury krystalograficznej. W obszarze,
w ktérym zdolno$¢ magazynowania energii jest ujemna, zaobserwowano bardzo drobng
strukturg lamelowa, ztozona z naprzemiennych warstw bliZzniak-osnowa. Na podstawie licznych
obserwacji mikrostruktury i rozwazan teoretycznych obecnych w literaturze, stwierdzono,
ze struktura lamelowa wystgpujaca w calym obszarze, w ktéorym Z < 0, stwarza dogodne
warunki do propagacji zarowno mikropasm, jak i makroskopowych pasm Scinania. Jednakze,
potwierdzenie obecnos$ci pasm §cinania oraz mogacego zachodzi¢ w ich otoczeniu mechanizmu
rekrystalizacji dynamicznej, ktérej makroskopowa manifestacja jest uwalnianie czgsci energii

zmagazynowanej w materiale, wymaga dalszych badan.



Abstract

The PhD thesis concerns the analysis of the energy conversion process during deformation
of polycrystalline materials. During plastic deformation a part of the mechanical energy
delivered to the material is stored, increasing its internal energy, while the rest is dissipated
as heat. The energy storage rate, defined as the ratio between the stored energy increment and
the plastic work increment, is a measure of the energy conversion at a given moment of the
deformation process.

In the thesis an experimental method for determining the distributions of energy balance
components, namely plastic work and energy dissipated as heat, throughout the entire range
of elastic-plastic deformation, was developed. The method is based on the displacement and
temperature fields measured using digital image correlation (DIC) and infrared thermography
(IRT) techniques and the elements of both the heat transfer theory and the theory of plasticity.
Although primarily experimental in nature, the thesis also includes several computational
aspects concerning the determination of both the stress and heat sources fields. The
experimentally determined evolution of the displacement gradient field was used as input
data for the elastic-plastic material model. Using the model, the fields of the stress and the
plastic strain and, consequently, the plastic work were obtained. On the other hand, the energy
dissipated as heat was determined based on the transient heat conduction equation, taking into
account both the heat flow within the sample and the heat exchange between the sample and
the surroundings. Using the measured evolution of temperature field, the distribution of the
power of heat sources was directly determined from this equation. To obtain the heat sources
in the material description (in the coordinate system, in which the displacement field was
determined), and therefore to express the energy balance components in the same coordinate
system, a multi-step computational procedure was developed. In the considered deformation
process, the energy dissipated as heat is the dominant but not the only component of the heat
sources. Therefore, the other components, namely the heat of the thermoelastic effect and the
heat lost to the environment by convection and radiation were also taken into account.

The developed method was applied to determine the fields of plastic work, energy dissipated
as heat, and energy storage rate during uniaxial tension of austenitic steel 310S. The uniaxial
tension was performed with different strain rates. It was shown that the tested steel does not
exhibit a significant sensitivity to the strain rate in the considered range. However, the influence
of the process duration on the temperature field and the particular terms of the heat conduction
equation was significant. For the highest considered strain rate, the term associated with the
increase of the sample’s temperature was dominant, whereas for the lowest one, the term
connected to the heat conduction in the sample was of a major importance. The evolutions
of particular components of the heat sources, including the energy dissipated as heat, the heat
lost by the sample to the environment due to convection and radiation, and the heat of the

thermoelastic effect were also determined. Process duration was found to have significant effect



on the heat exchange due to convection, with the highest contribution observed for the slowest
tested process. Heat radiation, on the other hand, had an insignificant influence within the
considered temperature range and could be omitted.

The obtained results confirmed that the energy storage rate Z is not constant throughout
the plastic deformation process. At an advanced stage of the process, the Z values decrease
rapidly in the area of the plastic strain localization, approaching zero or even becoming negative,
indicating a loss of the material’s ability to store energy. These findings are consistent with
former research known from the literature, however, the thesis presents the determination of the
energy storage rate Z distributions, which have not been previously reported in the literature.

Furthermore, the evolution of local crystallographic orientation during uniaxial tension of
the 310S steel was determined using the Electron Backscatter Diffraction (EBSD) method.
It was observed that due to significant rotations of the crystal lattice during deformation, the
crystallographic texture developed towards two main texture components. As expected, for
a material with an average stacking fault energy value, both the mechanical twinning and the
dislocation slip played important roles as microscopic mechanisms of plastic deformation. The
initial orientation of particular grains determined which of the plastic deformation mechanisms
dominated in a given grain. Additionally, the presence of both dislocation slip and twinning,
led to the grain fragmentation at an advanced stage of the deformation process. The twins
interacted with other microstructure elements, contributing to the development of the final
crystallographic texture. In the region where the energy storage rate is negative, a very fine
lamellar structure composed of alternating twin-matrix layers was observed. On the basis
of numerous microstructure observations and theoretical considerations present in the literature,
it was found that the lamellar structure occurring in the entire area where Z < 0 creates
favorable conditions for the propagation of both micro- and macro-shear bands. However,
further research is required to confirm the presence of shear bands and the possible associated
dynamic recrystallisation mechanism which is macroscopically manifested by the release of

a part of the energy stored in the material.
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1 Wprowadzenie

1.1 Bilans energii w procesie deformacji plastycznej

Energia mechaniczna dostarczona do probki w procesie sprezysto-plastycznej deformacji
sktada si¢ z czgsci zwiazanej z odksztalceniem sprezystym oraz z odksztalceniem plastycznym.
Deformacja plastyczna jest procesem nieodwracalnym, w ktérym znaczaca czgS¢ pracy
odksztatcenia plastycznego w, wykonanej nad materialem jest rozproszona w postaci ciepta
qaq [1]], a reszta pozostaje w materiale, nawet po odciazeniu prébki, powodujac przebudowe
jego mikrostruktury [2]. Bilans energii w procesie deformacji plastycznej mozna wyrazic¢
nastepujaco:

Wp:es"f’de (11)

gdzie e; - energia zmagazynowana, czyli zmiana energii wewngtrznej probki wzgledem
termodynamicznego stanu odniesienia. Wszystkie sktadniki réwnania [I.1] to wielkosci
wlasciwe, wyrazone w [J/g]. Proces magazynowania energii jest manifestacja ewolucji
mikrostruktury deformowanego materialu, w tym powstawania i wzajemnych oddziatywan
defektow sieci krystalicznej. Badania nad wyznaczeniem energii zmagazynowanej sa
interesujace zaré6wno z punktu widzenia mechaniki, jak i inzynierii materiatowej, gdyz
pomagaja zrozumieC przebieg procesu deformacji oraz mechanizmy proceséw zdrowienia
1 rekrystalizacji. Zjawisko magazynowania energii zostalo odkryte podczas pomiaréw
kalorymetrycznych prowadzonych przez Taylora i Quinney’a [3] i przez dtugi czas uwazano,
ze w ciagu calego procesu deformacji stala czg¢S¢ pracy odksztalcenia plastycznego jest
magazynowana w materiale. Jednakze pdZniejsze badania eksperymentalne [4) 15, 6, [7,
8] pokazaly, ze podczas deformacji plastycznej kolejnym, jednakowym przyrostom pracy
odksztalcenia plastycznego odpowiadaja rézne przyrosty energii zmagazynowanej. Jako miarg
przemiany energii w danym punkcie procesu zaproponowano wielkoS¢ zwana zdolnoscia

magazynowania energii Z [
_ deg

Z= )
dw,

(1.2)

Zalezno$¢ zdolnosci magazynowania energii Z od odksztalcenia pokazuje, jak w miarg wzrostu
odksztalcenia zmienia si¢ udzial mechanizméw odpowiedzialnych za magazynowanie energii
[9]. W modelowaniu i1 obliczeniach numerycznych z zakresu termomechaniki stosowany
jest zwykle parametr 8, znany réwniez jako wspétczynnik Taylora-Quinney’a (TQC) albo
Inelastic Heat Fraction (IHF). Jest to wielkoS¢ dopelniajaca w odniesieniu do zdolnoSci
magazynowania energii, bo dotyczy tej czesci pracy odksztalcenia plastycznego, ktéra jest
dyssypowana w postaci ciepta. W literaturze spotykane sa takze stosunki e;/w), lub gz/w,
(oznaczany symbolem f3;;), gdyz sa one tatwe do wyznaczenia, szczegblnie w przypadku
danych obarczonych sporym szumem. Jednakze zaleza one od historii procesu deformacji i

nie opisuja przemiany energii w danym punkcie tego procesu. Te¢ przemiang opisuje natomiast
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zdolnos¢ magazynowania energii Z albo jej odpowiednik Byirr = 1 — Z zwiazany z energia

dyssypowang w postaci ciepta.

1.2 Przeglad literatury dotyczacej przemiany energii podczas deformacji

materialow krystalicznych

W literaturze mozna znalezé wiele prac dotyczacych energetycznego aspektu procesu
deformacji, zaréwno teoretycznych, jak i eksperymentalnych i numerycznych. Zaproponowano
kilka modeli konstytutywnych uwzgledniajacych r6zne mechanizmy magazynowania energii
(10} [11]. Modele te sa proba opisu obserwacji eksperymentalnych. Na przyktad, w pracy [12]
badano magazynowanie energii we wczesnym stadium deformacji plastycznej, a uzyskane
wyniki postuzyly autorom innej pracy [13]] do weryfikacji zaproponowanego przez nich modelu
plastycznosci krysztatéw przewidujacego, wplyw poczatkowej tekstury krystalograficznej na
termomechaniczne zachowanie materialu oraz na energi¢ zmagazynowana. Poczatkowo do
wyznaczania energii zmagazynowanej wykorzystywano gtéwnie metody kalorymetryczne.
Wprowadzono wtedy podzial na metody jednostopniowe i1 dwustopniowe. W metodach
jednostopniowych, prébke umieszcza si¢ w kalorymetrze natychmiast po jej odksztalceniu
[3] albo przeprowadza si¢ proces deformacji wewnatrz kalorymetru [6], co jest na ogét
technicznie skomplikowane ze wzgledu na przewodnictwo cieplne od probki do szczek
maszyny. Metody dwustopniowe sa natomiast oparte na poréwnaniu zachowania si¢ prébki
odksztalconej plastycznie, z probka w stanie odniesienia (nieodksztalconej). Do tej grupy
metod zalicza si¢ migdzy innymi réznicowa kalorymetri¢ skaningowa (Differential Scanning
Calorimetry DSC). Skuteczng metoda jednostopniowa wyznaczania energii zmagazynowanej
w funkcji odksztalcenia makroskopowego bez uzycia kalorymetru, jest metoda opracowana
w Laboratorium Termoplastycznosci IPPT PAN w latach 80-tych ubieglego wieku. Polega
ona na wyznaczeniu energii dyssypowanej w postaci ciepla poprzez symulacje wzrostu
temperatury odksztatcanej probki za pomoca przepuszczania pradu elektrycznego przez probke
nieodksztalcong (wykorzystujac efekt Joule’a-Lenza). Podczas symulacji energia elektryczna
jest dostarczana do probki w taki sposob, zeby wzrost temperatury powierzchni probki byt
taki sam, jak ten obserwowany w procesie rozciagania. Z kolei zalezno$¢ pracy odksztalcenia
plastycznego od odksztalcenia makroskopowego wyznaczono na podstawie wykresu
sifa-przemieszczenie uzyskanego podczas jednoosiowego rozciaggania. Majac zaleznoS$¢ pracy
odksztatcenia plastycznego oraz energii rozpraszanej w postaci ciepta od odksztatcenia robocze;
czeSci probki i uwzgledniajac efekt piezokaloryczny wyznaczono energi¢ zmagazynowang
w zaleznosci od odksztalcenia [7, (14} [15) [8]. Pokazano, ze zdolno§¢ magazynowania energii
osiaga maksimum w poczatkowym etapie procesu deformacji plastycznej, a nastgpnie jej
warto$¢ maleje ze wzrostem odksztatcenia, zgodnie z teorig niskoenergetycznych uktadow
dyslokacyjnych (Low Energy Dislocation Structures LEDS) [16]. Opisana metoda obowiazuje

w zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej. Natomiast w pracy [17] wyznaczono
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zdolnoS$¢ magazynowania energii Z w zakresie deformacji jednorodnej roboczej czesci probki
oraz oszacowano gorng granicg¢ Z w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Pokazano,
ze zdolno$¢ magazynowania energii gwaltownie maleje w koncowym etapie deformacji
i tuz przed zerwaniem prébki staje si¢ rdOwna zeru, a nawet ujemna. Zauwazono réwniez,
ze odpowiada to w przyblizeniu punktowi na krzywej naprezenie-odksztalcenie, w ktérym
spetnione jest kryterium Considére’a (do/de = o). Dlatego zaproponowano, zeby ujemne
warto$ci Z traktowac jako wskaznik postgpujacej dominacji uszkodzenia w materiale. Innymi
stowy, warunek Z = 0 stanowi makroskopowe kryterium niestabilnoSci plastycznej ze wzgledu
na to, ze materiat traci zdolno§¢ magazynowania energii. Réwniez w pracy [18] pokazano,
ze w miar¢ rozwoju procesu deformacji plastycznej, w obszarze lokalizacji odksztatcenia
plastycznego, Z spada do zera. W tej pracy zdolnoS¢ magazynowania energii zostata
wyznaczona dla kilku obszaréw lezacych na wzdtuznej osi prébki. Na czgsci roboczej probki
naniesiono periodyczny uktad markeréw (kropek grafitu) i w trakcie procesu rejestrowano
obrazy powierzchni prébki w zakresie Swiatta widzialnego. Na podstawie zmian odlegtosci
pomigdzy Srodkami kropek na kolejnych obrazach wyznaczono zaleznoS¢ przemieszczenia
1 odksztalcenia poszczegdlnych obszaréw prébki od czasu, co stanowito pierwszy krok w strong
rozwoju metody polowego pomiaru przemieszczenia w LT IPPT PAN. Prace odksztalcenia
plastycznego dla tych obszaréw wyznaczono przy zalozeniu jednoosiowego stanu naprezenia.
Energi¢ dyssypowana w postaci ciepla wyznaczono natomiast poprzez obliczenie, metoda
réznic skonczonych, jednowymiarowego strumienia ciepta dla sasiadujacych sekcji na prébce
(Srodki grafitowych kropek wyznaczaty brzegi tych sekcji).

Osobng grupe stanowia prace dotyczace wyznaczania sktadnikow bilansu energii podczas
obciazen dynamicznych. W tym przypadku proces deformacji przebiega w warunkach
zblizonych do warunkéw adiabatycznych, co istotnie upraszcza obliczenia, bo nie trzeba
bra¢ pod uwage procesu przewodzenia ciepta w probce. W pracy [19] pokazano, ze podczas
dynamicznej deformacji stali typu TRIP (transformation induced plasticity wspétczynnik
Taylora-Quinney’a ro$nie wraz z odksztalceniem oraz zalezy od utajonego ciepta przemiany
fazowej, ktora zachodzi w tego typu stali podczas odksztatcenia. W ramach pracy [20]] badano
zalezno$¢ wspotczynnika TQC od typu obciazenia. Przeprowadzono seri¢ eksperymentéw dla 7
r6znych metali i stopéw, poddanym trzem r6znym modom deformacji (dynamiczne rozciaganie,
Sciskanie 1 Scinanie) i wyznaczono dla kazdego przypadku Srednig wartoS¢ wspélczynnika
Bin:- Otrzymane wyniki zebrano w formie usystematyzowanej bazy danych dla badanych
materiatow.

W  przypadku quasi-statycznych warunkéw obciazenia, do wyznaczenia ciepta
generowanego podczas deformacji badanego materialu wykorzystuje si¢ réwnanie
przewodzenia ciepta w stanie nieustalonym. Wigkszo$¢ analiz dotyczacych tego tematu
prowadzi si¢ na podstawie p6l przemieszczenia i temperatury, zmierzonych za pomoca metod
korelacji obrazoéw cyfrowych (Digital Image Correlation DIC) 1 termografii podczerwieni

(Infrared Thermography IRT). W literaturze mozna znaleZzé wiele pomystow i sposoboéw
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wykorzystania zarejestrowanych danych eksperymentalnych. Poszczegélne prace rdznia
si¢ przyjetymi uproszczeniami lub sposobami przedstawienia wynikéw. Na przyktad,
w niektérych pracach ograniczono si¢ do wyznaczenia generowanych deformacja Zrédet
ciepla, co jest krokiem w kierunku okreSlenia bilansu energii. W pracy [21], przy
zalozeniu jednowymiarowego przeptywu ciepta, oszacowano Zrdédla ciepla towarzyszace
pasmom Liidersa i Portevin-Le Chateliera (PLC). Otrzymane wyniki wykorzystano do
wyznaczenia szerokoSci i predkosci propagacji powstajacych pasm. W [22] i [23] Zrédia
ciepla zrekonstruowano na podstawie danych temperaturowych obarczonych szumem,
uzyskanych podczas propagacji pasm Liidersa, a w [23]] wyznaczono globalny (czyli Sredni
dla czgsci roboczej probki) wspoétczynnik THF. Istota pracy [24] bylo oszacowanie przyrostu
temperatury i Zrédel ciepta podczas cyklicznych obcigzen sprgzystych. Jest to kontynuacja
badaii dotyczacych rozpraszania energii w zakresie deformacji makroskopowo sprezystej,
zapoczatkowanych w [25]. Autorzy tych prac wyznaczyli uSrednione po przestrzeni wartosci
Zrédet ciepla tuz przed rozpoczgciem makroskopowego ptynigcia plastycznego. Te wartosci
zalezaly od wyjSciowej mikrostruktrury badanego materiatu (stali 316L). Globalng wartos¢
wspotczynnika f;,, wyznaczono w pracy [26] dla czterech réznych materiatow: stali 303
i 316, CP Ti (tytanu czystego technicznie) oraz stopu tytanu Ti-6Al-4V, przy trzech réznych
predkosciach odksztatcenia: (1072 s71,5-1073 s71i 1073 s~1). Pokazano, ze w rozpatrywanym
zakresie predkosci odksztatcenia, zaréwno tytan, jak i jego stop wykazuja wigksza wrazliwos¢é
wspotczynnika THF na predko$¢ odksztalcenia, niz obydwa typy stali. PodejScie taczace
badania eksperymentalne z modelowaniem plastycznosSci krysztatow, przedstawiono w pracy
[27]. Badano proces $cinania stopu magnezu AZ31B. Zaproponowany model miat za zadanie
przewidzieé, czy gléwnym mechanizmem deformacji dla danej orientacji prébki jest poslizg
dyslokacji, czy blizniakowanie. Wyznaczono takze globalny wspétczynnik IHF w zaleznosci
od orientacji probki. Pokazano, jak mozna si¢ bylo spodziewaé, ze wyzsze wartoSci energii
rozpraszanej w postaci ciepta wystgpowaly dla orientacji, w ktérych dominowatl poslizg,
a nizsze w tych, gdzie dominowato bliZniakowanie. W pracy [28] przedstawiono podejscie
do tematu przemiany energii podczas deformacji materialéw polikrystalicznych, podobne
do podejscia rozwijanego w niniejszej rozprawie. Jest ono oparte na pomiarach rozktadéow
przemieszczenia i temperatury i ukierunkowane na analiz¢ energii zmagazynowanej w obszarze
lokalizacji odksztatcenia plastycznego. Jednakze w [28] ograniczono analiz¢ do przypadku
1D. Zrédta ciepta i energia dyssypowana w postaci ciepta pokazane sa w formie wykresu
zawierajacego ewolucj¢ pojedynczego profilu (lezacego centralnie na wzdtuznej osi prébki)
w czasie trwania procesu (tego typu wykresy w literaturze ang. sa nazywane spatio-temporal
plots). Ponadto, zatozenie poczynione przez autoréw odno$nie rozktadu naprezenia przestaje
by¢ spetnione wraz z rozpoczgciem lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Warto wymienic¢
prace poSwigcone przemianom energii na poziomie pojedynczego ziarna. Na przykiad,
w pracy [29] badano lokalne efekty temperaturowe towarzyszace mikroplastycznosci podczas

deformacji stali 316L. W tym celu wyznaczono sprzg¢zone pola temperatury i przemieszczenia
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dla niewielkiego obszaru na prébce z rozdzielczoscia ponizej Sredniej wielkosci ziarna dla
makroskopowego odksztalcenia okoto 0,03. W pracy [30] analizowano termomechaniczne
zachowanie multikrysztalu aluminium, wykorzystujac zestawione dane uzyskane za pomoca
metod DIC, IRT oraz EBSD. Uzyskano w ten sposéb pola odksztalcenia i temperatury
dla kilku analizowanych ziaren w ich aktualnej konfiguracji. Autorzy tej pracy zaznaczyli,
ze opracowana metodyka w dluzszej perspektywie ma postuzy¢ do analizy bilansu energii na
poziomie mikrostrukturalnym.

Podsumowujac, badania dotyczace energetycznego aspektu deformacji plastycznej obecne
sa w literaturze od okoto stu lat, a jednocze$nie temat ten jest caty czas intensywnie rozwijany.
Powstato wiele prac eksperymentalnych i numerycznych poswigconych wyznaczaniu lub
obliczaniu zdolnoSci magazynowania energii lub wspétczynnika Taylora-Quinney’a. Pomimo
tego wydaje si¢, ze brakuje pracy, ktéra w kompleksowy sposéb podchodzitaby do tematu
przemiany energii w zakresie lokalizacji odksztatcenia plastycznego. Zeby w peni opisaé to,
co si¢ dzieje z materialem w trakcie lokalizacji, nalezatoby wyznaczy¢ i przedstawié ewolucje
rozktadow wszystkich sktadnikow bilansu energii oraz uzyskane rezultaty odnies¢ do ewolucji

mikrostruktury badanego materiatu.

1.3 Ewolucja mikrostruktury a proces magazynowania energii

Prawie wszystkie materialy krystaliczne posiadaja w swojej budowie zaburzenia, zwane
defektami sieci krystalicznej. To wlasnie w energii defektéw sieci krystalicznej magazynuje si¢
energia podczas deformacji plastycznej. Defekty sieci krystalicznej, z geometrycznego punktu
widzenia podzielono na punktowe (wakanse i atomy migedzyweztowe), liniowe (dyslokacje)
oraz powierzchniowe (granice ziaren, granice bliZniacze, granice migedzyfazowe, btedy
utozenia). Proces deformacji w temperaturze pokojowej jest kontrolowany giéwnie poprzez
powstawanie i ruch dyslokacji oraz interakcje pomigdzy nimi (lub z innymi rodzajami defektow,
np. granicami ziaren), co skutkuje powstawaniem ukladéw dyslokacyjnych. Wzajemnym
oddzialywaniom pomigdzy defektami sieci krystalicznej towarzyszy nakladanie si¢ ich pdl
naprgzenia co moze powodowal zmniejszenie energii ukladu (mutual stress screening).
Zgodnie z tzw. koncepcja LEDSs, sformutowana przez D. Kuhlmann-Wilsdorf i N. Hansena
[16], po osiagnigciu pewnej gestosci dyslokacji, wraz ze wzrostem odksztalcenia tworza sig¢
uktady dyslokacyjne o coraz nizszej energii (przypadajacej na jednostke linii dyslokacji)
(31} 132 133 34]. Do uktadéw dyslokacyjnych o najwyzszej energii zalicza si¢ spigtrzenia
i sploty dyslokacyjne (ich energia przekracza sume¢ energii tworzacych je dyslokacji). Wraz
ze wzrostem odksztalcenia powstaja maty dipolowe oraz uktady mat dipolowych zwane siecia
Taylora [16]. W tego typu uktadach energia jest nizsza od sumarycznej energii tworzacych
je dyslokacji, dzigki sasiadujacych ze soba dyslokacji o przeciwnych znakach, czyli tzw.
,dipoli”. Nastepnie, w materiale tworza si¢ Sciany dipolowe, ztozone z dwdch réwnolegtych,

waskokatowych granic nachylenia, o podobnej dtugosci, ale o przeciwnych znakach (te
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waskokatowe granice zbudowane sa z dyslokacji krawgdziowych o jednakowym wektorze
Burgersa, lezacych jedna nad druga). Zespdt Scian dipolowych nazywany jest pasmami
poslizgu [[16]. W zaawansowanych stadiach odksztalcenia obserwuje si¢ uktady o najnizszej
energii, czyli struktury komérkowe sktadajace si¢ z obszaréw prawie wolnych od dyslokacji,
oddzielonych od siebie granicami dyslokacyjnymi. Jednakze, szczegélowe zrozumienie
dyslokacyjnych mechanizméw odksztatcenia w materiatach polikrystalicznych nadal stanowi
wyzwanie dla badaczy. Obecno$¢ granic ziaren i blizniakéw w polikrysztale ogranicza
Srednia droge swobodng poruszajacych si¢ dyslokacji, co sprzyja wzajemnym oddzialywaniom
pomigdzy nimi. Ponadto, pomigdzy ziarnami o rdznej orientacji krystalograficznej moze
dochodzi¢ do lokalnych spigtrzen dyslokacji w poblizu granic ziaren.

Praktycznie wszystkie metale i ich stopy w mikroskali odksztalcaja si¢ plastycznie w spos6b
niejednorodny, co skutkuje powstaniem gradientu odksztalcenia i towarzyszaca mu rotacja
sieci krystalicznej [35]. Nye w swojej pracy [36] jako pierwszy wykorzystal opis dyslokacji
w modelowaniu plastycznosci krysztatéw. Zauwazyl, ze obecno$¢ gradientu odksztatcenia
wymaga powstania sieci dyslokacji, w celu zapewnienia ciagloSci deformowanego
materiatu. Nastgpnie, Ashby zaproponowat dla takiego zbioru dyslokacji nazweg ,,dyslokacje
geometrycznie niezbedne” (geometrically necessary dislocations GNDs), a dla pozostalych
— ,.dyslokacje statystycznie zmagazynowane” (statistically stored dislocations SSDs) [37].
Zgodnie z takim podzialem, dyslokacje statystycznie zmagazynowane powstaja na drodze
wzajemnego blokowania si¢ (trapping) dyslokacji poruszajacych si¢ w réznych, przecinajacych
si¢ plaszczyznach poSlizgu. Zatem gestos¢ dyslokacji statystycznie zmagazynowanych zalezy
nie tylko od stopnia odksztalcenia 1 temperatury deformowanego materiatu, ale takze od jego
struktury krystalograficznej i energii btedu utozenia (EBU) [37].

Podczas odksztalcania materiatu plastycznie niejednorodnego pomigdzy sasiednimi,
roznie zorientowanymi ziarnami, na granicy migdzyfazowej, a takze pomigdzy obszarami
rozniacymi si¢ gestoscia dyslokacji powstaja naprezenia wewngtrzne dalekiego zasiggu
(long-range internal stresses). Aby zachowacl ciaglo§¢ geometrycznag materialu naprgzenia
te sa akomodowanie przez powstajace dyslokacje geometrycznie niezbedne (GNDs)
(rys.1.1). Dlatego Ashby zdefiniowal GNDs jako ,uklad, ktéry zapewnia kompatybilnos¢
odksztatlcenia pomigdzy obszarami materialu plastycznie niejednorodnego, przy czym
naprezenie odpowiadajace temu ukladowi nie moze przekracza¢ lokalnego naprezenia
ptynigcia” [37)]. Na ewolucje mikrostruktury materialu podczas jego deformacji istotny wptyw
maja réwniez btedy ulozenia. Energia biedu utozenia EBU, zalezna od skladu chemicznego
i temperatury, ma kluczowy wpltyw na przebieg deformacji plastycznej materialéw o typie
sieci fcc. Naleza do nich stale austenityczne. Umocnienie materialu podczas deformacji
zalezy w duzym stopniu od EBU, ktéra wptywa na rozszczepienie dyslokacji Srubowych
(pomigdzy dwiema dyslokacjami czastkowymi wystgpuje obszar btedu utozenia). Jezeli
odlegto$¢ pomigedzy dwiema dyslokacjami czastkowymi jest mata (btad ulozenia jest waski,

czyli warto§¢ EBU niska), to ich rekombinacja zachodzi stosunkowo tatwo. Wtedy moze
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zajS¢ poslizg poprzeczny, co istotnie utatwia deformacje plastyczng. Dlatego materiaty
o wysokiej wartosci EBU (>45 mJ/m?), takie jak aluminium, odksztatcaja si¢ prawie wylacznie
przez poslizg dyslokacji [38] i w nich najczgsciej obserwuje si¢ struktury komoérkowe.
W przypadku stali austenitycznych, deformacja zachodzi w wyniku r6znych, mikroskopowych
mechanizméw odksztatcenia plastycznego [39]. Dla Srednich wartoSci EBU (20-45 mJ/m?),
poslizg poprzeczny jest utrudniony i bardziej korzystne moze by¢ odksztalcenie poprzez
bliZzniakowanie (stale typu TWIP od ang. twinning induced plasticity). BliZniakowanie umacnia
material 1 opdznia lokalizacje odksztalcenia plastycznego poprzez podzial ziaren na obszary
objete bliZzniakowaniem i wolne od niego [40]]. Z kolei dla niskich warto$ci EBU (<20 mJ/m?)
uprzywilejowana jest plastycznos$¢ indukowana przemiang fazowa austenitu w martenzyt (stale
typu TRIP).

(©) (d)

Rys. 1.1: Schemat powstawania dyslokacji geometrycznie niezbgdnych GNDs [41].

Réznego rodzaju eksperymentalne badania mikrostruktury materiatéw po deformacji
maja na celu, miedzy innymi, potwierdzenie stusznoSci modelu Ashby’ego. Nie jest to
zadanie fatwe, gdyz wymaga ono statystycznej analizy bardzo duzej liczby dyslokacji
wystepujacych w wielu ziarnach. Bezposrednie obserwacje dyslokacji za pomoca transmisyjne;j
mikroskopii elektronowej (Transmission Electron Microscopy TEM) umozliwily opisanie
réznego rodzaju uktadéw dyslokacyjnych i sformutowanie teorii opisujacych ruch dyslokacji
[42]. Jednakze TEM, ze wzgledu na bardzo lokalny charakter pomiaru oraz zmudna preparatyke
prébek, z trudem nadaje si¢ do prowadzenia badan statystycznych. Z kolei dyfrakcja
rentgenowska lub dyfrakcja neutronéw pozwalaja uchwyci¢ ogdlny statystyczny charakter

problemu (np. wyznaczy¢ powstawanie i rozw0j tekstury krystalograficznej), ale maja niewielka
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przestrzenng rozdzielczo$¢ 1 nie dostarczajq szczegétowych informacji na temat tego, co
si¢ dzieje lokalnie — pomiedzy poszczegdlnymi ziarnami. Odpowiednia technika badawcza
do przeprowadzenia analizy obrotow ziaren i lokalnych zmian orientacji jest dyfrakcja
elektronéw wstecznie rozproszonych (Electron Backscatter Diffraction EBSD) w skaningowym
mikroskopie elektronowym. Ta metoda umozliwia pomiar orientacji krystalograficznej na
powierzchni probek o relatywnie duzych objetosciach (bulk samples) ze stosunkowo
wysoka rozdzielczo$cia. Podstawy teoretyczne metody EBSD i kierunki jej rozwoju zostaty
przedstawione w podrozdziale [2.3] Pierwsze badania ta metoda materialtéw po deformacji
dotyczyly wyznaczenia gestoSci GNDs w bikrysztale i polikrysztale aluminium [43, 44, 45].
Wyniki analizy EBSD wykorzystano takze do wyznaczenia gradientu odksztalcenia w poblizu
miejsca, w ktérym wykonano indentacj¢ [46l] oraz odksztalcenia materialéw wielofazowych
[47].

1.4 Cel, zakres i teza pracy doktorskiej

Celem pracy jest przeprowadzenie eksperymentalnej, polowej analizy procesu przemiany
energii podczas deformacji plastycznej stali austenitycznej 310S, zaréwno w zakresie
deformacji makroskopowo jednorodnej, jak i podczas lokalizacji odksztatcenia plastycznego
oraz odniesienie uzyskanych wynikéw do rozwoju tekstury krystalograficznej. Na powyzsza

analiz¢ sktadaja si¢ nastgpujace zadania:

* Opracowanie eksperymentalnej metodyki wyznaczania powierzchniowych rozktadow
sktadnikéw bilansu energii, tj. pracy odksztalcenia plastycznego oraz energii
dyssypowanej w postaci ciepta dla nieadiabatycznych proceséw deformacji. Istota
metody jest wyznaczenie powierzchniowego rozktadu mocy Zrédet ciepta wywotanych
deformacja plastyczna, uwzgledniajac zaréwno przeptyw ciepta w prébce, jak i wymiang
ciepta z otoczeniem, wykorzystujac eksperymentalnie wyznaczone pola przemieszczenia
1 temperatury na powierzchni prébki oraz elementy teorii przepltywu ciepta 1 teorii

plastycznosci;

* Wykorzystanie opracowanej metodyki do wyznaczenia rozktadéw sktadnikow bilansu
energii oraz zdolnoSci magazynowania energii na powierzchni prébek wykonanych ze

stali austenitycznej 310S podczas jednoosiowego rozciagania;

* Analiza zmian orientacji krystalograficznej i rozwoju tekstury stali 310S podczas
jednoosiowego rozciagania oraz odniesienie uzyskanych wynikéw do zmiany zdolnoSci

magazynowania energii podczas deformacji.

W rozprawie przedstawiono opis procesu przemiany energii podczas deformacji materialow
polikrystalicznych oraz przeglad literatury dotyczacej tego tematu, uwzgledniajac ewolucje

ich mikrostruktury. Drugi rozdzial rozprawy jest poswigcony metodom pomiarowym
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stosowanym Ww pracy. Sa nimi: metoda pomiaru pola przemieszczenia na podstawie
korelacji obrazow cyfrowych (DIC), metoda bezkontaktowego pomiaru pola temperatury
za pomoca detekcji promieniowania podczerwonego (IRT) oraz metoda pomiaru rozkiadu
orientacji krystalograficznej za pomoca dyfrakcji elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD).
W rozdziale trzecim przedstawiono opracowang w ramach rozprawy metodyke wyznaczania
rozktadow sktadnikéw bilansu energii podczas deformacji. Podobnie jak w niektérych pracach
obecnych w literaturze, sposéb ten jest oparty na pomiarach przemieszczenia i temperatury
na powierzchni probki za pomoca metod DIC i IRT. Jednakze, rozprawa zawiera oryginalne
aspekty dotyczace zaréwno wyznaczania rozkltadu naprezenia, jak i rozkltadu Zrédet ciepta.
Rozdziat czwarty zawiera opis eksperymentu. Przedstawiono badany materiat, przygotowanie
probek, uktad pomiarowy oraz parametry stosowane w analizie DIC 1 IRT oraz oszacowanie
btedow pomiarowych. W rozdziale pigtym umieszczono wyniki badan przeprowadzonych
w makro- i mikroskali. Ostatni, szésty rozdzial zawiera podsumowanie uzyskanych rezultatéw
oraz wynikajace z nich wnioski.
Przedstawione w rozprawie wyniki pozwolity wykaza¢ nastgpujaca tezg:

Mozliwe jest przeprowadzenie eksperymentalnej analizy przemiany energii w procesie
deformacji plastycznej materiatu polikrystalicznego z uwzglednieniem nieadiabatycznosci tego
procesu, wykorzystujqc pola przemieszczenia i temperatury wyznaczone przy uzyciu metody
korelacji obrazow cyfrowych i termografii podczerwieni oraz elementy teorii przeptywu ciepta

i teorii plastycznosci.
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2 Metody pomiarowe stosowane w niniejszej pracy

2.1 Korelacja obrazow cyfrowych (DIC)

W ostatnich latach korelacja obrazéw cyfrowych stata si¢ jedna z najczesciej stosowanych
metod wyznaczania pola przemieszczenia w eksperymentalnych badaniach z zakresu mechaniki
ciala statlego. Podstawy teoretyczne tej metody i stosowane procedury numeryczne zostaly
po raz pierwszy przedstawione w pracy [48]]. Od tej pory technika DIC jest intensywnie
rozwijana przez wielu naukowcéw, co sprawito, ze poprawila si¢ znaczaco wydajnos¢ oraz
doktadno$¢ algorytméw obliczeniowych [49]. Obszerny przeglad kryteriéw korelacji oraz
algorytmow najczesciej stosowanych w analizie DIC 2D nie tylko przy wyznaczaniu pol
przemieszczenia, ale réwniez pdl odksztatcenia, umieszczono w pracy [50]. Istotng zaleta
metody DIC jest to, ze umozliwia ona wyznaczenie przemieszczenia i lokalnego odksztalcenia
w obszarach nieciagloSci geometrycznych i niejednorodnosci materiatowych. Dzigki temu jest
doskonatym narzedziem do badania lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Analize DIC 2D
mozna przeprowadzi¢, gdy podczas procesu deformacji zostanie zarejestrowana sekwencja
obrazéw powierzchni prébki za pomoca kamery pracujacej w zakresie Swiatlta widzialnego.
Podczas calego procesu, badana powierzchnia musi pozostawaé w ptaszczyznie. Ponadto,

powinna posiada¢ losowo roztozone plamki w odcieniach szarosci (ang. speckled pattern).

reference configuration deformed configuration

fls p = (X0, Yo, t) |

Rys. 2.1: Podstawy metody DIC wykorzystywanej do Sledzenia potozenia punktéw podczas
deformacji [51]].
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Istota metody DIC polega na poszukiwaniu potozenia punktu wraz z jego otoczeniem
(zwanym subsetem) na obrazie probki zdeformowanej na podstawie poczatkowego potozenia
tego punktu na obrazie probki w stanie odniesienia (rys. 2.I). Wedlug zasad mechaniki
oSrodkéw ciagtych, powyzsze zadanie sprowadza si¢ do obliczenia funkcji opisujacej
deformacje subsetu zdefiniowanego na konfiguracji odniesienia. Parametrem, ktdry stuzy do
poréwnywania subsetu na obrazach przed i po deformacji jest wspétczynnik korelacji cc.
Subset sktada si¢ z punktéw potozonych w Srodkach sasiadujacych pikseli. Ksztatt i rozmiar
subsetu powinien zapewnia¢ mu niepowtarzalno$¢ w badanym obszarze powierzchni (region of
interest ROI). Zwykle jedynie czg$¢ robocza prébki jest brana pod uwage i odpowiadajacy jej
region zostaje zdefiniowany na obrazie odniesienia jako ROI.

W niniejszej pracy rozpatrywano przypadek dwuwymiarowy 1 do wyznaczenia pola
przemieszczenia wykorzystywano algorytm DIC 2D opracowany w Laboratorium
Termoplastycznosci IPPT PAN, zaimplementowany w autorskim oprogramowaniu ThermoCorr
[52]]. Opracowane procedury numeryczne zostaty przedstawione w pracy [51]]. Jako kryterium
korelacyjne zastosowano kryterium ZNCC (Zero-mean Normalised Cross-Correlation), ktore
jest jednym z czgSciej spotykanych w literaturze kryteriow korelacyjnych, gdyz uwzglednia
m.in. zmiany o$wietlenia podczas eksperymentu. Potozenie punktu po deformacji wyznacza
sie w dwoch krokach. W pierwszym - wektor przemieszczenia jest wyznaczany z doktadnoscia
do 1 piksela. Nastgpnie, otrzymane rozwiazanie zostaje poprawione, aby uzyskaé doktadnosci

rzgdu utamkoéw piksela.

deformed image

« subset center

reference image

« subset center

Po = (Xo, Yo)

Rys. 2.2: Metoda poszukiwania przemieszczenia z doktadnoscia do 1 piksela. Czerwone
kropki na obrazie probki zdeformowanej definiuja mozliwe potozenia Srodka subsetu [51].

Na poczatku, na obrazie prébki po deformacji zostaje okreS§lony obszar poszukiwania
(ang. searching area), ktory zawiera wszystkie mozliwe potozenia S$rodka subsetu
(2.2). Nastepnie, dla kazdego potozenia Srodka subsetu oblicza si¢ odpowiadajacy
jej wspdtczynnik korelacji. Maksymalna warto§¢ wspdiczynnika cc oznacza najlepsze

dopasowanie, na podstawie ktérego wyznacza si¢ wektor przemieszczenia. Natomiast drugi
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krok wyznaczania potozenia punktu po deformacji wykorzystuje tzw. algorytm znajdowania
pikéw (ang. peak-finding algorithm), ktéry dopasowuje dwuwymiarowa powierzchnig
kwadratowa do pikseli znajdujacych si¢ wokét miejsca o maksymalnej warto$ci wspdéiczynnika

korelacji uzyskanej w pierwszym kroku (piku zaznaczonego na rysunku [2.3)).

a) b)

Rys. 2.3: Przyktad rozktadu wspoétczynnika korelacji: a) widok ptaski oraz b) powierzchnia
2D. Pik na powierzchni odpowiada maksymalnej wartoSci wspélczynnika korelacji (najlepsze
dopasowanie pomigdzy subsetami) [51]].

Potozenia srodkéw pikseli s zawarte w wektorachx = (-1 -1-1000111)i
y=(-101-101-101), w uktadzie wsp6irzednych, ktérego poczatek znajduje si¢ w pikselu
o maksymalnej warto$ci wspétczynnika cc. Odlegtos¢ pomigdzy Srodkami pikseli jest réwna 1,
a lokalna macierz wspétczynnika korelacji ma wymiar 3 x 3 piksele. Zeby znalezé potozenie
piku w tej macierzy z doktadnoscia utamka piksela, lokalne otoczenie piku aproksymuje
si¢ powierzchnig drugiego stopnia. Za pomoca metody najmniejszych kwadratéw oblicza si¢
wspotczynniki tej powierzchni, co umozliwia wyznaczenie potozenia piku z doktadnoscia do
utamka piksela (rys. [2.4).

Rys. 2.4: a) Rozktad wspdiczynnika korelacji, b) lokalne otoczenie 3 x 3 wokot piksela
o maksymalnej wartoSci wspétczynnika korelacji oraz c¢) powierzchnia dopasowana do
warto$ci w skali szaroSci lokalnego otoczenia.
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Opisana metoda uwzglednia jedynie sztywne przesunigcie subsetu. Jednakze, zeby znalezé
jego dokladne potozenie w konfiguracji zdeformowanej, nalezy uwzgledni¢ rézne mozliwosci

jego deformacji (rys. [2.5). Wykorzystuje si¢ w tym celu liniowe funkcje ksztattu.

--------------------
-----

--------------------
-----
---------------

Rys. 2.5: Mozliwosci deformacji subsetu: a) przesunigcie w kierunku X, b) przesunigcie w
kierunku Y, c¢) rozciagnigcie w kierunku X, d) rozciagnigcie w kierunku Y, e) Scigcie w
kierunku X, f) Scigcie w kierunku Y [S1]].

Liniowe funkcje ksztaltu, ktére opisuja przeksztatcenie punktu z konfiguracji odniesienia

P(X,Y) do konfiguracji aktualnej p(x,y), sa wyrazone nastgpujaco:

ALYV L

=X AX + ==AY
X +u, + 9X + ) o
du u )
y:Y‘Fl/ty—f’a—X)jAX—f—a—;AY,

gdzie AX =X —Xc, AY =Y —Yc. Xc 1 Yo to wspotrzedne Srodka subsetu. Znajac wartosci
szeSciu parametréw, tj. ux,uy,%,%,%,%, mozna wyznaczy¢ nowe potozenie subsetu.
Warto$ci tych poszukuje si¢ zwykle za pomoca iteracyjnej metody Newtona. Po znalezieniu
nowych potozen punktéw trzeba rozwigzac problem interpolacji intensywnosci odcieni szarosci
poszczegllnych pikseli, gdyz w wyniku deformacji subsetu punkty prawdopodobnie nie
znajduja si¢ juz w Srodkach pikseli, ale przesungty si¢ o czesci piksela. W stosowanym
podejsciu wykorzystuje si¢ tzw. interpolacje dwuszeScienng (ang. bicubic interpolation),
w ktdrej do skalowania obrazu wykorzystuje si¢ stopnie szaro$ci wszystkich o§miu pikseli
stykajacych si¢ bokami lub wierzchotkami z danym pikselem. Metodg DIC uzyto w niniejszej

rozprawie do wyznaczania pdl przemieszczenia na powierzchni deformowanych prébek.

2.2 Termografia podczerwieni (IRT)

Kazde cialo o temperaturze powyzej 0 K emituje fale elektromagnetyczne. Widmo tych
fal zalezy od temperatury ciata, ktére je emituje. W zakresie temperatury od 4000 K do 0 K,
maksymalna moc emitowanego promieniowania zawiera si¢ w przedziale dtugosci fali od okoto
700 nm do okoto 1 mm. Promieniowanie, ktérego dtugosc fali jest zawarta w tym przedziale
nazwano promieniowaniem podczerwonym. Zalezno§¢ mocy promieniowania od temperatury
powierzchni, ktéra je emituje jest podstawa bezkontaktowego pomiaru temperatury. Moc
promieniowania jest mierzona za pomoca ukladu pomiarowego, ktérego najwazniejszym

elementem jest detektor promieniowania podczerwonego. Aby taki pomiar byt mozliwy
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wprowadzono definicj¢ zdolnosci emisyjnej badanej powierzchni:

dw,

:‘()LWT) - ﬁ7

(2.2)
gdzie dW, - energia fal elektromagnetycznych w przedziale dtugosci od A do A + dA,
emitowanych w jednostce czasu przez jednostke powierzchni. Powierzchnia dowolnego ciata
charakteryzuje si¢ réwniez zdolnoScia pochlaniania fal elektromagnetycznych definiowana

jako:
dw,

T dr’
gdzie dW, - energia fal elektromagnetycznych w przedziale dtugosci od A do A + d A,

A, T) (2.3)

pochtanianych w jednostce czasu przez jednostke powierzchni. Jesli temperatura ciata
promieniujacego jest taka, jak temperatura otoczenia, to jest ono w roéwnowadze
termodynamicznej z otoczeniem. Zagadnienie promieniowania cial w stanie rownowagi byto
przedmiotem wielu badan. Pierwszym, ktéry uzyskatl iloSciowa zalezno$¢ migdzy zdolno$cia
emisyjna a zdolnoScia absorpcyjna byt G. R. Kirchhoff. Podat on nast¢gpujace prawo: ,,Dla
kazdego ciata stosunek zdolnosci emisyjnej do jego zdolnosci absorpcyjnej nie zalezy od natury

ciata, jest funkcja jedynie dtugosci fali i temperatury”. Prawo to nazwano prawem Kirchhoffa:

E(A,T)
A(A,T)

=g(A,T). (2.4)

Przedmiot, ktéry pochlanialby fale elektromagnetyczne i niczego nie odbijat nazywamy cialem
doskonale czarnym. Zdolnos$¢ absorpcyjna ciata doskonale czarnego jest jednakowa (i réwna
jednosci) dla wszystkich wartoSci temperatury i wszystkich diugosci fal. Wykorzystujac
istniejace juz wtedy, wyniki eksperymentalne dotyczace modeli ciala doskonale czarnego Josef
Stefan wykazal, ze moc promieniowania M7 emitowana przez jednostke powierzchni ciala

doskonale czarnego jest jednoznaczng funkcja temperatury 7' tej powierzchni:
My = OT*, (2.5)

gdzie ¥ to stata Stefana-Bolzmanna, ktéra wynosi 5,67 - 1078 Wm—2K~*. Ludwig Boltzmann
wyprowadzil powyzsza zalezno$¢ z praw termodynamiki i elektrodynamiki. Stad nosi ona
obecnie nazwg¢ prawa Stefana-Boltzmanna. To prawo stanowi podstawe bezkontaktowego
pomiaru temperatury — zasadg¢ pracy termograféw opartych na detekcji promieniowania
podczerwonego Detektor promieniowania podczerwonego ktory zamienia pochlonigta energie
promieniowania na sygnat elektryczny. Mierzac powierzchniowy rozktad mocy promieniowania
podczerwonego emitowanego przez cialo doskonale czarne mozna wyznaczy¢ rozkiad
temperatury na jego powierzchni. Wyznaczenie temperatury badanej powierzchni staje sig¢
trudniejsze, jezeli badanym obiektem jest ciato rzeczywiste czyli cialo, ktére nie tylko emituje

promieniowanie elektromagnetyczne, ale takze je odbija i przepuszcza. Jezeli powierzchnia
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ciata rzeczywistego czgSciowo odbija padajace na nig promieniowanie, to, zgodnie z zasada
zachowania energii, zdolnoS¢ absorpcyjna tej powierzchni musi by¢ mniejsza od zdolnosci
absorpcyjnej ciata doskonale czarnego, czyli musi by¢ mniejsza od jednosci. Zgodnie z prawem
Kirchhoffa, zdolno$¢ emisyjna ciata rzeczywistego o danej temperaturze jest wigc mniejsza
od zdolnosSci emisyjnej ciata doskonale czarnego o takiej samej temperaturze. Zatem prawo

Stefana-Bolzmanna dla powierzchni ciata rzeczywistego mozna zapisa¢ w nastgpujacej postaci:
My = EOT?, (2.6)

gdzie & jest bezwymiarowym wspétczynnikiem zwanym emisyjnoscia (wzgledna zdolnoscia
emisyjna) powierzchni ciala rzeczywistego. Emisyjnos¢ zdefiniowana jest jako stosunek
mocy promieniowania o danej dtugosci fali A, emitowanej przez jednostkg powierzchni
ciata rzeczywistego o okreSlonej temperaturze, do mocy promieniowania emitowanej przez
cialo doskonale czarne o takiej samej temperaturze. Sygnatl S na wyjsciu detektora podczas
skanowania powierzchni ciata rzeczywistego, nieprzezroczystego dla fal elektromagnetycznych

zawiera dwa sktadniki [9]:

S =Ef(To)+(1-&)£(Ta). 2.7)

Pierwszy z nich & f(Tp) jest odpowiedzig detektora na promieniowanie emitowane przez badana
powierzchnig, drugi (1 — &)f(T,) — na promieniowanie emitowane przez otoczenie, odbite
od badanej powierzchni i ogniskowane na powierzchni detektora. Zatem, zeby wyznaczyc
temperature powierzchni rzeczywistego obiektu, nalezy mieé¢ krzywa kalibracji f(T'), ktéra jest
charakterystyczna dla danego detektora i uktadu optycznego oraz zna¢ temperaturg otoczenia
i emisyjno$¢ & badanej powierzchni. W badaniach termograficznych zwykle powierzchnig
probki pokrywa si¢ warstwa, ktorej emisyjnos¢ jest bliska jednosci, na przyktad warstwa sadzy

lub grafitu.

2.3 Dyfrakcja elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD)

Podczas deformacji plastycznej zmienia si¢ mikrostruktura deformowanego materiatu.
W przypadku materialéw polikrystalicznych, ewolucj¢ mikrostruktury mozna rozpatrywac
z punktu widzenia obrotéw ziaren i wynikajacych z nich zmian lokalnej orientacji
krystalograficznej. Do wyznaczania struktury krystalicznej i orientacji krystalograficzne;j
stosuje si¢ metody dyfrakcyjne. W niniejszej rozprawie uzyto, znang od ponad 40 lat [S53]
metode dyfrakcji elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD). Ta metoda dostarcza lokalnej
informacji o wielko$ci ziaren, ich bezwzglednej i wzglednej orientacji, katach dezorientacji
oraz jednocze$nie o sktadzie fazowym badanego materiatu [54) 43]. Istota metody EBSD

jest oddzialywanie wiazki elektronéw z probka nachylong pod katem 70° wzgledem poziomu

(rys.[2.6).
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Rys. 2.6: Schemat tworzenia linii Kikuchiego i zarejestrowany obrazy dyfrakcyjny [53]].

Elektrony wstecznie rozproszone, ktére ulegly dyfrakcji na ptaszczyznach atomowych
zgodnie z prawem Bragga, tworza pasma Kikuchiego. SzerokoS¢ tych pasm jest
funkcja odlegtosci migdzyplaszczyznowej dla danej rodziny plaszczyzn sieciowych. Na
podstawie potozenia linii Kikuchiego mozna zidentyfikowac orientacj¢ krystalograficzna oraz
system symetrii krysztalu. Obecnie wykonywane jest to automatycznie w dedykowanym
oprogramowaniu w oparciu o algorytmy rozpoznawania obrazu, ktére najczesciej wykorzystuja
transformacj¢ Hougha [56]].

Doktadno$¢ pomiaru metoda EBSD charakteryzuja dwa wskazniki, ktérych rozktad mozna
wyswietli¢ na obrazie mikrostruktury. Sa to: parametr jakoSci obrazu (image quality 1Q albo
band contrast BC) oraz wskaznik zaufania (confidence index CI). Parametr 1Q [S7] jest miarg
jakosci obrazu dyfrakcyjnego, czuta na niedoskonatosci sieci krystalicznej oraz przygotowania
powierzchni probki. Z kolei parametr CI [38] wyraza liczbowo (w przedziale od O do 1), z jaka
,pewnoscia” zostala wyznaczona orientacja danego obszaru. Na wartos¢ CI maja wplyw m.in.
stan przygotowania powierzchni oraz warto$¢ odksztalcenia w danym obszarze. W praktyce
dla materiatéw po deformacji plastycznej uzyskuje si¢ wartosci parametru CI nie wigksze niz
0,4-0,5. Typowa rozdzielnos¢ katowa standardowej analizy EBSD wynosi okoto 0,5° [59], a jej
rozdzielczo$¢ przestrzenna wynosi maksymalnie okoto 20 nm [60].

Wyznaczenie orientacji krystalograficznej w programie komputerowym przeznaczonym
do analizy EBSD sprowadza si¢ do okreslenia, jak zorientowane sa osie globalnego uktadu
wspotrzednych probki wzgledem uktadu wspétrzednych sieci krystalograficznej danego ziarna.
Na rysunku [2.7] schematycznie przedstawiono krysztat o symetrii kubicznej zorientowany
w plycie materiatu, aby pogladowo wytlumaczy¢ pojecie orientacji. Okreslenie ,,orientacja

krysztalu” opisuje orientacj¢ gléwnych osi krysztatu (eic) wzgledem gtéwnych osi prébki (el-S ).
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Rys. 2.7: Schematyczne przedstawienie orientacji krysztatu [OIM EDAX].

Najczesciej spotykanymi sposobami opisu matematycznego orientacji sa: macierz orientacji
g, katy Eulera, zestaw wskaznikéw {hkl}(uvw), para os$/kat obrotu oraz kwaterniony. Dla
dowolnej kombinacji obrotéw bryly sztywnej jedna o$ tego ciata pozostaje caly czas w tej
samej orientacji. Dlatego, orientacja opisana przez o$ i kat obrotu wokot tej osi jest
reprezentacja oS/obrét (axis/angle). Natomiast katy Eulera wyrazaja takie trzy obroty, aby
gléwne osie krysztalu pokryty si¢ z gtéwnymi osiami probki. Na przyktad, w przypadku
katow Eulera w notacji Bunge’a (¢;,P,¢,) ustawia si¢ probke tak, aby sprowadzi¢ jej
osie uktadu wspétrzednych do osi uktadu wspétrzednych krysztatu [61]. Obrét wykonywany
jest po kolei: najpierw o kat @¢; wokot osi eg, nastgpnie o kat & wokot osi e‘f 1 o kat
¢, znowu wokot osi eg. Wartosci katéw ¢ i ¢, zawieraja si¢ w zakresie od 0 do 2I1,
a kata @ — od 0 do I1. W praktyce, wszystkie reprezentacje obrotu mozna sprowadzi¢ do
macierzy orientacji g 1 wigkszo$¢ obliczen wykonuje si¢ w oparciu o reprezentacje macierzowe.
Na podstawie poréwnywania orientacji sasiadujacych ze soba punktow wyznacza si¢ réznicg
katowa pomigdzy nimi i jezeli nie przekracza ona zadanej wartoSci, to te dwa sasiadujace
punkty sa przyporzadkowywane do jednego ziarna. Procedura automatycznego indeksowania
obrazéw dyfrakcyjnych umozliwita konstruowanie map orientacji (Orientation Imaging
Microscopy OIM [43]). Mapy orientacji sa podstawowym sposobem prezentowania wynikéw
analizy EBSD. Przedstawiaja one rozktad orientacji na powierzchni prébki, czyli dostarczaja
informacji zaréwno o orientacji, jak i potozeniu danego punktu pomiarowego. Punkty o tej
samej orientacji sa zaznaczone nha mapie tym samym kolorem. Legenda map orientacji
jest trojkat podstawowy (dla danego typu sieci krystalicznej) z oznaczonymi kierunkami
1 przypisanymi im odpowiednimi kolorami. Zatem mapy orientacji przedstawiaja teksture nie
W ujeciu statystycznym, ale lokalnym i sa odpowiednia metoda badania niejednorodnosci
tekstur. Ponadto, poprzez pomiary indywidualnych orientacji dostatecznej liczby ziaren
mozna wyznacza¢ figury biegunowe. Figury biegunowe dostarczaja zbiorczej informacji
o wyrdznionych orientacjach krystalograficznych w danym fragmencie prébki, ale nie mozna
na ich podstawie zidentyfikowa¢ polozenia punktu o okreslonej orientacji. W przypadku

materiatu polikrystalicznego posiadajacego teksturg, wybrane orientacje wystgpuja czesciej od
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pozostatych, czyli na figurze biegunowej widoczny jest niejednorodny rozktad gestosci rzutéw
tych kierunkéw. Figury biegunowe prezentuja potozenia rzutéw kierunku krystalograficznego
okreslonego typu, np. (111) na ptaszczyzng réwnolegta do powierzchni prébki, czyli zawieraja
dwuwymiarowa informacjg¢ o orientacji krystalograficznej. Natomiast z pomiaru metoda EBSD
uzyskuje si¢ pelng informacje¢ o orientacji (trzy katy Eulera) poszczegdlnych ziaren, czyli
mozna bezposrednio wyznaczy¢ trojwymiarowa funkcje tekstury, zwana funkcja rozktadu
orientacji (ang. Orientation Distribuion Function ODF). Warto$§¢ funkcji ODF w danym
punkcie przestrzeni katow Eulera jest udzialem objetoSciowym krystalitéw o orientacji opisanej
konkretnymi katami ¢, ®, ¢,. Funkcje ODF czgsto przedstawia si¢ w przekrojach po jednym
z katéw Eulera jako linie o stalej wartosci funkcji.

Metoda EBSD umozliwia oszacowa¢ zmiany, jakie nastapily w materiale na skutek
deformacji plastycznej [62]. Jak juz wspomniano, dyslokacje mozna podzieli¢ na dwie
kategorie: dyslokacje geometrycznie niezbgdne GNDs, ktérych obecnos¢ skutkuje krzywizna
sieci krystalograficznej oraz dyslokacje statystycznie zmagazynowane SSDs, ktére nie
wprowadzaja obrotow sieci. ObecnoS¢ odksztalcenia w sieci krystalicznej generuje mierzalne
efekty na obrazach dyfrakcyjnych. Rézne rodzaje efektow pochodza od odksztatcenia
sprezystego i plastycznego. Odksztalcenie sprezyste powoduje w niewielkim stopniu dystorsje
sieci krystalicznej 1 jedynie bardzo dokladna analiza wysoko-rozdzielczych obrazéw jest
w stanie ja wykryé. Jak wiadomo, odksztalcenie plastyczne istotnie pogarsza jako$¢
obrazéw dyfrakcyjnych. Jest to jeden z gltéwnych powodéw starannego przygotowania
probek przeznaczonych do analizy EBSD. Eksperymenty z zastosowaniem EBSD majace
na celu oszacowanie skutkéw deformacji plastycznej mozna podzieli¢ na dwie grupy [62]
dotyczace odpowiednio: degradacji obrazu dyfrakcyjnego (pattern degradation) i obrotu
obrazu dyfrakcyjnego (pattern rotation) w funkcji odksztalcenia plastycznego. Degradacje
obrazu dyfrakcyjnego mozna zmierzy¢ w rézny sposob, na przyklad analizujac poszczegdlne
obrazy dyfrakcyjne z wykorzystaniem transformaty Fouriera [63] albo obrazujac rozktad
parametru IQ na tle reprezentatywnego wycinka mikrostruktury i szacujac na tej podstawie
Srednie odksztatcenie [64]. Na mapach parametru IQ odksztalcone obszary widoczne sa jako
ciemniejsze. Jednakze, 1Q zalezy nie tylko od odksztalcenia, ale takze od wielu innych
czynnikéw 1 dlatego trudno jest wprost skorelowaé bezwzgledne warto$ci 1Q z wartosciami
odksztatcenia. Z kolei podejScie dotyczace obrotu obrazu dyfrakcyjnego jest oparte na tym,
ze w materialach polikrystalicznych, mikroskopowe mechanizmy odksztalcenia plastycznego
wywotuja lokalne obroty krysztatdw. Obroty te wiaza si¢ z lokalnymi zmianami orientacji
krystalograficznej, ktore sa widoczne na wyznaczanych za pomoca EBSD mapach orientacji
oraz misorientacji. Misorientacja pomigedzy dwoma punktami pomiarowymi o orientacji g; 1 g,
jest wyrazona jako Ag;, = g,(g,)7. Ze wzgledu na symetri¢ krysztalu, danej orientacji nie
mozna fizycznie odrézni¢ od orientacji do niej symetrycznej i dlatego przestrzen orientacji ulega
zmniejszeniu do przestrzeni podstawowej (fundamental zone FZ). Na przyktad, w symetrii

kubicznej dana orientacja posiada 24 rOwnowazne symetryczne orientacje, a maksymalna
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warto$¢ kata misorientacji wynosi 62.8°. Misorientacje o najmniejszym mozliwym kacie
obrotu sposréd wszystkich symetrycznie rOwnowaznych misorientacji, nazwano dezorientacja.
Istnieje wiele sposobdéw iloSciowego okreslenia i obrazowania misorentacji i wielkosci z nig
zwiazanych. Warto pamigtac, ze misorientacja jest wartoscia wzgledna, a wybdr orientacji
odniesienia ma istotny wptyw na uzyskane wyniki. W literaturze opisano rézne parametry
charakteryzujace lokalne misorientacje — wybrane z nich przedstawiono w przegladowe;j
pracy dotyczacej metod analizy odksztatcenia za pomoca EBSD [65)]. EBSD jest réwniez
wykorzystywane do wyznaczania gestoSci GNDs w zdeformowanych materiatach, zgodnie
z teoria Nye’a [36l]. Na podstawie roznicy orientacji pomigdzy sasiednimi punktami
pomiarowymi, mozna wyznaczy¢ krzywizne sieci krystalicznej, a przy zalozeniu, ze napr¢zenia
sprezyste sa pomijalne, rowniez tensor gestoSci dyslokacji. W przypadku konwencjonalnego
pomiaru EBSD 2D, nie mozna wyznaczy¢ wszystkich sktadowych tensora gestosci dyslokacji,
gdyz brakuje informacji wzdtuz kierunku normalnego do powierzchni prébki. Wyznaczenie
brakujacych sktadowych krzywizny sieci wymaga wykonania serii przekrojéw np. za pomoca
techniki FIB 1 pomiar6w EBSD na kazdej nowej powierzchni. Ponadto, zmierzone za pomoca
EBSD rozktady orientacji krystalograficznej wykorzystuje si¢ do badania rozwoju tekstury
podczas deformacji. W odksztatconych materiatach polikrystalicznych orientacje sieci ziaren
zwykle nie sa przypadkowe i grupuja si¢ wokol pewnych charakterystycznych orientacji

krystalograficznych, zwanych orientacjami idealnymi albo sktadowymi tekstury.
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3 Opracowana metodyka wyznaczania bilansu energii w

procesie deformacji plastycznej

Analiza procesu przemiany energii podczas deformacji wymaga wyznaczenia pracy
odksztalcenia plastycznego oraz energii dyssypowanej w postaci ciepta podczas deformacji
plastycznej. Roéznica tych wielkoSci okresSla energie zmagazynowana w deformowanym
materiale (patrz [I.I)). Niewatpliwie, oryginalnym aspektem niniejszej rozprawy doktorskiej,
na tle literatury Swiatowej, jest wyznaczenie polowego rozktadu wymienionych wielko$ci
w catym procesie deformacji plastycznej badanego materiatu, zawierajacym takze lokalizacjg
odksztatcenia plastycznego. Podstawa wyznaczania tych rozktadéw sa pomiary, technikg DIC,
pol przemieszczenia na powierzchni deformowanych prébek oraz pdl temperatury - technika
IRT. W podrozdziatach [3.1]i[3.2] przedstawiono metody wyznaczania rozktadéw kolejno: pracy
odksztalcenia plastycznego oraz energii dyssypowanej w postaci ciepta. Dzigki procedurze
sprzegania pol przemieszczenia i temperatury, rozwinigtej o pewne nowe aspekty obliczeniowe
(opisane w podrozdziale [3.2.3) kazdemu punktowi badanej powierzchni przypisano sprzezone

warto$ci pracy odksztatcenia plastycznego i energii dyssypowanej w postaci ciepta.

3.1 Praca odksztalcenia plastycznego

Wyznaczenie pracy odksztalcenia plastycznego w, wymaga znajomosci odksztalcenia
plastycznego 1 naprezenia. Natomiast metoda DIC umozliwia pomiar pol przemieszczenia
i obliczenie odksztatcenia catkowitego. Czy mozliwe jest zatem wyznaczenie niejednorodnego
rozktadu naprgzenia na podstawie wynikéw analizy DIC? Jest to mozliwe przy wykorzystaniu
zdefiniowanego prawa konstytutywnego i przy znanych witasciwosciach badanego materiatu.
Komercyjne oprogramowania do przeprowadzania analizy DIC zwykle umozliwiaja otrzymanie
pola naprezenia przy zatozeniu liniowej sprezystoSci. W zakresie odksztalcenia plastycznego,
jednym z szerzej stosowanych podejs¢ jest potaczenie metody elementdéw skonczonych
(MES) z analiza DIC 1 optymalizacja numerycznag w celu wyznaczenia parametrow
konstytutywnych w przyjetym modelu materiatu. W trakcie procesu optymalizacji, parametry
modelu sa iterowane tak dlugo, az pole przemieszczenia uzyskane w symulacji MES
odpowiada, z zalozona doktadnos$cia, temu zmierzonemu za pomoca DIC [66]. W pracy
[67] zaproponowano metod¢ wyznaczenia krzywej naprgzenie odksztalcenie dla wybranego
przekroju probki, na podstawie wynikéw analizy DIC i1 metody modelowania krokowego
(ang.: stepwise modeling) funkcji umocnienia materialu. Na poczatku przyjeto stala
warto§¢ modulu umocnienia w calym procesie deformacji, a nastgpnie modyfikowano ja
krok po kroku dla kolejnych przyrostow odksztalcenia przy zalozeniu, ze umocnienie
w danym kroku jest liniowe. Z kolei gléwnym celem pracy [68] bylo wyznaczenie
pola naprgzenia w cienkich blachach — w oparciu o uproszczone réwnanie plynigcia

plastycznego. Jednakze, autorzy tej pracy uznali, ze odksztatcenie plastyczne moze byc
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w prosty spos6b uzyskane z wynikéw analizy DIC. Takie zalozenie budzi zastrzezenie,
tym bardziej, ze nie zostalo ono przeanalizowane. W niniejszej pracy doktorskiej ewolucje
pola naprezenia wyznaczono wykorzystujac pomiar przemieszczenia technika DIC oraz
uprzednio zdefiniowany sprezysto-plastyczny model materiatu, w ktéorym wszystkie parametry
wyznaczono eksperymentalnie. Takie podejScie umozliwia podzial catkowitego odksztatcenia
na jego sprezysta i plastyczna czgs¢ bez potrzeby wykonywania symulacji i optymalizacji
numerycznych.

Przedstawiona ponizej analiza dotyczy ptaskiego stanu napre¢zenia (PSN), dlatego
zastosowano algorytm DIC 2D. W wyniku analizy DIC uzyskano wektor przemieszczenia
u = [uy,u,| dla kazdego punktu pomiarowego (jest ich ok. 200 tys.), dla kazdej chwili procesu
deformacji. Znajac wektor przemieszczenia w danym punkcie oraz w punktach nalezacych
do jego sasiedztwa, wyznaczono tensor gradientu przemieszczenia H, ktéry dla warunku PSN

przyjmuje nastgpujaca postac:

Juy  duy )
du 3" ;;”
_ — Uy uy
0 0 37

gdzie X = [X,Y] - potozenie punktu materialnego we wspétrzgdnych Lagrange’a. Sktadowa
%, ktorej nie mozna uzyska¢ w wyniku analizy DIC 2D, jest obliczana przy zalozeniu,
ze objetos¢ deformowanego materialu jest stala. Wyznaczony eksperymentalnie gradient
przemieszczenia jest wprowadzany na wejsciu do algorytmu numerycznego, wykorzystujacego
sprezysto-plastyczny model materiatu (opracowany na podstawie teorii plastycznego ptynigcia
[69]). Znajomo$¢ tensora gradientu przemieszczenia pozwala uzyskaé dowolng miarg
odksztalcenia. Z uwagi na to, iz w analizowanych procesach osiagane sa znaczne wartosci
odksztalcenia plastycznego, rozpatruje si¢ je na gruncie teorii skoficzonych deformacji. Zatem,
wyznacza si¢ tensor odksztalcenia Hencky’ego (logarytmicznego) €, w wyniku nastepujacych

operacji:
* wyznaczenie tensora gradientu deformacji F = H+1,

* wyznaczenie tensora deformacji C = F'F, a nastgpnie tensora rozciagniecia U, zgodnie

z zaleznoScia:
(VP ¥)C - VT

v=vc=E

'+ ’ 62
* wyznaczenie tensora odksztalcenia Hencky’ego jako:
e=InU= f ﬂ(U—I)k (3.3)
k=1 k ’

gdzie I jest tensorem jednostkowym 3 x 3. Wykorzystujac tensor odksztalcenia catkowitego
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€ oraz sprgzysto-plastyczny model materialu ze wzmocnieniem izotropowym, oblicza si¢
naprezenie Cauchy’ego O (jest to miara naprezenia sprz¢zona poprzez prace z odksztatceniem
Hencky’ego), odksztatcenie sprezyste €° i plastyczne €P oraz ekwiwalentne odksztatcenie

plastyczne €”. Warunki poczatkowe procesu deformacji zdefiniowano nastgpujaco:
op=0, £,=0, €=0 2 =0 (3.4)

Odksztalcenie catkowite podzielono na skonczone przyrosty w czasie A€ = €; — €;_1 (gdzie
J jest numerem kolejnej iteracji w czasie) przy zalozeniu, ze z kroku do kroku odksztatcenie
zmienia si¢ liniowo. Zatozenie to jest stuszne jezeli przyrost odksztalcenia w kroku jest
bardzo maty. Na poczatku kazdego kroku obliczeniowego jest wyznaczany tzw. predyktor
odksztalcenia, czyli suma odksztalcenia sprgzystego w poprzednim kroku i aktualnego
przyrostu odksztalcenia:

g =€5_ | +Ag;. (3.5)

Korzystajac z izotropowego prawa Hooke’a, oblicza si¢ sprezysty predyktor naprgzenia:
trr__ tr
o; =Dej, (3.6)

gdzie D to tensor sztywnoSci. Nastgpnie sprawdza si¢ warunek plastycznosci, wyrazony
nastgpujaco:

=0 = plastyczne ptynigcie

<0 = zakres sprezysty

(P(o-tra GY) {

gdzie ¢ — funkcja plynigcia, o, = 0, (EP,€P) — aktualne naprezenie plyniecia (Wyznaczane
na podstawie aproksymacji danych eksperymentalnych), €’ — ekwiwalentne odksztalcenie
plastyczne oraz €° — predkosé ekwiwalentnego odksztatcenia plastycznego. Jezeli
¢(0'",0y) < 0, to predyktor naprezenia jest poprawny i przechodzi si¢ do kolejnego
kroku. W przeciwnym wypadku nastgpuje plastyczne ptynigcie 1 naprezenie oblicza
si¢ stosujac algorytm powrotu na powierzchni¢ plastycznosci (ang. return mapping)
wykorzystujacy wsteczna (ang. backward) metode Eulera. Uzyskane wartoSci: naprezenia,
sprezystej 1 plastycznej czgsci odksztatcenia oraz ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego
sa zapisywane oraz wprowadzane jako warunki poczatkowe do kolejnego kroku. Zatem
idea zaproponowanej metody polega na polaczeniu eksperymentalnie wyznaczonych danych
1 sprezysto-plastycznego modelu materiatu. OczywiScie w zaleznoSci od przyjetego modelu
mozna opisywaé rézne materialy deformowane w rézny sposéb. Podstawowymi elementami
modelu sa: kryterium uplastycznienia oraz prawo umocnienia. W niniejszej pracy rozwazano
jedynie umocnienie izotropowe. Najpierw zaimplementowano kryterium plastycznosci
Hubera-von Misesa-Hencky’ego (HMH). Opis procedury wraz z uzyskanymi wynikami dla
proceséw jednoosiowego rozciagania i prostego Scinania przedstawiono w artykule [70].

Nastgpnie, opracowana procedurg rozszerzono tak, aby uwzgledniata anizotropi¢ plastyczna.
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Dzigki temu, metoda stata si¢ uniwersalna i odpowiednia dla prébek wycinanych z blach, ktére
w procesie wytwarzania uzyskuja teksture krystalograficzna. Wplyw anizotropii uwzgledniono
poprzez przyjecie w modelu materiatu funkcji ptynigcia zaproponowanej przez Barlata i Liana

[71]. Funkcja ta zostata zdefiniowana dla PSN i ma nastgpujaca postaé:

¢ = ap|Ky + KoM + apr|Ki — Ko™ + (2 — apL) 2K, M — 26 (3.7)
2
Gxx + hny Gxx - hBLny
K= Ky= | | =22 o2
1 ) ) 2 ) +p Xy

gdzie apr, hpr, p 1 M — stale materiatlowe. Warto zauwazy¢, ze gdy a = h = p = 1,
to powyzsze kryterium charakteryzuje materiat izotropowy. Z kolei parametr M definiuje
krzywizng powierzchni plastyczno$ci, zatem dla réznych jego wartoSci mozna uzyskaé calg
rodzing powierzchni plastycznosci. To sprawia, ze kryterium plastycznoSci w réwnaniu [3.7]jest
uniwersalne - dotyczy réznych materialéw. Na przyklad, (przyjmujac apr = hpr, = p = 1) dla
M = 2 otrzymuje si¢ kryterium uplastycznienia HMH, natomiast kryterium Treski odpowiada
M =11M — . W teorii ptynigcia plastycznego zaktada si¢, ze deformacja materialu zalezy
od historii obcigzenia. Stowarzyszone prawo plynigcia (w ktérym funkcja ¢ jest potencjatlem)

jest wyrazone nastepujaco:

el = A8—¢ (3.8)

Jo’ '

gdzie A — mnoznik plastyczny.
Numeryczne rozwigzanie uktadu réwnan konstytutywnych opisujacych sprezysto-plastyczna
deformacj¢ materiatu, zaimplementowano wzorujac si¢ na pracy [72]. Ponadto, zalozono,
ze gltéwne osie ortotropii podazaja za sztywnym obrotem materiatu. Dlatego obliczenia
prowadzono w lokalnym (materialnym) uktadzie wspétrzgdnych, podazajacym za sztywnym
obrotem materialu. Przejscie do tego ukltadu wyraza si¢ poprzez tensor obrotu R wyznaczany
eksperymentalnie na podstawie rozktadu biegunowego gradientu deformacji F, korzystajac

z nastgpujacych relacji:
F=H+I, F=RU—>R=FU', (3.9)

Najpierw wyznaczono tensor odksztatcenia w lokalnym uktadzie wspéirzgdnych €”, zgodnie
z zaleznoScia:
£" = ReR’ (3.10)

W tym samym ukladzie wyznaczono predyktor naprezenia (6"")" oraz prowadzono wszystkie
obliczenia zwigzane z powrotem na powierzchni¢ plastycznosci, w wyniku ktérych otrzymano

naprezenie Cauchy’ego 6. Na koricu kroku obliczeniowego tensor naprezenia transformowano
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ponownie do globalnego uktadu wspoirzednych:
o =R76"R. (3.11)

Analogicznie postgpowano w przypadku tensora odksztalcenia plastycznego (logarytmicznego)
€P. Dysponujac zaleznoSciami naprezenia i odksztalcenia w sprzezonych miarach od czasu
deformacji, otrzymano warto$¢ wiasciwej pracy odksztatcenia plastycznego dla dowolnej chwili

procesu.

3.2 Energia dyssypowana w postaci ciepla

Wyznaczenie energii dyssypowanej w postaci ciepta w procesie deformacji
sprezysto-plastycznej wiaze si¢ z analizag mechanizméw wymiany ciepta. Sa to: przewodzenie
ciepta, konwekcja oraz promieniowanie [73]]. Zazwyczaj wszystkie te mechanizmy z r6znymi
udziatami zachodza jednoczesnie. Dlatego metodyka opracowana w ramach niniejszej
pracy uwzglednia wyznaczenie udzialu kazdego z nich. Badania prowadzono w warunkach
quasi-statycznych, w ktérych pojawia si¢ gradient temperatury i przeptyw ciepta w prébce.
Strumienia ciepta nie mozna zmierzy¢, ale mierzac pole temperatury podczas deformacji mozna
go obliczy¢ z odpowiedniego prawa konstytutywnego. W niniejszej pracy wykorzystano prawo
Fouriera:

qs = —KVT, (3.12)

gdzie qg - strumien ciepta, K - tensor przewodno$ci cieplnej, a VI = %ei - gradient

temperatury. Podczas deformacji sprezysto-plastycznej mamy do czynienia z niestacjonarnym
przepltywem ciepta, ktéry opisuje si¢ rézniczkowym réwnaniem przewodzenia ciepta ze
zrodtami ciepta:

pcT = div(KVT) + gy, (3.13)

gdzie div(-) = (+)V, ¢y - gestos¢ mocy zrédet ciepta, a p i ¢ - odpowiednio gestos¢ i ciepto
wlasciwe badanego materiatu. Wyrazenie T = %—f + VT - v oznacza pochodng materialng
temperatury, gdzie %—f - pochodna czastkowa temperatury wzgledem czasu, a v - wektor
predkosci przemieszczenia. Czton VT - v uwzglednia zmiang konfiguracji ciata podczas
deformacji. W niniejszej pracy badano cienkie probki stalowe (o grubosci 1 mm), co pozwolito
przyjaé, ze warto$¢ temperatury po grubosci prébki jest stala (uzasadnienie w podrozdziale
[3.2.1)). Dlatego ograniczono si¢ do badania przeptywu ciepta na powierzchni probki. Ponadto
zaktadajac, ze badany material ma izotropowe wiasciwosci cieplne, tensor K mozna zastapié
skalarnym wspétczynnikiem przewodnosci cieplnej k, wigc réwnanie sprowadza si¢ do
nastepujacej postaci:

pcT = kAT + gy, (3.14)
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gdzie AT = %275 + %’{ - laplasjan temperatury. Zrédta ciepta obecne w procesie deformacji
mozna umownie podzieli¢ na wewnetrzne ¢;,; 1 zewngtrzne ¢y, (taki podziat zaproponowano
m.in. w pracach [22, 26]). Wszystkie sktadniki tych Zrédel wyznaczane sa w odniesieniu
do jednostki masy i maja wymiar [J/g]. Wewnetrzne Zrédia ciepta podczas deformacji

sprezysto-plastycznej badanego materialu zawieraja dwa sktadniki:

qint = 4d + qn; (3.15)

gdzie g, - energia dyssypowana w postaci ciepta podczas deformacji plastycznej badanego
materiatu, a g;, - wewngtrzne Zrddta ciepla generowane podczas deformacji sprezystej tego
materiatu, zwiazane z efektem piezokalorycznym. Zrédia te sa ujemne, dla materialéw
o dodatnim wspétczynniku rozszerzalnosci objetosciowej, za$ dodatnie dla materiatow
charakteryzujacych si¢ ujemnym wspétczynnikiem tego typu. Podstawy teoretyczne efektu
piezokalorycznego opracowat Lord Kelvin. Podat on zwiazek pomigdzy zmiang temperatury

AT a zmiang naprezenia Ao (dla przypadku 1D), wyrazony nastgpujaco:

aTpAc
AT = — , (3.16)
cp

gdzie a — wspoétczynnik rozszerzalnosci cieplnej badanego materiatu, a Ty — poczatkowa
temperatura bezwzgledna prébki. Powyzsza zalezno$¢ obowiazuje przy zalozeniu, ze proces
deformacji przebiega w warunkach adiabatycznych, materiat jest sprezyscie izotropowy, a jego
wlasciwosci termofizyczne (p, ¢, @) sa state w tym procesie [74]. W przypadku ztozonego
stanu naprgzenia, jak pokazano migdzy innymi w pracach [[75,[76] dotyczacych termosprezyste;j
analizy naprezenia (Thermoelastic Stress Analysis TSA), zmianie naprezenia odpowiada
zmiana pierwszego niezmiennika tensora naprezenia (czyli suma sktadowych normalnych).

Wtedy ciepto zuzyte na kompensacj¢ efektu piezokalorycznego ¢, jest wyrazone nastgpujaco:

OCTQU‘(O')
=5 (3.17)

gdzie: ¢ — tensor naprgzenia Cauchy’ego, a tr() — kontrakcja tensora drugiego rzedu (Slad), czyli
suma sktadowych normalnych tensora naprezenia. Druga grupe Zrddet ciepta stanowia Zrédia
zewnetrzne. Sa one rezultatem wymiany ciepta pomigdzy probka a otoczeniem (w przypadku,
gdy proces nie jest adiabatyczny). Zewngtrzne Zrodta ciepta g,y W rozpatrywanym przypadku
sa nastgpstwem zjawisk konwekcji 1 promieniowania, zatem maja nastgpujace sktadniki (znaki

przyjeto zgodnie z konwencja, ze cieplo tracone jest ujemne):

Qext = —Yconv — Grad> (318)
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gdzie geony 1 Graq to cieplo tracone przez probke na skutek konwekcji 1 promieniowania. Prébka
w trakcie procesu deformacji zwykle znajduje si¢ w nieruchomym powietrzu, dlatego zachodzi
przejmowanie ciepta z powierzchni deformowanej prébki do otaczajacego ja powietrza,
w warunkach konwekcji swobodne;j. Zrédto ciepta zwiazane z konwekcja gcony, Otrzymane

w oparciu o rownanie przejmowania ciepta (wedlug Newtona), jest wyrazone nastgpujaco:

2 t
qconv = ﬁ/o h(T - Ta)dT, (3.19)

gdzie: h - wspdtczynnik przejmowania ciepta, d - grubo$¢ prébki, ¢ - czas trwania procesu,
T - temperatura powierzchni probki w danym punkcie pomiarowym, a 7, - temperatura
otoczenia. Wspotczynnik przejmowania ciepta zalezy od ksztattu, wielkoSci, rodzaju
1 temperatury powierzchni, na ktérej zachodzi wymiana ciepta oraz od predkosci 1 parametrow
termofizycznych otaczajacego osrodka. Zaktadajac ze powierzchnia prébki jest izotermiczna
w danej chwili, wspélczynnik przejmowania ciepta & mozna wyznaczy¢ z empirycznych
zaleznosci opisujacych wymiang ciepta migdzy pionowa plyta i jej otoczeniem w warunkach
konwekcji swobodnej. Szczegétowy opis wyznaczania wspdiczynnika przejmowania ciepta
przedstawiono w podrozdziale[3.2.2] W obliczeniach przyjeto zatozenie, ze w danym momencie
procesu cata robocza cze$¢ probki ma temperature 7y rOwna maksymalnej wartoSci temperatury
w jej obszarze. Zatem w danej chwili procesu otrzymuje si¢ warto§¢ wspodtczynnika £ dla
catej roboczej czgsci prébki. Jednakze, ze wzgledu na to, ze réznicg wartoSci temperatury
w réwnaniu [3.19] wyznacza si¢ dla kazdego punktu niezaleznie, zatem uzyskuje si¢ rozktad
ciepta traconego ¢cony na powierzchni probki. W przypadku promieniowania, Zrodta ciepta

zZwiazane z promieniowaniem ¢,,; mozna wyznaczy¢ korzystajac z prawa Stefana-Bolzmanna:

2 t
Grad = 50 /O (T*-T,)dr, (3.20)
Zatem suma Zrddet ciepta jest nastgpujaca:

qv = 4qd + qGth — qconv — Grad 3.21)

gdzie gy = — fé gvdt - ciepto otrzymane poprzez scalkowanie gestosci mocy Zrddet ciepta
(patrz réwnanie [3.14). Jedyna niewiadoma w réwnaniu [3.21]jest energia dyssypowana w postaci
ciepta g,, wlasnie jej warto$¢ jest niezbedna do wyznaczenia energii zmagazynowanej

w deformowanym materiale. Po przeniesieniu g, na lewa strong rownania, otrzymuje si¢:

qd = qv —4qth +YGconv T Grad- (3.22)

Warto podkreslic, ze w analizie Zrédet ciepta generowanych podczas deformacji

przeprowadzonej w niniejszej pracy doktorskiej, uwzgledniono Zrédta zewngtrzne, ktére
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w wigkszosci dotychczasowych badan byly pomijane albo uznawane za pomijalnie mate.
Wykorzystanie eksperymentalnie wyznaczonej ewolucji pola temperatury T(x,y,t) oraz
réwnania przewodzenia ciepta [3.14] umozliwia wyznaczenie ewolucji rozktadéw energii
dyssypowanej w postaci ciepta. Znajac pole temperatury w kazdej chwili procesu, Zrédta
ciepta mozna wyznaczy¢ wprost z tego rOwnania, bez koniecznoSci stosowania metod
iteracyjnych. Ponadto, mozliwe jest wyznaczenie rozktadéw, na powierzchni deformowanej
probki, wszystkich cztonéw réwnania przewodzenia ciepla oraz wszystkich Zrddet ciepta
w kazdej chwili procesu deformacji. Szczegéty wyznaczania Zrddet ciepta przedstawiono

w podrozdziale 3.2.3

3.2.1 Uzasadnienie zalozenia dwuwymiarowego przeplywu ciepla

W niniejszej pracy zatozono, ze po grubosci probki warto$¢ temperatury w danej
chwili procesu deformacji jest stata, co pozwolito ograniczy¢ si¢ do rozpatrywania
dwuwymiarowego przeptywu ciepta. Aby sprawdzi¢ prawdziwos¢ przyjetego zatozenia
rozpatrzono quasi-statyczny, jednowymiarowy przypadek ustalonego przeptywu ciepta

(rys.[3.1} grubos¢ prébki wzdhuz kierunku z).

v Qv
v

Qv

e
—
e
- |

qs
=
—
=
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Qv

-d2 0" dr z

Rys. 3.1: Jednowymiarowy przeptyw ciepta po grubosci probki.

Zgodnie z rysunkiem przyjeto jednorodny rozktad mocy objetosciowych Zrédet ciepta
gy oraz nastgpujace warunki brzegowe: adiabatyczny w osi symetrii probki oraz strumien ciepta
gs na powierzchni prébki. Dla jednorodnego rozktadu Zrdédet ciepta, rozktad temperatury jest
nastepujacy:

T(z) Z/Z—q—védé z—q—Vz2+C, (3.23)
0o k 2k

gdzie C — stata.
Ze wzgledu na to, ze obiekt (rys. jest symetryczny, poszukuje si¢ réznicy wartoSci
temperatury w potowie grubosci prébki AT = T(z = 0) — T(z = d/2) przy nastgpujacych
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warunkach brzegowych
T(0)=C, T(z=d/2)= Z—Z(d/z)%rc. (3.24)

Ponadto wiadomo, ze q‘V%’ = gs, gdzie gg jest rowny strumieniowi ciepta na skutek konwekcji.
Zatem zmiana temperatury po grubosci probki jest nastgpujaca:

d? d

AT = —qyv = —qs. 3.25

s dv = ads (3.25)
Jak widaé, przyrost temperatury po grubosci prébki jest wprost proporcjonalny do jej grubosci,
a odwrotnie proporcjonalny do wspéiczynnika przewodzenia ciepta badanego materiatu.
Zalezy on réwniez od strumienia ciepta na skutek konwekcji. W tabeli [3.1] przedstawiono
wyznaczone przyrosty wartoSci temperatury dla proceséw deformacji prowadzonych z réznymi
predkosciami odksztatcenia. (wspdtczynnik przejmowania ciepta 4 obliczono dla maksymalne;j

warto$ci temperatury probki osiaganej w kazdym procesie).

Tab. 3.1: Oszacowane przyrosty temperatury po grubosci probki dla réznych predkosci

odksztalcenia.
¢ [s™ | Tpax — T, [°C] | h [W/(m?K)] | AT [°C]
102 20 11,5 0,005
10! 75 15,8 0,027
10° 105 17,2 0,041

Wyznaczone wartosci przyrostu temperatury po grubosSci probki sa pomijanie mate, zatem

przyjete zatozenie T (z) = const jest stuszne.

3.2.2 Wyznaczanie wspétczynnika przejmowania ciepla

Analize¢ przeptywu ciepta w wyniku konwekcji sprowadza si¢ zazwyczaj do okreSlenia
wspotczynnika przejmowania ciepta h z wykorzystaniem liczb podobienstwa, czyli
bezwymiarowych wspétczynnikéw, ktore istnieja w uktadach podobnych i maja taka sama
warto$¢ liczbowa dla wszystkich zjawisk podobnych ([77]). Wspétczynnik 4 reprezentowany

jest w bezwymiarowej formie przez liczbg Nusselta Nu:

_

N
u =

(3.26)

gdzie [ — charakterystyczny wymiar liniowy ukladu prébka-powietrze. W rozpatrywanym
przypadku prébka w trakcie procesu deformacji zwykle znajduje si¢ w nieruchomym powietrzu,
dlatego przejmowanie ciepta od powierzchni probki przez chtodniejsze powietrze odbywa sig¢

na zasadzie konwekcji swobodnej. W warunkach konwekcji swobodnej, gdzie sitly masowe
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odgrywaja istotna rolg, liczba Nusselta wyrazona jest uogélnionym réwnaniem Nu = f(GrPr),
w ktorym Gr jest liczba Grashofa odpowiadajaca za speinienie warunku podobienstwa

przeplywu wyrazona nastgpujaco:

213

_ Bogp

Gr e

AT, (3.27)
gdzie g — przyspieszenie ziemskie, AT — r6znica temperatury, i — lepkos¢ dynamiczna plynu,
a Bo — wspotczynnik rozszerzalnosci objetosciowej ptynu, dla gazéw By = 1/6y, gdzie 6y jest
temperaturg bezwzgledna gazu. Natomiast Pr — liczba Prandtla, ktéra odpowiada za spelnienie
warunku podobienistwa cieplnego:

Pr= i,
pa

gdzie a — dyfuzyjno$¢ cieplna ptynu. Empirycznie wyprowadzone réwnanie wiazace liczbe

(3.28)

Nusselta z iloczynem liczb Gr i Pr dla przypadku izotermicznej ptyty pionowej ma postac
Nu = Cy(GrPr)},, gdzie wspétczynniki Cy, i ny, zaleza od charakteru przeptywu. Podobnie
jak w przypadku konwekcji wymuszonej ruch ptynu moze by¢ laminarny lub turbulentny,
a kryterium zmiany rodzaju ruchu jest krytyczna warto$¢ iloczynu GrPr. W niniejszej pracy
przyjeto wartosci powyzszych wspoélczynnikow takie, jakie na podstawie analizy duzej ilosci
danych do$wiadczalnych zaproponowat Michiejew [78]. W Tabeli [3.2] przedstawiono wartosci

wspotczynnikéw Cy, 1 g, odpowiadajace réznym zakresom iloczynu GrPr.

Tab. 3.2: Wartosci wspétczynnikéw w réwnaniu opisujacym konwekcje swobodna.

Crs | s
GrPr < 1073 045 | 0
1073 < GrPr<5-10> | 1,18 | 0,125
5.-10° < GrPr<2-107 | 0,54 | 0,25
2-107 < GrPr 2 | 033

Zmiana rodzaju ruchu ptynu w warstwie stykajacej si¢ z powierzchnia grzejna zalezy od
temperatury tej powierzchni. Dlatego, korzystajac z danych zawartych w Tabeli [3.2] mozna
wyznaczy¢ zalezno$¢é wspétczynnika przewodzenia ciepta od temperatury powierzchni probki.
Parametry fizyczne powietrza zostalty wyznaczone dla Sredniej wartoSci temperatury warstwy
przysciennej Ty = (Ty + T,)/2 korzystajac z analitycznych przebiegéw tych parametrow
w funkcji temperatury otrzymanych na podstawie danych zawartych w tabeli zamieszczone]
w [73]]. Na rysunku [3.2] przedstawiono wyznaczong ewolucje wspétczynnika przejmowania
ciepta h w zaleznoSci od réznicy temperatury A7 pomigedzy powierzchnia prébki a otoczeniem

dla r6znych dtugosci czgsci roboczej probki.
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Rys. 3.2: Zaleznos$¢ wspéiczynnika przejmowania ciepta i od réznicy migdzy temperaturg
powierzchni probki 7 a temperaturg otoczenia 7; wyznaczona dla r6znych dtugosci roboczej
czesci probki.

Czerwona linia na wykresie 3.2 odpowiada bazie pomiarowej probek badanych w niniejsze;j
pracy (I = 6 mm). Jak widaé, dla rozpatrywanej geometrii probki, zmiana wartoSci
wspolczynnika h dla wzrostu temperatury o 100 °C (spodziewanego podczas deformacji stali)
jest znaczaca, gdyz h = 8,8 W/(m2K) dla AT =2°C,ah = 17,5 W/(m2K) dla AT = 100°C.

3.2.3 Wyznaczanie mocy Zrodel ciepla

Z réwnania przewodzenia ciepta wynika, ze wyznaczenie pola mocy zZrddet ciepta gy
wymaga obliczenia pol: gradientu temperatury VT, pochodnej temperatury wzgledem czasu %—f

1 predkosci v. Moc Zrédet ciepta gy jest rowna:

gy = pc <% +VT-V> —kdiv (VT). (3.29)
Podstawa wyznaczania p6l VT i %—f jest zalezno$¢ pola temperatury T = T(x,7) od czasu
deformacji badanego materialu wyznaczana eksperymentalnie. Zakladajac, ze parametry
charakteryzujace materiat (p,c, k) sa znane, jedyna zmienng po prawej stronie réwnania ,
ktérej nie mozna wyznaczy¢ na podstawie zmierzonych pdl temperatury jest pole predkosci
v = v(x,1). Jednakze pole to mozna obliczy¢ znajac pole przemieszczenia w funkcji czasu
deformacji, sprz¢zone z polem temperatury. W opracowanym podejSciu pole przemieszczenia
zmierzono metoda DIC. Obliczanie gradientu temperatury w danym punkcie odbywa
si¢ poprzez zdefiniowanie otoczenia tego punktu. Rozklad temperatury w tym otoczeniu
aproksymuje si¢ powierzchnig drugiego stopnia, a nachylenie tej powierzchni w danym
punkcie w kierunku i odpowiada wartoSci i-tej sktadowej gradientu. Podobnie jest przy

obliczaniu %—f — stosuje si¢ tu lokalng aproksymacj¢ wielomianem drugiego stopnia w czasie
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(w przedziatach czasu o zdefiniowanej rozciaglosci). W obu przypadkach wspéiczynniki
powierzchni 1 wielomianu znajdowano stosujac metode najmniejszych kwadratéw. Zardwno
VT, jak i %—? docelowo wyznacza si¢ w opisie materialnym, co mozna uzyska¢ dwoma
sposobami rézniacymi si¢ kolejnoScia wykonywania pewnych dziatan. Pierwszy sposéb, znany
z literatury — tzw. podejScie Lagrange’a polega na tym, ze najpierw aktualne potozenia
punktow transformuje si¢ do uktadu wspétrzednych obrazéw termograficznych 79,180, 28, 81]].
Warto$ci temperatury zostaja wtedy interpolowane i przypisane do tych punktéw. Nastgpnie
oblicza si¢ gradient temperatury, pochodna wzgledem czasu (ktéra, w tym przypadku jest
jednoczesnie pochodna materialng) i laplasjan temperatury. Ze wzgledu na rézne rozdzielczosci
kamer, z ktérych jedna pracuje w zakresie $wiatla widzialnego, a druga w podczerwieni,
procedura transformacji z jednego uktadu wspétrzednych do drugiego wymaga interpolacji
warto$ci temperatury. Nie ma to wptywu na pochodng temperatury wzglgdem czasu, jednakze
od doktadnosci wyznaczenia pola przemieszczenia zaleza obliczone warto$ci gradientu
temperatury VT. Efekt poteguje si¢ w przypadku laplasjanu temperatury AT, ktéry jako druga
pochodna jest bardziej czuly na wszelkie modyfikacje danych eksperymentalnych. Ponadto,
W opisie przestrzennym (na obrazie termograficznym) liczba punktéw, na podstawie ktérych
oblicza si¢ VT jest stala w czasie. Z kolei w opisie materialnym odlegtosci pomigedzy
sasiadujacymi punktami znaczaco si¢ zmieniaja, szczegdlnie w obszarze stosunkowo duzych
odksztatcenn (na przyktad podczas rozciagania odlegto$ci pomigdzy punktami w kierunku
obciazenia zwigkszaja si¢), co réwniez wplywa na dokladno$¢ wyznaczenia gradientow

temperatury zdefiniowanych na konfiguracji aktualne;j.

a) b)

konfiguracja konfiguracja
odniesienia po deformacji

Rys. 3.3: ROI w opisie Eulera — ustalony obszar w przestrzeni (czerwony prostokat) na tle
obrazu termograficznego w skali szaroSci: a) na poczatku procesu deformacji i b) tuz przed
koncem procesu deformacji. Zielone obszary odpowiadaja lokalnym otoczeniom punktéw, na
podstawie ktérych oblicza si¢ gradient temperatury.
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Procedura obliczeniowa wyznaczania mocy Zrddet ciepta zaproponowana w niniejszej pracy
jest wolna od powyzszych niedogodnoSci i1 gradienty temperatury oblicza si¢ na podstawie
zmierzonych pdl temperatury w ich wyjsciowej konfiguracji. Jednakze, ze wzglgdu na to,
ze zmierzone pole temperatury jest wyrazone w opisie przestrzennym, nalezalo poprawnie
zdefiniowa¢ ROI. Zwykle ROI w opisie Eulera jest ustalonym obszarem w przestrzeni, przez
ktory przeptywaja czastki materialne (rys.[3.3). Przy obliczaniu gradientu temperatury w danym
punkcie (na podstawie otoczenia tego punktu, oznaczonego jako zielony obszar na rys. [3.3) na

tak zadanym stalym ROI (czerwony prostokat), mozliwe sa nastgpujace sytuacje:

* w konfiguracji poczatkowej punkt znajduje si¢ na powierzchni prébki w poblizu granicy
ROI, a po deformaciji jest poza prébka (rys. [3.3] punkt P;),

* punkt znajduje si¢ wewnatrz ROI i pozostaje na powierzchni roboczej czgsci probki
w czasie calego procesu deformac;ji (rys. punkt P»),

* punkt poczatkowo jest poza robocza czgscia probki i jednoczesnie poza ROI, wigc nie
bierze si¢ go pod uwage w obliczeniach (rys. punkt P3). Jednakze pod koniec procesu
deformacji punkt ten znajduje si¢ na powierzchni roboczej czgsci prébki, zatem powinno

si¢ go uwzgledni¢ w obliczeniach.

Takie sytuacje moga wystapic¢ przy stosunkowo duzych przemieszczeniach — gdy poczatkowy
region nie podaza za deformacja probki. Przyjecie calego obrazu jako ROI wydaje si¢
by¢ prostym rozwigzaniem tego problemu, ale kwestia tego, czy punkt znajduje si¢ na
powierzchni probki czy poza nia, pozostaje nierozstrzygnigta. Jest to istotne, gdyz punkty
lezace poza prébka maja temperaturg otoczenia i gdy przy obliczaniu gradientéw temperatury
zostang wzigte pod uwage, to znaczaco zaburza wartoSci tych gradientéw. Dlatego w pracy
[82] uwzgledniono zaleznos¢ ksztattu obszaru ROI od pola odksztatcenia wyznaczonego za
pomoca DIC (DIC-based deformable ROI), co pozwala unikna¢ wszystkich opisanych powyzej
trudnosci. Kolejne etapy opracowanej procedury przedstawiono na rysunku [3.4] W pierwszym
kroku zdefiniowano obszar ROI odpowiadajacy roboczej czgsci probki w stanie odniesienia.
Na rys. [3.4] jako pierwszy od lewej przedstawiono obraz probki w konfiguracji odniesienia,
zarejestrowany przez kamere pracujaca w zakresie Swiatta widzialnego, z zaznaczonym na
czerwono obszarem ROI. Nastepnie, metoda DIC wyznaczono pole przemieszczenia dla
kazdej chwili procesu deformacji. Obszar ROI zmieniat ksztatt zgodnie z deformacja probki.

Wyznaczono jego brzeg w konfiguracji zdeformowanej za pomoca triangulacji Delaunay’a [83]].
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powr6t do konfiguracji odniesienia

odwzorowanie brzegu ROI wypetnienie ROI punktami,

analiza DIC wyznaczenie brzegu ROI na obrazie temperaturowym obliczenie Z—T VT, AT

/\/\/\ <

konfiguracja
odniesienia

konfiguracja po deformacji DIC konfiguracja po deformacji  IRT

Rys. 3.4: Kolejne kroki opracowanej procedury okreslania ROI o ksztalcie zmiennym
w zalezno$ci od pola przemieszczenia zmierzonego za pomoca DIC.

W kolejnym kroku, potozenia punktéw nalezacych do tego brzegu odwzorowano w uktadzie
wspétrzednych, w ktérym wczesniej wyznaczono pole temperatury na podstawie analizy
IRT. Uwzgledniono przy tym m. in. rézne rozdzielczosSci kamery pracujacej w zakresie
Swiatta widzialnego oraz kamery termograficznej — szczegdty dotyczace takiego odwzorowania
w przypadku catego obszaru ROI opisano w pracy [S1]]. Po zdefiniowaniu zamknigtego brzegu
obszaru ROI na obrazie rozktadu temperatury, wypetniono go punktami w taki sposéb, ze
punkty te znajdowaly si¢ w Srodkach pikseli. Wszystkie piksele nalezace do tego obszaru
oznaczono liczba 1, a te na zewnatrz - liczba 0. W ten spos6b otrzymano macierz wartosci
110, ktora przypisano do obrazu temperaturowego jako maske bitowa. Nastepnie, obliczono
pochodng temperatury wzglgdem czasu oraz gradient i laplasjan temperatury. Maske bitowa
wykorzystano, aby do tych obliczen wybra¢ jedynie punkty lezace na powierzchni prébki.
W kolejnym kroku, transformowano aktualne potozenia punktéw materialnych (wyznaczone
za pomoca DIC) do uktadu wspétrzednych rozkladu temperatury. Wyznaczone uprzednio
w tym uktadzie wartoSci pdl: T, VT, AT, %—f interpolowano i przypisano odpowiednim punktom.
W ostatnim kroku, punkty wraz z przypisanymi im wartoSciami tych pdl przedstawiono
w konfiguracji odniesienia zwigzanej z uktadem wspétrzednych analizy DIC. W tym uktadzie,
majac obliczone uprzednio pole predkosci, obliczono pochodna materialng temperatury 7.
Warto podkresli¢, ze w opracowanej metodzie nie ma potrzeby interpolacji pola predkosci.
Po wyrazeniu wszystkich obliczonych p6l w jednym ukladzie wspétrzednych, za pomoca
operacji algebraicznych zgodnie z réwnaniem [3.29|uzyskano pole mocy Zrédet ciepta.

W celu sprawdzenia poprawnosci opracowanej metody oraz poréwnania jej z metoda
powszechnie stosowana w literaturze, tzw. podejsciem Lagrange’a, w pracy [82] przedstawiono

dedykowane narzedzie obliczeniowe. Wykorzystujac to narzedzie, generowane sa wirtualne
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dane (sekwencje wirtualnych obrazéw), ktére naSladuja prawdziwe dane eksperymentalne.

Szczegbtowy opis opracowanego narzedzia umieszczono w podrozdziale [3.2.4

3.2.4 Porownanie opracowanej metody z klasycznym podejSciem Lagrange’a

Stosujac opracowana metodyke, na podstawie eksperymentalnie wyznaczonych pdl
przemieszczenia 1 temperatury uzyskuje si¢ rozktad mocy Zrédet ciepta generowanych
deformacja plastyczng w wyniku kilkuetapowej procedury obliczeniowej, obejmujacej
m.in. numeryczne obliczenia gradientow i interpolacj¢ ich wartoSci zwigzana ze zmiang
uktadu odniesienia. W celu oszacowania bledow zwiazanych z ta procedura oraz tym
samym sprawdzenia wiarygodno$ci uzyskiwanych wynikéw, opracowano specjalne narzgdzie.
Dziatanie tego narzedzia polega na wygenerowaniu danych numerycznych do analizy DIC-IR,
czyli sekwencji wirtualnych obrazéw, ktére nasladuja rzeczywiste obrazy rejestrowane
podczas eksperymentu. Wirtualne dane wygenerowano dla zdefiniowanego obszaru ROI
odpowiadajacego roboczej czesci probki w stanie nieodksztalconym. Zdefiniowano réwnania
ruchu punktéw nalezacych do ROI podczas jednoosiowego rozciagania x = f(X,¢). W wyniku
tego ruchu kazdy obszar ma przechodzi¢ w obszar, kazda powierzchnia w powierzchnig,
a kazda krzywa w krzywa. Warunkiem koniecznym tego, ze réwnania ruchu tych punktéw
odpowiadaja ich ruchowi podczas deformacji jest dodatnia warto§¢ wyznacznika gradientu
deformacji F = j—)’? Réwnania te rozpatruje si¢ jako odwzorowania konfiguracji odniesienia
na konfiguracj¢ aktualna. Przyjeto taka postaé¢ rownan ruchu punktéw, aby spetniata wszystkie
powyzsze warunki, a ponadto aby ruch punktow nalezacych do ROI jakoSciowo przypominat
zmiang konfiguracji roboczej czgsci probki podczas jednoosiowego rozciagania. W pierwszym
kroku opisano ruch punktéw za pomoca funkcji kwadratowej, a nastgpnie iteracyjnie
zwigkszano stopien wielomianu, aby uzyska¢ zadowalajace rezultaty. Uznano, ze wielomian
5-tego stopnia wystarczajaco dobrze opisuje zmiang ksztattu roboczej czgsci probki i przyjeto
nastgpujaca forme¢ bezwymiarowych réwnan ruchu punktéw pomiarowych podczas deformacji

(w przestrzeni dwuwymiarowej):

N N N N I?
x1(X,t) =X —qt [(1 —17)X; + 107X} — 151X} + 67X7 —0,5) (Zr—X22>

2
. . . . w
x(X,t) =X, — pt [(1 — 1) X2 +107X35 — 157X + 67X5 — 0,5) (TS — X2 || +b7
(3.30)
gdzie

w )

t X t3 . X2+§
X=(X,X), 1= = X = oraz X, = T (3.31)

S W

natomiast w i [ — odpowiednio szerokoS$¢ i diugo$¢ czesci roboczej probki, f; — czas

trwania procesu deformacji, a p,q,r,s,b — pozostate parametry. WartoSci wspétczynnikéw
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wystepujacych w powyzszym uktadzie réwnan (przedstawione w tabeli [3.3)) rowniez przyjeto
na podstawie obserwacji zmiany ksztattu probek podczas rozciagania. Iteracyjnie dobierano
warto$ci tych parametréw tak, aby uzyska¢ zblizone warto$ci przewegzenia probki do

przewezenia wystepujacego podczas eksperymentu.

Tab. 3.3: Warto$ci parametréw wystepujacych w analitycznych rownaniach ruchu
nasladujacych deformacj¢ prébki podczas jednoosiowego rozciaggania.

Parametr | w [mm] | I [mm] | p [mm] | q [mm] r[mml/z] s[mml/z] t; [s] | b [mm/s]
Wartos$¢ 4,0 6,0 0,2 0,05 1,2 4 0,61 1,5

Na podstawie uktadu réwnan [3.30, otrzymano zalezno$¢ przemieszczenia u = (uj,u;) od

czasu deformacji jako:

Ui (X,l‘)
uz(X,t)

X1 (X7l> _Xl
Xz(X,t) —X5.

(3.32)

Opisujac pole przemieszczenia funkcjami analitycznymi, wielkoSci, takie jak tensor gradientu
przemieszczenia H, wektor predkosci v oraz r6zne miary odksztatcenia mozna wyznaczy¢ na
drodze prostych analitycznych obliczen.

Podobnie jak pole przemieszczenia, analityczng funkcja opisano zaleznos$¢ pola temperatury
probki od czasu deformacji. Przyjeto, ze rozklad temperatury na powierzchni prébki

stosunkowo dobrze opisuje rozktad Gaussa i zaproponowano réwnanie o nastgpujacej postaci:

B XP X3
T(X,t)=Ty+tTyexp | — + , (3.33)

2 H2
25y 2s5
gdzie
Sx0 $y0
Sxy=Sx0tT—, Sy=250+T—, (3.34)
Sxm Sym
5x055y05 Sxm> Syms Imy To - —  parametry, ktérych wartosci przedstawiono w tabeli

Tp — temperatura otoczenia, a T,, — maksymalna warto$¢ temperatury probki w procesie
deformacji. Warto$ci wszystkich parametréw przyjeto tak, aby uzyska¢ wzrost temperatury

prébki spodziewany podczas deformacii stali 310S przy predkosci odksztatcenia & = 100 s~ 1.

Tab. 3.4: Wartosci parametréw wystepujacych w zatozonym réwnaniu analitycznym
opisujacym zalezno$¢ pola temperatury od czasu deformacji.

Parametr | sy [mm] $y0 [mm] | sy [-] Sym [-1 | Tu [°C] | To [°C]
Wartos$¢ 2,0 1,0 4,0 4,0 100,0 20,0

Nastepnie, zdefiniowano region ROI odpowiadajacy czeSci pomiarowej probki

i zdeformowano go za pomoca przyjetych réwnan ruchu. Na rysunku schematycznie
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przedstawiono, jak zmienia si¢ ksztalt ROI w kolejnych chwilach czasu. Ponadto, na rysunku
B.5b.c pokazano pola sktadowych przemieszczenia uy i uy, a na [3.5d - pole temperatury

w ramach obszaru ROI w kolejnych chwilach czasu. Pola te uzyskano na podstawie réwnan,

odpowiednio: [3.32]i[3.33]

o
=)

b)

-0.2
2.0

15

c) 1.0
Y

0.0

100

80

60

d’ il

Rys. 3.5: a) Obszar ROI zdeformowany za pomoca przyjetych réwnan ruchu, b) pole
sktadowej przemieszczenia u,, ¢) pole sktadowej przemieszczenia uy, oraz d) pole temperatury
T w kolejnych chwilach czasu.

N
o

Nastepnym krokiem generowania obrazéw do analizy DIC bylo przypisanie wartoSci
skali szaroSci poszczegdlnym punktom nalezacym do obszaru ROI. W tym celu utworzono
gesta siatke punktow nalezacych do ROI. Potozenia tych punktéw transformowano do uktadu
wspotrzednych obrazu odniesienia zarejestrowanego w eksperymencie i kazdemu punktowi,
za pomoca liniowej interpolacji, przypisano wartos$¢ skali szaroSci. Taka procedura umozliwia
badanie deformacji rzeczywistego rozktadu plamek wytworzonego na powierzchni probki

podczas eksperymentéw. Na rysunku [3.6] przedstawiono kolejne etapy generowania obrazéw
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do analizy DIC dla wybranej chwili procesu deformacji. Catkowita liczba punktéw branych
pod uwage w opracowanej procedurze zostata zredukowana na rysunku tylko po to, by byt on
bardziej przejrzysty.

a) konfiguracja  b) konfiguracja ¢) transformacja do uktadu

poczatkowa po deformacji wspbtrzednych analizy DIC d) rasteryzacja
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Rys. 3.6: Kolejne etapy generowania obrazéw do analizy DIC: a) konfiguracja poczatkowa, b)
konfiguracja po deformacji, c) konfiguracja po deformacji przedstawiona w uktadzie
wspotrzednych analizy DIC oraz d) rasteryzacja (obliczanie warto$ci w skali szarosci

poszczegdlnych pikseli).

Po przypisaniu warto$ci skali szaroSci wszystkim punktom materialnym w konfiguracji
odniesienia (rys. [3.6p), wykorzystujac réwnania ruchu, wyznaczono nowe potozenia tych
punktéw po deformacji (rys. [3.6b). Nastgpnie, wyznaczone potozenia punktow wraz
z przypisanymi im wartoSciami skali szaroSci przedstawiono w ukladzie wspéirzednych
tozsamym z uktadem wspotrzednych, w ktérym wykonywano analize DIC w eksperymencie
(rys. [3.6c). Na koricu, stosujac procedure rasteryzacji (przejscie od warstwy wektorowej do
warstwy pikseli), wyrazono generowany obraz w postaci zbioru pikseli. Danemu pikselowi
przypisano odcien szarosci rowny Sredniemu odcieniowi szaro$ci wszystkich punktéw, ktére
znajdowaty si¢ w jego obrebie. RozdzielczoS$¢ uzyskanego wirtualnego obrazu byta taka sama,
jak rozdzielczo$¢ obrazu zarejestrowanego zarejestrowanego w eksperymencie (rozmiar piksela
wynosit 12 um).

Kolejne etapy tworzenia wirtualnych obrazéw pola temperatury przedstawiono na rysunku
|3;7L Na poczatku utworzono prostokatna, niezmienna w czasie siatk¢ punktéw. Potozenia tych
punktéw odpowiadaty wspétrzednym srodkéw pikseli na zarejestrowanym w eksperymencie
obrazie termograficznym (rys. [3.7h). Podobnie jak w poprzednim przypadku, liczba punktéw

na rysunku zostala ograniczona na potrzeby wizualizacji.
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a) aktualne potozenia b) potozenia punktow  c¢) przypisanie wartosci d) rasteryzacja

punktow (konfiguracja odniesienia) temperatury
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Rys. 3.7: Kolejne etapy generowania wirtualnego pola temperatury na powierzchni prébki:
a) konfiguracja aktualna, b) konfiguracja odniesienia, c) przypisanie warto$ci temperatury na
podstawie zadanego analitycznego pola zdefiniowanego na konfiguracji odniesienia oraz
d) rasteryzacja (dany piksel ma warto$¢ odpowiadajaca wartoSci temperatury punktu
znajdujacego si¢ w jego Srodku).

W danej chwili czasu znane byly aktualne polozenia punktéw. Wykorzystujac odwrotne
réwnanie ruchu X = X(x,7), znaleziono potozenia tych punktéw na konfiguracji odniesienia
(rys. 3.7b). Ze wzgledu na to, ze nie jest znana analityczna posta¢ odwrotnego réwnania
ruchu, poczatkowe polozenia punktéw obliczono numerycznie, stosujac metod¢ Newtona.
Dla kazdego punktu warto$¢ temperatury obliczono zgodnie z réwnaniem opisujacym
zalezno$¢ pola temperatury od czasu procesu deformacji [3.33] Obliczona w danym punkcie
warto$¢ temperatury przypisywano temu punktowi w taki sam sposéb, jak w poprzednim
przypadku przypisywano warto$¢ skali szarosci (rys. [3.7c). Ostatecznie, wykonywano
procedure rasteryzacji i kazdemu pikselowi na wirtualnym obrazie przyporzadkowano warto$¢
temperatury w punkcie znajdujacym si¢ w Srodku tego piksela. W rezultacie uzyskano wirtualny
obraz pola temperatury, majacy taka sama rozdzielczo$¢, jak obraz termograficzny rejestrowany
w eksperymencie (3.7d).

Na rysunku [3.8] przedstawiono uzyskane sekwencje wirtualnych obrazéw nasladujacych

obrazy zarejestrowane w eksperymencie.
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Rys. 3.8: Wygenerowane: a) obrazy do analizy DIC oraz b) pola temperatury dla wybranych
chwil czasu.

Opracowane narzedzie jest uniwersalne i moze byé uzywane do szacowania btgdéw oraz
sprawdzania r6znych parametréw procesu deformacji. Wykorzystano je do oszacowania btgdéw
procedur opartych o numeryczne obliczanie gradientow temperatury: opracowanej metody
uwzgledniajacej zaleznos$¢ ksztattu ROI od pola przemieszczenia wyznaczonego za pomoca
DIC (zwanej dalej metoda DIC-based) oraz znanej z literatury metody Lagrange’a. Jak
juz wspomniano, opracowana metoda DIC-based jest najbardziej korzystna przy obliczaniu
laplasjanu temperatury AT . Zatem, na podstawie wygenerowanego pola temperatury obliczono
AT analitycznie oraz numerycznie za pomocg metod: DIC-based i Lagrange’a. Na rysunku [3.9]
przedstawiono poréwnanie uzyskanych wynikéw w postaci zaleznoSci AT dla dwéch punktéw
P11P2.
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Rys. 3.9: Zaleznosci AT od czasu procesu deformacji dla dwéch punktéw obliczone
analitycznie oraz numerycznie za pomocg opracowanej metody DIC-based 1 znanej z literatury
metody Lagrange’a.

Na rys. 3.9 punkty P1 i P2 sa zaznaczone na polu AT obliczonym analitycznie na koricu

procesu. Obliczono Srednie wartosci btedu wzglednego (RE) obu metod w odniesieniu do

. e . . AT numerical — AT analytica
analitycznego rézniczkowania pola temperatury jako RE = (A7) ( AT)’ (”' )l btieal | 100%.
analytica

Uzyskane Srednie wartosSci RE sa nastepujace:
* dla P1: REpic—pasea = 2,5%, RELagrange =9,1%,
* dla P2: REpic—_pasea = 7,3%, RELagrange = 10,2%.

Dla obu wybranych punktéw btad wzgledny metody DIC-based jest mniejszy. Zatem,
zaproponowana procedura wyznaczania gradientéw temperatury wydaje si¢ byc

udoskonaleniem w stosunku do podejscia obecnego w literaturze.
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3.3 Zdolno$¢ magazynowania energii

Wykorzystujac opracowana metodyke (opisang w podrozdziatach [3.1] i [3.2) wyznaczano
AA—;; =1- ﬁ—fﬂi, gdzie Aw, — przyrost pracy

odksztalcenia plastycznego, a Ag, — przyrost energii dyssypowanej w postaci ciepta. Podstawa

zdolno$¢ magazynowania energii jako Z =

wyznaczania w, 1 gg jest pomiar pola przemieszczenia i temperatury, ale przejscie od
danych pomiarowych do finalnego wyniku odbywa si¢ na drodze kilkuetapowej procedury
obliczeniowej. Dlatego analiza bledu, z jakim wyznaczane s3 wartosci Z jest zadaniem
niezwykle ztozonym. Nalezatoby uwzglednié¢ zaréwno doktadnos$¢é wyznaczenia wejsciowych
pol przemieszczenia i temperatury, jak rowniez niedoktadno$ci wynikajace z calego taiicucha
obliczeniowego. W zwiazku z tym uznano, ze odpowiednim narzg¢dziem do oszacowania biedu
jest metoda elementéw skoriczonych (MES). W programie Abaqus FE wykonano symulacje
procesu jednoosiowego rozciagania probki o takiej samej geometrii, jak w eksperymencie.
W analizie stosowano elementy skonczone CPS4RT. Sa to czteroweztowe elementy skonczone
dla ptaskiego stanu naprezenia z dodatkowym temperaturowym stopniem swobody. Dla tej
geometrii wydzielono obszar (odpowiadajacy roboczej czgsci probki), ktory zdyskretyzowano
w taki sposob, aby wezly siatki MES odpowiadaty poczatkowym potozeniom punktéw

w analizie eksperymentalnej przedstawionej w niniejszej pracy (rys. §.5).
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Rys. 3.10: Wyznaczone zaleznosci Z od czasu procesu deformacji dla punktu lezacego
w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego oraz poza tym obszarem, dla przypadku bez
szumu i z szumem, na tle wartosci oczekiwanej Z = 0, 15.

W symulacji zatozono, tak samo jak w opracowanej metodzie, sprezysto-plastyczny
model materialu ze wzmocnieniem izotropowym, anizotropowym kryterium uplastycznienia
(Barlata-Liana) oraz wplywem predkosSci odksztalcenia na naprezenie ptynigcia. Dla tych

parametrow przeprowadzono termo-mechaniczng analizg¢ MES, przyjmujac stala warto$¢
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wspotczynnika IHF (Inelastic Heat Fraction) réwna 0,85 (czyli Z = 0,15). W wyniku
przeprowadzonej analizy uzyskano pola przemieszczenia i temperatury. Pola te transformowano
do uktadu wspéirzednych eksperymentalnej analizy i, w taki sam sposéb, jak dane pomiarowe,
wykorzystano do wyznaczenia zdolnoSci magazynowania energii za pomoca opracowanej
procedury obliczeniowej. Zeby uwzglednié takze bledy pomiarowe, na pole przemieszczenia
1 temperatury uzyskane w wyniku symulacji natozono szum. Ten szum zostal wygenerowany
na podstawie zmierzonych parametréw szumowych stosowanych kamer (opis w podrozdziale
4.2). W rezultacie, wyznaczono wartosci Z dla przypadku bez szumu i z szumem i poréwnano
je z wartoScig oczekiwang (0,15), czyli ta zadang w symulacji. Na rysunku pokazano
wyznaczone zalezno$ci Z od czasu procesu deformacji dla punktu lezacego w obszarze
lokalizacji odksztalcenia plastycznego oraz poza tym obszarem. Na tym samym rysunku
zaznaczono takze warto$¢ oczekiwang Z = 0, 15 (zadana w symulacji). W tabeli pokazano
Srednig i maksymalng warto$¢ bledu wzglednego RE wyznaczonej warto$ci Z w odniesieniu
do wartosci oczekiwanej réwnej 0,15 dla poszczegdlnych punktéw, dla przypadku bez szumu

1z szumem.

Tab. 3.5: Srednie oraz maksymalne warto$ci btedu wzglednego RE wyznaczonej wartosci Z
w odniesieniu do wartosci oczekiwanej réwnej 0,15 dla przypadku bez szumu i z szumem.

RE, [%] RE 4 [%]
lokalizacja | poza lokalizacja | lokalizacja | poza lokalizacja
bez szumu 0,9 1,5 5,1 4,5
Z Szumem 4,1 5,9 12,1 16,5
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4 Opis eksperymentu

Metody pomiarowe oraz opracowang metodyke wyznaczania polowego rozktadu
poszczegdblnych sktadnikéw bilansu energii podczas deformacji materiatléw polikrystalicznych,
opisane w poprzednich rozdziatach rozprawy, wykorzystano do zbadania procesu przemiany

energii podczas jednoosiowego rozciagania probek ze stali austenitycznej 310S.

4.1 Wyboér materiatu

Badania procesu przemiany energii podczas deformacji przeprowadzono na stali
austenitycznej 310S. Ta stal ma jednofazowa strukturg, w ktdérej podczas deformacji nie
zachodza przemiany fazowe. Oznacza to, ze wyznaczone wewngtrzne zrddla ciepla sa
indukowane sprezysto-plastycznym odksztalceniem badanego materiatu, co istotnie utatwia
analiz¢ bilansu energii i interpretacje uzyskanych wynikéw.

Stal austenityczna 310S (PN 1.4845) to stal zaroodporna i1 zarowytrzymata, z ktorej
wykonuje si¢ czeSci maszyn pracujacych pod obciazeniem w Srodowisku korozyjnym
1 w wysokiej temperaturze (do 1050 °C). Przyktady zastosowan tej stali to: elementy kottéw
energetycznych w elektrowniach konwencjonalnych, wymienniki ciepta i elementy zbiornikéw
na odpady w elektrowniach jadrowych oraz czg$ci aparatury chemicznej do konwersji metanu

i pirolizy gazéw. Sktad chemiczny stali 310S przedstawiono w tabeli[4.1]

Tab. 4.1: Sktad chemiczny stali 310S (w %m).

C S P Mn | Si Cr Ni N Fe
310S | 0,08 | 0,015 ]| 0,045 | 2,0 | 0,75 | 24,0-26,0 | 19,0-22.0 | 0,11 | balance

Dzigki wysokiej zawartosci niklu (19,0 - 22,0 %m), ktory jest dodatkiem stopowym
stabilizujacym austenit, podczas deformacji stali 310S nie zachodza przemiany fazowe. Wartos¢
energii bledu utozenia (EBU) obliczona na podstawie empirycznej zaleznoSci przedstawione;j
w pracy [84] zawiera si¢ w zakresie 35,3 — 43,4 mJ/m?. Wybrane wtasciwosci fizyczne stali
310S przedstawiono w tabeli[4.2]

Tab. 4.2: Wybrane wtasciwosci fizyczne stali 310S.

Parametr Symbol | Jednostka | Warto$¢
Gestosé 5 kg/m? 7900
J/(kg - K) 500
W/(m- K) 10,8
107K | 159
10°%m?%s | 2,7

Ciepto wilasciwe
Przewodnos$¢ cieplna

Wspdtezynnik rozszerzalnosci cieplnej (20 + 200°C)

Q Q = o

Dyfuzyjnos¢ cieplna
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Badania mikrostruktury stali 310S w stanie poczatkowym wykonano na skaningowym
mikroskopie elektronowym Zeiss Crossbeam 350 w Laboratorium Mikro- i Nanomechaniki
Zaktadu Mechaniki Materialéw IPPT PAN. Na rysunku [4.1] przedstawiono mape orientacji
krystalograficznej zrzutowana na kierunek normalny do powierzchni prébki (normal directon
ND) oraz odpowiadajaca jej figure biegunowa {111} (uzyskang w programie ATEX-software
[8SD).

221
207
1.93
1.80
1.66
1.52
1.39
1.25
1.1
0.97
0.84
0.70

kierunek walcowania

Rys. 4.1: a) Mapa orientacji krystalograficznej stali 310S w stanie poczatkowym zrzutowana
na kierunek ND oraz b) odpowiadajaca jej figura biegunowa {111}.

Srednia warto$¢ EBU sprawia, ze w strukturze stali 310S obecne sa liczne bliZniaki
wyzarzania. Probki wycigto z blachy walcowanej na zimno, a nastgpnie poddanej obrébce
cieplnej (przesycaniu). Przesycanie obejmowato wyzarzanie w 1050 — 1100°C, a nastgpnie
chtodzenie przy pomocy natrysku wodnego. Pomimo tego, ze w wyzarzonej strukturze
ziarna sa réwnoosiowe (rys. [.Th), to widoczna jest niewielka tekstura krystalograficzna
(rys. f.Ip, maksymalna intensywnos$¢ figury biegunowej wynosi 2,21), powstala podczas
procesu walcowania. Obecnos¢ tekstury krystalograficznej prowadzi do anizotropii wlasciwosci
mechanicznych badanego materiatu, ktéra zostala uwzgledniona w zaproponowanym
podejsciu podczas wyznaczania rozktadéw naprgzenia, a w konsekwencji pracy odksztalcenia
plastycznego (rozdziat [3.1).

4.2 Uklad pomiarowy

Z opisanej w poprzednim rozdziale stali wycigto probki, ktdrych geometrie 1 wymiary
przedstawiono na rysunku [4.2a. Prébki pokrywano sadza z obu stron, ale z jednej dodatkowo
napylano bialg farbg, zeby uzyskac strukturg powierzchni odpowiednia do analizy DIC. Sadza
charakteryzuje si¢ odpowiednia konsystencja, dzigki czemu wytworzona z niej powloka nie
peka 1 nie odpryskuje od probki podczas duzych deformacji. Ponadto, powierzchnia prébki

pokryta sadza jest jednorodna pod wzgledem emisyjnosci oraz ma wysoka warto$¢ emisyjnosci,
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co spelnia warunki stosowania metody IRT. Po przygotowaniu ich powierzchni, prébki
umieszczano w dedykowanych uchwytach maszyny wytrzymatosciowej MTS 858 (rys. {.2b)
i poddawano je jednoosiowemu rozciaganiu z trzema predko$ciami przesuwu goérnej szczeki
maszyny: 0,06 mm/min, 0,6 mm/min and 6 mm/min. Uwzglgdniajac geometri¢ probek, wartosci
te odpowiadaty nastepujacym wartosciom makroskopowej predkosci odksztatcenia £: 1072 s 1,
10~ s~! oraz 10 s~ 1.

@)
@)

A2

> S >

Rys. 4.2: a) Ksztatt i wymiary badanych prébek (grubos¢ prébek wynosi 1 mm), b) prébka
umieszczona w dedykowanych uchwytach maszyny wytrzymato$ciowej, ¢) uktad pomiarowy
do badania procesu przemiany energii podczas deformacji badanego materiatu.

W trakcie procesu rozciagania, obrazy jednej powierzchni prébki rejestrowano w Swietle
widzialnym za pomoca kamery pco.edge 5.5, a obrazy powierzchni przeciwleglej
— w podczerwieni za pomoca kamery termograficznej ThermaCam Phoenix IR. Na podstawie
uzyskanych sekwencji obrazow wyznaczano pola przemieszczenia i temperatury. Pola te
wyznaczano na przeciwlegtych powierzchniach prébki, ale na podstawie zatozenia symetrii
zagadnienia przyjeto, ze wartoS¢ temperatury w punktach lezacych po przeciwleglych stronach
prébki jest taka sama (uzasadnienie przedstawiono w rozdziale [3.2.1)). Podstawowe parametry

obu kamer przedstawiono w tabeli [4.3]

Tab. 4.3: Parametry kamer uzywanych podczas badan.

pco.edge 5.5 | ThermaCam Phoenix
Rozdzielczos¢ [piksel] 1280 x 481 320 x 128
Czas ekspozycji/catkowania [ms] 3 0,2
Rozmiar piksela [pum] 12 52
Binning 2x2 1x1
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Obrazy powierzchni probki w Swietle widzialnym oraz w podczerwieni rejestrowano
jednoczesnie, z czgstotliwoscig dobrang odpowiednio do stosowanej predkosci odksztalcenia,
tj. 50Hzdlaé =10"2s"!oraz 100 Hzdla & =10"' s~ i& = 10" s~!. Dzigki temu wyznaczono

pola przemieszczenia i temperatury w tych samych chwilach czasu.

Termografia podczerwieni IRT

Aby unikna¢ przesycenia detektora IR podczas odksztalcenia badanego materiatu
z predkoscia 10° s—1 zastosowano czas catkowania (IT) rowny 0,2 ms (taki sam dla wszystkich
predkosci odksztatcenia). Przeprowadzono standardowa procedurg kalibracji korzystajac
z modelu ciata doskonale czarnego (TCB 4D blackbody) oraz dedykowanego oprogramowania

RCal. Gtéwne parametry tego modelu przedstawiono w tabeli 4.4]

Tab. 4.4: Parametry modelu ciata doskonale czarnego.

Parametr Warto$¢
Emisyjnosc [-] 0,9940,005
Zakres temperatury [°C] 0—150
Stabilno$¢ regulacji [mK] +2
Jednorodnos$¢ temperatury [K] < 0,01

Rozdzielczo$¢ temperaturowa termografu jest rOwna wartoSci najmniejszej rdéznicy
temperatury, jaka termograf jest w stanie zarejestrowac. Okresla si¢ ja jako réznicg temperatury
rownowazng sygnalowi szumu (Noise Equivalent Temperature Difference NETD). Innymi

stowy, im mniejszy szum pomiarowy, tym mniejsza wartoS¢ NETD.

o s
0.20
0.15
0.10
0.05
0.00

Rys. 4.3: Rozktad bigdu systematycznego (SE) pomiaru temperatury dla 20°C i 120°C i czasu
catkowania réwnego 0,2 ms uzyskany z wykorzystaniem Zrédta ciala doskonale czarnego.

= SE[C]

0.0
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Wykorzystujac model ciata doskonale czarnego wyznaczono NETD dla czasu catkowania

réwnego 0,2 ms, zgodnie z ponizsza zaleznoscia:

1 % xhtj) .ui)z NETD-¢ = NETDouns

NETD = _— Treounts
counts — N ) SlTF )

M=
gdzie M - liczba pikseli w ramce, N - liczba ramek, S(x;,?;) - sygnat z detektora wyrazony liczba
zliczen, U; - Srednia wartoS¢ sygnatu ze wszystkich ramek w danym pikselu, a SiTF - funkcja
transformacji sygnatu [counts/°C]. NETD wynosza 0,023°C dla 20°C i 0,039°C dla 120°C.
Ponadto, wykorzystujac Zrédto ciata doskonale czarnego oszacowano biad systematyczny
(systematic error SE) oraz niepewnos$¢ standardowa pomiaru temperatury. Na rysunku [4.3]
pokazano rozktad btedu systematycznego pomiaru temperatury dla 20°C i 120°C i czasu
catkowania réwnego 0,2 ms. Uzyskane maksymalne wartos$ci btgdu systematycznego dla 20°C
i 120°C wynosza odpowiednio 0,2539°C 1 2,2810°C, podczas gdy ich Srednie wartosci sa rowne
odpowiednio 0,0460°C i 0,4167°C. Natomiast niepewno$¢ standardowa pomiaru temperatury
wynosi 0,0764°C dla 20°C oraz 0,0471°C dla 120°C.

STD(T) [*C] STD(T) [*C/s] STD(AT) [°C/mm?]

0.034
0.50 0.36
0.032 0.34
0.45 0.32
0.030

0.30

0.40
0.028 0.28
‘ 0.26

0.35
0.026 0.24

STD(V,T) [*C/mm] STD(V,T) [*C/mm]

0.060
0.055 0.050
0.050

0.046
0.045
0.040 0.042
0.035
0.030 0.038

Rys. 4.4: Rozktady odchylenia standardowego T, T, AT , V. T oraz V,T na powierzchni
probki nieobcigzonej, umieszczonej w szczgkach maszyny.

Ponadto, oszacowano szum pomiarowy poprzez zarejestrowanie sekwencji obrazéw
powierzchni probki umieszczonej w szczgkach maszyny, ale nieobcigzonej. Szum szacowano

dla: T, T, AT , VT oraz V,T poprzez obliczenie odchylenia standardowego (standard deviation
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STD) w danym pikselu dla wszystkich zarejestrowanych ramek. Na rysunku [4.4] przedstawiono
uzyskane rozktady odchylenia standardowego, a w tabeli 4.5 zestawiono Srednie wartosci

odchylenia standardowego dla poszczegdlnych rozktadéw przedstawionych na rysunku [4.4]

Tab. 4.5: Srednie wartosci odchylenia standardowego.

Wielkosé STD
T [°C] 0,030
T [°C/s] 0,426

AT [°C/mm?] | 0,291
V,T [°C/mm] | 0,039
V,T [°C/mm] | 0,044

Korelacja obrazow cyfrowych DIC

Na rysunku (4.5 pokazano powierzchni¢ prébki przygotowana do wyznaczenia pola
przemieszczenia z wykorzystaniem analizy DIC. Zaznaczono na niej obszar ROI (zielony
prostokat) zawierajacy ok. 150 tys. punktow, w ktérym wyznaczano pole przemieszczenia. Na

tle obszaru ROI niebieskim kétkiem wyrdzniono subset o promieniu wynoszacym 17 pikseli.

Rys. 4.5: Obszar ROI oraz subset, dla ktérych wyznaczano pole przemieszczenia.

Po prawej stronie rys. 4.5|pokazano w powigkszeniu subset, sktadajacy si¢ zaznaczonych na
zielono punktéw, w ktérych wyznaczano przemieszczenie. Zapewniono wysoka gestosé tych
punktéw - w kazdym pikselu nalezacym do ROI. Jako kryterium korelacyjne zastosowano
kryterium ZNCC, ktére m. in. uwzglednia zmiany oSwietlenia w procesie. Ponadto,
zastosowano procedurg aktualizacji ramki odniesienia (update). Gdy dla danej ramki Srednia
warto$¢ wspolczynnika korelacji cc byta mniejsza niz 0,9, t¢ ramke, w kolejnej chwili czasu,
uznawano za ramke odniesienia. Pozwala, to poprawnie wyznaczyC pole przemieszczenia

nawet dla skonficzonych deformacji. Jak juz wspomniano, na podstawie uzyskanego
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pola przemieszczenia, w kazdej chwili procesu obliczano numerycznie pole gradientu
przemieszczenia. Uzyskana ewolucje pola gradientu przemieszczenia wykorzystywano jako
dane wejsciowe do modelu materiatu, na podstawie ktérego wyznaczano pole pracy
odksztatcenia plastycznego. Dokladno$¢ wyznaczenia gradientu przemieszczenia oszacowano
za pomoca opracowanego narzedzia obliczeniowego (opisanego w podrozdziale [3.2.4),
w ktérym pole przemieszczenia na powierzchni probki zadane jest funkcja analityczna.
Gradient przemieszczenia obliczono dwoma sposobami: numerycznie oraz analitycznie.
Nastepnie, poréwnano uzyskane wyniki, tj. wyznaczono blad wzgledny (RE) wyniku
numerycznego wzgledem analitycznego. Na rysunku (.6 pokazano zalezno$¢ sktadowe;
gradientu przemieszczenia Hy, (y — kierunek rozciagania) od czasu deformacji dla dwoch
punktéw (zaznaczonych na rozktadzie Hy, obliczonym analitycznie tuz przed koficem procesu

deformacji).

—— obliczenia analityczne
o P1,DIC %
0.84 ° P2, DIC o9
Hyy
0.6
N
T 0.4
0.2
0.0

00 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
t[s]

Rys. 4.6: Zalezno$¢ sktadowej gradientu przemieszczenia Hy, (y to kierunek rozciagania) od
czasu deformacji na tle Hy, obliczonego analitycznie dla punktéw P1 i P2 (zaznaczonych na
rozkladzie H, obliczonym analitycznie tuz przed koficem procesu deformacji).

Uzyskane maksymalne Srednie wartoSci btgdu wzglednego (RE) wyznaczania gradientu
przemieszczenia sa nastgpujace:

e dla punktu P1 RE,,,;x =2,4%, a RE;, = 0,6%,

* dla punktu P2 RE,,;x =4,1%, a REg = 1,5%.

Podobnie jak w przypadku termografii podczerwieni, w celu oszacowania szumu pomiarowego,
ktérym obarczona jest analiza DIC, zarejestrowano sekwencje obrazow powierzchni probki

nieobciazonej, umieszczonej w szczgkach maszyny wytrzymatosciowej i wyznaczono dla
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niej pole przemieszczenia oraz pole gradientu przemieszczenia. Ze wzgledu na drgania
calego uktadu i elektroniczny szum aparatury pomiarowej, zmierzone pole przemieszczenia
na powierzchni nieobciazonej prébki nie jest zerowe. Dlatego pojawia si¢ gradient
przemieszczenia, ktérego warto$¢ oczekiwana w przypadku nieobcigzonej prébki wynosi zero.
Szum szacowano poprzez obliczenie odchylenia standardowego gradientu przemieszczenia
w danym pikselu dla wszystkich zarejestrowanych ramek. Na rysunku pokazano uzyskany
rozktad odchylenia standardowego Hy, na powierzchni probki.

STD(Hyy) [-]
0.00006
0.00005
0.00004
0.00003
0.00002

Rys. 4.7: Rozktad odchylenia standardowego Hy, na powierzchni probki nieobciazone;.

4.3 Analiza mikrostruktury za pomoca metody EBSD

Jak juz wspomniano, w pracy badano zmiang¢ lokalnej struktury krystalicznej stali 310S
podczas jej deformacji. W tym celu wyznaczono, za pomoca metody EBSD, rozktady orientacji
krystalograficznej na réznych etapach deformacji i dla réznych predkosci odksztalcenia.
W analizie EBSD informacja pochodzi z warstw przypowierzchniowych materialu na
glebokosci kilkudziesigciu nm. Dlatego probki nalezy przygotowaé do badan w taki sposéb,
zeby zapewnic: ciaglo$¢ struktury krystalograficznej az do powierzchni prébki, gladka
powierzchni¢ bez wypuktosci oraz brak zdeformowanej, tlenkowej lub napylonej warstwy
wierzchniej. W niniejszej pracy powierzchnie probek elektropolerowano w elektrolicie
odpowiednim dla badanego materiatu.

Badania orientacji krystalograficznej podczas deformacji wykonano dwoma sposobami.
Kazdy z nich ma swoje zalety i wady oraz umozliwia uzyskanie réznych informac;ji.
Pierwszy sposéb polegal na wykonywaniu map orientacji tego samego obszaru na powierzchni
probki na réznych etapach procesu deformacji. Najpierw calg czg$¢ robocza prébki poddano
elektropolerowaniu, a na jej Srodku naniesiono za pomoca techniki FIB (Focused lon Beam)
markery wyznaczajace wierzcholki analizowanego obszaru. Wykonano map¢ orientacji tego
obszaru w stanie odniesienia. Nastgpnie, probke poddawano sekwencyjnemu rozciaganiu
z odcigzeniami w dwoch krokach. Dobrano takie wartoSci przemieszczenia, aby w pierwszym

kroku znaleZ¢ si¢ pod koniec zakresu deformacji makroskopowo jednorodnej, a w drugim
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— w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Po kazdym kroku obciagzenie-odciazenie

wykonywano mape EBSD analizowanego obszaru (rys. §.8)).

G A
ten sam obszar

do analizy EBSD

1

’-":... v “I ." Yy
1

EBSD 0  EBSD 1 EBSD 2 g

Rys. 4.8: Metoda badania orientacji krystalograficznej tego samego obszaru prébki na r6znych
etapach deformacji. Po lewej: elektropolerowana powierzchnia prébki w stanie odniesienia z
zaznaczonym obszarem wykonywania analizy EBSD. Po prawej: schemat sekwencyjnego
rozciagania probki z odcigzeniami, po kazdym kroku obciazenie-odcigzenie wykonywano
analize EBSD.

Otrzymano w ten sposob sekwencj¢ map orientacji dla: stanu odniesienia oraz dwoch
etapow procesu deformacji. Ze wzgledu na to, ze nie elektropolerowano wybranego obszaru
po jego deformacji, uzyskana informacja pochodzita od ziaren lezacych na powierzchni
probki. W tym przypadku powierzchnia prébki nie jest plaska i nie mozna poprawnie
wyznacza¢ odlegtoSci migdzy punktami pomiarowymi. Z kolei zaleta takiego sposobu badan
jest znajomos$¢ stanu odniesienia, poniewaz dzigki temu mozna analizowac ewolucje¢ orientacji
krystalograficznej poszczegdlnych ziaren. Dlatego, pierwszy sposéb badan zastosowano do
wyznaczenia miary misorientacji nazywanej] GROD (od ang. Grain Reference Orientation
Deviation) dla wybranych ziaren. Parametr GROD charakteryzuje rozkiad misorientacji
w danym ziarnie w stosunku do S$redniej orientacji tego ziarna w stanie odniesienia.
Ponadto, badano wptyw poczatkowej orientacji wybranych ziaren na obecno$¢ poszczegdlnych
mechanizméw odksztatcenia plastycznego w tych ziarnach.

Drugi rodzaj badan polegal na wykonywaniu map orientacji r6znych obszaréw o znanych
wartoSciach odksztalcenia plastycznego. W tym celu prébke poddano jednoosiowemu
rozciaganiu, ktére zatrzymano tuz przed zerwaniem. Nastgpnie, na powierzchni tej probki
wyznaczono pole przemieszczenia (za pomocg metody DIC) i na jego podstawie obliczono
pole ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego €”. Zidentyfikowano obszary (rys. [4.9),
odpowiadajace réznym wartosciom €” i poddano je elektropolerowaniu. Dzigki temu uzyskano
ptaska powierzchnie do analizy EBSD 1 poprawnie wyznaczano odleglosci pomigdzy
punktami pomiarowymi. Z drugiej strony, stan odniesienia dla wykonywanych map orientacji
nie jest znany i nie mozna wyznacza¢ wielkoSci charakteryzujacych zmiany orientacji
krystalograficznej. Warto zauwazycC, ze w tym przypadku, inaczej niz w pierwszym sposobie

badan, informacja pochodzi od ziaren spod przypowierzchniowej warstwy materiatu, gdyz
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elektropolerowanie t¢ warstwg usuwa. W drugim sposobie badain wyznaczano zmiang
tekstury krystalograficznej podczas deformacji. Rozwdj tekstury przedstawiono w postaci
figur biegunowych {111} i {100} oraz przekrojéw funkcji ODF przy ¢, = 45° (zgodnie
z konwencja Bunge’a [61]). Charakterystyczne sktadowe tekstury deformacji zapisywano
w notacji {hkl}{uvw), gdzie {hkl} - wskazniki ptaszczyzny krystalograficznej réwnoleglej
do powierzchni probki oraz (uvw) - wskazniki kierunku krystalograficznego réwnolegtego do

kierunku walcowania, zgodnego z kierunkiem rozciagania.

G A
DIC EBSD

EBSD ¢

Rys. 4.9: Metoda badania orientacji krystalograficznej réznych obszar6w probki o znanym
odksztalceniu. Po lewej: schematyczna krzywa rozciagania probki zatrzymanego tuz przed jej
zerwaniem. Po prawej: pole €” na powierzchni prébki z zaznaczonymi orientacyjnie
obszarami, dla ktérych wykonywano mapy EBSD.

Wszystkie pomiary orientacji krystalograficznej za pomoca metody EBSD zostaty
przeprowadzone samodzielnie przez autorke pracy przy uzyciu skaningowego mikroskopu
elektronowego Zeiss Crossbeam 350, stosujac nastgpujace parametry: apertura 60 (m, napigcie
przyspieszajace elektrony 25 kV oraz dwa kroki analizy: 200 nm oraz 100 nm. Do obliczen oraz

wizualizacji wynikow wykorzystano oprogramowanie ATEX [85].
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5  Wyniki badai

5.1 Wiasciwosci mechaniczne badanego materiatu

Jak wspomniano w podrozdziale [3.If wszystkie parametry materialowe wystepujace
w sprezysto-plastycznym modelu materialtu wyznaczono eksperymentalnie w procesie
jednoosiowego rozciagania. Przy zalozeniu izotropowosci wlasciwosci sprezystych badane;j
stali uzyskano nastgpujace warto$ci modutu Younga i wspétczynnika Poissona: E = 190 MPa
1 v = 0,3. WartoSci granicy plastycznosci op dla réznych predkosci odksztatcenia
wyznaczono eksperymentalnie, podobnie jak w pracach [86, 87] na podstawie zalezno$ci
zmiany temperatury A7 rozciaganej probki od naprezenia nominalnego o. Na rysunku
5.1| przedstawiono zalezno$¢ AT (o) w poczatkowym etapie jednoosiowego rozciagania

z predkoscia € = 107251,

0.0 7_
\QQQ o £=10"2s"1
o
014 Q
0.1 o o5 !
?’b\)‘ gé :
551
— 2! o
X —0.2 % =g P
5 3 St
\’0 g?' 8
N o : o
—0.3 1 h’o 25 b4
N
| I | |
0 100 200 300 400
o [MPa]

Rys. 5.1: Zmiana temperatury probki w funkcji naprezenia nominalnego podczas rozciagania
badanej stali przy predkosci odksztalcenia &€ = 1072 s,

Zwykle przyjmuje si¢, ze granica plastycznoSci jest réwna wartoSci naprezenia
odpowiadajacej minimalnej temperaturze probki, poniewaz latwo jest odczyta¢ minimum
wyznaczonej eksperymentalnie funkcji AT (o) (rys. [5.1). Jednakze wskaznikiem poczatku
deformacji plastycznej, czyli granicy plastycznoSci jest warto$¢ naprezenia, przy ktorej
zalezno$¢ AT (o) przestaje by¢ liniowa. Te warto$¢ granicy plastycznosci przyjeto w modelu
badanej stali. Wyznaczano ja na podstawie przekroczenia dwukrotnej wartosci odchylenia
standardowego od liniowej zaleznosci AT (o). Wpltyw predkosci odksztatcenia na naprezenie
plyniecia wyznaczono na podstawie makroskopowych krzywych naprezenie-odksztalcenie
w zakresie predkosci odksztatcenia: od 1073 s~! do 10° s~ (rys. .
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Rys. 5.2: Krzywe naprezenie-odksztatcenie o (€) uzyskane podczas jednoosiowego
rozciagania stali 310S przy r6znych predkosciach odksztalcenia oraz zalezno$¢ granicy
plastycznosci od predkosci odksztatcenia (prawy dolny rég).

W zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej, dla réznych predkosci odksztalcenia,
krzywe te jedynie nieznacznie réznia si¢ nachyleniem, a wraz ze wzrostem predkosci
odksztatcenia obserwuje si¢ wyzsze wartosci naprezenia ptynigcia. Dlatego w mechanicznym
modelu materiatu zalozono, ze predkoS¢ odksztalcenia wplywa na wartoS¢ granicy
plastycznosci oy, ale nie wptywa na nachylenie krzywej o(g). Naprezenie ptynigcia
mozna wyrazi¢ nastepujaco: oy (&P, €P)) = 0p(€P) + fu(€P), gdzie fy - funkcja umocnienia.
Uzyskane eksperymentalnie wartoSci 0y odpowiadajace réznym predkosciom odksztatcenia
oraz wyznaczona na ich podstawie funkcje co(£”) pokazano w prawym dolnym rogu rysunku
Funkcje umocnienia wyznaczono poprzez aproksymacje eksperymentalnej krzywej o (¢€)
za pomoca zaleznosci potegowej fy = C(&P)", gdzie parametry C i n wynosza odpowiednio:
1004,7865 MPa i 0,6117. Aby uwzgledni¢ poczatkowa anizotropi¢ plastycznag badanej stali,
wyznaczono parametry M, apr, hpr, p wystgpujace w funkcji ptynigcia w réwnaniu Sieé
krystalograficzna badanej stali jest regularna Sciennie centrowana (face centered cubic fcc),
dlatego zgodnie z rekomendacja autoréw pracy [88] przyjeto M = 8. Pozostale parametry
wyznaczono eksperymentalnie w oparciu o wspétczynniki Langforda (ang. R-values), uzyskane
dla jednoosiowego rozciagania przeprowadzonego w trzech kierunkach. Trzy grupy prébek
wycigto z blachy pod réznymi katami (0°, 90° i 45°) w stosunku do kierunku walcowania

i uzyskano odpowiednio parametry: Ry, Ry i R45. Wszystkie wyznaczone wartosSci parametrow
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materiatowych stosowanych w metodzie wyznaczania powierzchniowego rozktadu naprezenia
przedstawiono w tabeli

Tab. 5.1: Wyznaczone parametry mechaniczne badanego materiatu.

Sprezystos¢ | Wzmocnienie izotropowe | Anizotropia plastyczna

E A% C n M | apy | hpr p
190 GPa | 0,3 | 1004,7865 MPa | 0,6117 | 8 | 1,08 | 0,98 | 0,93

Na rysunku [5.3|przedstawiono geometryczng interpretacje warunku plastycznosci dla PSN,
czyli rzut powierzchni plastycznosci na ptaszczyzng znormalizowanych sktadowych naprgzenia

O, O,
(3,2 dla 63y = 0.

—— Barlat o, | - =e

Rys. 5.3: Ksztalt powierzchni plastycznosci odpowiadajacej anizotropowemu kryterium
ptynigcia Barlata-Liana (niebieska linia ciagla) oraz izotropowemu kryterium Hubera-von
Misesa-Hencky’ego (szara linia przerywana).

Niebieska krzywa na rysunku [5.3] odpowiada anizotropowemu kryterium plastycznosci
Barlata-Liana i wyznaczonym wartoSciom wystepujacych w nim parametrow (M = 8,
apr = 1,08, hpr = 0,98, p = 0,93). Dla poréwnania, szarg linia przerywana przedstawiono
ksztalt powierzchni plastyczno$ci odpowiadajacej izotropowemu kryterium Hubera-von
Misesa-Hencky’ego (M = 2, ap;, = hpr = p = 1). Jak wida¢, wartos¢ wykladnika M wplywa
na ksztalt powierzchni plastycznoSci. Ponadto, powierzchnia odpowiadajaca anizotropowemu

. . . . . . G . . .
kryterium jest w nieznacznym stopniu wydtuzona w kierunku GA\X Jak wspomniano przy opisie
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figury biegunowej z rysunku §.1] obserwowana tekstura krystalograficzna jest niewielka, co

powoduje, ze 1 anizotropia plastyczna badanego materiatu jest stosunkowo niewielka.

5.2 Pola wielkosci mechanicznych i termicznych w rozciaganych

probkach

Wszystkie prezentowane wyniki uzyskano podczas jednoosiowego rozciagania przy
predkosciach odksztatcenia € = 1072 s~ !, & = 107! s7! oraz & = 10° s~'. Wymienionym
predkosciom odksztalcenia odpowiadaty nastgpujace czasy trwania procesu deformacji: 70 s,

6 soraz 0,6 s.

5.2.1 Przemieszczenie i temperatura

Na rysunku @ przedstawiono sekwencje pol sktadowych przemieszczenia uy, u, oraz
temperatury 7 w wybranych chwilach procesu deformacji. WartoSci makroskopowego

odksztatcenia €, ktére odpowiadaty tym chwilom czasu umieszczono w dolnej czgséci rysunku.

” £=10"2s"1 10151 £=10%"1
. [mm] [mm] [mm]
Y -0 0 0
u, e ]
--1.82 -1.67 1.57
--3.65 ~-3.34 3.14

[mm] ¢ (mm) [mm]
-0.45 - -0.47 -0.43
u, F L B B
0 ' o 0
-.0.45 i -.0.46 -.0.44

oc]

i 127.3

Rys. 5.4: Wyznaczone eksperymentalnie pola sktadowych przemieszczenia uy, uy oraz
temperatury T przy predkosciach odksztatcenia: £ = 1072 s7!, ¢ =10"! s~ oraz & = 10° s~!

H

Ilun OC] Illl OC] IIII

€¢=0.20 0.30 0.43 0.53 €¢=0.20 0.30 0.43 0.49 €=0.20 0.30 0.43 0.47

W stanie poczatkowym temperatura probek byta réwna temperaturze otoczenia (okoto
22°C). Maksymalne wartosci temperatury przy predkosci odksztatcenia: & = 1072 s7!, & =
107! s7! oraz &€ = 10° s~! sa w przyblizeniu réwne odpowiednio: 40°C, 95°C oraz 127°C. Jak
oczekiwano, czas trwania procesu deformacji wptywa na uzyskane pola temperatury. Im dtuze;j
trwat proces, tym pola temperatury sg bardziej rozmyte. Wynika to z r6znej mocy Zrédet ciepta
oraz przeptywu ciepta z probki do uchwytéw maszyny wytrzymaloSciowej 1 jego wymiany

migdzy probka a otoczeniem.
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5.2.2 Pochodne przemieszczenia i naprezenie

Na rysunku [5.5] przedstawiono zalezno$¢ zmiany lokalnej predkosci ekwiwalentnego
odksztatcenia plastycznego €” wzdtuz pionowej osi symetrii prébki, od czasu deformacji.
Tego typu zaleznoSC spotykana jest w literaturze pod nazwa wykresu przestrzenno-czasowego
(ang. spatio-temporal plot). Na podstawie zaleznosci z rys. [5.5] mozna okresli¢ poczatek

lokalizacji odksztalcenia plastycznego dla kazdego z badanych proceséw rozciagania.

b)

£=10"1s"1 ©) £€=10%"1
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Rys. 5.5: Zaleznosci lokalnej predkosci ekwiwalentnego odksztatcenia plastycznego €7
wzdtuz pionowej osi symetrii prébki, od czasu procesu (gérny wiersz) oraz profile £” dla
trzech wybranych warto$ci makroskopowego odksztatcenia € (dolny wiersz) dla Srednich

predkosci odksztatcenia: a) € = 10°2s L p)e=10"sorazc) e=100s"1.

Wartoséci €7 w zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej dla kazdego z badanych
proceséw rozciagania stanowia okoto 60% makroskopowej predkosci odksztatcenia €
obliczonej na podstawie predkosci przemieszczenia uchwytéw maszyny wytrzymato$ciowe;j
oraz geometrii probki. Maksymalna warto$¢ €” we wszystkich trzech przypadkach jest
okoto 4-5 razy wigksza od wartosci €. Lokalizacja odksztalcenia plastycznego nastgpuje
wtedy, kiedy rézne obszary roboczej czgsci probki odksztalcaja si¢ z ré6znymi predkosSciami.
Poczatek makroskopowej lokalizacji odksztatcenia plastycznego oszacowano na podstawie
odchylenia standardowego wartosci &7 wzdluz pionowej osi prébki w kolejnych chwilach
procesu deformacji. W poczatkowym etapie procesu, wartoS¢ odchylenia standardowego

€P wzdtuz badanego profilu jest stala (co odpowiada zakresowi deformacji makroskopowo
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jednorodnej), a nastgpnie istotnie zwigksza si¢ wraz z pojawieniem si¢ lokalizacji odksztatcenia.
W pracy przyjeto, ze dwukrotny wzrost warto$ci odchylenia standardowego £” w stosunku
do poczatkowej wartosci, wyznacza poczatek makroskopowej lokalizacji odksztatcenia.
Oszacowane warto$ci odksztalcenia makroskopowego, przy ktérych rozpoczyna si¢ lokalizacja
wynosza odpowiednio: € = 0,23 — dla najwolniejszego z badanych proceséw, € = 0,22 — dla
posredniego procesu oraz € = 0,21 — dla najszybszego z badanych proceséw. W dolnym rzgdzie
rys. pokazano profile €7 dla trzech wybranych warto$ci makroskopowego odksztatcenia €.
Pierwsze dwie wartosci € = 0,18 1 € = 0,35 sa takie same dla wszystkich proceséw, a ostatnia
warto$¢ odpowiada najwigkszemu odksztatceniu makroskopowemu w danym procesie (tuz
przed zerwaniem prébki). Dla € = 0, 18 profil £” jest staty dla wszystkich badanych proceséw,
czyli odpowiada deformacji makroskopowo jednorodnej. Z kolei dla € = 0,35 dla kazdego
procesu obecna jest juz lokalizacja odksztalcenia plastycznego, przy czym dla najszybszego
z badanych proceséw jest ona najbardziej zaawansowana. Tuz przed zerwaniem probki,
odksztatcenie plastyczne jest zlokalizowane w stosunkowo waskim obszarze i tam tez wystepuja
maksymalne wartosci €.

Na rysunku [5.6] przedstawiono sekwencje powierzchniowych rozktadéw sktadowe;j
gradientu przemieszczenia Hy, oraz sktadowej obrotu R,. Prezentowana wielkoS¢ R, wyraza
wartoS¢ kata obrotu wokot osi z (prostopadiej do powierzchni préobki).
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Rys. 5.6: Sekwencje pol sktadowej gradientu przemieszczenia H,,, skladowej obrotu R, oraz
sktadowych naprezenia oy, i Gy, przy predkosci odksztatcenia: £ = 1072571, e=10""1s"!
oraz & =100 571,
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W dwoch dolnych rzedach na rysunku [5.6] pokazano, wyznaczone za pomoca metody
opisanej w podrozdziale pola dwoéch wybranych sktadowych naprezenia: wzdluznej
Oyy oraz Scinajacej Oyy. Okazalo si¢, ze nie ma znaczacych réznic pomigedzy polami
naprezenia uzyskanymi dla réznych predkosci odksztatcenia, innymi stowy: wptyw predkosci
odksztalcenia na odpowiedZ mechaniczng materiatu jest niewielki. Warto zwréci¢ uwage na to,
ze powierzchniowy rozklad sktadowej Scinajacej naprezenia Oy, jest jakoSciowo zblizony do
rozktadu sktadowej obrotu R,.

Na podstawie wyznaczonego pola naprezenia, obliczono Srednie wartoSci naprezenia
w kilku przekrojach probki, a nastgpnie sily rozciagajace dzialajace na te przekroje
w kazdej chwili procesu rozciggania. USrednianie napre¢zenia prowadzono na konfiguracji
odniesienia, dlatego tensor naprgzenia Cauchy’ego przeksztatlcono do postaci tensora
naprezenia nominalnego X (obowiazujacego na konfiguracji odniesienia), zgodnie z nastgpujaca
zaleznoScia:

¥ =JF lo, (5.1)

gdzie J = detF - jakobian przeksztatcenia.
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Rys. 5.7: Poréwnanie zalezno$ci makroskopowej sily rozciagajacej od czasu deformac;ji,
dziatajacej na wybrane przekroje probki (w obszarze lokalizacji — wykresy koloru czerwonego
1 poza nim koloru niebieskiego) wyznaczonych za pomoca opracowanej metody przy zatozeniu

izotropowego kryterium HMH (okregi) i anizotropowego kryterium Barlata (petne kétka)

z tego typu zaleznoscia zmierzona w eksperymencie przy réznych predkosciach odksztatcenia.

69



Makroskopowa sile rozciagajaca P obliczono na podstawie zaleznosci: P = (X,y)Ao,
gdzie X,, - skladowa Sredniego naprezenia nominalnego w kierunku rozciagania, a Ao
- poczatkowe pole przekroju roboczej czgsci prébki. Otrzymana zalezno$¢ sity P od czasu
deformacji poréwnano z tego typu zaleznoScia wyznaczong za pomoca sitomierza maszyny
wytrzymatosciowej. Na rysunku [5.7] przedstawiono poréwnanie uzyskanych zaleznosci sity
od czasu dla dwoéch wybranych przekrojow poprzecznych probki: w obszarze lokalizacji
odksztalcenia oraz poza tym obszarem. Na tym samym rysunku pokazano zaleznos¢
makroskopowej sity rozciagajacej od czasu procesu deformacji dla kryterium Hubera-von
Misesa-Hencky’ego (HMH). Jak widaé na rysunku|5.7a-c, wartoSci sity obliczone na podstawie
kryterium Barlata maja lepsza zgodnos$¢ z eksperymentem. Obserwuje si¢ to dla wszystkich
predkosci odksztatcenia i dla obydwu zakreséw deformacji. Uzyskane wyniki pokazuja, ze
nawet dla materiatu o niewielkiej anizotropii, zastosowanie modelu uwzgledniajacego ja daje

znaczaco lepsze rezultaty.

5.2.3 Pochodna materialna temperatury

Na podstawie pol temperatury zmierzonych na powierzchni rozciaganych probek oraz
opracowanej procedury wyznaczania ROI podlegajacego deformacji, uzyskano pola 7, VT,
AT oraz %—? na powierzchni roboczej czesci probki we wspéirzednych przestrzennych.
Nastepnie, wymienione wielkosci interpolowano i transformowano do uktadu wspétrzednych,
w ktérym wyznaczano pole przemieszczenia [S1]. W rezultacie wszystkie pola zaréwno
wielko$ci mechanicznych, jak i termicznych otrzymano w tym samym uktadzie wspétrzednych,
w opisie materialnym. Na rysunku pokazano sekwencje pol a—f VT, V,T, v, oraz vy,
bedacych sktadnikami pochodnej materialnej temperatury 7. Wzrost predkosci odksztalcenia
powoduje zwigkszenie mocy Zrddel ciepta w materiale odksztalcanym plastycznie. Dlatego,
przedstawione pola zaleza od predkosci odksztalcenia. W przypadku nieadiabatycznego
procesu deformacji, przewodzenie ciepta w probce ma wptyw na powierzchniowe rozktady
sktadowych gradientu temperatury oraz pochodnej temperatury wzglgdem czasu. Natomiast,
nie zaobserwowano istotnych rdznic pomiedzy powierzchniowymi rozktadami v, 1 v,
dla réznych predkosci odksztalcenia, poniewaz pola wielkoSci mechanicznych nie zaleza
od przewodzenia ciepta. Jednakze mozna zauwazyC, ze pola vy i vy dla € = 043 sa
bardziej rozmyte w przypadku najmniejszej predkosci odksztalcenia, co Swiadczy o tym, ze
lokalizacja odksztalcenia plastycznego rozpoczyna si¢ najpozniej w przypadku najmniejsze]
z rozpatrywanych predkosci odksztatcenia. Poréwnujac powierzchniowe rozktady wielkosci
termicznych, mozna stwierdzi¢, ze w przypadku najwigkszej predkosci odksztalcenia
(¢ = 10° s7!) warunki procesu sa bliskie adiabatycznym. Natomiast wraz ze spadkiem
predkosci odksztalcenia (wydluzeniem czasu trwania procesu deformacji) nastgpuje stopniowe
przejScie w strong warunkéw izotermicznych, czyli wzrasta udzial przewodzenia ciepta
w probce 1 wymiany ciepta z otoczeniem. Jak mozna si¢ bylo spodziewaé w przypadku

jednoosiowego rozciagania, wartosci V,T sa znacznie nizsze od wartosci V,T (w kierunku
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rozciagania). Ponadto, przez wigksza czgs$¢ procesu deformacji wartosci V, T sa bliskie zeru.
Znaczace wartosci V,T osiaga w obszarze lokalizacji odksztatcenia plastycznego pod koniec
procesu deformacji. Pochodna czastkowa temperatury wzgledem czasu %—f wykazuje duze
réznice pomiedzy jej maksymalnymi wartoSciami dla réznych predkosci odksztatcenia: od
0,2°C/sdla & =102 s~! do 850°C/s dla & = 10° s~!. Te réznice sa rezultatem wzrostu mocy

Zrédet ciepta wraz ze wzrostem predkosci odksztatcenia €.
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0.013 : 1.98
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x § -0.002 j 0.11
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-0.060 cevss] [ | | . -6.16

€ 020 030 043 0.53 0.20 0.30 0.43 0.49 0.20 0.30 043 047

Rys. 5.8: Sekwencje pol , Vi T,V, T, v, oraz v, na powierzchni probki odksztalcanej z
r6znymi predkoSciami.

Opracowana metodyka umozliwia wyznaczenie powierzchniowego rozkladu pochodnej
materialnej temperatury 7', podczas gdy w literaturze do tej pory czesto moina byto spotkaé
operowanie pochodng czastkowa temperatury wzglgdem czasu af Pole 2 a - mozna wyznaczyc¢
na podstawie zaleznosci pola temperatury od czasu deformacji, natomiast wyznaczenie T
wymaga znajomosci pola przemieszczenia skorelowanego z polem temperatury. Na rysunku
.przedstaw1ono wykresy przestrzenno-czasowe uzyskane dla L i 7 dla r6znych, zadanych
predkosci odksztalcenia. Pokazuja one jak w zalezno$ci od czasu trwama procesu rozciagania,
zmieniaja si¢ wartosci %—? i T wzdhuz pionowej osi symetrii probki. Ponadto, w ostatniej

kolumnie na rysunku . pokazano proﬁle i T tuz przed zerwaniem prébki.
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Rys. 5.9: Wykresy przestrzenno-czasowe %—f i T dla predkosci odksztatcenia: a) € = 1072 s,
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Jak wspomniano, T w przeciwiefistwie do %—f uwzglednia zmiang potozenia probki na
skutek deformacji. Jak widaé, profil %—{ jest zaburzony przez sposéb przyltozenia obcigzenia.
W przypadku, gdy goérna szczgka maszyny wytrzymaloSciowej si¢ przesuwa, za$ dolna
pozostaje nieruchoma, wartosci 7" i %—f w przyblizeniu sa sobie réwne w dolnej czgsci probki,
ale poczawszy od Srodka prébki zauwazalnie si¢ réznig. Ta réznica jest réwna wartoSci
v, ktérego znaczenie istotnie si¢ zwigksza w zakresie lokalizacji odksztalcenia

czlonu VT -

plastycznego.
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5.2.4 Zrédla ciepta

Na podstawie wyznaczonych p6l pochodnej materialnej temperatury 7' oraz laplasjanu
temperatury AT uzyskano pola wszystkich cztonéw réwnania przewodzenia ciepta [3.14] Na
rysunku przedstawiono pola tych cztonéw: pcT — zwiazanego ze wzrostem temperatury
probki, kAT — zwiazanego z przewodzeniem ciepta oraz gy — gestosci mocy zrdédet ciepta dla

kilku wartos$ci odksztalcenia makroskopowego i dla r6znych predkosci odksztatcenia.

£€=10"%s"1 =
y [W/mm3] e I PR v/ m°)
o 0012 ; | 0.12
cT ™ 1
P oooos .| .- ]
ooooo . | | .
- DDE

Rys. 5.10: Sekwencje pol pcT, kAT i gy na powierzchni prébki odksztatcanej z predko$ciami:
E=102s 1 e=10"'storaze =10"s" 1.

€=100s"1

[W/mm?3]
3.40

1.70

0.00

[W/mm?3]
0.26

[W/mm3]

-0.23

-0.72

[W/mm3]
4.14

] [\V/mm3]
0.40

1.99

= -0'16
0.47

0.20 0.30 0.43 0.49 0.43

Wszystkie wielkoSci pokazane na rys. maja wymiar gestosci mocy [W/mm?]; ich
warto$ci zaleza od predkosci deformacji. Najwigksza zalezno$¢ od predkosci odksztatcenia
wykazuje czton pcT'. Czlon zwiazany z przewodzeniem ciepta zawiera laplasjan temperatury,
ktéry, przy zatozeniu statej temperatury po grubosci prébki, reprezentuje rozptyw ciepta na
jej powierzchni. Ujemna warto$¢ AT oznacza, ze strumien ciepta jest skierowany na zewnatrz
danego obszaru. W zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej rozktad AT réwniez jest
jednorodny (5.10) zawierajacy niewielkie fluktuacje w poblizu zerowej wartosci. Podczas
lokalizacji odksztalcenia plastycznego, w jego obszarze, wartoSci kAT gwattownie spadaja
ponizej zera, a w pozostatych obszarach sa bliskie zeru lub dodatnie. Dlatego, w odréznieniu
od niejednorodnego rozkladu temperatury, niejednorodny rozktad laplasjanu temperatury jest
lepszym termicznym wskaZnikiem lokalizacji odksztatcenia plastycznego. Wynika to z faktu,
ze drugi gradient temperatury nie jest wrazliwy na liniowa zmian¢ temperatury wywolang
wymiang ciepta pomigedzy probka, a szczgkami maszyny, jak ma to miejsce w przypadku
samego rozktadu temperatury. Czlon opisujacy moc Zrédet ciepta gy wraz ze wzrostem
predkosci odksztatcenia o rzad wielkosci, réwniez wzrasta o rzad wielkosci. Wartosci pcT
1 kAT sa skladnikami mocy Zrédet ciepta gy. Wzgledne udzialy tych sktadnikéw zaleza od

predkosci odksztatcenia. Na rysunku przedstawiono zmiany wartosci cztonéw pcT i kAT
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w wybranych punktach zaznaczonych na polu gy (punkt P, to punkt, w ktérym moc Zrédet

ciepla osigga warto$§¢ maksymalnag).

a) b) 9)
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Rys. 5.11: ZaleznosSci pcT i kAT od czasu procesu rozciggania w kilku przyktadowych
punktach (zaznaczonych na polu gy ), dla predkosci odksztalcenia: a) € = 107251,
b)é=10""s"lic)e=10"s""1.

Proporcje pomiedzy wartoSciami pcT i kAT zmieniaja sie¢ podczas procesu deformacji
(rys. . Przy predkosci odksztatcenia € = 1072 s~! calkowity wzrost wartosci temperatury
probki w procesie wynosi maksymalnie 20°C i jest osiagany w ciagu ok. 70 s. Dlatego
wartosci T, a wiec wartosci pcT sa stosunkowo mate i przewazaja wartosci kAT zwiazane
z przewodzeniem ciepla. Odwrotna sytuacja ma miejsce podczas najszybszego z badanych
proceséw rozciagania (¢ = 10° s~1). W tym procesie wzrost temperatury prébki w ciagu 0,6 s
osiaga okoto 100°C. Podczas rozciagania prébek z predkoscia odksztalcenia &€ = 107! 571,
wartosci obydwu czlonéw sg poréwnywalne. Aby sprawdzi¢, czy mozna ktéry$ z badanych
procesOw uzna¢ za adiabatyczny lub izotermiczny i w zwiazku z tym upros$ci¢ réwnanie
przewodzenia ciepta, obliczono i wyrazono w procentach warto$ci pcT i kAT w stosunku do
qv . W niniejszej pracy przyjeto, ze dany czton mozna pominaé, jezeli jego warto$¢ w stosunku
do ¢y nie przekracza 1%. Dla & = 1072 s~! czton pcT stanowi okoto 4% catkowitej wartosci
gy, adla & = 10° s~! czton kAT stanowi okoto 16% catkowitej wartosci gy. W rozwazanym
zakresie predkosci odksztalcenia, wartoSci obydwu cztonéw przekraczaja 1% wartoSci gy,
zatem zadnego z rozpatrywanych cztonéw réwnania przewodzenia ciepta nie mozna pominac.

Na rysunku [5.12] pokazano zaleznoSci poszczegdlnych sktadnikéw Zrédet ciepta
(wyrazonych w J/g) od czasu procesu rozciagania dla kilku przyktadowych punktow
na powierzchni probki. Energi¢ dyssypowana w postaci ciepta g; wyznaczono zgodnie
z réwnaniem
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Rys. 5.12: Zaleznosci qg4, Gconvs Gih 1 Graa 0d czasu procesu rozciaggania w kilku przyktadowych

punktach (zaznaczonych na polu ¢y) dla predkosci odksztalcenia: a) &€ = 1072 s~1,

)éE=10""s"Tic)e=100s"1.

Zgodnie z oczekiwaniem, w procesie deformacji plastycznej energia dyssypowana w postaci
ciepta g, jest dominujacym sktadnikiem Zrédet ciepta. Powierzchniowe rozktady g, zaleza od
predkosci odksztalcenia, jednak maksymalne wartosci g, sa zblizone dla wszystkich predkosci
odksztatcenia. Tuz przed zerwaniem prébki, dla & = 1072 s~! i & = 107! s~! obszary
o maksymalnej wartosci g4 (punkt P, na rys.[5.12) wystepuja w bocznych obszarach szyjki,
podczas gdy dla &€ = 10° s~ — w jej centralnej czesci.

W zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej energia efektu piezokalorycznego ¢,
traktowana jako ujemne Zrédlo ciepta, we wszystkich punktach na prébce ma jednakowa
warto$¢. Po rozpoczeciu lokalizacji odksztalcenia plastycznego wartosci ¢;, w réznych
punktach badanej stali sa r6zne, poniewaz w tym zakresie pole naprgzenia nie jest jednorodne.
Stosunek ¢, do g, jest najwigkszy tuz po rozpoczgciu plastycznego plynigcia, nastgpnie maleje
ze wzgledu na rosnace, w wyniku deformacji plastycznej, wartosci g, 1 tuz przed zerwaniem
probki stanowi okoto 3%. Jak juz wspomniano, makroskopowe krzywe o(€) w niewielkim
stopniu zaleza od predkosci odksztatcenia, totez wartoSci ¢, nie wykazuja istotnej zaleznoSci
od predkosci odksztatcenia.

Kolejnym ujemnym Zrodtem ciepta jest ciepto tracone przez deformowana probke do

otoczenia w wyniku konwekcji gcony. Jego wartos¢ zalezy od czasu trwania procesu deformacji
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1 od réznicy temperatury probki i otoczenia. W rozpatrywanych procesach te dwa czynniki
dziataja przeciwstawnie, gdyz zmniejszenie predkosci odksztalcenia (czyli wydiluzenie czasu
trwania procesu) skutkuje zmniejszeniem wzrostu temperatury probki. W badanych procesach
rozciagania ¢c., Osiaga najwigksze wartoSci podczas najwolniejszego z nich, mimo ze
maksymalna réznica temperatury migdzy probka i otoczeniem wynosita zaledwie 20 °C. Jak
wiadomo, konwekcja swobodna potrzebuje czasu by si¢ rozwinaé, a czas trwania rozciggania
ze stosunkowo mata predkoscia zapewnia tg mozliwo$¢. Dlatego wartos$ci gy i€ mozna
pominaé¢ w analizie proceséw rozciagania z predkosciami &€ = 1072 s~ i & = 107! s71,
Natomiast, przy analizie procesu rozciggania z predkosScia € = 10° s~ ! wartosci Gcony S4 NA
tyle mate, ze sktadnik ten moze by¢ pominiety. Jak juz wspomniano (patrz podrozdziat [3.2.2),
wspotczynnik przejmowania ciepta w warunkach konwekcji swobodnej 4 przyjeto staty dla
catej roboczej czedci probki. Obliczono go dla maksymalnej wartosci temperatury osiagane;j
przez probke podczas jej rozciagania. Ze wzgledu na to, dla punktéw lezacych poza obszarem
lokalizacji deformacji plastycznej, oszacowano gérng warto$¢ wspétczynnika h. Sprawdzono,
o ile zmienitaby si¢ wartoS¢ h, gdyby przyjeto dolng wartoS¢ wspdétczynnika i oszacowanag
na podstawie minimalnej temperatury probki. Dla kazdego z badanych proceséw rozciagania
wyznaczono t¢ zmiang jako qeom(Tnax)/Geony(Tmin) = h(Tnax) /A(Tnin) = 1N, @ uzyskane wyniki
oszacowania goérnych i dolnych wartoSci i oraz wartoSci 11 dla ostatniej chwili procesu

rozciagania przedstawiono w tabeli

Tab. 5.2: Poréwnanie wynikéw oszacowania gornej i dolnej wartoSci wspotczynnika
przejmowania ciepta h.

€ [s™" | Tnax [°C] | Tonin [°C1 | B(Tona) [WHmZK)] | A(Trpin) [W/(m*K)] | 1 [-]
1072 40 30,6 11,9 10,5 1,1
107! 95,2 46 15,9 12,5 1,3
1070 127,3 49,7 17,5 12,8 1,4

Jezeli temperatura danego ciala jest wyzsza niz 0 K, jego powierzchnia emituje
promieniowanie elektromagnetyczne, co moze powodowac spadek temperatury tego ciala.
Energi¢ tego promieniowania mozna traktowac jako ujemng warto$¢ kolejnego Zrédia ciepta.
Jednakze, obliczenia wykazaly, ze dla wartoSci temperatury osiaganych w rozpatrywanych
procesach, energia promieniowania emitowanego przez powierzchni¢ deformowanej probki jest
pomijalnie mata w poréwnaniu z energia wydzielang w postaci ciepta (nie przekracza 0,0002%

wartosci g,) podczas deformacji plastycznej rozciaganych prébek.

5.2.5 Praca odksztalcenia plastycznego i energia dyssypowana w postaci ciepla

Na rysunku [5.13] przedstawiono sekwencje pdl energii dyssypowanej w postaci ciepta g4

oraz pracy odksztalcenia plastycznego w),.
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Rys. 5.13: Sekwencje pdl g4 i w), na powierzchni probek rozciaganych przy réznych
predkosciach odksztatcenia.

Dla wszystkich predkosci odksztatcenia maksymalne warto$ci energii wydzielanej
w postaci ciepla g; sa mniejsze od maksymalnych wartoSci pracy odksztalcenia plastycznego
wp. Taki wynik sugeruje, ze zaproponowana metodyka moze by¢ z powodzeniem stosowana
dla proceséw o r6znym udziale cztonéw réwnania przewodzenia ciepta oraz réznym wptywie
poszczegblnych mechanizméw wymiany ciepta z otoczeniem. Réznica w), 1 g4 stanowi energie
es zmagazynowana w materiale. Rozktady pracy odksztatcenia plastycznego w), na powierzchni
probki podczas jej rozciagania z réznymi predkoSciami sa podobne oraz maksymalna
wartoS¢ w, wystepuje w Srodku obszaru lokalizacji odksztatcenia plastycznego. Natomiast,
powierzchniowy rozklad energii wydzielanej w postaci ciepta g; wykazuje zalezno$¢ od
predkosci odksztatcenia i jedynie dla predkosci odksztatcenia &€ = 10° s~! maksymalne
wartoSci gg 1 w, na konicu procesu deformacji wystepuja w tym samym miejscu. Dla
pozostatych badanych predkosci odksztalcenia, maksymalne wartosci g; obserwuje si¢ do
pewnego momentu deformacji w Srodku prébki, a nastgpnie blisko jej bocznych krawedzi.
Podobny efekt wystgpuje we wszystkich polach obliczonych na podstawie pola temperatury
1 jest wyrazniejszy w przypadku wielkoSci wyznaczanych dla danej chwili procesu, m.in.
gv (rys. [5.10). Przyczyna tego jest prawdopodobnie ciagliwe pekanie materiatu, ktéremu
towarzyszy inicjacja i rozwéj uszkodzenia w postaci pustek w Srodkowej czgSci obszaru
lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Dalszy rozwdj i koalescencja tych pustek prowadza
do powstania lokalnego peknigcia, w obszarze ktérego nie ma juz generacji ciepta. W gbrnej
czesci rysunku [5.14] pokazano pola przyrostu ekwiwalentnego odksztatcenia plastycznego AE”
oraz przyrostu energii dyssypowanej w postaci ciepta Ag; w obszarze lokalizacji odksztalcenia
plastycznego wyznaczone tuz przed koncem procesu deformacji, a w dolnej czgSci rysunku
[5.14] zmiang wartosci AE? i Ag; w czasie dla punktu znajdujacego si¢ w Srodku tego obszaru.
Przyrosty AP 1 Aqg wyznaczono dla réwnych interwatéw czasowych na podstawie zaleznosci

odpowiednio: €” i g4 od czasu deformacji.
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Rys. 5.14: Pola AgP i Aq,; w obszarze lokalizacji odksztatcenia plastycznego wyznaczone tuz
przed zerwaniem prébki oraz zaleznosci A€? i Ag,; od czasu deformacji w punkcie w Srodku
tego obszaru dla predkosci odksztalcenia: a) ¢ = 1072 s, b) ¢ =10"s7lic) £ =100s"1.

Dla najnizszej z badanych predkosci odksztalcenia maksymalne wartoSci A€ wystepuja
w Srodku obszaru lokalizacji odksztalcenia plastycznego, a wartoSci Ag,; sa tam wyraZnie
nizsze niz na bokach tego obszaru. Ponadto, A€” w analizowanym punkcie ro$nie podczas
deformacji w catym jej zakresie, podczas gdy wartosci Ag,; osiagaja maksimum kilka chwil
przed koricem tego procesu, a nast¢gpnie maleja. Ten moment, w ktérym warto$¢ Ag, jest
maksymalna odpowiada powstaniu lokalnego pgknigcia. Potem warto$é Ag,; maleje, poniewaz
lokalnie deformacja plastyczna zanika. Obecno$¢ takiego peknigcia potwierdzono podczas
obserwacji SEM prébki, ktoérej rozciaganie zatrzymano tuz przed zerwaniem. Na obrazie
SEM (rys. [5.14p) widoczne jest peknigcie w Srodkowej czesci prébki. Peknigcie powstaje
wtedy, gdy material lokalnie traci zdolno$¢ do przenoszenia obcigzen. Natomiast boki probki
rozciagaja si¢ dtuzej niz jej Srodek i pod koniec procesu rozciggania, w nich wystepuja
najwicksze wartosci Agy. W przypadku predkosci odksztatcenia € = 10! s=! przed koricem
procesu deformacji, maksimum Ag, nie wystepuje (rys. [5.14p), natomiast, tempo wzrostu
Aqq nieco maleje. Podobnie jak dla najnizszej z badanych predkosci, maksymalne wartoSci
AEP wystepuja w Srodku obszaru lokalizacji odksztatcenia plastycznego, a wartosci Ag, sa
tam nizsze niz na bokach tego obszaru. Rozbieznosci pomigdzy Ag,; i AEP wskazuja na to,
ze od pewnego momentu warto$ci A” sa zawyzone. Dla najwyzszej predkosci odksztatcenia
£=10"1s71 (rys. ) zar6wno Aqy, jak 1 A€P rosng w analizowanym punkcie az do zerwania
probki, a maksymalne wartosci, w obu przypadkach, wystepuja w Srodku obszaru lokalizacji
odksztatcenia plastycznego.

W pracy zobrazowano powierzchnie pgkania zaréwno w makro-, jak i mikroskali dla
roznych predkosSci odksztatcenia, aby poréwnac ich ksztatt oraz charakter pekania. Na rysunku
[5.15] przedstawiono obrazy SEM catych powierzchni pekania wykonane z dwéch stron: z géry
i od boku.

78



a) £=10"2s"1 b) £=10"1s"1

Rys. 5.15: Makroskopowe powierzchnie pgkania pokazane z géry i od boku dla predkosci
odksztafcenia: a) ¢ = 1072s 1, b) =101 s orazc) € =100 s~ L.

Dla najmniejszej predkosci odksztatcenia (rys. [5.I5p) widaé, ze boki probki zostaty
bardziej rozciagnigte, niz jej Srodkowa czgs¢. Z kolei dla najwigkszej predkosci odksztatcenia
widac (rys. [5.15k), ze zerwanie prébki nastapito jednoczesnie w catym jej przekroju. Patrzac
na przelomy z géry mozna dostrzec, ze dla najmniejszej predkosSci odksztatcenia pgkanie
przebiegato stopniowo, w sposéb ciagliwy. Natomiast dla najwigkszej predkosci odksztatcenia
obserwuje si¢ cechy przelomu kruchego, wynikajacego z naglego peknigcia prébki. Z kolei
na rysunku [5.16| pokazano powierzchnie pekania w skali, mikroskopowej przy dwéch réznych

powigkszeniach (2.5 kx oraz 5 kx).

b) €=10"1s"1

Rys. 5.16: Powierzchnie pgkania przy powigkszeniu 2.5 kx (dolny rzad) oraz 5 kx (gérny rzad)
dla predkosci odksztalcenia: a) € = 1025, b)e=10"s!orazc) e=10"s"1.

Zgodnie z wczesniejszymi spostrzezeniami, udziat pgkania ciaggliwego jest najwigkszy
dla najmniejszej predkosci odksztalcenia. Swiadcza o tym liczne charakterystyczne dotki,
bedace pozostatosciami pustek powstatych podczas deformacji plastycznej. Dla posredniej

predkosci odksztalcenia, powierzchnie pgkania uzyskane zaréwno w makro-, jak i w mikroskali
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maja mieszany charakter, o przewazajacym udziale cech charakterystycznych dla pgkania
ciagliwego. Z kolei dla najwigkszej predkosci odksztalcenia znaczng czg$¢ przetomu stanowia
ptaskie tupliwe powierzchnie. Jednakze, przetom ten nie jest w petni kruchy, jako ze badany

materiat jest ciagliwy, tzn. ma stosunkowo duzy zakres odksztalcenia plastycznego.

5.2.6 Energia zmagazynowana i zdolno$¢ magazynowania energii

Majac wyznaczone zaleznoSci w, 1 g4 od czasu deformacji, wyznaczono przyrost energii

zmagazynowanej Ae; jako Ae; = Aw, — Agy oraz zdolnoS¢ magazynowania energii Z jako

Z=1- Aq" . Na rysunku [5.17| przedstawiono zaleznosci Z od ekwiwalentnego odksztalcenia

plastycznego dla dwoéch punktéw: w obszarze lokalizacji odksztatcenia plastycznego i poza
nim. Dla najmniejszej z badanych predkosci odksztalcenia zaobserwowano wigkszy rozrzut
wartoSci Z niz dla pozostatych predkosci odksztatcenia. Wynika to z duzo mniejszego stosunku
wartosci mierzonej do szumu. Uzyskane warto$ci gestosci mocy Zrédet ciepta dla € = 1072 s~

sa okoto sto razy mniejsze od wartosci uzyskanych dla & = 10° s~
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Rys. 5.17: Zaleznosci zdolnosci magazynowania energii Z od ekwiwalentnego odksztatcenia
plastycznego dla punktu w obszarze lokalizacji odksztatcenia (wypetnione kétka) oraz dla
punktu poza nim (puste kétka) dla r6znych zadanych predkosci odksztatcenia. Ponadto, na rys.
a), b) i ¢) zaznaczono punkty na krzywych o(¢), dla ktorych spetnione jest kryterium
Considére’a.

W obu punktach podczas wszystkich badanych proceséw rozciagania, wartoSci Z sa

wysokie na poczatku deformacji plastycznej (zawieraja si¢ w zakresie 0,4-0,6), a nastgpnie
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spadaja do poziomu okoto 0,15. Ten spadek jest makroskopowym efektem powstawania
uktadéw dyslokacyjnych o coraz nizszej energii przypadajacej na jednostke dtugosci linii
dyslokacyjnej, zgodnie z teoria LEDS [31]. Nie zaobserwowano natomiast wzrostu Z
w poczatkowym stadium deformacji, jak pokazano w pracy [17].

Dla predkosci odksztatcenia £ = 10" s=! tuz przed koficem procesu Z gwattownie spada
az do ujemnych wartosci. Oznacza to, ze materiat lokalnie traci zdolno$s¢ do magazynowania
energii jeszcze przed zerwaniem probki. Uzyskany wynik jest spdjny z rezultatami prac [[17,[18]].
Ujemna warto$¢ Z oznacza, ze dla danego przyrostu odksztatcenia plastycznego warto$¢ energii
rozpraszanej w postaci ciepta jest wigksza od wartoSci pracy odksztatcenia plastycznego.
Jest to mozliwe jedynie wtedy, gdy czg$¢ energii zmagazynowanej na wczesniejszym
etapie deformacji zostanie uwolniona. Kiedy Z spada do zera, material traci zdolnos$¢ do
magazynowania energii. Odtad pomimo dostarczania energii, energia wewngtrzna probki
maleje prowadzac do zerwania probki. W pracy [[17] zaproponowano, zeby warunek Z = 0
stanowil energetyczne kryterium niestabilnosci plastyczne;.

Na rys. [5.17] zaznaczono punkt na krzywej naprezenie-odksztatcenie, dla ktérego spetnione
jest kryterium Considére’a. Wraz ze wzrostem predkosci odksztalcenia punkt ten przesuwa
si¢ nieznacznie w strong¢ mniejszych warto$ci odksztatcenia. Dla & = 100 5! (rys. ) oba
kryteria sa spelnione dla zblizonej warto$ci odksztalcenia.

Dla najmniejszej i posredniej z badanych predkosci odksztatcenia (rys. [5.17a, b) pokazano
zalezno$¢ Z od czasu w punkcie lezacym w obszarze lokalizacji odksztatcenia plastycznego
tylko do pewnego momentu w procesie (odpowiadajacego poczatkowi lokalizacji), kiedy
warto$ci Z sg ustalone na poziomie okoto 0,15. Na dalszym etapie deformacji nie wyznaczano
Z, gdyz wptyw uszkodzenia plastycznego dla tych dwdéch predkosci odksztalcenia skutkowat
przeszacowanymi wartoSciami pracy odksztalcenia plastycznego w, w obszarze, w ktérym
wystepuje to uszkodzenie.

Na rysunku [5.18] pokazano ewolucj¢ powierzchniowych rozktadéw przyrostéw energii
dyssypowanej w postaci ciepta Ag,, pracy odksztatcenia plastycznego Aw), oraz wyznaczone na
ich podstawie przyrosty energii zmagazynowanej Aey, dla predkosci odksztatcenia & = 109 s~ 1.
Widag¢, ze tuz przed zerwaniem prébki, pole Ag, jest bardziej zlokalizowane oraz osiaga wyzsze
wartosci, niz pole Aw,. Z kolei otrzymane pole Ae, jest jednorodne przez wigkszoS¢ czasu
trwania procesu deformacji, a tuz przed zerwaniem probki staje si¢ wyraznie zlokalizowane.
Na rozktadzie Ae; odpowiadajacym €” = 0,44 wyrdznia si¢ obszar, w ktérym wartosci Aeg
s ujemne, czyli wartosci Ag, sa wyzsze niz wartosci Aw,. Oznacza to, ze w konicowej fazie
procesu deformacji, lokalnie nastepuje uwalnianie czgSci energii zmagazynowanej w materiale
w poprzednich etapach odksztalcenia. Szarym kolorem zaznaczono fragmenty roboczej
czgSci probki, lezace poza obszarem lokalizacji, w ktérych probka przestaje odksztatcac sig

plastycznie.

81



Aqq @

AWp 5

=002 & =020 & =035 &P =0.44

Rys. 5.18: Rozktady Ag,, Aw), oraz Ae; na powierzchni probki rozciaganej z predkoscia
&£ =10 571, dla wybranych wartosci $redniego odksztatcenia plastycznego.

& = 0.02 & =0.20 =035 &P =044

Rys. 5.19: Rozktady zdolnoSci magazynowania energii Z na powierzchni probki rozciagane]
z predkoscia £ = 10° s~!, dla wybranych wartosci sredniego odksztatcenia plastycznego.

Na rysunku [5.19] pokazano rozktady zdolnosci magazynowania energii Z dla tych samych
wartosci Sredniego odksztatcenia plastycznego, jak na rysunku [5.18] Rozktady Z dla wartosci
Sredniego odksztalcenia plastycznego € = 0,02 i €” = 0,2 sa jednorodne, odpowiadaja
deformacji makroskopowo jednorodnej. Dla €7 = 0,02 wartoSci Z sa wysokie, wynosza okoto
0.4. Nastepnie, jak juz wspomniano, wartosci Z spadaja wraz ze wzrostem odksztatcenia i dla
e? = 0,2 wynosza okoto 0,1 —0,15. Dwa kolejne rozktady Z, dla € = 0,351 ¢ = 0,44
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odpowiadaja zakresowi lokalizacji odksztalcenia plastycznego, dlatego wartoSci Z obliczono
jedynie dla obszaru tej lokalizacji. Na ostatniej mapie, uzyskanej tuz przed zerwaniem probki,
zaznaczono bialym konturem granicg obszaru, w ktérym zdolno$§¢ magazynowania energii
Z<0.

5.3 Ewolucja mikrostruktury badanego materialu w procesie deformacji

W pracy analizowano mikrostrukturg stali 310S w procesie jednoosiowego rozciagania
z punktu widzenia obrotéw sieci krystalicznej oraz rozwoju tekstury krystalograficzne;j.
Rozktady orientacji krystalograficznej na powierzchni deformowanych prébek wyznaczano za

pomoca metody EBSD.

5.3.1 Analiza EBSD tego samego obszaru

Na rysunku [5.20] przedstawiono w trzech rzedach sekwencje map orientacji tego samego
obszaru na réznych etapach procesu deformacji (patrz podrozdziat dla prébek rozciaganych
przy predkosciach odksztatcenia kolejno (od géry): € =10"2s71, ¢=10"1s71ie = 100s71,
Wszystkie mapy orientacji wykonywano na ptaszczyznie RD-TD, a nastgpnie transformowano
je na plaszczyzng TD-ND (gdzie rolling direction RD — kierunek walcowania, transverse
direction TD - kierunek poprzeczny, normal direction ND - kierunek normalny), aby
zidentyfikowacd jak poszczegdlne ziarna sa zorientowane wzgledem kierunku rozciagania, ktéry
byl réwnoleglty do RD. W kolumnach (od lewej) pokazano mapy orientacji wykonane z krokiem
200 nm, odpowiednio dla: stanu odniesienia, deformacji makroskopowo jednorodnej oraz
lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Podobnie jak krzywe rozciagania (rys. [5.2)) badanej stali,
tak 1 rozklady orientacji krystalograficznej nie wykazuja istotnych réznic w zakresie badanych
predkosci odksztatcenia. Dlatego w dalszej czgSci pracy analizg orientacji krystalograficznej
prowadzono dla jednej wartosci predkosci odksztatcenia.

Na rysunku [5.21] przedstawiono wykonane przy wigkszym powigkszeniu mapy orientacji
fragmentu obszaru z rys. [5.20c. Dzigki mniejszemu krokowi pomiaru EBSD (100 nm), na
mapach orientacji widoczne sa drobniejsze elementy mikrostruktury, jak na przyktad cienkie
bliZzniaki deformacji. Na poczatkowym etapie deformacji, blizniaki te powstawaty w ziarnach
o orientacji (110)||RD i (111)||RD, a pézniej juz gtéwnie w (111)||RD, same majac orientacje
(100)||RD (kolor czerwony).

83



stan odniesienia deformacja makroskopowo jednorodna lokalizacja odksztalcenia plastycznego

-,
-
1
LS

1

4“. RD

(001)

Rys. 5.20: Sekwencje map orientacji ustalonego obszaru na prébkach rozciaganych
z predkoSciami: a) € = 1025, b)e=10"s1ic)&=10"s"!. Granice analizowanego
obszaru po deformacji zaznaczono biatg linig przerywana.

stan odniesienia deformacja makroskopowo jednorodna lokalizacja odksztalcenia plastycznego

[001] 1101

Rys. 5.21: Sekwencja map orientacji wybranego obszaru na probce rozciaganej z predkoscia
£ =10° s~!. Granice analizowanego obszaru na mapach odpowiadajacym deformacji
makroskopowo jednorodnej oraz lokalizacji odksztatcenia plastycznego zaznaczono biata linia
przerywana.
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Na rysunku [5.22] pokazano rozktady parametru GROD dla dwéch wybranych ziaren (ziarna
A 1 B) odpowiadajace deformacji makroskopowo jednorodnej oraz lokalizacji odksztalcenia
plastycznego. Parametr ten charakteryzuje zmiang¢ orientacji kazdego punktu pomiarowego
nalezacego do danego ziarna wzgledem orientacji odniesienia. Jako orientacj¢ odniesienia

przyjeto Srednig orientacj¢ ziarna w stanie poczatkowym (nieodksztatconym).

GROD

1
8 um

0 12 24 37°

1

TD l .
RD
[oo1] [101]

— M
0 12 24 37°

Rys. 5.22: Rozktad parametru GROD w ziarnie A i ziarnie B na etapie deformacji
makroskopowo jednorodnej (1) i na etapie lokalizacji odksztatcenia plastycznego (2).

W ziarnie A wystgpuja duzo wigksze wartoSci GROD, niz w ziarnie B, szczegdlnie
na etapie lokalizacji odksztalcenia plastycznego. W ziarnie A maksymalne wartosci GROD
wynosza ok. 37°, a ich rozktad jest zréznicowany — mozna wyr6zni¢ trzy podobszary
o réznych poziomach wartoSci GROD. W zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego
widoczne sa formujace si¢ granice oddzielajace te podobszary. Natomiast w ziarnie B
maksymalne warto§ci GROD wynosza ok. 15°, a wystepujace niejednorodnosci w rozktadzie
sa mniej intensywne. Te réznice wynikaja migdzy innymi z obecnosci r6znych mechanizméw
odksztalcenia plastycznego w tych ziarnach. Deformacja plastyczna badanej stali zachodzi
poprzez zlozenie poslizgu dyslokacji oraz bliZzniakowania. W réznych ziarnach, w zalezno$ci
od ich orientacji krystalograficznej, orientacji sasiednich ziaren i innych czynnikéw, moga

wystapié rézne udziaty tych mechanizméw. Zgodnie z tzw. prawem Schmida, deformacja przez
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poslizg dyslokacji wystapi na takim systemie, dla ktérego naprezenie Scinajace osiggnie warto$¢
krytyczna. W literaturze prawo Schmida stosuje si¢, poprzez analogi¢ do poslizgu dyslokacji,
takze jako kryterium plastycznosci w przypadku blizniakowania [89]. W niniejszej pracy
zastosowano podobne podejscie i wyznaczono rozklady wspéiczynnika Schmida (Schmid’s
factor SF) dla poslizgu dyslokacji 1 blizniakowania dla ziaren w stanie odniesienia oraz
przeprowadzono analiz¢ mechanizméw deformacji wybranych ziaren w kolejnych etapach
odksztatcenia. Na rysunku[5.23|przedstawiono mape orientacji w stanie odniesienia (z rys.[5.21)
oraz wyznaczone na jej podstawie mapy wspoétczynnika Schmida dla poszczeg6lnych ziaren dla
systemu poslizgu {111}(110) (SF*P) i systemu blizniakowania {111}(112) (SF™"),

0.35 0.4 0.45 0.5 0.35 0.4 0.45 0.5

Rys. 5.23: Mapy: a) orientacji w stanie odniesienia, b) wspétczynnika Schmida dla systemu
poslizgu {111}(110) (SF*'P), c) wspétczynnika Schmida dla systemu bliZniakowania
{111}(112) (SF™™m).

Ziarno A jest zorientowane w taki sposéb, ze SFSP = 0,495, a SF™" = 0,466,
czyli tatwiej zachodzi w nim poslizg dyslokacji. Z kolei dla ziarna B SF*P = 0,45,
a SF™n = 0,497, czyli uprzywilejowane jest blizniakowanie. Na rysunkuﬂpokazano profile
dezorientacji w ziarnach A i1 B na etapie deformacji makroskopowo jednorodnej i lokalizacji
odksztatcenia plastycznego. Jak widaé, ziarno A, zgodnie z tym, ze SFS/? > SF™"_odksztatca
si¢ przez poslizg dyslokacji. W miejscach, gdzie wystgpuje gradient orientacji, istotng rolg
odgrywaja dyslokacje geometrycznie niezbedne (GNDs), majace za zadanie akomodacje
plastyczna lokalnych gradientow odksztalcenia. Zmiana orientacji wzdtuz wyznaczonego
profilu na etapie deformacji makroskopowo jednorodnej wynosi okoto 7°. W zaawansowanym
stadium odksztalcenia w tym samym obszarze ziarna A zwigksza si¢ istotnie wartosS¢
gradientu orientacji, zmiana o 25° nastgpuje prawie skokowo. Na mapie orientacji w miejscu
wystepowania tej zmiany widoczna jest formujaca si¢ granica oddzielajaca obrécone wzgledem
siebie bloki. Natomiast w ziarnie B, dla ktérego SF™" > SFS!P_ blizniaki sa widoczne na

profilu dezorientacji odpowiadajacym lokalizacji odksztatcenia plastycznego.
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Rys. 5.24: Profile dezorientacji w dwéch przyktadowych ziarnach (A i B) na etapie deformacji
makroskopowo jednorodne;j i lokalizacji odksztalcenia plastycznego.

Jako pierwszy w procesie deformacji badanej stali uaktywnia si¢ poslizg dyslokacji, ktory
poprzedza pojawienie si¢ blizniakowania. BliZzniakowanie réwniez powoduje podziat ziaren na
podobszary sktadajace si¢ osnowy poprzedzielanej bliZzniakami. Powstajace blizniaki stanowia
przeszkody dla poruszajacych si¢ dyslokacji, zmniejszajac ich Srednig droge swobodna, co
powoduje lokalne umocnienie materialu. W konsekwencji, prowadzi to do spowolnienia

procesu lokalizacji odksztatcenia plastycznego [90].

5.3.2 Analiza EBSD réznych obszaréw o znanym odksztalceniu

W drugim rodzaju badan wyznaczano rozktady orientacji na powierzchni prébki w réznych
obszarach odpowiadajacych r6znym wartoSciom ekwiwalentnego odksztatcenia plastycznego
gl (patrz podrozdziat [.3). Analizowano zmiang mikrotekstury badanej stali w trakcie
procesu deformacji oraz wzajemne oddzialywania migdzy rozwojem tekstury a defektami
struktury krystalicznej powstatymi na skutek aktywnosci réznych mechanizméw odksztatcenia
plastycznego. Na rysunku [5.25] przedstawiono mapy orientacji oraz odpowiadajace im figury
biegunowe typu {111} i {100} oraz funkcje rozktadu orientacji ODF dla kolejnych wartosci
€P: 0 (stan odniesienia), 0,2, 0,3, 0,35 oraz 0,45 (tuz przed zerwaniem probki). Kierunek
poziomy na figurach biegunowych odpowiada kierunkowi rozciagania, a zarazem kierunkowi
walcowania RD. Funkcje ODF pokazano w formie przekrojow dla statej wartosci kata ¢, = 45°,

co pozwolito zaobserwowac sktadowe tekstury charakterystyczne dla materiatu o sieci typu fcc.
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Rys. 5.25: Mapy orientacji wzgledem kierunku rozciagania, odpowiadajace im figury
biegunowe typu {111} i {100} oraz przekroje funkcji rozktadu orientacji ODF przy ¢, = 45°
dla kolejnych wartosci ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego: a) €7 = 0 (w stanie
odniesienia), b) € =0,2,c) €# =0,3,d) € = 0,35, e) €’ = 0,45 (tuz przed zerwaniem
probki).
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W stanie poczatkowym (przed rozciaganiem) probki badanej stali, mimo wygrzewania
zachowaty niewielka teksturg powstala w procesie walcowania blachy (rys. [5.25h). W trakcie
procesu deformacji probka nabywala coraz wyrazZniejsza tekstur¢ widknista zblizong do
tekstury walcowania dla materialu o sieci typu fcc o niewielkiej wartoSci EBU (znanej
w literaturze jako alloy type, brass type). Ta tekstura ma cztery charakterystyczne sktadowe:
mosiadzu {110}(112) (B), obrécong miedzi {112}(110) (RCu), obrécong Gossa {110}(110)
(RG) oraz kubiczna {001}(100) (C). Dla &’ = 0,2 tekstura jest jeszcze mato wyrazna
(rys. [5.25b), ale mozna zaobserwowal istotne zmiany w udziatach jej poszczegdlnych
sktadowych. Maksimum funkcji ODF przesuwa si¢ z polozenia Gossa (90°,90°,45°) do
polozenia mosiadzu (55°,90°,45°). Wraz ze wzrostem odksztalcenia charakterystyczne
sktadowe tekstury deformacji zwigkszaja swoj udziat kosztem sktadowych Gossa i miedzi,
obecnych w stanie odniesienia. W zakresie odksztalcenia plastycznego od 0,2 do 0,3 nastgpuje
intensywny rozwoéj sktadowych tekstury zwiazanych z deformacja. Dla €7 = 0,3 tekstura
deformacji stali 310S jest juz prawie catkowicie rozwinieta (rys. [5.25k), a sktadowe Gossa
1 miedzi praktycznie zanikaja. Dalej, wraz ze wzrostem odksztalcenia tekstura jeszcze
nieznacznie si¢ wyostrza. Obroty sieci krystalicznej podczas rozciagania zachodza w taki
sposéb, ze dwa wyréznione kierunki krystalograficzne: (111) oraz (100), ustawiaja sig¢
rownolegle do kierunku rozciggania. Powoduje to powstanie wyraznej tekstury podwdjnie
widknistej, dla ktérej wzgledne proporcje pomigedzy jej sktadowymi moga zaleze¢ m. in.
od poczatkowej tekstury i wartoSci EBU badanego materiatu oraz od rodzaju deformac;ji.
Obserwowana wyzsza intensywnos$¢ zbioru orientacji o wyréznionym kierunku (111) od tych
o wyr6znionym kierunku (100) jest zwiazana ze stosunkowo niska wartoscia EBU stali 310S
[91]. Dominujace sktadowe tekstury, czyli skladowe: mosiadzu i obrécona miedzi naleza
wiasnie do widkna (111)||RD, a drugorzedne sktadowe: obrécona Gossa i kubiczna naleza do
widkna (100)||RD. Podobny rozwdj tekstury podwdjnie widknistej zaobserwowano podczas
deformacji innych stali typu TWIP (twinning induced plasticity) (92, 90, 40].

Deformacja plastyczna badanej stali zachodzi z udziatem bliZniakowania. Na powstawanie
1 rozwoéj blizniakow ma wpltyw tekstura krystalograficzna oraz defekty sieci obecne
w materiale. Na wczesnym etapie odksztalcenia aktywny jest poslizg dyslokacji, ktory
wywoluje takie obroty ziaren, aby bliZzniakowanie stato si¢ uprzywilejowane. Jest to zgodne
z zasada minimalizacji energii. W tym przypadku niska warto§¢ EBU mocno ogranicza
aktywno$¢ poslizgu poprzecznego, dlatego mikrostruktura ewoluuje w kierunku mechanizmu,
ktéry moze zachodzi¢ tatwiej. AktywnoS$¢ blizniakowania istotnie wzrasta poczawszy od
odksztalcenia wynoszacego 0,3 (od tego poziomu odksztalcenia bliZniaki maja grubos¢
wystarczajaca do pomiaru ich orientacji przy uzyciu techniki EBSD w rozpatrywanej skali).
W ziarnach nalezacych do wiékna (111)||RD powstaje zdecydowanie wigcej bliZniakéw
niz w ziarnach nalezacych do wiékna (100)||RD. Dlatego wraz ze wzrostem udziatu
widkna (111)||RD wzrasta aktywnos¢ bliZzniakowania i jego wplyw na dalszy przebieg

deformacji. Dla odksztatcenia €7 = 0,35 (rys. [5.25[) istotnie zwigksza si¢ liczba blizniakéw
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tworzacych pakiety oraz ich grubos$¢, widoczne sa réwniez interakcje pomigdzy bliZniakami
powstatymi w ramach tych samych oraz ré6znych systemow bliZniakowania. BliZzniakowanie
powoduje powstawanie nowych orientacji i moze modyfikowaé teksturg. Blizniaki, ktére
powstaja w ziarnach o orientacji (100)||RD (poczatkowy etap deformacji) oraz w (111)||RD
(przej$ciowy i zaawansowany etap deformacji) wzmacniaja udzial wiékna (100)||RD. Z kolei
niewielka liczba bliZzniakéw, ktéra powstaje w ziarnach o orientacji (100)||RD zwigksza udziat
widkna (111)||RD. W efekcie, blizniakowanie nie generuje nowych sktadowych tekstury, ale
zmienia udziaty tych juz istniejacych.

Podczas deformacji materiatow polikrystalicznych, deformacja plastyczna zachodzi
w sposob niejednorodny zaréwno pomigdzy poszczegdlnymi ziarnami, jak i w ramach
poszczegdblnych ziaren. Moze to prowadzi¢ do istotnych réznic w orientacji krystalograficzne;j
niektorych obszaréw w poszczegdlnych ziarnach (o jednakowych orientacjach poczatkowych).
Parametrem opisujacym misorientacje pomigdzy poszczegdlnymi punktami nalezacymi do
danego ziarna, a Srednig orientacja tego ziarna, jest parametr nazywany GOS (Grain Orientation
Spread). Na rysunku [5.26] przedstawiono mapy rozktadu parametru GOS oraz jego Sredniej

warto$ci w poszczegdlnych ziarnach dla r6znych wartosci odksztatcenia.

e=0 . ¢=0.3

Rys. 5.26: Mapy: a) rozktadu wspétczynnika GOS, b) Sredniej wartoSci wspétczynnika GOS
w poszczegOlnych ziarnach, odpowiadajace rosnacym wartoSciom odksztatcenia.

W stanie odniesienia wartoSci parametru GOS sg bliskie zeru, poniewaz rozktady orientacji
w ziarnach sa jednorodne. Nastgpnie, wraz ze wzrostem odksztalcenia do wartosci 0,35
rozktady parametru GOS staja si¢ coraz bardziej niejednorodne. Zwigkszaja si¢ takze Srednie
wartoSci GOS w poszczeg6lnych ziarnach. Natomiast w zakresie odksztatcenia 0.35-0.45
nastgpuje redystrybucja wartosci na rozktadach parametru GOS. Na mapie odpowiadajace;j
€ = 0.45 widoczne sa obszary, w ktérych wartosci GOS sa wysokie (wynosza kilkanascie,
a nawet ponad 20°) oraz obszary, w ktérych wartosci GOS sa bliskie zeru. Wysokie wartoSci

GOS sa zwiazane z odksztalceniem w wyniku poslizgu dyslokacji. Z kolei w tych ziarnach,
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gdzie przewaza bliZniakowanie, wartosci GOS sa stosunkowo niewielkie. W tabeli[5.3|pokazano
wartoS$ci indeksu tekstury (zexture index TI), Srednie wartoSci parametru GOS dla catych map

z rys.[5.26|oraz maksymalne intensywnosci funkcji rozktadu orientacji ODF z rys. [5.25]

Tab. 5.3: WartoSci Sredniej wartoSci parametru GOS, indeksu tekstury TI oraz maksymalne
intensywnosci funkcji ODF dla rosnacych wartoSci odksztatcenia.

€ 0 02 03 035 045
GOS 041 2,88 491 5,770 5,01
TI 1,54 1,64 1,87 2,18 1,89
ODFmax | 5,43 5,83 8,02 824 8,05

Srednia warto$¢ parametru GOS rosnie wraz ze wzrostem odksztalcenia do wartosci
€ = 0,35, a nastgpnie nieznacznie maleje, co Swiadczy o wzroScie udziatu bliZniakowania
w konicowej fazie deformacji. Wartosci TI oraz maksymalnej intensywnosci funkcji ODF
takze rosna wraz ze wzrostem odksztatcenia do wartosci € = 0,35, a nastgpnie nieznacznie
maleja. Jest to zwiazane z tym, ze zanim odksztatcenie osiagnie tg¢ warto$¢, monotonicznie
wzrasta udziat orientacji typu (111)||RD, ktéra jest dominujaca sktadowa tekstury, wigc
tekstura stale si¢ wyostrza. Natomiast, po przekroczeniu odksztatcenia € = 0,35 udziat wtdkna
(111)||RD nieznacznie maleje na rzecz widkna (100)|RD, czyli tekstura si¢ ostabia. Jak
wspomniano, orientacje (100)||RD maja ziarna, w ktérych z trudem zachodzi bliZniakowanie
oraz blizniaki powstajace w ziarnach o orientacji (111)||RD. Ze wzglgdu na to, ze na mapie
orientacji z rys. nie wida¢ wyraznego wzrostu liczby ziaren o orientacji (100)||RD
(zaznaczonych kolorem czerwonym), mozna przypuszczaC ze wzrost intensywnosci tego
wiékna w koicowym etapie deformacji nastapit w wyniku znacznego zwigkszenia udziatu
blizniakéw deformacji. Jest to wynik spdjny z wynikiem dotyczacym parametru GOS, ktory
rowniez Swiadczy o wzroscie udziatu bliZniakowania w konicowej fazie deformacji. Pokazuje
to, ze blizniakowanie ma kluczowy wptyw na ewolucje mikrostruktury badanej stali w zakresie
lokalizacji odksztatcenia plastycznego az do zerwania probki. Warto zauwazy¢, ze w skali
makroskopowej, w podobnym zakresie odksztalcenia zaobserwowano gwaltowny spadek
wartosci zdolnosci magazynowania energii (5.17).

Na rysunku pokazano w powigkszeniu mape orientacji z rysunku [5.25f, uzyskana
dla odksztalcenia €’ = 0,45 (tuz przed zerwaniem prébki). W miejscu powstania szyjki
mikrostruktura badanej stali jest silnie zdefektowana. Zachodzace podczas calego procesu
deformacji obroty sieci krystalicznej prowadza do tego, Ze na tym jego etapie mozna wyrdznic¢
dwie gtowne sktadowe tekstury i dwa rodzaje obszaréw. Obszary wolne od bliZzniakowania
(ziarna o kolorze czerwonym, o wyréznionym kierunku (100)), w ktorych wystepuje gradient
orientacji, maja mniejszy udzial, a przewazaja ziarna o orientacji (111)||RD, w ktérych
uksztattowata si¢ drobnoziarnista struktura lamelowa zlozona z naprzemiennie utozonych

warstw osnowa - blizniak.
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Rys. 5.27: Mapa orientacji wzgledem kierunku rozciagania dla ekwiwalentnego odksztatcenia
plastycznego €7 = 0,45 (tuz przed zerwaniem probki).

W wielu wczedniejszych pracach na podstawie rozwazan teoretycznych dotyczacych
mikrostruktury materialéw o typie sieci fcc oraz obserwacji mikroskopowych [93, 94, 93]
wykazano, ze obecno$¢ struktury lamelowej, zlozonej z pakietow blizniakéw deformacji
lub warstwowych ukladéw dyslokacji jest niezbedna do propagacji pasm Scinania w tych
materiatach. Z kolei w pracy [96] stwierdzono, ze wystgpowanie pasm S$cinania jest
uprzywilejowane przy niskiej wartoSci EBU. Ponadto, liczne badania mikroskopowe pozwolity
potwierdzi¢ obecnoS¢ pasm Scinania dla odksztalcenia okolo 0,4 — 0,45 w obszarach
zawierajacych lamele blizniak-osnowa [93, 97, |98]. Na podstawie uzyskanych w niniejszej
pracy map orientacji nie mozna jednoznacznie wykaza¢ obecnoSci pasm Scinania, jednakze,
opierajac si¢ na doniesieniach innych autor6w mozna stwierdzic, ze zaobserwowana struktura
lamelowa stwarza dogodne warunki do propagacji zarowno mikropasm, jak i makroskopowych
pasm S$cinania. Koresponduje to z zaobserwowana w skali makroskopowej utrata stabilno$ci
deformacji plastycznej zachodzaca w momencie, gdy zdolno$¢ magazynowania energii Z = 0.
Obszar, w ktorym powstata wyraznie zdefektowana, drobnoziarnista struktura lamelowa
odpowiada obszarowi wystgpowania ujemnych warto$ci zdolnosci magazynowania energii
Z <0 (rys.[5.19). Podobnych obserwacji mikrostruktury dokonano w pracy [17] dla stali 316L,
gdzie w obszarze zaawansowanej lokalizacji odksztatcenia plastycznego zaobserwowano liczne
bliZzniaki deformacji, ktére zostaty znieksztatcone przez pasma Scinania. Ponadto, stwierdzono,
ze w obrebie pasm Scinania w mikrostrukturze widoczne sa cechy §wiadczace o rekrystalizacji
dynamicznej zachodzacej w tym obszarze [99], ktéra moze prowadzi¢ do lokalnego uwolnienia

energii zmagazynowanej we wczesniejszym etapie procesu deformacji.
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6 Podsumowanie i wnioski

W niniejszej pracy opracowano eksperymentalng metod¢ wyznaczania powierzchniowych
rozktadow sktadnikéw bilansu energii, tj. pracy odksztalcenia plastycznego oraz energii
dyssypowanej w postaci ciepta wykorzystujac zmierzone pola przemieszczenia i temperatury.
Zaproponowana metodg zastosowano do wyznaczenia zdolnoSci magazynowania energii
na powierzchni prébek wykonanych ze stali austenitycznej 310S podczas jednoosiowego
rozciaggania. Ponadto, w skali mikroskopowej zbadano rozwdj tekstury krystalograficznej
tej stali. Wyznaczono obroty sieci krystalicznej 1 zwigzane z nimi lokalne zmiany
orientacji krystalograficznej podczas deformacji. Uzyskane rezultaty odniesiono do,
wyznaczonej w makroskali, zdolnoSci magazynowania energii. Zaprezentowane wyniki badan
przeprowadzonych zaréwno w makro-, jak 1 mikroskali stanowia petna realizacje¢ celu niniejszej
pracy.

Pola przemieszczenia i temperatury na powierzchni prébek wyznaczano za pomoca
metod DIC 1 IRT. Procesy rozciagania badanej stali przeprowadzono przy réznych
predkosciach odksztatcenia: ¢ = 1072 s™!, ¢ = 107! s7! i & = 10" s~!. Zbadano wptyw
predkosci odksztalcenia na krzywe rozciagania oraz na wyznaczane rozklady powierzchniowe
wielkosci mechanicznych i termicznych. Pole pracy odksztatcenia plastycznego uzyskano
na podstawie po6l odksztalcenia plastycznego oraz naprgzenia, wyznaczonych przy uzyciu
sprezysto-plastycznego modelu materiatu, w ktérym jako dane wejSciowe wykorzystano pole
gradientu przemieszczenia z eksperymentu [/0]. Poniewaz badana stal w stanie odniesienia
posiadata pewna tekstur¢ krystalograficzna, w modelu zastosowano anizotropowe kryterium
uplastycznienia Barlata-Liana. Uwzgledniono réwniez wplyw predkosci odksztatcenia na
granice plastycznosci. Do wyznaczenia rozkladu energii dyssypowanej w postaci ciepta,
wykorzystano roéwnanie przewodzenia ciepta w stanie nieustalonym [82]. Cztony tego
roOwnania, tj. czton zwiazany z pochodna materialng temperatury oraz z laplasjanem
temperatury wyznaczono na podstawie zmierzonej przy uzyciu termografii podczerwieni
ewolucji pola temperatury w procesie deformacji. W zastosowanym podejSciu nie byto
potrzeby rozwiazywania tego rownania, gdyz jedyna niewiadoma jest moc Zrddet ciepta, ktéra
uzyskano na drodze operacji algebraicznych. Zeby uzyskaé Zrédta ciepta w opisie materialnym
(w uktadzie wspétrzednych wyznaczania pola przemieszczenia), czyli wyrazi¢ wszystkie
sktadniki bilansu energii w tym samym uktadzie wspoirzednych, opracowano kilkuetapowa
procedur¢ obliczeniowa. W rozpatrywanym procesie deformacji energia dyssypowana w
postaci ciepla jest dominujacym, ale nie jedynym skladnikiem Zrédet ciepta. Dlatego
uwzgledniono réwniez ciepto efektu piezokalorycznego oraz ciepto tracone do otoczenia
na drodze konwekcji i promieniowania.

Badana stal nie wykazata istotnej wrazliwosci na predkos¢ odksztatcenia w rozwazanym
zakresie. Jednakze, wplyw czasu trwania procesu rozciggania na pole temperatury byt znaczacy.

Im dtuzszy byl czas procesu deformacji, tym wigkszy udzial miat rozptyw ciepta w prébce

93



1 pole temperatury bylo bardziej rozmyte. Pokazano, jak zmiana czasu trwania procesu
deformacji wptywa na udziaty poszczegdlnych cztonéw w réwnaniu przewodzenia ciepta.
Dla najszybszego z badanych procesow dominowat czton zwigzany z wzrostem temperatury
probki w czasie, a dla najwolniejszego — czlon zwiazany z przewodzeniem ciepta w prébcee.
Wyznaczono takze zaleznoSci poszczegdlnych Zrodet ciepta: energii dyssypowanej w postaci
ciepta, ciepla traconego przez probke do otoczenia na skutek konwekcji i promieniowania
oraz energii efektu piezokalorycznego od czasu procesu deformacji. Pokazano, ze czas trwania
procesu wptywa znaczaco na wymiang¢ ciepta na drodze konwekcji. Udziat ciepta traconego
w jej wyniku byt najwigkszy dla najwolniejszego z badanych proceséw. Z kolei wpltyw
promieniowania w badanym zakresie temperatury byt znikomy.

Wyznaczono powierzchniowe rozktady zdolno$ci magazynowania energii Z, czyli miary
przemiany energii w danej chwili procesu deformacji. Pokazano, ze na poczatku deformacji
plastycznej wartoSci Z sa stosunkowo wysokie, zawieraja si¢ w przedziale 0.4 — 0.6
w zaleznoSci od predkosci odksztalcenia. Nastgpnie, w miar¢ wzrostu odksztalcenia maleja,
az do ustabilizowania si¢ na poziomie okoto 0,15. W zaawansowanym stadium najszybszego
z badanych proceséw rozciagania (¢ = 10° s~!), wartosci Z w obszarze lokalizacji
odksztalcenia plastycznego gwaltownie spadaja i staja si¢ bliskie zeru, a nawet ujemne.
Oznacza to, ze material traci zdolnoS¢ magazynowania energii, a warunek Z = 0 moze
stanowiC energetyczne kryterium niestabilnosci plastycznej [17]. Ponadto, pokazano, ze
warto$¢ odksztalcenia, dla ktérej Z = 0 oraz ta, dla ktdrej spetnione jest kryterium Considére’a
sa zblizone. Dla najmniejszej z badanych predkosci odksztalcenia zaobserwowano, ze na
zaawansowanym etapie deformacji, ale jeszcze przed zerwaniem probki, w jej Srodku
tworzy si¢ lokalne peknigcie, co prawdopodobnie jest zwiazane z rozwojem uszkodzenia
plastycznego. Wplyw tego uszkodzenia powoduje, ze wyznaczane wartoSci odksztalcenia
plastycznego (a w efekcie pracy odksztatcenia plastycznego) sa zawyzone od momentu inicjacji
uszkodzenia. W rezultacie, dla najmniejszej i posredniej z badanych predkosci odksztalcenia
w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego uzyskano przeszacowane wartosci zdolnosci
magazynowania energii. W dalszych badaniach warto byloby zaproponowaé miar¢ tego
uszkodzenia plastycznego i uwzgledni¢ jego rozwdj w modelu materiatu.

W pracy analizowano takze zmiang lokalnej orientacji krystalograficznej podczas
jednoosiowego rozciagania stali 310S, stosujac metod¢ EBSD. Analiz¢ przeprowadzono na dwa
sposoby: dla tego samego obszaru na réznych etapach deformac;ji oraz dla r6znych obszaréw
o znanych wartosciach odksztatcenia. Zgodnie z oczekiwaniem, dla materialu o Sredniej
wartoSci energii btedu utozenia EBU, proces deformacji zachodzit z udziatem zaréwno poslizgu
dyslokacji, jak 1 bliZniakowania mechanicznego. W poczatkowej fazie deformacji udziat
poslizgu jest wigkszy, a od pewnego momentu zwigksza si¢ udzial blizniakowania. Kazdy
z tych mechanizméw odksztalcenia plastycznego moze prowadzi¢ do fragmentacji ziaren.
Zaobserwowano, ze mikrostruktura stali 310S podczas jednoosiowego rozciagania dazy do

dwoch gtownych sktadowych tekstury krystalograficznej. W wyniku znacznych obrotéw sieci
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krystalicznej rozwija si¢ wyraZna tekstura podwojnie widknista, sktadajaca si¢ dwoch typow
widkien: dominujacego (111)||RD oraz drugorzgdnego (100)||RD. Do przewazajacego wiékna
(111)||RD naleza nastgpujace sktadowe tekstury: mosiadzu {110}(112) i obrécona miedzi
{112}(110).

Jak juz wspomniano, bliZniakowanie mechaniczne jest istotnym mikroskopowym
mechanizmem odksztatcenia plastycznego stali 310S (podobnie jaki innych stali typu
TWIP). Wspéttworzy ono mikrostrukture wraz z innymi jej elementami oddzialujac z nimi

nastepujacymi sposobami:

* BliZzniakowanie zalezy od poczatkowej orientacji ziaren oraz od poprzedzajacego
poslizgu dyslokacji, ktéry wywotuje obroty ziaren w kierunku orientacji korzystnych

dla blizniakowania.

* W ziarnach zorientowanych zgodnie z wiéknem (111)||RD blizniakowanie jest
uprzywilejowane (SF™" > SFs/iP). Wraz ze wzrostem odksztalcenia wzrasta udziat

wiékna (111)||RD, a zatem istotnie zwigksza sie takze udziat bliZzniakow.

* BliZzniakowanie wptywa na zmiang¢ mikrostruktury poprzez wprowadzanie dodatkowych
barier dla ruchu dyslokacji. Wraz ze wzrostem odksztalcenia rosnie liczba blizniakow,
co sprawia, ze tych przeszkdd tworzy si¢ jeszcze wigcej. Prowadzi to do
powstania drobnoziarnistej struktury lamelowej zlozonej z naprzemiennych warstw

osnowa-bliZzniak.

* Wigkszos¢ blizniakéw ma orientacje (100)||RD, dlatego wzrost udziatu tego widkna

w procesie deformacji wynika bezpoSrednio ze wzrostu liczby bliZniakow.

* BliZniaki powstate w ziarnach o orientacjach zblizonych do dwéch gtéwnych sktadowych
tekstury: (111)||RD i (100)||[RD, maja podobne orientacje. Dlatego bliZzniakowanie nie

powoduje powstania nowych orientacji, ale umacnia udzialy orientacji juz istniejacych.

W niniejszej pracy, podobnie jak w pracach innych autoréw [J5, 6, [17, 28, (18], pokazano,
ze zdolno$¢ magazynowania energii Z nie jest stata podczas deformacji plastycznej. Wartos¢
Z zalezy od odksztalcenia, gdyz podczas deformacji zmienia si¢ mikrostruktura materiatu,
a przemiana energii jest makroskopowa manifestacja tej zmiany. ZaleznoS¢ Z od odksztalcenia
na niezbyt zaawansowanym etapie procesu deformacji ttumaczy si¢ na podstawie obserwacji
ruchu dyslokacji i interakcji pomigdzy nimi. Spadek zdolnoSci magazynowania energii wraz ze
wzrostem odksztalcenia jest wynikiem powstawania uktadéw dyslokacyjnych o coraz nizszej
energii przypadajacej na jednostke dlugosci linii dyslokacyjnej, zgodnie z teorig LEDS [[16,31]].
Na samym poczatku deformacji plastycznej wartosci Z sa wysokie, poniewaz powstaja uktady
dyslokacyjne o wysokiej energii. Przyktadem takich uktadéw sa spigtrzenia dyslokacji przy
granicach ziaren. Nastgpnie, po przekroczeniu pewnej gestosci dyslokacji powstaja, zgodnie

z zasada minimalizacji energii, niskoenergetyczne uktady dyslokacyjne, co, jak wspomniano,
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odzwierciedla si¢ w spadku zdolnoSci magazynowania energii. W niniejszej pracy analizowano
zaleznos$¢ zdolnosci magazynowania energii od odksztatcenia plastycznego, w szczegdlnosci
na etapie jego lokalizacji, z punktu widzenia lokalnych zmian orientacji krystalograficzne;j
i rozwoju tekstury. Utrata zdolnoSci magazynowania energii przez deformowany materiat
prowadzi nieuchronnie do jego zniszczenia. Pokazano, ze w obszarze, w ktérym wartosci
Z < 0, tworzy si¢ bardzo drobna struktura lamelowa, zlozona z naprzemiennych warstw
blizniak-osnowa. W wielu wczesniejszych pracach dotyczacych mikrostruktury materiatéw
o typie sieci fcc [93, 194, 95] wykazano, ze obecnos¢ struktury lamelowej, ztozonej z pakietow
blizniakéw deformacji lub warstwowych uktadéw dyslokacji jest niezbgedna do propagacji pasm
Scinania w tych materiatach. Ponadto, liczne obserwacje mikroskopowe pozwolity potwierdzié
obecno$¢ pasm Scinania dla odksztatcenia okoto 0,4 — 0,45 w obszarach zawierajacych lamele
blizniak-osnowa [93, 97, 98]. Mimo ze, na podstawie uzyskanych w niniejszej pracy map
orientacji nie mozna jednoznacznie wykaza¢ obecnosci pasm $cinania, to opierajac si¢ na
doniesieniach innych autoréw mozna stwierdzi¢, ze zaobserwowana struktura lamelowa stwarza
dogodne warunki do propagacji zaréwno mikropasm, jak 1 makroskopowych pasm Scinania.
Towarzyszaca propagacji pasm §cinania rekrystalizacja dynamiczna [99], moze powodowaé

lokalne uwalnianie energii zmagazynowanej we wczesniejszym etapie procesu deformacji.

6.1 Oryginalne elementy rozprawy

Do oryginalnych elementéw rozprawy naleza:

* Opracowanie metodyki wyznaczania rozktadéw, na powierzchni deformowanej prébki,
pracy odksztalcenia plastycznego 1 energii dyssypowanej w postaci ciepta na
podstawie pola przemieszczenia i temperatury. W metodzie tej wykorzystano elementy
sprezysto-plastycznego modelu materiatu i teorii przeptywu ciepta oraz zastosowano

numeryczne narzgdzia obliczeniowe.

e Opracowanie i implementacja procedury wyznaczania rozkladu naprg¢zenia na
powierzchni probki na podstawie zmierzonego pola przemieszczenia przy zalozeniu

ptaskiego stanu naprezenia.

* Opracowanie 1 implementacja procedury wyznaczania rozkladu zrddet ciepta na
powierzchni deformowanych probek w opisie materialnym, odpowiedniej dla

skoficzonych deformac;ji.

* Wyznaczenie rozktadu pochodnej materialnej temperatury na powierzchni

deformowanych prébek.

* Analiza wptywu czasu trwania procesu deformacji na udziaty poszczegdlnych cztonéw

roOwnania przewodzenia ciepta w stanie nieustalonym oraz poszczegdlnych Zrddet ciepta.
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* Wyznaczenie ciepla traconego przez prébke do otoczenia na drodze konwekcji, z

uwzglednieniem zmiany wspoétczynnika przejmowania ciepta w procesie deformac;ji.

* Analiza ewolucji orientacji krystalograficznej stali 310S podczas jednoosiowego
rozciggania 1 odniesienie jej wynikéw do przemiany energii zmierzonej w skali

makroskopowe;j.

6.2 Kierunki dalszych badan

Zaprezentowang w niniejszej pracy analiz¢ procesu przemiany energii podczas deformacji
mozna w przysztosci rozwija¢ zaréwno z punktu widzenia badan w makro-, jak i w mikroskali.
Wyznaczanie pola pracy odksztalcenia plastycznego wymaga znajomosci pél odksztatcenia
i naprezenia. W niniejszej pracy przyjeto plaski stan naprezenia. W przyszioSci warto
byloby udoskonali¢ opracowana metodg¢ tak, aby uwzgledniala tréjosiowy stan naprezenia.
Ponadto, opracowania wymaga zagadnienie uszkodzenia plastycznego, ktdre, rozwijajac si¢
w badanym materiale, moze utrudnia¢ analiz¢ przemiany energii. W przysztosci nalezatoby
zaproponowaé miarg tego uszkodzenia i uwzglednié jego rozwdj w modelu materiatu.
Uzupelnieniem zaprezentowanych wynikéw po stronie wyznaczania Zrédet ciepla byloby
rozszerzenie zaproponowanej metodyki, uwzgledniajace anizotropi¢ wlasciwosci termicznych
badanego materiatu. Jak wspomniano, mikroskopowa interpretacja wynikéw w obszarze,
w ktérym zdolnoS¢ magazynowania energii Z ma ujemna wartoS¢, wymaga dalszych
badai. W pracy zasygnalizowano, na podstawie doniesiefi innych autoréw, ze w obszarze
lokalizacji odksztalcenia plastycznego stworzone sa warunki do propagacji pasm S$cinania.
Warto byloby przeprowadzi¢ odpowiednio zaprojektowane badania mikroskopowe, ktére
pozwolityby potwierdzi¢ obecno$¢ pasm S$cinania oraz zachodzacego w ich obszarze
mechanizmu zdrowienia, ktérego makroskopowa manifestacja jest uwalnianie czg$ci energii
zmagazynowanej w materiale.

Kolejnym kierunkiem dalszych badan jest opracowanie metody umozliwiajacej pomiar
energii zmagazynowanej w materiatach, podczas deformacji ktérych zachodza przemiany
fazowe. Mozna byloby wéwczas bada¢ proces przemiany energii podczas deformacji, migdzy
innymi stali typu TRIP oraz materialéw z pamig¢cia ksztattu. Opracowana w niniejszej pracy
metod¢ warto byloby rozszerzy¢ o analizg przemian energii w skali pojedynczego ziarna. Tego
typu analiza wymagataby zestawienia pdl przemieszczenia i temperatury z rozktadem orientacji
krystalograficznej w danym ziarnie oraz wykorzystania elementdéw teorii plastycznosci

krysztatéw w modelu materiatu.
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