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Streszczenie

Niniejsza rozprawa doktorska dotyczy analizy procesu przemiany energii podczas de-
formacji materialéw krystalicznych. W procesie deformacji plastycznej czesé energii me-
chanicznej dostarczanej do deformowanego materialu magazynuje sie w tym materiale,
zwiekszajac jego energie wewnetrzna, a reszta ulega rozproszeniu w postaci ciepta. Miara
przemiany energii w danej chwili procesu deformacji jest parametr nazywany zdolnoscia
magazynowania energii, definiowany jako stosunek przyrostu energii zmagazynowanej
do przyrostu pracy odksztatcenia plastycznego.

W rozprawie opracowano eksperymentalng metodyke wyznaczania powierzchnio-
wych rozktadéw skladnikéw bilansu energii, tj. pracy odksztalcenia plastycznego oraz
energii dyssypowanej w postaci ciepta w calym zakresie sprezysto-plastycznej deforma-
cji, wykorzystujac eksperymentalnie wyznaczone pola przemieszczenia i temperatury na
powierzchni prébki (za pomoca metod korelacji obrazéw cyfrowych (digital image cor-
relation, DIC) i termografii podczerwieni (infrared thermography, IRT)) oraz elementy
teorii przeplywu ciepla i teorii plastycznosci. Rozprawa ma przede wszystkim charakter
do$wiadczalny, ale zawiera takze obliczeniowe aspekty dotyczace zaréwno wyznaczania
rozkladu naprezenia, jak i rozkladu zrédel ciepla. Eksperymentalnie wyznaczone pole
gradientu przemieszczenia wykorzystano jako dane wejsciowe do sprezysto-plastycznego
modelu materialu, na podstawie ktorego uzyskano pole naprezenia i odksztalcenia pla-
stycznego, a w rezultacie — pracy odksztalcenia plastycznego. Z kolei pole energii dys-
sypowanej w postaci ciepta wyznaczono na podstawie réwnania przewodzenia ciepta
w stanie nieustalonym, uwzgledniajac zaréwno przeptyw ciepta w prébce, jak i wymiane
ciepta z otoczeniem. Wykorzystujac ewolucje zmierzonego pola temperatury, wyznaczo-
no wszystkie czlony réwnania przewodzenia ciepla, w tym moc zrédetl ciepla, bez po-
trzeby rozwigzywania tego réwnania. Zeby uzyskaé¢ zrédla ciepla w opisie materialnym
(w uktadzie wspolrzednych, w ktérym wyznaczano pola przemieszczenia), czyli wyrazié
sktadniki bilansu energii w tym samym ukladzie wspélrzednych, opracowano kilkuetapo-
wa, procedure obliczeniowa. W rozpatrywanym procesie deformacji energia dyssypowana
w postaci ciepla jest dominujacym, ale nie jedynym sktadnikiem Zrdodet ciepta. Dlatego
uwzgledniono réwniez ciepto efektu piezokalorycznego oraz cieplo tracone do otoczenia
na drodze konwekcji i promieniowania.

Opracowana metode zastosowano do wyznaczenia pél: pracy odksztalcenia plastycz-
nego, energii dyssypowanej w postaci ciepla oraz zdolnosci magazynowania energii pod-
czas jednoosiowego rozciagania stali austenitycznej 310S. Procesy rozciggania przepro-
wadzono z réznymi predkos$ciami odksztalcenia. Pokazano, ze badana stal nie wykazuje
istotnej wrazliwosci na predko$é¢ odksztalcenia w rozwazanym zakresie. Jednakze wplyw
czasu trwania procesu rozciggania na pole temperatury i poszczegdlne czlony w réwna-
niu przewodzenia ciepta byl znaczacy. Dla najszybszego z badanych proceséw dominowat
czlon zwiazany ze wzrostem temperatury probki w czasie, a dla najwolniejszego — czlon
zwiazany z przewodzeniem ciepta w probce. Wyznaczono takze zaleznosci poszczegdl-
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nych Zrédet ciepta, tj. energii dyssypowanej w postaci ciepta, ciepta przekazanego przez
probke do otoczenia na skutek konwekcji i promieniowania oraz ciepla efektu piezoka-
lorycznego od czasu procesu deformacji. Pokazano, ze czas trwania procesu wplywal
znaczaco na wymiane ciepla na drodze konwekcji. Udzial ciepla odbieranego od préb-
ki w jej wyniku byl najwiekszy podczas najwolniejszego z badanych proceséw. Z kolei
wplyw promieniowania w badanym zakresie temperatury byl znikomy:.

W niniejszej pracy potwierdzono, ze zdolno$¢ magazynowania energii nie jest sta-
ta podczas deformacji plastycznej. W zaawansowanym stadium deformacji, wartosci Z
w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego gwaltownie spadaja i staja sie bliskie
zeru, a nawet ujemne, co oznacza, ze material traci zdolnos¢ magazynowania energii.
Uzyskane wyniki sa spéjne z wynikami innych prac. Jednakze w rozprawie wyznaczono,
w calym zakresie deformacji plastycznej, powierzchniowe rozktady zdolnoéci magazyno-
wania energii Z, co nie bylo do tej pory obecne w literaturze.

Ponadto wyznaczono zmiane lokalnej orientacji krystalograficznej podczas jedno-
osiowego rozciggania badanej stali, za pomoca metody dyfrakcji elektronéw wstecznie
rozproszonych (electron backscatter diffraction, EBSD). Zaobserwowano, ze podczas de-
formacji, w wyniku znacznych obrotéw sieci krystalicznej nastapil rozwéj tekstury kry-
stalograficznej w kierunku dwéch gléwnych skladowych. Zgodnie z oczekiwaniem, dla
materialu o Sredniej wartosci energii btedu utozenia EBU, bliZzniakowanie mechaniczne
bylo, obok poslizgu dyslokacji, istotnym mikroskopowym mechanizmem odksztalcenia
plastycznego stali 310S. Zaobserwowano, ze poczatkowa orientacja poszczegdlnych 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 i blizniakowania. Bliz-
niaki oddzialujg z innymi elementami mikrostruktury, co prowadzi do osiggnigcia finalnej
tekstury krystalograficznej. W obszarze, w ktorym zdolnos¢ magazynowania energii jest
ujemna, zaobserwowano bardzo drobng strukture lamelowa, zlozona z naprzemiennych
warstw bliZzniak-osnowa. Na podstawie licznych obserwacji mikrostruktury i rozwazan
teoretycznych obecnych w literaturze, stwierdzono, ze struktura lamelowa wystepujaca
w calym obszarze, w ktérym Z < 0, stwarza dogodne warunki do propagacji zaréwno mi-
kropasm, jak i makroskopowych pasm Scinania. Jednakze potwierdzenie obecnosci pasm
$cinania oraz mogacego zachodzi¢ w ich otoczeniu mechanizmu rekrystalizacji dynamicz-
nej, ktérej makroskopowa manifestacja jest uwalnianie czeSci energii zmagazynowanej
w materiale, wymaga dalszych badan.



Abstract

The PhD thesis concerns the analysis of the energy conversion process during defor-
mation 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 de-
termined 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 surroun-
dings. 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 conside-
red 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
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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 thro-
ughout 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 fin-
dings 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 ten-
sion 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 compo-
nents. 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 me-
chanisms 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 micro-
structure 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 mi-
crostructure observations and theoretical considerations present in the literature, it was
found that the lamellar structure occurring in the entire area where Z < 0 creates fa-
vorable 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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Najwazniejsze oznaczenia i skroty przyjete w pracy

a  wspdblezynnik rozszerzalnosci cieplnej
Bo  wspdlezynnik rozszerzalnosci objeto$ciowej gazu

Baie stosunek przyrostu energii dyssypowanej w postaci ciepla do przyrostu
pracy odksztalcenia plastycznego

Bint  stosunek energii dyssypowanej w postaci ciepla do pracy odksztalcenia
plastycznego

e  tensor odksztalcenia Hencky’ego (logarytmicznego)
€®  tensor odksztalcenia sprezystego
eP  tensor odksztalcenia plastycznego
eP  ekwiwalentne odksztalcenie plastyczne
predkosé ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego
sprezysty predyktor odksztalcenia
€™  tensor odksztalcenia w lokalnym ukladzie wspoétrzednych
€ makroskopowe odksztalcenie logarytmiczne
¢  makroskopowa predko$¢ odksztatcenia
6o  temperatura bezwzgledna plynu
stata Stefana—Bolzmanna
dhugosé fali promieniowania elektromagnetycznego
mnoznik plastyczny
lepko$é dynamiczna plynu
wspotezynnik Poissona

emisyjnosé (wzgledna zdolnos$é emisyjna) badanej powierzchni

Mmm < = = > <

zdolnosé emisyjna badanej powierzchni

-

funkcja plyniecia plastycznego

~—

(p1,D, P2 katy Eulera w notacji Bunge’a

gestosé

hS)
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Najwazniejsze oznaczenia i skroty

Ap
apr, her, p, M
C,n

Chrsy Ns

tensor naprezenia Cauchy’ego

sprezysty predyktor naprezenia

tensor naprezenia Cauchy’ego w lokalnym ukltadzie wspotrzednych
sprezysty predyktor naprezenia w lokalnym uktadzie wspélrzednych
makroskopowe naprezenie (przy zalozeniu stalej objetosci)

granica plastycznodci

naprezenie plyniecia

tensor naprezenia nominalnego

dyfuzyjnosé cieplna

zdolnosé absorpcyjna badanej powierzchni

poczatkowe pole przekroju roboczej czeéci probki

stale materialowe w anizotropowej funkcji plyniecia Barlata—Liana
parametry funkcji umocnienia

wspOlezynniki w réwnaniu opisujacym konwekcje swobodna (Mi-
chiejewa)

ciepto wlasciwe
wspolczynnik korelacji
tensor deformacji
tensor sztywnosci
grubosé¢ prébki

energia fal elektromagnetycznych w przedziale dlugoséci od A do
A+dA, pochlanianych w jednostce czasu przez jednostke powierzchni

energia fal elektromagnetycznych w przedziale dtugosci od A do
A4 dA, emitowanych w jednostce czasu przez jednostke powierzchni

modut Younga

gléwne osie krysztalu
gltéwne osie prébki
gradient deformacji
funkcja umocnienia
macierz orientacji
przyspieszenie ziemskie
liczba Grashofa

gradient przemieszczenia
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Qint
Qext
qd
qth
Qconv

qrad

N »n ®

S8 S

vT

AT

oT
ot

wspolczynnik przejmowania ciepta

tensor jednostkowy

jakobian (detF')

tensor przewodnosci cieplnej

przewodnosé cieplna

dtugosé roboczej czesci prébki

liczba Nusselta

liczba Prandtla

strumien ciepla

gesto$¢ mocy zrddel ciepta

wewnetrzne zrodla ciepla

zewnetrzne zrédla ciepta

energia dyssypowana w postaci ciepla

zrodla ciepla zwiazane z efektem piezokalorycznym
cieplo tracone przez probke na skutek konwekcji
ciepto tracone przez probke na skutek promieniowania

moc promieniowania emitowana przez jednostke powierzchni ciata dosko-
nale czarnego

makroskopowa sila rozciggajaca

tensor obrotu

sygnal na wyjsciu detektora termografu

temperatura powierzchni prébki w danym punkcie pomiarowym
poczatkowa temperatura bezwzgledna prébki

temperatura otoczenia

temperatura powierzchni roboczej czedci probki przyjeta w obliczeniach
wspolczynnika przejmowania ciepla

temperatura warstwy przysSciennej

gradient temperatury

laplasjan temperatury

pochodna czastkowa temperatury wzgledem czasu
pochodna materialna temperatury

prawy tensor rozciggniecia

wektor przemieszczenia
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Najwazniejsze oznaczenia i skroty

Wp
X =[X,Y]

x = [z,y]

CI
DIC
DSC
EBSD

EBU

fce

FIB
F7Z
GNDs

GROD

GOS
IHF

1Q
IRT
LEDS
MES
ND
NETD

ODF
OIM

wektor predkosci

szeroko$¢ roboczej czesci probki

praca odksztalcenia plastycznego

polozenie punktu we wspélrzednych Lagrange’a
polozenie punktu we wspoéirzednych Eulera

zdolnos¢ magazynowania energii

wskaznik zaufania (confidence index)
korelacja obrazéw cyfrowych (digital image correlation)
réznicowa kalorymetria skaningowa (differential scanning calorimetry)

dyfrakcja elektronéw wstecznie rozproszonych (electron backscatter dif-
fraction)

energia bledu ulozenia

uktad krystalograficzny regularny $ciennie centrowany (face-centered cu-
bic)

zogniskowana wiazka jondéw (focused ion beam)

przestrzen podstawowa orientacji (fundamental zone)

dyslokacje geometrycznie niezbedne (geometrically necessary disloca-
tions)

odchylenie orientacji ziarna od orientacji odniesienia (grain reference
orientation deviation)

rozrzut orientacji ziarna (grain orientation spread)

stosunek przyrostu energii dyssypowanej w postaci ciepta do przyrostu
pracy odksztalcenia plastycznego (inelastic heat fraction)

parametr jakosci obrazu (image quality)

termografia podczerwieni (infrared thermography)

uktady dyslokacyjne o niskiej energii (low energy dislocation structures)
metoda elementéw skoniczonych

kierunek normalny, np. do plaszczyzny blachy (normal direction)

réznica temperatury réwnowazna sygnalowi szumu (noise equivalent
temperature difference)

funkcja rozkladu orientacji (orientation distribution function)

mikroskopia orientacji (orientation imaging microscopy)
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PSN
RD
RE

ROI

SE

SEM

SSDs

STD

TD

TEM
TI
TQC
TSA
TWIP
TRIP

ZNCC

ptaski stan naprezenia

kierunek walcowania blachy (rolling direction)

blad wzgledny (relative error)

badany obszar (region of interest)

blad systematyczny (systematic error)

skaningowa mikroskopia elektronowa (scanning electron microscopy)
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1. Wprowadzenie

1.1. Bilans energii w procesie deformacji plastycznej

Energia mechaniczna dostarczona do prébki w procesie sprezysto-plastycznej
deformacji sktada si¢ z czesci zwiazanej z odksztalceniem sprezystym oraz z od-
ksztalceniem plastycznym. Deformacja plastyczna jest procesem nieodwracal-
nym, w ktérym znaczaca cze$¢ pracy odksztalcenia plastycznego w, wykona-
nej nad materialem jest rozproszona w postaci ciepta gq [1], a reszta pozostaje
w materiale, nawet po odciazeniu probki, powodujac przebudowe jego mikro-
struktury [2]. Bilans energii w procesie deformacji plastycznej mozna wyrazié
nastepujaco:

Wy = €5 + qa, (1.1)

gdzie es to energia zmagazynowana, czyli zmiana energii wewnetrznej probki
wzgledem termodynamicznego stanu odniesienia. Wszystkie skladniki réwna-
nia to wielkosci wlasciwe, wyrazone w [J/g]. Proces magazynowania energii
jest manifestacja ewolucji mikrostruktury deformowanego materiatlu, w tym po-
wstawania i wzajemnych oddzialywan defektow sieci krystalicznej. Badania nad
wyznaczeniem energii zmagazynowanej sg interesujace zaréwno z punktu widze-
nia mechaniki, jak i inzynierii materiatowej, gdyz pomagaja zrozumieé¢ przebieg
procesu deformacji oraz mechanizmy proceséw zdrowienia i rekrystalizacji. Zja-
wisko magazynowania energii zostato odkryte podczas pomiaréw kalorymetrycz-
nych prowadzonych przez Taylora i Quinney’a [3] i przez dlugi czas uwazano, ze
w ciagu calego procesu deformacji stala czes¢ pracy odksztalcenia plastycznego
jest magazynowana w materiale. Jednakze pézniejsze badania eksperymentalne
[4, 5, 6 [7, 8] pokazaly, ze podczas deformacji plastycznej kolejnym, jednako-
wym przyrostom pracy odksztatcenia plastycznego odpowiadaja rézne przyrosty
energii zmagazynowanej. Jako miare przemiany energii w danym punkcie procesu
zaproponowano wielkos¢ zwana zdolnoscia magazynowania energii Z [5]:

g des '
dwy,

(1.2)

Zaleznos¢ zdolnosci magazynowania energii Z od odksztalcenia pokazuje, jak
w miare wzrostu odksztalcenia zmienia sie udzial mechanizméw odpowiedzialnych
za magazynowanie energii [9]. W modelowaniu i obliczeniach numerycznych z za-
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kresu termomechaniki stosowany jest zwykle parametr (3, znany réwniez ja-
ko wspélezynnik Taylora—Quinney’a (TQC) albo inelastic heat fraction (IHF).
Jest to wielkosé dopelniajaca w odniesieniu do zdolnosci magazynowania ener-
gii, bo dotyczy tej czedci pracy odksztalcenia plastycznego, ktora jest dyssy-
powana w postaci ciepta. W literaturze spotykane sa takze stosunki es/w, lub
qa/wp (oznaczany symbolem fiy), gdyz sa one latwe do wyznaczenia, szczeg6l-
nie 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 zdolno$¢ magazynowania energii Z albo
jej odpowiednik Sgig = 1 — Z zwiazany z energia dyssypowang w postaci ciepta.

1.2. Przeglad literatury dotyczacej przemiany energii
podczas deformacji materiatéw krystalicznych

W literaturze mozna znalez¢ wiele prac dotyczacych energetycznego aspektu
procesu deformacji, zarowno teoretycznych, jak i eksperymentalnych i nume-
rycznych. Zaproponowano kilka modeli konstytutywnych uwzgledniajacych réz-
ne mechanizmy magazynowania energii [10, [IT]. Modele te sa préba opisu ob-
serwacji eksperymentalnych. Na przyklad w pracy [12] badano magazynowanie
energii we wczesnym stadium deformacji plastycznej, a uzyskane wyniki postuzy-
ly autorom innej pracy [13] do weryfikacji zaproponowanego przez nich modelu
plastycznosci krysztatéw przewidujacego, wptyw poczatkowej tekstury krystalo-
graficznej na termomechaniczne zachowanie materiatlu oraz na energie zmagazy-
nowang. Poczatkowo do wyznaczania energii zmagazynowanej wykorzystywano
gltownie metody kalorymetryczne. Wprowadzono wtedy podziatl na metody jed-
nostopniowe i dwustopniowe. W metodach jednostopniowych, probke umieszcza
sie w kalorymetrze natychmiast po jej odksztalceniu [3] albo przeprowadza sie
proces deformacji wewnatrz kalorymetru [6], co jest na ogdt technicznie skom-
plikowane ze wzgledu na przewodnictwo cieplne od prébki do szczek maszyny.
Metody dwustopniowe sg natomiast oparte na poréwnaniu zachowania sie prébki
odksztalconej plastycznie, z probka w stanie odniesienia (nieodksztatconej). Do
tej grupy metod zalicza si¢ miedzy innymi réznicowa kalorymetrie skaningowsa
(differential scanning calorimetry, DSC). Skuteczna metoda jednostopniowa wy-
znaczania energii zmagazynowanej w funkcji odksztalcenia makroskopowego bez
uzycia kalorymetru, jest metoda opracowana w Laboratorium Termoplastyczno-
$ci (LT) IPPT PAN w latach 80. ubieglego wieku. Polega ona na wyznaczeniu
energii dyssypowanej w postaci ciepla poprzez symulacje wzrostu temperatu-
ry odksztalcanej préobki za pomoca przepuszczania pradu elektrycznego przez
probke nieodksztalcona (wykorzystujac efekt Joule’a—Lenza). Podczas symula-
cji energia elektryczna jest dostarczana do probki w taki sposéb, zeby wzrost
temperatury powierzchni prébki byt taki sam, jak ten obserwowany w proce-
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sie rozciggania. Z kolei zaleznoéé pracy odksztalcenia plastycznego od odksztal-
cenia makroskopowego wyznaczono na podstawie wykresu sita—przemieszczenie
uzyskanego podczas jednoosiowego rozciagania. Majac zaleznosé pracy odksztal-
cenia plastycznego oraz energii rozpraszanej w postaci ciepta od odksztalcenia
roboczej czedci probki i uwzgledniajac efekt piezokaloryczny wyznaczono energie
zmagazynowana w zaleznosci od odksztalcenia [7, [8, 14} [15]. Pokazano, ze zdol-
nos$¢ magazynowania energii osiaga maksimum w poczatkowym etapie procesu
deformacji plastycznej, a nastepnie jej wartos¢ maleje ze wzrostem odksztalcenia,
zgodnie z teoria niskoenergetycznych ukladéw dyslokacyjnych (low energy dislo-
cation structures, LEDS) [16]. Opisana metoda obowiazuje w zakresie deformacji
makroskopowo jednorodnej. Natomiast w pracy [17] wyznaczono zdolno$é ma-
gazynowania energii Z w zakresie deformacji jednorodnej roboczej czeéci probki
oraz oszacowano géorng granice Z w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycz-
nego. Pokazano, ze zdolno$¢ magazynowania energii gwattownie maleje w kon-
cowym etapie deformacji i tuz przed zerwaniem probki staje sie rowna zeru,
a nawet ujemna. Zauwazono réwniez, ze odpowiada to w przyblizeniu punktowi
na krzywej naprezenie-odksztalcenie, w ktérym spelnione jest kryterium Con-
sidére’a (do/de = o). Dlatego zaproponowano, zeby ujemne wartosci Z trak-
towaé jako wskaznik postepujacej dominacji uszkodzenia w materiale. Innymi
stowy, warunek Z = 0 stanowi makroskopowe kryterium niestabilnosci plastycz-
nej ze wzgledu na to, ze material traci zdolno$¢ magazynowania energii. Row-
niez w pracy [18] pokazano, ze w miare rozwoju procesu deformacji plastycznej,
w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego, Z spada do zera. W tej pracy
zdolno$¢ magazynowania energii zostala wyznaczona dla kilku obszaréw leza-
cych na wzdluznej osi probki. Na czesci roboczej probki naniesiono periodycz-
ny uktad markeréw (kropek grafitu) i w trakcie procesu rejestrowano obrazy
powierzchni prébki w zakresie Swiatlta widzialnego. Na podstawie zmian odle-
glosci pomiedzy érodkami kropek na kolejnych obrazach wyznaczono zalezno$é
przemieszczenia i odksztalcenia poszczegdlnych obszaréw prébki od czasu, co
stanowilo pierwszy krok w strone rozwoju metody polowego pomiaru przemiesz-
czenia w LT IPPT PAN. Prace odksztalcenia plastycznego dla tych obszaréw
wyznaczono przy zalozeniu jednoosiowego stanu naprezenia. Energie dyssypo-
wana w postaci ciepta wyznaczono natomiast poprzez obliczenie, metoda réznic
skoniczonych, jednowymiarowego strumienia ciepta dla sasiadujacych sekcji na
prébee (Srodki grafitowych kropek wyznaczaly brzegi tych sekcji).

Osobng grupe stanowiag prace dotyczace wyznaczania skladnikéw 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 prébee. W pracy [19] pokazano, ze podczas dynamicznej deformacji stali typu
TRIP (transformation induced plasticity) wspoélezynnik Taylora—Quinney’a ro-
$nie wraz z odksztalceniem oraz zalezy od utajonego ciepta przemiany fazowej,
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ktora zachodzi w tego typu stali podczas odksztalcenia. W ramach pracy [20]
badano zaleznos$¢ wspétezynnika TQC od typu obcigzenia. Przeprowadzono serie
eksperymentéw dla siedmiu réznych metali i stopéw, poddanym trzem réznym
modom deformacji (dynamiczne rozciaganie, $ciskanie i $cinanie), a nastepnie
wyznaczono dla kazdego przypadku érednig warto$é wspdleczynnika Bing. Otrzy-
mane wyniki zebrano w formie usystematyzowanej bazy danych dla badanych
materialow.

W przypadku quasi-statycznych warunkéw obciazenia, do wyznaczenia ciepta
generowanego podczas deformacji badanego materialu wykorzystuje sie réwna-
nie przewodzenia ciepta w stanie nieustalonym. Wiekszo$¢ analiz dotyczacych
tego tematu prowadzi sie na podstawie pdl przemieszczenia i temperatury, zmie-
rzonych za pomoca metod korelacji obrazéw cyfrowych (digital image correla-
tion, DIC) i termografii podczerwieni (infrared thermography, IRT). W literatu-
rze mozna znalez¢ wiele pomystéw i sposobow wykorzystania zarejestrowanych
danych eksperymentalnych. Poszczegdlne prace réznia sie przyjetymi uproszcze-
niami lub sposobami przedstawienia wynikéw. Na przyktad, w niektérych pra-
cach ograniczono sie do wyznaczenia generowanych deformacja zrddet ciepta,
co jest krokiem w kierunku okreslenia bilansu energii. W pracy [21], przy za-
tozeniu jednowymiarowego przepltywu ciepla, oszacowano zrodla ciepta towa-
rzyszace pasmom Liidersa i Portevin-Le Chateliera (PLC). Otrzymane wyni-
ki wykorzystano do wyznaczenia szerokosci i predkoéci propagacji powstajacych
pasm. W [22] i [23] Zrédla ciepla zrekonstruowano na podstawie danych tempera-
turowych obarczonych szumem, uzyskanych podczas propagacji pasm Liidersa,
a w [23] wyznaczono globalny (czyli $redni dla czeci roboczej prébki) wspol-
czynnik THF. Istota pracy [24] bylo oszacowanie przyrostu temperatury i zrédet
ciepta podczas cyklicznych obciazen sprezystych. Jest to kontynuacja badan do-
tyczacych rozpraszania energii w zakresie deformacji makroskopowo sprezystej,
zapoczatkowanych w [25]. Autorzy tych prac wyznaczyli uérednione po prze-
strzeni wartoéci zrodel ciepta tuz przed rozpoczeciem makroskopowego ptynie-
cia plastycznego. Te wartoéci zalezaly od wyjsciowej mikrostruktrury badanego
materiatu (stali 316L). Globalna wartos¢ wspoétezynnika fiy wyznaczono w pra-
cy [26] dla czterech réznych materiatéw: stali 303 i 316, CP Ti (tytanu czystego
technicznie) oraz stopu tytanu Ti-6Al-4V, przy trzech réznych predkosciach od-
ksztatcenia: (1072 s71,5-1073 s71 1 1073 s71). Pokazano, ze w rozpatrywanym
zakresie predkosci odksztalcenia, zaréwno tytan, jak i jego stop wykazuja wiek-
sza wrazliwo$¢ wspélezynnika IHF na predkosé odksztalcenia, niz obydwa typy
stali. Podejscie laczace badania eksperymentalne z modelowaniem plastycznosci
krysztaléow, przedstawiono w pracy [27]. Badano proces $cinania stopu magne-
zu AZ31B. Zaproponowany model mial za zadanie przewidzieé¢, czy gléwnym
mechanizmem deformacji dla danej orientacji probki jest poslizg dyslokacji, czy
blizniakowanie. Wyznaczono takze globalny wspoétczynnik IHF w zaleznosci od
orientacji prébki. Pokazano, jak mozna sie byto spodziewaé, ze wyzsze warto-
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$ci energii rozpraszanej w postaci ciepta wystepowaly dla orientacji, w ktérych
dominowal poglizg, a nizsze w tych, gdzie dominowalo blizniakowanie. W pra-
cy [28] przedstawiono podejscie do tematu przemiany energii podczas deformacji
materialéw polikrystalicznych, podobne do podejscia rozwijanego w niniejszej
rozprawie. Jest ono oparte na pomiarach rozkladéw przemieszczenia i tempera-
tury i ukierunkowane na analize energii zmagazynowanej w obszarze lokalizacji
odksztalcenia plastycznego. Jednakze w [28] ograniczono analize do przypad-
ku 1D. Zrédla ciepla i energia dyssypowana w postaci ciepla sa pokazane w for-
mie wykresu zawierajacego ewolucje pojedynczego profilu (lezacego centralnie na
wzdluznej osi prébki) w czasie trwania procesu (tego typu wykresy w literaturze
anglojezycznej sa nazywane spatio-temporal plots). Ponadto zalozenie poczynio-
ne przez autoré6w odnosnie do rozktadu naprezenia przestaje by¢ spelnione wraz
z rozpoczeciem lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Warto wymienié prace
poswiecone przemianom energii na poziomie pojedynczego ziarna. Na przyktad
w pracy [29] badano lokalne efekty temperaturowe towarzyszace mikroplastycz-
noéci podczas deformacji stali 316L. W tym celu wyznaczono sprzezone pola
temperatury i przemieszczenia dla niewielkiego obszaru na prébce z rozdzielczo-
Scig ponizej Sredniej wielkosdci ziarna dla makroskopowego odksztalcenia okoto
0,03. W pracy [30] analizowano termomechaniczne zachowanie multikrysztatu
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 zazna-
czyli, ze opracowana metodyka w dluzszej perspektywie ma postuzyé¢ do analizy
bilansu energii na poziomie mikrostrukturalnym.

Podsumowujac, badania dotyczace energetycznego aspektu deformacji pla-
stycznej obecne sa w literaturze od okoto stu lat, a jednocze$nie temat ten jest
caly czas intensywnie rozwijany. Powstalo wiele prac eksperymentalnych i nu-
merycznych pos$wieconych wyznaczaniu lub obliczaniu zdolnosci magazynowania
energii lub wspdtcezynnika Taylora—Quinney’a. Pomimo tego wydaje sie, ze bra-
kuje pracy, ktéra w kompleksowy sposéb podchodzitaby do tematu przemiany
energii w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Zeby w pelni opisaé to,
co sie dzieje z materialem w trakcie lokalizacji, nalezaloby wyznaczy¢ i przed-
stawi¢ ewolucje rozkladéw wszystkich sktadnikéw 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 zaburze-
nia, zwane defektami sieci krystalicznej. To wlasnie w energii defektow sieci kry-
stalicznej magazynuje sie energia podczas deformacji plastycznej. Defekty sieci
krystalicznej, z geometrycznego punktu widzenia podzielono na punktowe (wa-
kanse i atomy miedzywezlowe), liniowe (dyslokacje) oraz powierzchniowe (granice
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ziaren, granice blizniacze, granice miedzyfazowe, bledy ulozenia). Proces defor-
macji w temperaturze pokojowej jest kontrolowany gtéwnie poprzez powstawanie
i ruch dyslokacji oraz interakcje pomiedzy nimi (lub z innymi rodzajami defek-
téw, np. granicami ziaren), co skutkuje powstawaniem ukladéw dyslokacyjnych.
Wzajemnym oddzialywaniom pomiegdzy defektami sieci krystalicznej towarzyszy
naktadanie si¢ ich pél naprezenia co moze powodowaé zmniejszenie energii ukta-
du (mutual stress screening). Zgodnie z tzw. koncepcja LEDSs, sformutowana
przez D. Kuhlmann-Wilsdorf i N. Hansena [16], po osiagnieciu pewnej gestosci
dyslokacji, wraz ze wzrostem odksztalcenia tworza si¢ uktady dyslokacyjne o co-
raz nizszej energii (przypadajacej na jednostke linii dyslokacji) [311, [32] [33] 34].
Do uktadow dyslokacyjnych o najwyzszej energii zalicza sie spietrzenia i splo-
ty dyslokacyjne (ich energia przekracza sume energii tworzacych je dyslokacji).
Wraz ze wzrostem odksztalcenia powstaja maty dipolowe oraz uklady mat di-
polowych zwane siecig Taylora [16]. W tego typu ukladach energia jest nizsza
od sumarycznej energii tworzacych je dyslokacji, dzieki sasiadujacym ze soba
dyslokacjom o przeciwnych znakach, czyli tzw. ,dipolom”. Nastepnie, w mate-
riale tworza si¢ Sciany dipolowe, zlozone z dwoch réwnoleglych, waskokatowych
granic nachylenia, o podobnej dlugosci, ale o przeciwnych znakach (te waskoka-
towe granice zbudowane sa z dyslokacji krawedziowych o jednakowym wektorze
Burgersa, lezacych jedna nad druga). Zespél $cian dipolowych nazywany jest
pasmami poslizgu [16]. W zaawansowanych stadiach odksztalcenia obserwuje sie
uktady o najnizszej energii, czyli struktury komoérkowe skladajace sie z obszaréow
prawie wolnych od dyslokacji, oddzielonych od siebie granicami dyslokacyjnymi.
Jednakze szczegdltowe zrozumienie dyslokacyjnych mechanizméw odksztalcenia
w materiatach polikrystalicznych nadal stanowi wyzwanie dla badaczy. Obec-
nos¢ granic ziaren i blizniakéw w polikrysztale ogranicza $rednia droge swobodna
poruszajacych sie dyslokacji, co sprzyja wzajemnym oddzialywaniom pomiedzy
nimi. Ponadto pomiedzy ziarnami o réznej orientacji krystalograficznej moze do-
chodzié¢ do lokalnych spietrzen dyslokacji w poblizu granic ziaren.

Praktycznie wszystkie metale i ich stopy w mikroskali odksztalcaja sie pla-
stycznie w sposob niejednorodny, co skutkuje powstaniem gradientu odksztalce-
nia i towarzyszaca mu rotacja sieci krystalicznej [35]. Nye w swojej pracy [36]
jako pierwszy wykorzystal opis dyslokacji w modelowaniu plastycznosci kryszta-
léw. Zauwazyl on, ze obecnosé gradientu odksztalcenia wymaga powstania sieci
dyslokacji, w celu zapewnienia cigglosci deformowanego materialu. Nastepnie
Ashby zaproponowal dla takiego zbioru dyslokacji nazwe ,dyslokacje geome-
trycznie niezbedne” (geometrically necessary dislocations, GNDs), a dla pozo-
stalych — ,dyslokacje statystycznie zmagazynowane” (statistically stored disloca-
tions, SSDs) [37]. Zgodnie z takim podzialem, dyslokacje statystycznie zmaga-
zynowane powstaja na drodze wzajemnego blokowania sie (trapping) dyslokacji
poruszajacych sie w réznych, przecinajacych sie ptaszczyznach poslizgu. Zatem
gestosé dyslokacji statystycznie zmagazynowanych zalezy nie tylko od stopnia
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odksztalcenia i temperatury deformowanego materiatu, lecz takze od jego struk-
tury krystalograficznej i energii bledu utozenia (EBU) [37].

Podczas odksztalcania materiatu plastycznie niejednorodnego pomiedzy sa-
siednimi, réznie zorientowanymi ziarnami, na granicy miedzyfazowej, a takze
pomiedzy obszarami réznigcymi sie gestoscia dyslokacji powstaja naprezenia we-
wnetrzne dalekiego zasiegu (long-range internal stresses). Aby zachowaé ciaglosé
geometryczng materialu, naprezenia te sa akomodowanie przez powstajace dys-
lokacje geometrycznie niezbedne (GNDs) (rys. . Dlatego Ashby zdefiniowat
GNDs jako ,uktad, ktéry zapewnia kompatybilno$é odksztalcenia pomiedzy ob-
szarami materiatu plastycznie niejednorodnego, przy czym naprezenie odpowia-
dajace temu ukladowi nie moze przekraczaé lokalnego naprezenia ptyniecia” [37].
Na ewolucje mikrostruktury materialu podczas jego deformacji istotny wplyw
maja rowniez bledy ulozenia. Energia bledu ulozenia (EBU), zalezna od sktadu
chemicznego i temperatury, ma kluczowy wplyw na przebieg deformacji plastycz-
nej materiatléw o typie sieci fcc. Nalezg do nich stale austenityczne. Umocnienie
materiatlu podczas deformacji zalezy w duzym stopniu od EBU, ktéra wplywa
na rozszczepienie dyslokacji Srubowych (pomiedzy dwiema dyslokacjami czastko-
wymi wystepuje obszar bledu ulozenia). Jezeli odleglto$¢ pomiedzy dwiema dys-
lokacjami czastkowymi jest mala (blad ulozenia jest waski, czyli wartos¢ EBU
niska), to ich rekombinacja zachodzi stosunkowo tatwo. Wtedy moze zaj$é¢ po-
$lizg poprzeczny, co istotnie utatwia deformacje plastyczna. Dlatego materiaty
o wysokiej wartosci EBU (>45 mJ/m?), takie jak aluminium, odksztalcaja sie
prawie wylacznie przez poslizg dyslokacji [38] i w nich najczesciej obserwuje

Y
I
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(a)

(c) (d)

Rysunek 1.1. Schemat powstawania dyslokacji geometrycznie niezbednych GNDs [37].
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sie struktury komoérkowe. W przypadku stali austenitycznych, deformacja zacho-
dzi w wyniku réznych, mikroskopowych mechanizméw odksztalcenia plastycz-
nego [39]. Dla érednich wartoéci EBU (20-45 mJ/m?), podlizg poprzeczny jest
utrudniony i bardziej korzystne moze by¢ odksztalcenie poprzez blizniakowanie
(stale typu TWIP — twinning induced plasticity). Blizniakowanie umacnia mate-
rial i opdéznia lokalizacje odksztalcenia plastycznego poprzez podzial ziaren na
obszary objete bliZzniakowaniem i wolne od niego [40]. Z kolei dla niskich warto-
éci EBU (<20 mJ/m?) uprzywilejowana jest plastycznoéé indukowana przemiang
fazowa austenitu w martenzyt (stale typu TRIP).

Ro6znego rodzaju eksperymentalne badania mikrostruktury materialéw po
deformacji maja na celu, miedzy innymi, potwierdzenie stuszno$ci modelu Ash-
by’ego. Nie jest to zadanie tatwe, gdyz wymaga ono statystycznej analizy bardzo
duzej liczby dyslokacji wystepujacych w wielu ziarnach. Bezposrednie obserwa-
cje dyslokacji za pomoca transmisyjnej mikroskopii elektronowej (transmission
electron microscopy, TEM) umozliwily opisanie réznego rodzaju uktadéw dyslo-
kacyjnych i sformulowanie teorii opisujacych ruch dyslokacji [41]. Jednakze TEM,
ze wzgledu na bardzo lokalny charakter pomiaru oraz zmudng preparatyke pro-
bek, z trudem nadaje sie do prowadzenia badan statystycznych. Z kolei dyfrakcja
rentgenowska lub dyfrakcja neutronéw pozwalaja uchwyci¢ ogdlny statystyczny
charakter problemu (np. wyznaczy¢ powstawanie i rozwéj tekstury krystalogra-
ficznej), ale maja niewielka przestrzenna rozdzielczosé i nie dostarczaja szcze-
gbéltowych informacji na temat tego, co sie dzieje lokalnie — pomiedzy poszcze-
gbélnymi ziarnami. Odpowiednia technika badawcza do przeprowadzenia analizy
obrotow ziaren i lokalnych zmian orientacji jest dyfrakcja elektronéw wstecznie
rozproszonych (electron backscatter diffraction, EBSD) w skaningowym mikro-
skopie elektronowym. Ta metoda umozliwia pomiar orientacji krystalograficznej
na powierzchni prébek o relatywnie duzych objetosciach (bulk samples) ze sto-
sunkowo wysoka rozdzielczoscia. Podstawy teoretyczne metody EBSD i kierunki
jej rozwoju zostaly przedstawione w podrozdziale Pierwsze badania ta meto-
da materiatéw po deformacji dotyczyty wyznaczenia gestosci GNDs w bikrysztale
i polikrysztale aluminium [42, 43],[44]. Wyniki analizy EBSD wykorzystano takze
do wyznaczenia gradientu odksztalcenia w poblizu miejsca, w ktérym wykonano
indentacje [45] oraz odksztalcenia materialéw wielofazowych [46].

1.4. Cel, zakres i teza pracy doktorskiej

Celem pracy jest przeprowadzenie eksperymentalnej, polowej analizy procesu
przemiany energii podczas deformacji plastycznej stali austenitycznej 310S, za-
rowno w zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej, jak i podczas lokalizacji
odksztalcenia plastycznego oraz odniesienie uzyskanych wynikéw do rozwoju tek-
stury krystalograficznej. Na powyzsza analize skladaja sie nastepujace zadania:
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e Opracowanie eksperymentalnej metodyki wyznaczania powierzchniowych
rozkltadéw sktadnikéw bilansu energii, tj. pracy odksztalcenia plastycznego
oraz energii dyssypowanej w postaci ciepta dla nieadiabatycznych proce-
sow deformacji. Istota metody jest wyznaczenie powierzchniowego rozkla-
du mocy zrédel ciepta wywotanych deformacja plastyczna, uwzgledniajac
zaréwno przeplyw ciepta w prébce, jak i wymiane ciepta z otoczeniem, wy-
korzystujac eksperymentalnie wyznaczone pola przemieszczenia i tempe-
ratury na powierzchni prébki oraz elementy teorii przeptywu ciepta i teorii
plastycznosci;

o Wykorzystanie opracowanej metodyki do wyznaczenia rozktadow sktadni-
kéw bilansu energii oraz zdolno$ci magazynowania energii na powierzchni
prébek wykonanych ze stali austenitycznej 310S podczas jednoosiowego
rozciagania;

e Analiza zmian orientacji krystalograficznej i rozwoju tekstury stali 310S
podczas jednoosiowego rozciggania oraz odniesienie uzyskanych wynikow
do zmiany zdolno$ci magazynowania energii podczas deformacji.

W rozprawie przedstawiono opis procesu przemiany energii podczas defor-
macji materialéw polikrystalicznych oraz przeglad literatury dotyczacej tego te-
matu, uwzgledniajac ewolucje ich mikrostruktury. Drugi rozdzial rozprawy jest
poswiecony metodom pomiarowym stosowanym w pracy. Sg nimi: metoda po-
miaru pola przemieszczenia na podstawie korelacji obrazéw cyfrowych (DIC),
metoda bezkontaktowego pomiaru pola temperatury za pomoca detekeji promie-
niowania podczerwonego (IRT) oraz metoda pomiaru rozktadu orientacji krysta-
lograficznej za pomoca dyfrakeji elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD).
W rozdziale trzecim przedstawiono opracowana w ramach rozprawy metodyke
wyznaczania rozktadow sktadnikéw bilansu energii podczas deformacji. Podobnie
jak w niektérych pracach obecnych w literaturze, sposéb ten jest oparty na po-
miarach przemieszczenia i temperatury na powierzchni prébki za pomoca metod
DIC i IRT. Jednakze rozprawa zawiera oryginalne aspekty dotyczace zarowno
wyznaczania rozktadu naprezenia, jak i rozktadu zrédet ciepta. Rozdzial czwar-
ty zawiera opis eksperymentu. Przedstawiono badany material, przygotowanie
probek, uktad pomiarowy oraz parametry stosowane w analizie DIC i IRT oraz
oszacowanie bledéw pomiarowych. W rozdziale piatym umieszczono wyniki ba-
dan przeprowadzonych w makro- i mikroskali. Ostatni, szdsty rozdzial zawiera
podsumowanie uzyskanych rezultatow oraz wynikajace z nich wnioski.

Przedstawione w rozprawie wyniki pozwolily wykazaé¢ nastepujaca teze:
Mozliwe jest przeprowadzenie eksperymentalnej analizy przemiany energii w pro-
cesie deformacji plastycznej materiatu polikrystalicznego z uwzglednieniem nie-
adiabatycznosci tego procesu, wykorzystujoc pola przemieszczenia i temperatury
wyznaczone przy uzyciu metody korelacji obrazéw cyfrowych i termografii pod-
czerwient oraz elementy teorii przeplywu ciepla i teorii plastycznosci.






2. Badania

2.1. Korelacja obrazow cyfrowych

W ostatnich latach korelacja obrazéw cyfrowych (DIC) stala sie jedna z naj-
czesciej stosowanych metod wyznaczania pola przemieszczenia w eksperymen-
talnych badaniach z zakresu mechaniki ciala stalego. Podstawy teoretyczne tej
metody i stosowane procedury numeryczne zostaly po raz pierwszy przedstawio-
ne w pracy [47]. Od tej pory technika DIC jest intensywnie rozwijana przez wielu
naukowcéw, co sprawilo, ze poprawila sie znaczaco wydajnosé oraz doktadnoséé
algorytméw obliczeniowych [48]. Obszerny przeglad kryteriéw korelacji oraz algo-
rytméw najczesciej stosowanych w analizie DIC 2D nie tylko przy wyznaczaniu
pél przemieszczenia, ale réwniez pol odksztalcenia, umieszczono w pracy [49).
Istotna zaleta metody DIC jest to, ze umozliwia ona wyznaczenie przemieszcze-
nia i lokalnego odksztalcenia w obszarach nieciaglosci geometrycznych i niejed-
norodnosci materialowych. Dzieki temu jest doskonalym narzedziem do badania
lokalizacji odksztatcenia plastycznego. Analize DIC 2D mozna przeprowadzic,
gdy podczas procesu deformacji zostanie zarejestrowana sekwencja obrazéw po-
wierzchni probki za pomoca kamery pracujacej w zakresie Swiatta widzialne-
go. Podczas calego procesu, badana powierzchnia musi pozostawaé¢ w plaszczyz-
nie. Ponadto powinna posiadaé¢ losowo roztozone plamki w odcieniach szarosci
(speckled pattern).

Istota metody DIC polega na poszukiwaniu potozenia punktu wraz z jego
otoczeniem (zwanym subsetem) na obrazie probki zdeformowanej na podsta-
wie poczatkowego polozenia tego punktu na obrazie probki w stanie odniesie-
nia (rys. . Wedtug zasad mechaniki osrodkéw ciaglych, powyzsze zadanie
sprowadza sie do obliczenia funkcji opisujacej deformacje subsetu zdefiniowane-
go na konfiguracji odniesienia. Parametrem, ktory stuzy do poréwnywania sub-
setu na obrazach przed i po deformacji, jest wspélczynnik korelacji cc. Subset
sklada si¢ z punktéw potozonych w srodkach sasiadujacych pikseli. Ksztatt i roz-
miar subsetu powinien zapewnia¢ mu niepowtarzalno$¢ w badanym obszarze
powierzchni (region of interest, ROI). Zwykle jedynie czesé robocza prébki jest
brana pod uwage i odpowiadajacy jej region zostaje zdefiniowany na obrazie
odniesienia jako ROI.

W niniejszej pracy rozpatrywano przypadek dwuwymiarowy i do wyznacze-
nia pola przemieszczenia wykorzystywano algorytm DIC 2D opracowany w La-
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Rysunek 2.1. Podstawy metody DIC wykorzystywanej do sledzenia polozenia punktéw pod-
czas deformacji; po lewej stan odniesienia, po prawej stan po deformacji [50].

boratorium Termoplastycznosci IPPT PAN, zaimplementowany w autorskim
oprogramowaniu ThermoCorr [5I]. Opracowane procedury numeryczne zostaly
przedstawione w pracy [50]. Jako kryterium korelacyjne zastosowano kryterium
ZNCC (zero-mean normalised cross-correlation), ktore jest jednym z czesciej spo-
tykanych w literaturze kryteriéw korelacyjnych, gdyz uwzglednia m.in. zmiany
o$wietlenia podczas eksperymentu. Polozenie punktu po deformacji wyznacza sie
w dwoéch krokach. W pierwszym — wektor przemieszczenia jest wyznaczany z do-
ktadnoscia do 1 piksela. Nastepnie otrzymane rozwiazanie zostaje poprawione,
aby uzyska¢ doktadnosci rzedu utamkéw piksela.

Na poczatku, na obrazie prébki po deformacji zostaje okreslony obszar po-
szukiwania (searching area), ktéry zawiera wszystkie mozliwe polozenia srodka
subsetu (rys. . Nastepnie, dla kazdego polozenia érodka subsetu oblicza sie
odpowiadajacy jej wspolczynnik korelacji. Maksymalna wartosé¢ wspoétczynnika
cc oznacza najlepsze dopasowanie, na podstawie ktérego wyznacza sie wektor
przemieszczenia. Natomiast drugi krok wyznaczania potozenia punktu po defor-
macji wykorzystuje tzw. algorytm znajdowania pikéw (peak-finding algorithm),
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Rysunek 2.2. Metoda poszukiwania przemieszczenia z doktadnoscig do 1 piksela. Czerwone
kropki na obrazie prébki zdeformowanej (po prawej) definiuja mozliwe potozenia srodka subsetu
(subset center) [50].

ktéry dopasowuje dwuwymiarowa powierzchnie kwadratowa do pikseli znajduja-
cych sie woko6t miejsca o maksymalnej wartosci wspétezynnika korelacji uzyskanej
w pierwszym kroku (piku zaznaczonego na rys. [2.3)).

a) b)

15 20

Rysunek 2.3. Przyktad rozktadu wspétczynnika korelacji: a) widok plaski oraz b) powierzch-
nia 2D. Pik na powierzchni odpowiada maksymalnej wartosci wspotezynnika korelacji (najlepsze
dopasowanie pomigdzy subsetami) [50].

Polozenia $rodkéw pikseli sa zawarte w wektorach x = (-1 -1-1000111)
iy=(-101-101-101), w uktadzie wspdlrzednych, ktérego poczatek znajdu-
je sie w pikselu o maksymalnej wartoéci wspotezynnika cc. Odleglosé pomigdzy
srodkami pikseli jest réwna 1, a lokalna macierz wspoétczynnika korelacji ma wy-
miar 3 x 3 piksele. Zeby znalezé polozenie piku w tej macierzy z dokladnoscia
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utamka piksela, lokalne otoczenie piku aproksymuje sie¢ powierzchnig drugiego
stopnia. Za pomoca metody najmniejszych kwadratéw oblicza sie wspdlczynni-
ki tej powierzchni, co umozliwia wyznaczenie polozenia piku z doktadnoscia do

utamka piksela (rys. .
a)

20
15

10

0 5 10 15 20

Rysunek 2.4. a) Rozklad wspélezynnika korelacji, b) lokalne otoczenie 3 x 3 wokél piksela
o maksymalnej wartoéci wspétczynnika korelacji oraz ¢) powierzchnia dopasowana do wartosci
w skali szarosci lokalnego otoczenia [50].

Opisana metoda uwzglednia jedynie sztywne przesuniecie subsetu. Jednak-
ze, zeby znalezé jego dokladne potozenie w konfiguracji zdeformowanej, nalezy
uwzglednié¢ rézne mozliwosci jego deformacji (rys. [2.5). Wykorzystuje sie¢ w tym
celu liniowe funkcje ksztaltu.

a) b) ¢) d) e) f)

Rysunek 2.5. Mozliwosci deformacji subsetu: a) przesunigcie w kierunku X, b) przesunig-
cie w kierunku Y, c) rozciagniecie w kierunku X, d) rozciagniecie w kierunku Y, e) Sciecie
w kierunku X, f) éciecie w kierunku Y [50].

Liniowe funkcje ksztaltu, ktore opisuja przeksztalcenie punktu z konfiguracji
odniesienia P(X,Y") do konfiguracji aktualnej p(x,y), sa wyrazone nastepujaco:

Oouy Ouy
(2.1)
Y=Y +uy+ 2ax + Pay,

0X )4
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gdzie AX = X — X¢, AY =Y — Yo. X¢o i Yo to wspdlrzedne érodka subse-
tu. Znajac wartodci szesciu parametrow, tj. ug, uy, %%g’, %‘iﬁ”, %, %, mozna
wyznaczy¢ nowe polozenie subsetu. Wartosci tych poszukuje sie¢ zwykle za pomo-
cg iteracyjnej metody Newtona. Po znalezieniu nowych potozen punktéw trze-
ba rozwigzaé problem interpolacji intensywnosci odcieni szarosci poszczegdlnych
pikseli, gdyz w wyniku deformacji subsetu punkty prawdopodobnie nie znajduja
sie juz w $rodkach pikseli, ale przesunely sie o czesci piksela. W stosowanym po-
dejsciu wykorzystuje sie tzw. interpolacje dwuszescienna (bicubic interpolation),
w ktorej do skalowania obrazu wykorzystuje sie stopnie szarosci wszystkich odmiu
pikseli stykajacych si¢ bokami lub wierzchotkami z danym pikselem. Metode DIC
uzyto w niniejszej rozprawie do wyznaczania pol przemieszczenia na powierzchni
deformowanych prébek.

2.2. Termografia podczerwieni

Kazde cialo o temperaturze powyzej 0 K emituje fale elektromagnetyczne.
Widmo tych fal zalezy od temperatury ciata, ktére je emituje. W zakresie tempe-
ratury 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 diugoéé fali jest zawarta w tym przedziale, nazwano promieniowa-
niem podczerwonym (IR). Zalezno$é mocy promieniowania od temperatury po-
wierzchni, ktora je emituje, jest podstawa bezkontaktowego pomiaru temperatu-
ry. Moc promieniowania jest mierzona za pomoca uktadu pomiarowego, ktérego
najwazniejszym elementem jest detektor promieniowania podczerwonego. Aby
taki pomiar byt mozliwy, wprowadzono definicje zdolnoéci emisyjnej badanej po-
wierzchni:

dW,

X\’
gdzie dW, to energia fal elektromagnetycznych w przedziale dlugosci od A do
A+ dA, emitowanych w jednostce czasu przez jednostke powierzchni. Powierzch-
nia dowolnego ciata charakteryzuje sie réwniez zdolnoscia pochtaniania fal elek-
tromagnetycznych definiowang jako:

ENT) = (2.2)

aw,
ax ’

gdzie dW, to energia fal elektromagnetycznych w przedziale dtugosci od A do
A 4+ d A, pochtanianych w jednostce czasu przez jednostke powierzchni. Jesli
temperatura ciala promieniujacego jest taka, jak temperatura otoczenia, to jest
ono w rownowadze termodynamicznej z otoczeniem. Zagadnienie promieniowania
cial w stanie rownowagi byto przedmiotem wielu badan. Pierwszym naukowcem,
ktéry uzyskal iloSciowa zaleznosé miedzy zdolnoscia emisyjna a zdolnoscia ab-
sorpcyjna, byt G.R. Kirchhoff. Podal on nastepujace prawo: ,,Dla kazdego ciata

AN T) =

(2.3)
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stosunek zdolnoéci emisyjnej do jego zdolnosci absorpcyjnej nie zalezy od na-
tury ciala, jest funkcja jedynie dtugosci fali i temperatury”. Prawo to nazwano

prawem Kirchhoffa:

=\ T)

—= =g\, T). 2.4
Przedmiot, ktory pochtanialby fale elektromagnetyczne i niczego nie odbijal, na-
zywamy cialem doskonale czarnym. Zdolnosé absorpcyjna ciala doskonale czar-
nego jest jednakowa (i réwna jednosci) dla wszystkich wartodci temperatury
i wszystkich dlugosci fal. Wykorzystujac istniejace juz wtedy wyniki ekspery-
mentalne dotyczace modeli ciala doskonale czarnego, Josef Stefan wykazal, ze
moc promieniowania M7 emitowana przez jednostke powierzchni ciata doskona-
le czarnego jest jednoznaczna funkcja temperatury T tej powierzchni:

My = 9T*, (2.5)

gdzie ¥ to stala Stefana-Bolzmanna, ktéra wynosi 5,67 - 1078 Wm™2K~4. Lu-
dwig Boltzmann wyprowadzil powyzsza zalezno$é¢ z praw termodynamiki i elek-
trodynamiki. Stad nosi ona obecnie nazwe prawa Stefana—Boltzmanna. To prawo
stanowi podstawe bezkontaktowego pomiaru temperatury — zasade pracy termo-
graféw opartych na detekcji promieniowania podczerwonego. Detektor promie-
niowania podczerwonego, ktéry zamienia pochtonieta energie promieniowania na
sygnal elektryczny. Mierzac powierzchniowy rozktad mocy promieniowania pod-
czerwonego emitowanego przez ciato doskonale czarne, mozna wyznaczy¢ rozktad
temperatury na jego powierzchni. Wyznaczenie temperatury badanej powierzch-
ni staje sie trudniejsze, jezeli badanym obiektem jest cialo rzeczywiste, czyli
cialo, ktére nie tylko emituje promieniowanie elektromagnetyczne, ale takze je
odbija i przepuszcza. Jezeli powierzchnia ciata rzeczywistego czeSciowo odbija
padajace na nig promieniowanie, to, zgodnie z zasada zachowania energii, zdol-
nos¢ absorpcyjna tej powierzchni musi by¢ mniejsza od zdolnoéci absorpcyjnej
ciata doskonale czarnego, czyli musi by¢ mniejsza od jednoéci. Zgodnie z prawem
Kirchhoffa, zdolnoéé emisyjna ciala rzeczywistego o danej temperaturze jest wiec
mniejsza od zdolnosci emisyjnej ciala doskonale czarnego o takiej samej tempe-
raturze. Zatem prawo Stefana—Bolzmanna dla powierzchni ciata rzeczywistego
mozna zapisa¢ w nastepujacej postaci:

My = 9T, (2.6)

gdzie & jest bezwymiarowym wspélezynnikiem zwanym emisyjnoscia (wzgled-
na zdolnoscia emisyjna) powierzchni ciala rzeczywistego. Emisyjnosé jest zdefi-
niowana jako stosunek mocy promieniowania o danej dlugosci fali A, emitowa-
nej przez jednostke powierzchni ciata rzeczywistego o okreslonej temperaturze,
do mocy promieniowania emitowanej przez ciato doskonale czarne o takiej samej
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temperaturze. Sygnal S na wyjsciu detektora podczas skanowania powierzch-
ni ciala rzeczywistego, nieprzezroczystego dla fal elektromagnetycznych zawiera
dwa skladniki [9]:

S =&f(To) + (1 =) f(Ta). (2.7)

Pierwszy z nich £ f(Tp) jest odpowiedzia detektora na promieniowanie emitowane
przez badana powierzchnie, drugi (1 — £)f(7) — na promieniowanie emitowane
przez otoczenie, odbite od badanej powierzchni i ogniskowane na powierzchni
detektora. Zeby zatem wyznaczy¢ temperature powierzchni rzeczywistego obiek-
tu, nalezy mie¢ krzywa kalibracji f(7T'), ktéra jest charakterystyczna dla danego
detektora i uktadu optycznego, oraz znaé temperature otoczenia i emisyjnosé &
badanej powierzchni. W badaniach termograficznych zwykle powierzchnie prébki
pokrywa sie warstwa, ktérej emisyjnosé jest bliska jednosci, na przyktad warstwa
sadzy lub grafitu.

2.3. Dyfrakcja elektronéw wstecznie rozproszonych

Podczas deformacji plastycznej zmienia sie mikrostruktura deformowanego
materialu. W przypadku materialéw polikrystalicznych, ewolucje mikrostruktu-
ry mozna rozpatrywaé z punktu widzenia obrotéw ziaren i wynikajacych z nich
zmian lokalnej orientacji krystalograficznej. Do wyznaczania struktury krysta-
licznej i orientacji krystalograficznej stosuje si¢ metody dyfrakcyjne. W niniejszej
rozprawie uzyto, znang od ponad 40 lat [52] metode dyfrakcji elektronéw wstecz-
nie rozproszonych (EBSD). Ta metoda dostarcza lokalnej informacji o wielkosci
ziaren, ich bezwzglednej i wzglednej orientacji, katach dezorientacji oraz jedno-
czeénie o skladzie fazowym badanego materiatu [53, 42]. Istota metody EBSD
jest oddzialywanie wiazki elektronéw z probka nachylong pod katem 70° wazgle-
dem poziomu (rys. [2.6).

Elektrony wstecznie rozproszone, ktore ulegty dyfrakcji na ptaszczyznach ato-
mowych zgodnie z prawem Bragga, tworzg pasma Kikuchiego. Szerokosé tych
pasm jest funkcja odlegltosci miedzyptaszczyznowej dla danej rodziny ptaszczyzn
sieciowych. Na podstawie potozenia linii Kikuchiego mozna zidentyfikowaé orien-
tacje krystalograficzng oraz system symetrii krysztalu. Obecnie wykonywane jest
to automatycznie w dedykowanym oprogramowaniu w oparciu o algorytmy roz-
poznawania obrazu, ktére najczesciej wykorzystuja transformacje Hougha [55].

Dokladno$é pomiaru metoda EBSD charakteryzuja dwa wskazniki, ktérych
rozklad mozna wyswietli¢ na obrazie mikrostruktury. Sa to: parametr jakosci
obrazu (image quality, IQ, albo band contrast, BC) oraz wskaznik zaufania (con-
fidence index, CI). Parametr IQ [56] jest miara jakosci obrazu dyfrakcyjnego,
czula na niedoskonatosci sieci krystalicznej oraz przygotowania powierzchni prob-
ki. Z kolei parametr CI [57] wyraza liczbowo (w przedziale od 0 do 1), z jaka
»,pewnoscig” zostata wyznaczona orientacja danego obszaru. Na warto$¢ CI maja
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Rysunek 2.6. Schemat tworzenia linii Kikuchiego i zarejestrowany obrazy dyfrakcyjny [54].

wplyw m.in. stan przygotowania powierzchni oraz warto$é odksztalcenia w da-
nym obszarze. W praktyce dla materialéw po deformacji plastycznej uzyskuje sie
wartosci parametru CI nie wigksze niz 0,4-0,5. Typowa rozdzielnosé katowa stan-
dardowej analizy EBSD wynosi okoto 0,5° [58], a jej rozdzielczo$é przestrzenna
wynosi maksymalnie okolo 20 nm [59].

Wyznaczenie orientacji krystalograficznej w programie komputerowym prze-
znaczonym do analizy EBSD sprowadza si¢ do okreslenia, jak zorientowane sa
osie globalnego ukladu wspoélrzednych probki wzgledem ukladu wspoétrzednych
sieci krystalograficznej danego ziarna. Na rysunku [2.7] schematycznie przedsta-
wiono krysztal o symetrii kubicznej zorientowany w ptycie materiatu, aby pogla-
dowo wyttumaczy¢ pojecie orientacji. Okreslenie ,orientacja krysztatu” opisuje
orientacje gléwnych osi krysztatu (ef') wzgledem gléwnych osi prébki (ef).

]eg

C,
e3 ? e(z.' eg
ef

S
€

Rysunek 2.7. Schematyczne przedstawienie orientacji krysztatu [OIM EDAX].

Najczesciej spotykanymi sposobami opisu matematycznego orientacji sa: ma-
cierz orientacji g, katy Eulera, zestaw wskaznikéw {hkl}(uvw), para os$/kat ob-
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rotu oraz kwaterniony. Dla dowolnej kombinacji obrotéow bryty sztywnej jedna o$
tego ciata pozostaje caly czas w tej samej orientacji. Dlatego orientacja opisana
przez oS i kat obrotu woko! tej osi jest reprezentacja o$/obrét (axis/angle). Nato-
miast katy Eulera wyrazajg takie trzy obroty, aby gtéwne osie krysztatu pokryty
sie z gléwnymi osiami préobki. Na przyklad w przypadku katéow Eulera w nota-
cji Bungego (¢1, P, p2) ustawia sie prébke tak, aby sprowadzié jej osie ukladu
wspolrzednych do osi uktadu wspdlrzednych krysztatu [60]. Obrét wykonywany
jest po kolei: najpierw o kat (3 wokél osi eg , nastepnie o kat @ wokdt osi ef
i o kat o znowu wokot osi e§ . Wartosci katéw o1 1 o zawieraja sie w zakresie
od 0 do 2I1, a kata & — od 0 do II. W praktyce, wszystkie reprezentacje obrotu
mozna sprowadzi¢ do macierzy orientacji g i wiekszo$¢ obliczen wykonuje sie za
pomocy reprezentacji macierzowych.

Na podstawie poréwnywania orientacji sasiadujacych ze soba punktéw wy-
znacza sie réznice katowa pomiedzy nimi — i jezeli nie przekracza ona zadanej
wartosci — to te dwa sasiadujace punkty sa przyporzadkowywane do jednego ziar-
na. Procedura automatycznego indeksowania obrazéw dyfrakcyjnych umozliwita
konstruowanie map orientacji (orientation imaging microscopy, OIM [42]). Ma-
py orientacji sa podstawowym sposobem prezentowania wynikow analizy EBSD.
Przedstawiajg one rozkltad orientacji na powierzchni prébki, czyli dostarczaja
informacji zaréwno o orientacji, jak i polozeniu danego punktu pomiarowego.
Punkty o tej samej orientacji sg zaznaczone na mapie tym samym kolorem. Le-
genda map orientacji jest tréjkat podstawowy (dla danego typu sieci krysta-
licznej) z oznaczonymi kierunkami i przypisanymi im odpowiednimi kolorami.
Zatem mapy orientacji przedstawiaja teksture nie w ujeciu statystycznym, ale
lokalnym i sa odpowiednia metoda badania niejednorodnosci tekstur. Ponad-
to poprzez pomiary indywidualnych orientacji dostatecznej liczby ziaren mozna
wyznaczaé figury biegunowe. Figury biegunowe dostarczaja zbiorczej informa-
¢ji 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 teksture,
wybrane orientacje wystepuja czesciej od pozostatych, czyli na figurze bieguno-
wej widoczny jest niejednorodny rozktad gestosci rzutéow tych kierunkéw. Figury
biegunowe prezentuja polozenia rzutéw kierunku krystalograficznego okreslonego
typu, np. (111) na plaszczyzne réwnolegla do powierzchni prébki, czyli zawieraja
dwuwymiarowsg informacje o orientacji krystalograficznej. Natomiast z pomiaru
metoda EBSD uzyskuje si¢ pelna informacje o orientacji (trzy katy Eulera) po-
szczegllnych ziaren, czyli mozna bezposérednio wyznaczyé trojwymiarows funk-
cje tekstury, zwana funkcja rozkladu orientacji (orientation distribuion function,
ODF). Wartosé¢ funkcji ODF w danym punkcie przestrzeni katéw Eulera jest
udzialem objetosciowym krystalitow o orientacji opisanej konkretnymi katami
©1, P, pa. Funkcje ODF czesto przedstawia sie w przekrojach po jednym z katéw
Eulera jako linie o statej wartosci funkcji.
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Metoda EBSD umozliwia oszacowanie zmian, jakie nastapily w materiale na
skutek deformacji plastycznej [61]. Jak juz wspomniano, dyslokacje mozna po-
dzieli¢ na dwie kategorie: dyslokacje geometrycznie niezbedne GNDs, ktérych
obecnos¢ skutkuje krzywizng sieci krystalograficznej, oraz dyslokacje statystycz-
nie zmagazynowane SSDs, ktore nie wprowadzaja obrotéw sieci. Obecnosé od-
ksztalcenia w sieci krystalicznej generuje mierzalne efekty na obrazach dyfrakcyj-
nych. Rézne rodzaje efektéw pochodzg od odksztalcenia sprezystego i plastycz-
nego. Odksztalcenie sprezyste powoduje w niewielkim stopniu dystorsje sieci
krystalicznej i jedynie bardzo dokladna analiza wysoko-rozdzielczych obrazéw
jest w stanie ja wykry¢. Jak wiadomo, odksztalcenie plastyczne istotnie pogar-
sza jako$¢ obrazéw dyfrakcyjnych. Jest to jeden z gtéwnych powodoéw starannego
przygotowania prébek przeznaczonych do analizy EBSD. Eksperymenty z zasto-
sowaniem EBSD majace na celu oszacowanie skutkéw deformacji plastycznej
mozna podzielié na dwie grupy [61] dotyczace odpowiednio: degradacji obrazu
dyfrakcyjnego (pattern degradation) i obrotu obrazu dyfrakcyjnego (pattern ro-
tation) w funkcji odksztalcenia plastycznego. Degradacje obrazu dyfrakcyjnego
mozna zmierzy¢ w rézny sposéb, na przyktad analizujac poszczegdlne obrazy dy-
frakcyjne z wykorzystaniem transformaty Fouriera [62] albo obrazujac rozklad
parametru IQ na tle reprezentatywnego wycinka mikrostruktury i szacujac na
tej podstawie srednie odksztalcenie [63]. Na mapach parametru I1Q odksztatcone
obszary widoczne sa jako ciemniejsze. Jednakze 1Q zalezy nie tylko od odksztat-
cenia, lecz réwniez od wielu innych czynnikéw i dlatego trudno jest wprost sko-
relowaé bezwzgledne wartoéci I1Q z wartoéciami odksztalcenia. Z kolei podejécie
dotyczace obrotu obrazu dyfrakcyjnego jest oparte na tym, ze w materiatach poli-
krystalicznych, mikroskopowe mechanizmy odksztalcenia plastycznego wywotuja
lokalne obroty krysztaléow. Obroty te wiaza sie z lokalnymi zmianami orientacji
krystalograficznej, ktore sg widoczne na wyznaczanych za pomocg EBSD mapach
orientacji oraz misorientacji. Misorientacja pomiedzy dwoma punktami pomia-
rowymi o orientacji g; i g, jest wyrazona jako Agyy = g,(g1)7. Ze wzgledu na
symetrie krysztalu, danej orientacji nie mozna fizycznie odréznié¢ od orientacji
do niej symetrycznej i dlatego przestrzen orientacji ulega zmniejszeniu do prze-
strzeni podstawowej (fundamental zone, FZ). Na przyktad w symetrii kubicznej
dana orientacja posiada 24 réwnowazne symetryczne orientacje, a maksymalna
warto$¢ kata misorientacji wynosi 62,8°. Misorientacje o najmniejszym mozli-
wym kacie obrotu sposréd wszystkich symetrycznie réwnowaznych misorientacji,
nazwano dezorientacja. Istnieje wiele sposobéw iloSciowego okreslenia i obrazo-
wania misorentacji i wielko$ci z nia zwigzanych. Warto pamietaé, ze misorien-
tacja jest wartoscia wzgledna, a wybdr orientacji odniesienia ma istotny wplyw
na uzyskane wyniki. W literaturze opisano roézne parametry charakteryzujace
lokalne misorientacje — wybrane z nich przedstawiono w przegladowej pracy do-
tyczacej metod analizy odksztalcenia za pomocg EBSD [64]. EBSD jest réwniez
wykorzystywane do wyznaczania gestosci GNDs w zdeformowanych materiatach,
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zgodnie z teoria Nye’a [36]. Na podstawie réznicy orientacji pomiedzy sasiednimi
punktami pomiarowymi, mozna wyznaczy¢ krzywizne sieci krystalicznej, a przy
zalozeniu, ze naprezenia sprezyste sa pomijalne, rowniez tensor gestosci dyslo-
kacji. W przypadku konwencjonalnego pomiaru EBSD 2D, nie mozna wyzna-
czy¢ wszystkich sktadowych tensora gestosci dyslokacji, gdyz brakuje informacji
wzdtuz kierunku normalnego do powierzchni prébki. Wyznaczenie brakujacych
sktadowych krzywizny sieci wymaga wykonania serii przekrojow, np. za pomo-
cg techniki FIB i pomiaréw EBSD na kazdej nowej powierzchni. Ta procedura
badawcza nie zostata uwzgledniona w niniejszej pracy, natomiast zmierzone za
pomoca klasycznej odmiany EBSD rozklady orientacji krystalograficznej wyko-
rzystano do badania rozwoju tekstury podczas deformacji. W odksztatconych
materiatach polikrystalicznych orientacje sieci ziaren zwykle nie sg przypadkowe
i grupuja sie wokét pewnych charakterystycznych orientacji krystalograficznych,
zwanych orientacjami idealnymi albo sktadowymi tekstury.






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. Réznica tych wielkosci okresla energie zmagazy-
nowang w deformowanym materiale (patrz podrozdzial . Niewatpliwie ory-
ginalnym aspektem tej pracy, na tle literatury $wiatowej, jest wyznaczenie polo-
wego rozktadu wymienionych wielkoéci w calym procesie deformacji plastycznej
badanego materialu, zawierajacym takze lokalizacje odksztalcenia plastycznego.
Podstawa wyznaczania tych rozkladéw sa pomiary (technika DIC) pdl przemiesz-
czenia na powierzchni deformowanych prébek oraz pél temperatury (technika
IRT). W podrozdziatach i przedstawiono metody wyznaczania rozkla-
dow kolejno: pracy odksztalcenia plastycznego oraz energii dyssypowanej w po-
staci ciepta. Dazigki procedurze sprzegania pél przemieszczenia i temperatury,
rozwinietej o pewne nowe aspekty obliczeniowe (opisane w podrozdziale
kazdemu punktowi badanej powierzchni przypisano sprzezone wartosci pracy od-
ksztalcenia plastycznego i energii dyssypowanej w postaci ciepla.

3.1. Praca odksztalcenia plastycznego

Wyznaczenie pracy odksztalcenia plastycznego w, wymaga znajomosci od-
ksztalcenia plastycznego i naprezenia. Natomiast metoda DIC umozliwia pomiar
pol przemieszczenia i obliczenie odksztalcenia caltkowitego. Czy mozliwe jest za-
tem wyznaczenie niejednorodnego rozkladu naprezenia na podstawie wynikow
analizy DIC? Jest to mozliwe przy wykorzystaniu zdefiniowanego prawa konsty-
tutywnego i przy znanych wlasciwosciach badanego materiatu. Komercyjne opro-
gramowania do przeprowadzania analizy DIC zwykle umozliwiaja otrzymanie
pola naprezenia przy zatozeniu liniowej sprezystosci. W zakresie odksztalcenia
plastycznego, jednym z szerzej stosowanych podejsé jest polaczenie metody ele-
mentéw skonczonych (MES) z analiza DIC i optymalizacja numeryczna w ce-
lu wyznaczenia parametrow konstytutywnych w przyjetym modelu materiatu.
W trakcie procesu optymalizacji, parametry modelu sg iterowane tak dtugo, az
pole przemieszczenia uzyskane w symulacji MES odpowiada, z zatozong doktad-
noscia, temu zmierzonemu za pomoca DIC [65]. W pracy [66] zaproponowano
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metode wyznaczenia krzywej naprezenia odksztalcenia dla wybranego przekroju
probki, na podstawie wynikow analizy DIC i metody modelowania krokowego
(stepwise modeling) funkcji umocnienia materialu. Na poczatku przyjeto stala
warto$¢ modutu umocnienia w calym procesie deformacji, a nastepnie modyfi-
kowano ja krok po kroku dla kolejnych przyrostéw odksztalcenia przy zalozeniu,
ze umocnienie w danym kroku jest liniowe. Z kolei gléwnym celem pracy [67]
bylo wyznaczenie pola naprezenia w cienkich blachach — na podstawie uprosz-
czonych réwnan plyniecia plastycznego. Jednakze autorzy tej pracy uznali, ze
odksztalcenie plastyczne moze by¢ w prosty sposob uzyskane z wynikéw ana-
lizy DIC. Takie zalozenie budzi zastrzezenie, tym bardziej, ze nie zostalo ono
przeanalizowane. W niniejszej pracy doktorskiej ewolucje pola naprezenia wy-
znaczono, wykorzystujac pomiar przemieszczenia technikg DIC oraz uprzednio
zdefiniowany sprezysto-plastyczny model materialu, w ktérym wszystkie parame-
try wyznaczono eksperymentalnie. Takie podejscie umozliwia podzial catkowite-
go odksztaltcenia na jego sprezysta i plastyczna czes¢ bez potrzeby wykonywania
symulacji i optymalizacji numerycznych.

Przedstawiona ponizej analiza dotyczy plaskiego stanu naprezenia (PSN),
dlatego zastosowano algorytm DIC 2D. W wyniku analizy DIC uzyskano wek-
tor przemieszczenia u = [u,,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 naste-
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gdzie X = [X, Y] to polozenie punktu materialnego we wspétrzednych Lagran-
ge’a. Sktadowa %“ZZ, ktérej nie mozna uzyskaé¢ w wyniku analizy DIC 2D, jest ob-
liczana przy zalozeniu, ze objetosé¢ deformowanego materialu jest stata. Wyzna-
czony eksperymentalnie gradient przemieszczenia jest wprowadzany na wejsciu
do algorytmu numerycznego, wykorzystujacego sprezysto-plastyczny model ma-
terialu (opracowany na podstawie teorii plastycznego plyniecia [68]). Znajomosé
tensora gradientu przemieszczenia pozwala uzyskaé¢ dowolng miare odksztalce-
nia. Z uwagi na to, iz w analizowanych procesach sg osiagane znaczne wartosci
odksztalcenia plastycznego, rozpatruje sie je na gruncie teorii skonczonych defor-
macji. Wyznacza sie zatem tensor odksztalcenia Hencky’ego (logarytmicznego) e,
w wyniku nastepujacych operacji:
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e wyznaczenie tensora gradientu deformacji F = H 41,
e wyznaczenie tensora deformacji C = F'F, a nastepnie tensora rozciagnie-
cia U, zgodnie z zaleznoscia;:

b e o (UP ) o

P19 + 1Y ’ (3.2)
e wyznaczenie tensora odksztatcenia Hencky’ego jako:
e:InU:iﬂ(U—I)k, (3.3)
k=1 k

gdzie I jest tensorem jednostkowym 3 x 3. Wykorzystujac tensor odksztalcenia
catkowitego € oraz sprezysto-plastyczny model materialu ze wzmocnieniem izo-
tropowym, oblicza sie naprezenie Cauchy’ego o (jest to miara naprezenia sprze-
zona poprzez prace z odksztalceniem Hencky’ego), odksztalcenie sprezyste €€
i plastyczne €P oraz ekwiwalentne odksztalcenie plastyczne 7. Warunki poczat-
kowe procesu deformacji zdefiniowano nastepujaco:

0p=0, ¢;=0, eh =0, gh =0. (3.4)

Odksztalcenie catkowite podzielono na skonczone przyrosty w czasie Ag =
g; — €j_1 (gdzie j jest numerem kolejnej iteracji w czasie) przy zalozeniu, ze
z kroku do kroku odksztalcenie zmienia si¢ liniowo. Zalozenie to jest stuszne,
jezeli przyrost odksztalcenia w kroku jest bardzo maly. Na poczatku kazdego
kroku obliczeniowego jest wyznaczany tzw. predyktor odksztalcenia, czyli suma
odksztalcenia sprezystego w poprzednim kroku i aktualnego przyrostu odksztat-
cenia:
e = &5 ) + Agj. (3.5)

Korzystajac z izotropowego prawa Hooke’a, oblicza sie sprezysty predyktor na-
prezenia:

0'371 = Dsy, (3.6)

gdzie D to tensor sztywnosci. Nastepnie sprawdza sie warunek plastycznosci,
wyrazony nastepujaco:

=0 = plastyczne plyniecie
tr 7
(o 70'y){ < 0 = zakres sprezysty,

gdzie ¢ to funkcja plyniecia, oy = o,(£7,&P) to aktualne naprezenie plynie-
cia (wyznaczane na podstawie aproksymacji danych eksperymentalnych), 7 to
ekwiwalentne odksztalcenie plastyczne oraz £P to predkoéé ekwiwalentnego od-
ksztalcenia plastycznego. Jezeli (b(O'“",Jy) < 0, to predyktor naprezenia jest
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poprawny i przechodzi sie do kolejnego kroku. W przeciwnym wypadku naste-
puje plastyczne ptyniecie i naprezenie oblicza sie, stosujac algorytm powrotu
na powierzchnie plastycznosci (return mapping) wykorzystujacy wsteczna (back-
ward) metode Eulera. Uzyskane wartosci: naprezenia, sprezystej i plastycznej
czesci odksztalcenia oraz ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego sa zapi-
sywane oraz wprowadzane jako warunki poczatkowe do kolejnego kroku. Idea
zaproponowanej metody polega zatem na potaczeniu eksperymentalnie wyzna-
czonych danych i sprezysto-plastycznego modelu materialu. Oczywiscie w za-
leznosci od przyjetego modelu mozna opisywaé rézne materialy deformowane
w rézny sposéb. Podstawowymi elementami modelu sg: kryterium uplastycznie-
nia 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
procesow jednoosiowego rozciggania i prostego Scinania przedstawiono w arty-
kule [69]. Nastepnie opracowana procedure rozszerzono tak, aby uwzgledniala
anizotropie plastyczna. Dzieki temu, metoda stala sie uniwersalna i odpowiednia
dla probek wycinanych z blach, ktére w procesie wytwarzania uzyskuja teksture
krystalograficzna. Wplyw anizotropii uwzgledniono poprzez przyjecie w modelu
materiatu funkcji plyniecia zaproponowanej przez Barlata i Liana [70]. Funkcja
ta zostata zdefiniowana dla PSN i ma nastepujaca postaé:

¢ = CLBL|K1 + Kg’M + CLBL|K1 — Kg’M + (2 — aBL)\2K2|M — 2034,

2
K| — Ozz + hUyy’ Ky = \/(Uxm - hBLUyZ/> _’_pagy’

(3.7)
2 2

gdzie apr, hpr, pi M to stale materialowe. Warto zauwazy¢, ze gdy a = h =
p =1, to powyzsze kryterium charakteryzuje material izotropowy. Z kolei para-
metr M definiuje krzywizne powierzchni plastycznosci, dla réznych jego wartosci
mozna zatem uzyskaé¢ calg rodzine powierzchni plastycznosci. To sprawia, ze
kryterium plastycznoéci w réwnaniu jest uniwersalne — dotyczy réznych
materiatléw. Na przyktad (przyjmujac apr, = hp, = p = 1) dla M = 2 otrzymu-
je sie kryterium uplastycznienia HMH, natomiast kryterium Treski odpowiada
M =11iM — oo. W teorii ptynigcia plastycznego zaktada sig, ze deformacja ma-
terialu zalezy od historii obciazenia. Stowarzyszone prawo plyniecia (w ktérym
funkcja ¢ jest potencjalem) jest wyrazone nastepujaco:

0
ép:Aﬁ

o (3.8)

gdzie A to mnoznik plastyczny.
Numeryczne rozwigzanie uktadu réwnan konstytutywnych opisujacych
sprezysto-plastyczng deformacje materiatu, zaimplementowano wzorujac sie na
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pracy [71]. Ponadto zalozono, ze gléwne osie ortotropii podazaja za sztywnym
obrotem materialu. Dlatego obliczenia prowadzono w lokalnym (materialnym)
uktadzie wspoélrzednych, podazajacym za sztywnym obrotem materiatu. Przej-
$cie do tego uktadu wyraza sie poprzez tensor obrotu R wyznaczany eksperymen-
talnie na podstawie rozktadu biegunowego gradientu deformacji F, korzystajac
z nastepujacych relacji:

F=H+1I, F=RU->R=FU . (3.9)

Najpierw wyznaczono tensor odksztalcenia w lokalnym uktadzie wspdétrzednych
€™, zgodnie z zaleznodcia:
¢™ = ReR". (3.10)

W tym samym ukladzie wyznaczono predyktor naprezenia (o")" oraz prowa-
dzono wszystkie obliczenia zwigzane z powrotem na powierzchnie plastycznosci,
w wyniku ktérych otrzymano naprezenie Cauchy’ego o™. Na koncu kroku ob-
liczeniowego tensor naprezenia transformowano ponownie do globalnego uktadu
wspolrzednych:

o =R7o™R. (3.11)

Analogicznie postepowano w przypadku tensora odksztalcenia plastycznego (lo-
garytmicznego) €P. Dysponujac zalezno$ciami naprezenia i odksztalcenia w sprze-
zonych miarach od czasu deformacji, otrzymano warto$é¢ wlasciwej pracy od-
ksztalcenia plastycznego dla dowolnej chwili procesu.

3.2. Energia dyssypowana w postaci ciepta

Wyznaczenie energii dyssypowanej w postaci ciepta w procesie deformacji
sprezysto-plastycznej wiaze si¢ z analiza mechanizmdéw wymiany ciepta. Sa to:
przewodzenie ciepla, konwekcja oraz promieniowanie [72]. Zazwyczaj wszystkie
te mechanizmy z réznymi udzialami zachodza jednocze$nie. Dlatego metodyka
opracowana w ramach niniejszej pracy uwzglednia wyznaczenie udzialu kazdego
z nich. Badania prowadzono w warunkach quasi-statycznych, w ktérych pojawia
sie gradient temperatury i przeplyw ciepta w prébce. Strumienia ciepta nie moz-
na zmierzy¢, ale mierzac pole temperatury podczas deformacji mozna go obliczy¢
z odpowiedniego prawa konstytutywnego. W niniejszej pracy wykorzystano pra-
wo Fouriera:

as = —KVT, (3.12)
gdzie qg to strumien ciepta, K to tensor przewodnosci cieplnej, a VI’ = %ei to
gradient temperatury. Podczas deformacji sprezysto-plastycznej mamy do czy-
nienia z niestacjonarnym przeplywem ciepta, ktory opisuje sie rézniczkowym
réwnaniem przewodzenia ciepla ze zrédtami ciepta:

pcT = div(KVT) + gy, (3.13)
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gdzie div(-) = (-)V, gy to gestos¢ mocy zrédet ciepla, a p i c to odpowiednio ge-
stoé¢ i ciepto wlasciwe badanego materiatu. Wyrazenle T = at L L VT v oznacza
pochodna materialna temperatury, gdzie 2 W to pochodna czastkowa tempera-
tury wzgledem czasu, a v to wektor predkosci przemieszczenia. Czton VT - v
uwzglednia zmiane konfiguracji ciata podczas deformacji. W niniejszej pracy ba-
dano cienkie probki stalowe (o grubosci 1 mm), co pozwolilo przyjaé, ze wartosé
temperatury po grubosci prébki jest stala (uzasadnienie w podrozdziale .
Dlatego ograniczono sie do badania przeptywu ciepta na powierzchni probki. Po-
nadto zakladajac, ze badany material ma izotropowe wtasciwosci cieplne, tensor
K mozna zastapié¢ skalarnym wspotczynnikiem przewodnosci cieplnej k, wiec
rownanie (3.13)) sprowadza sie do nastepujacej postaci:

pcT = kAT + gy, (3.14)

gdzie AT = 82:5 + a7 T to laplasjan temperatury. Zrédla ciepla obecne w procesie
deformacji mozna umownie podzieli¢ na wewnetrzne giny i zewnetrzne gexy (ta-
ki podzial zaproponowano m.in. w pracach [22], 26]). Wszystkie sktadniki tych
7rédel sa wyznaczane w odniesieniu do jednostki masy i maja wymiar [J/g].
Wewnetrzne zrédla ciepta podczas deformacji sprezysto-plastycznej badanego
materialu zawierajg dwa sktadniki:

Qint = qd + Gth, (3.15)

gdzie g4 to energia dyssypowana w postaci ciepta podczas deformacji plastycznej
badanego materiatu, a ¢, to wewnetrzne zrédta ciepta generowane podczas de-
formacji sprezystej tego materialu, zwiazane z efektem piezokalorycznym. Zrédla
te sa ujemne, dla materialéw o dodatnim wspoélczynniku rozszerzalnosci objeto-
$ciowej, dodatnie za$ dla materialéw charakteryzujacych sie ujemnym wspdl-
czynnikiem tego typu. Podstawy teoretyczne efektu piezokalorycznego opraco-
wal Lord Kelvin. Podal on zwiazek pomiedzy zmiang temperatury AT a zmiana
naprezenia Ao (dla przypadku 1D), wyrazony nastepujaco:

ToA
AT = 2027 (3.16)
cp

gdzie o to wspdlezynnik rozszerzalnosci cieplnej badanego materiatu, a Ty to
poczatkowa temperatura bezwzgledna prébki. Powyzsza zaleznosé obowiazuje
przy zalozeniu, ze proces deformacji przebiega w warunkach adiabatycznych,
material jest sprezyscie izotropowy, a jego wlasciwosci termofizyczne (p, ¢, «)
sa stale w tym procesie [73]. W przypadku zlozonego stanu naprezenia, jak po-
kazano miedzy innymi w pracach [74, [75] dotyczacych termosprezystej analizy
naprezenia (thermoelastic stress analysis, TSA), zmianie naprezenia odpowiada
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zmiana pierwszego niezmiennika tensora naprezenia (czyli suma sktadowych nor-
malnych). Wtedy cieplo zuzyte na kompensacje efektu piezokalorycznego gy, jest
wyrazone nastepujaco:

an = -2, (317)

p

gdzie o to tensor naprezenia Cauchy’ego, a tr() to kontrakcja tensora drugiego
rzedu ($lad), czyli suma sktadowych normalnych tensora naprezenia. Druga gru-
pe zrodel ciepta stanowia Zrodla zewnetrzne. Sa one rezultatem wymiany ciepta
pomiedzy prébka a otoczeniem (w przypadku, gdy proces nie jest adiabatycz-
ny). Zewnetrzne zrédla ciepla gexy W rozpatrywanym przypadku sa nastepstwem
zjawisk konwekcji i promieniowania, zatem maja nastepujace skladniki (znaki
przyjeto zgodnie z konwencja, ze cieplo tracone jest ujemne):

GQext = —qconv — Grad, (318)

gdzie Geonv 1 qraq t0 ciepto tracone przez prébke na skutek konwekcji i promienio-
wania. Prébka w trakcie procesu deformacji zwykle znajduje si¢ w nieruchomym
powietrzu, dlatego zachodzi przejmowanie ciepta z powierzchni deformowane;j
prébki do otaczajacego ja powietrza, w warunkach konwekeji swobodnej. Zrédlo
ciepta zwigzane z konwekcja geony, Otrzymane w oparciu o réwnanie przejmowa-
nia ciepta (wedlug Newtona), jest wyrazone nastepujaco:

t
2
Gconv = m / h(T - Ta)dT, (3.19)
0

gdzie h to wspdlczynnik przejmowania ciepla, d to grubosé prébki, ¢ to czas
trwania procesu, T to temperatura powierzchni probki w danym punkcie po-
miarowym, a T, to temperatura otoczenia. Wspotczynnik przejmowania ciepta
zalezy od ksztaltu, wielkosci, rodzaju i temperatury powierzchni, na ktoérej za-
chodzi wymiana ciepta, oraz od predkoéci i parametréow termofizycznych otacza-
jacego oérodka. Zakladajac, ze powierzchnia prébki jest izotermiczna w danej
chwili, wspélczynnik przejmowania ciepta A mozna wyznaczy¢ z empirycznych
zaleznodci opisujacych wymiane ciepta miedzy pionowa plyta i jej otoczeniem
w warunkach konwekcji swobodnej. Szczegdlowy opis wyznaczania wspdlezyn-
nika przejmowania ciepla przedstawiono w podrozdziale [3.2.2] W obliczeniach
przyjeto zalozenie, ze w danym momencie procesu cala robocza cze$¢ probki
ma temperature Ts réwna maksymalnej wartosci temperatury w jej obszarze.
Zatem w danej chwili procesu otrzymuje sie warto$¢ wspoétczynnika h dla calej
roboczej czesci prébki. Jednakze ze wzgledu na to, ze réznice wartosci tempe-
ratury w rownaniu wyznacza si¢ dla kazdego punktu niezaleznie, zatem
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uzyskuje sie rozklad ciepta traconego q.ony na powierzchni prébki. W przypadku
promieniowania, zrédta ciepla zwiazane z promieniowaniem ¢,,q mozna wyzna-
czy¢, korzystajac z prawa Stefana—Bolzmanna:

t
2
traa = 60 [T = Tar (3.20)

0

Zatem suma zrédel ciepla jest nastepujaca:

Qv = qd + Gth — Geonv — Grad; (3'21)

¢
gdzie gy = — [ ¢y dr to cieplo otrzymane poprzez scatkowanie gestosci mocy zré-
Po

del ciepta (patrz réwnanie (3.14))). Jedyna niewiadoma w réwnaniu (3.21]) jest
energia dyssypowana w postaci ciepta g4, wlasnie jej warto$¢ jest niezbedna do

wyznaczenia energii zmagazynowanej w deformowanym materiale. Po przenie-
sieniu ¢4 na lewa strone réwnania, otrzymuje sie:

qd = qv — Gth + Geonv + Qrad- (322)

Warto podkresli¢, ze w analizie zrddet ciepta generowanych podczas deformacji
przeprowadzonej w niniejszej pracy doktorskiej, uwzgledniono zrédla zewnetrz-
ne, ktére w wiekszoéci dotychczasowych badan byly pomijane albo uznawane
za pomijalnie mate. Wykorzystanie eksperymentalnie wyznaczonej ewolucji pola
temperatury T'(x,y,t) oraz rownania przewodzenia ciepla umozliwia wy-
znaczenie ewolucji rozktadow energii dyssypowanej w postaci ciepta. Znajac pole
temperatury w kazdej chwili procesu, zrédla ciepta mozna wyznaczy¢ wprost z te-
go rownania, bez koniecznosci stosowania metod iteracyjnych. Ponadto mozliwe
jest wyznaczenie rozkladéw, na powierzchni deformowanej prébki, wszystkich
czlonéw réwnania przewodzenia ciepta oraz wszystkich zrédel ciepta w kazdej
chwili procesu deformacji. Szczegdly wyznaczania zrddel ciepta przedstawiono

w podrozdziale [3.2.3]

3.2.1. Uzasadnienie zalozenia dwuwymiarowego przeplywu ciepta

W niniejszej pracy zatozono, ze po grubosci probki wartosé temperatury w da-
nej chwili procesu deformacji jest stata, co pozwolilo ograniczy¢ sie do rozpatry-
wania dwuwymiarowego przeplywu ciepta. Aby sprawdzi¢ prawdziwosé przyje-
tego zalozenia, rozpatrzono quasi-statyczny, jednowymiarowy przypadek ustalo-
nego przepltywu ciepta (rys.|3.1} grubos$é prébki wzdluz kierunku z).

Zgodnie z rysunkiem |3.1] przyjeto jednorodny rozktad mocy objetosciowych
zrédet ciepta ¢y oraz nastepujace warunki brzegowe: adiabatyczny w osi symetrii
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Rysunek 3.1. Jednowymiarowy przeplyw ciepta po grubosci préobki.

probki oraz strumien ciepta ¢g na powierzchni probki. Dla jednorodnego rozktadu
zrodet ciepta, rozklad temperatury jest nastepujacy:

z

T(z) = /—‘jkvgdg = —‘%22 +C, (3.23)
0

gdzie C to stala.

Ze wzgledu na to, ze obiekt (rys. jest symetryczny, poszukuje sie réznicy
wartosci temperatury w polowie grubosci prébki AT = T'(z = 0) — T(z = d/2)
przy nastepujacych warunkach brzegowych

T(0)=C, T(z=d/2)= %(d/m? +C. (3.24)

Ponadto wiadomo, ze qvg = (g, gdzie ¢g jest réwny strumieniowi ciepta na sku-
tek konwekcji. Zatem zmiana temperatury po grubosci prébki jest nastepujaca:

a2 d .
qv = —-7-4s- (3.25)

AT =g Ak

Jak wida¢, przyrost temperatury po grubosci prébki jest wprost proporcjonal-
ny do jej grubosci, a odwrotnie proporcjonalny do wspélczynnika przewodzenia
ciepta badanego materialu. Zalezy on réwniez od strumienia ciepla na skutek
konwekcji. W tabeli [3.1] przedstawiono wyznaczone przyrosty warto$ci tempera-
tury dla proceséow deformacji prowadzonych z réznymi predkosciami odksztal-
cenia (wspélczynnik przejmowania ciepta h obliczono dla maksymalnej wartosci
temperatury probki osiaganej w kazdym procesie).

Wyznaczone wartosci przyrostu temperatury po grubosci prébki sg pomijanie
male, zatem przyjete zalozenie T'(z) = const jest stuszne.
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Tabela 3.1. Oszacowane przyrosty temperatury po grubosci préobki dla réznych predkosci

odksztalcenia.
€[] | Tmax — T [°C] | R [W/(m?K)] | AT [°C]
1072 20 11,5 0,005
1071 75 15,8 0,027
10° 105 17,2 0,041

3.2.2. Wyznaczanie wspoétczynnika przejmowania ciepta

Analize przeplywu ciepta w wyniku konwekcji sprowadza sie zazwyczaj do
okreslenia wspoélczynnika przejmowania ciepta h z wykorzystaniem liczb po-
dobienstwa, czyli bezwymiarowych wspoélczynnikéw, ktére istnieja w uktadach
podobnych i maja taka sama warto$¢ liczbowa dla wszystkich zjawisk podob-
nych [76]. Wspélezynnik h reprezentowany jest w bezwymiarowej formie przez
liczbe Nusselta Nu:

Nu = — (3.26)

gdzie [ to charakterystyczny wymiar liniowy uktadu prébka-powietrze. W rozpa-
trywanym przypadku probka w trakcie procesu deformacji zwykle znajduje sie
w nieruchomym powietrzu, dlatego przejmowanie ciepta od powierzchni prob-
ki przez chlodniejsze powietrze odbywa sie na zasadzie konwekcji swobodnej.
W warunkach konwekcji swobodnej, gdzie silty masowe odgrywaja istotna role,
liczba Nusselta wyrazona jest uogélnionym réwnaniem Nu = f(GrPr), w kto-
rym Gr jest liczba Grashofa odpowiadajaca za spetnienie warunku podobienstwa
przeplywu wyrazona nastepujaco:

2l3

Gr = ’809’; AT, (3.27)
1
gdzie g to przyspieszenie ziemskie, AT to réznica temperatury, pu to lepkosé
dynamiczna ptynu, a [y to wspoétczynnik rozszerzalnodci objetosciowej plynu,
dla gazéw By = 1/6, gdzie 0y jest temperatura bezwzgledna gazu. Natomiast
Pr to liczba Prandtla, ktéra odpowiada za spelnienie warunku podobienstwa
cieplnego:

Pr=", (3.28)

gdzie a to dyfuzyjnosé cieplna ptynu. Empirycznie wyprowadzone rownanie wig-
zgce liczbe Nusselta z iloczynem liczb Gr i Pr dla przypadku izotermicznej ptyty
pionowej ma posta¢ Nu = Cjs(Gr Pr)"s, gdzie wspolczynniki Cys i nys zaleza od
charakteru przeptywu. Podobnie jak w przypadku konwekcji wymuszonej ruch
plynu moze byé¢ laminarny lub turbulentny, a kryterium zmiany rodzaju ruchu
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jest krytyczna wartosé iloczynu Gr Pr. W niniejszej pracy przyjeto wartosci po-
wyzszych wspoélczynnikéw takie, jakie na podstawie analizy duzej iloSci danych
do$wiadczalnych zaproponowal Michiejew [77]. W tabeli przedstawiono war-
tosci wspdlezynnikéw Cys 1 ngs odpowiadajace réznym zakresom iloczynu Gr Pr.

Tabela 3.2. Wartosci wspotczynnikéw w réwnaniu opisujacym konwekcje swobodna.

Wspotezynniki Crs | Nks

GrPr< 1073 0,45 | 0
1072 < GrPr<5-10% | 1,18 | 0,125
5-102 < GrPr<2-107 | 0,54 | 0,25

2.10" < GrPr 2 0,33

Zmiana rodzaju ruchu pltynu w warstwie stykajacej sie z powierzchnia grzejna
zalezy od temperatury tej powierzchni. Dlatego, korzystajac z danych zawartych
w tabeli mozna wyznaczy¢ zaleznosé wspotezynnika przewodzenia ciepta od
temperatury powierzchni prébki. Parametry fizyczne powietrza zostaly wyzna-
czone dla éredniej wartosci temperatury warstwy przysciennej Ty = (Ts + T5,) /2
korzystajac z analitycznych przebiegéw tych parametréow w funkcji temperatury
otrzymanych na podstawie danych zawartych w tabeli zamieszczonej w [72]. Na
rysunku przedstawiono wyznaczona ewolucje wspélczynnika przejmowania
ciepta h w zaleznoéci od réznicy temperatury AT pomiedzy powierzchnig prébki
a otoczeniem dla réznych dtugosci czesci roboczej prébki.

— =10 mm
2,5 - - |=25mm
- =50 mm

0 20 40 60 80 100
AT =Ts—T, [K]

Rysunek 3.2. Zaleznos$¢ wspotczynnika przejmowania ciepta h od réznicy miedzy temperatura
powierzchni préobki T a temperaturg otoczenia T, wyznaczona dla réznych dlugosci roboczej
czesci probki.

Czerwona linia na rysunku odpowiada bazie pomiarowej probek bada-
nych w niniejszej pracy (I = 6 mm). Jak widaé, dla rozpatrywanej geometrii
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prébki, zmiana warto$ci wspotezynnika h dla wzrostu temperatury o 100°C (spo-
dziewanego podczas deformacji stali) jest znaczaca, gdyz h = 8,8 W/(m?K) dla
AT =2°C,a h =17,5 W/(m?K) dla AT = 100°C.

3.2.3. Wyznaczanie mocy zrédel ciepla

Z réwnania przewodzenia ciepta (3.14) wynika, Ze wyznaczenie pola mocy
zrodet ciepta ¢y wymaga obliczenia pol: gradientu temperatury V7', pochodnej

temperatury wzgledem czasu %—f i predkoéci v. Moc zrodet ciepla ¢y jest réwna:

qv = pc (%1; + VT - v> — kdiv (VT). (3.29)

Podstawa wyznaczania pél VT i %—f jest zalezno$é pola temperatury T' = T'(x, t)
od czasu deformacji badanego materialu wyznaczana eksperymentalnie. Zaktada-
jac, ze parametry charakteryzujace material (p,c, k) sa znane, jedyna zmienna
po prawej stronie réwnania , ktérej nie mozna wyznaczy¢ na podstawie
zmierzonych poél temperatury, jest pole predkosci v = v(x,t). Jednakze po-
le to mozna obliczyé¢, znajac pole przemieszczenia w funkcji czasu deformacji,
sprzezone z polem temperatury. W opracowanym podejsciu pole przemieszcze-
nia zmierzono metoda DIC. Obliczanie gradientu temperatury w danym punkcie
odbywa sie poprzez zdefiniowanie otoczenia tego punktu. Rozklad temperatury
w tym otoczeniu aproksymuje sie powierzchnia drugiego stopnia, a nachylenie tej
powierzchni w danym punkcie w kierunku ¢ odpowiada wartosci i-tej sktadowe;j
gradientu. Podobnie jest przy obliczaniu %—T — stosuje sie tu lokalng aproksyma-
cje wielomianem drugiego stopnia w czasie (w przedzialach czasu o zdefiniowanej
rozciaglosci). W obu przypadkach wspélczynniki powierzchni i wielomianu znaj-
dowano, stosujac metode najmniejszych kwadratow. Zaréwno VT, jak i %—7; do-
celowo wyznacza sie w opisie materialnym, co mozna uzyska¢ dwoma sposobami
réznigcymi sie kolejnoscig wykonywania pewnych dziatan. Pierwszy sposob, zna-
ny z literatury, tzw. podejscie Lagrange’a polega na tym, ze najpierw aktualne
potozenia punktéw transformuje sie do ukladu wspoétrzednych obrazéw termo-
graficznych [28] [78] [79] [80]. Wartosci temperatury zostaja wtedy interpolowane
i przypisane do tych punktéw. Nastepnie oblicza sie gradient temperatury, po-
chodna wzgledem czasu (ktéra w tym przypadku jest jednoczesnie pochodna
materialna) 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 wartosci temperatury. Nie ma to wplywu na pochodna temperatury
wzgledem czasu, jednak od doktadnosci wyznaczenia pola przemieszczenia zaleza
obliczone wartosci gradientu temperatury V7. Efekt poteguje sie w przypadku
laplasjanu temperatury AT, ktory jako druga pochodna jest bardziej czuly na
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wszelkie modyfikacje danych eksperymentalnych. Ponadto w opisie przestrzen-
nym (na obrazie termograficznym) liczba punktéw, na podstawie ktérych oblicza
sie VT, jest stala w czasie. Z kolei w opisie materialnym odleglosci pomiedzy sa-
siadujacymi punktami znaczaco sie zmieniaja, szczegdlnie w obszarze stosunkowo
duzych odksztalcen (na przyklad podczas rozciagania odleglosci pomiedzy punk-
tami w kierunku obciazenia zwiekszaja sie), co réwniez wplywa na dokladnosé
wyznaczenia gradientow temperatury zdefiniowanych na konfiguracji aktualne;j.

Procedura obliczeniowa wyznaczania mocy zrodet ciepta zaproponowana w ni-
niejszej pracy jest wolna od powyzszych niedogodnoéci i gradienty temperatury
oblicza sie na podstawie zmierzonych pdl temperatury w ich wyjsciowej konfi-
guracji. Jednakze ze wzgledu na to, ze zmierzone pole temperatury jest wyra-
zone w opisie przestrzennym, nalezalo poprawnie zdefiniowaé¢ ROI. Zwykle ROI
w opisie Eulera jest ustalonym obszarem w przestrzeni, przez ktory przeplywaja
czastki materialne (rys. . Przy obliczaniu gradientu temperatury w danym
punkcie (na podstawie otoczenia tego punktu, oznaczonego jako zielony obszar
na rys. na tak zadanym stalym ROI (czerwony prostokat), mozliwe sa na-
stepujace sytuacje:

e w konfiguracji poczatkowej punkt znajduje sie na powierzchni probki w po-
blizu granicy ROI, a po deformacji jest poza prébka (rys. punkt Pp),

e punkt znajduje si¢ wewnatrz ROI i pozostaje na powierzchni roboczej
czescei probki w czasie catego procesu deformacji (rys. [3.3] punkt P),

e punkt poczatkowo jest poza robocza czescig 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 sie na po-

konfiguracja konfiguracja
odniesienia po deformacji

Rysunek 3.3. ROI w opisie Eulera — ustalony obszar w przestrzeni (czerwony prostokat)

na tle obrazu termograficznego w skali szaroéci: a) na poczatku procesu deformacji i b) tuz

przed koricem procesu deformacji. Zielone obszary odpowiadaja lokalnym otoczeniom punktow,
na podstawie ktérych oblicza sie gradient temperatury.
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wierzchni roboczej czesci prébki, powinno sie go zatem uwzgledni¢ w ob-
liczeniach.

Takie sytuacje moga wystapi¢ przy stosunkowo duzych przemieszczeniach —
gdy poczatkowy region nie podaza za deformacja prébki. Przyjecie calego obrazu
jako ROI wydaje si¢ prostym rozwigzaniem tego problemu, ale kwestia tego, czy
punkt znajduje sie na powierzchni prébki, czy poza nia, pozostaje nierozstrzy-
gnieta. Jest to istotne, gdyz punkty lezace poza prébka maja temperature otocze-
nia, wiec gdy przy obliczaniu gradientow temperatury zostana wziete pod uwage,
to znaczaco zaburza wartosci tych gradientéw. Dlatego w pracy [81] uwzgledniono
zaleznosé ksztaltu obszaru ROI od pola odksztalcenia wyznaczonego za pomo-
ca DIC (DIC-based deformable ROI), co pozwala uniknaé wszystkich opisanych
powyzej trudnosci. Kolejne etapy opracowanej procedury przedstawiono na ry-
sunku[3:4l W pierwszym kroku zdefiniowano obszar ROI odpowiadajacy robocze]
czesci probki w stanie odniesienia. Na rysunku jako pierwszy od lewej przed-
stawiono obraz prébki w konfiguracji odniesienia, zarejestrowany przez kamere
pracujacg w zakresie $wiatta widzialnego, z zaznaczonym na czerwono obszarem
ROI. Nastepnie metoda DIC wyznaczono pole przemieszczenia dla kazdej chwili
procesu deformacji. Obszar ROI zmienial ksztalt zgodnie z deformacja prébki.
Wyznaczono jego brzeg w konfiguracji zdeformowanej za pomoca triangulacji
Delaunay’a [82].

powrdt do konfiguracji odniesienia

4///\

odwzorowanie brzegu ROI wypetnienie ROI punktami,

: i ROI .
analiza DIC wyznaczenie brzegu RO na obrazie temperaturowym obliczenie ‘;T ,VT,AT
VT,

UT(x, t)
AT(x, 1)

konfiguracja
odniesienia

konfiguracja po deformacji DIC konfiguracja po deformacji IRT

Rysunek 3.4. Kolejne kroki opracowanej procedury okreslania ROI o ksztalcie zmiennym
w zaleznosci od pola przemieszczenia zmierzonego za pomoca DIC.

W kolejnym kroku, polozenia punktéw nalezacych do tego brzegu odwzorowa-
no w uktadzie wspoétrzednych, w ktérym wezedniej wyznaczono pole temperatury
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na podstawie analizy IRT. Uwzgledniono przy tym m.in. rézne rozdzielczosci ka-
mery pracujacej w zakresie $wiatla widzialnego oraz kamery termograficznej —
szczegoly dotyczace takiego odwzorowania w przypadku catego obszaru ROI opi-
sano w pracy [50]. Po zdefiniowaniu zamknietego brzegu obszaru ROI na obrazie
rozktadu temperatury, wypelniono go punktami w taki sposéb, ze punkty te
znajdowaly sie¢ w Srodkach pikseli. Wszystkie piksele nalezace do tego obszaru
oznaczono liczba 1, a te na zewnatrz — liczba 0. W ten sposéb otrzymano macierz
wartosci 11 0, ktéra przypisano do obrazu temperaturowego jako maske bitowa.
Nastepnie obliczono pochodng temperatury wzgledem czasu oraz gradient i la-
plasjan temperatury. Maske bitowa wykorzystano, aby do tych obliczen wybraé
jedynie punkty lezace na powierzchni probki. W kolejnym kroku, transformo-
wano aktualne polozenia punktéw materialnych (wyznaczone za pomoca DIC)
do uktadu wspéirzednych rozktadu temperatury. Wyznaczone uprzednio w tym
uktadzie wartosci pél: T, VT, AT, %—7; interpolowano i przypisano odpowiednim
punktom. W ostatnim kroku punkty wraz z przypisanymi im wartosciami tych
pol przedstawiono w konfiguracji odniesienia zwiazanej z uktadem wspétrzednych
analizy DIC. W tym uktadzie, majac obliczone uprzednio pole predkosci, obli-
czono pochodng materialng temperatury T. Warto podkresli¢, ze w opracowanej
metodzie nie ma potrzeby interpolacji pola predkosci. Po wyrazeniu wszystkich
obliczonych pdl w jednym ukladzie wspolrzednych, za pomoca operacji algebra-
icznych zgodnie z réwnaniem (3.29)) uzyskano pole mocy zrédet ciepta.

W celu sprawdzenia poprawnosci opracowanej metody oraz poréwnania jej
z metoda powszechnie stosowang w literaturze, tzw. podejsciem Lagrange’a,
w pracy [81] przedstawiono przeznaczone do tego narzedzie obliczeniowe. Wy-
korzystujac to narzedzie, generowane sa wirtualne dane (sekwencje wirtualnych
obrazéw), ktore nasladuja prawdziwe dane eksperymentalne. Szczegbélowy opis
opracowanego narzedzia umieszczono w podrozdziale

3.2.4. Poréwnanie opracowanej metody z klasycznym podejSciem
Lagrange’a

Stosujac opracowang metodyke, na podstawie eksperymentalnie wyznaczo-
nych pél przemieszczenia i temperatury uzyskuje sie rozklad mocy zrédet ciepta
generowanych deformacja plastyczna w wyniku kilkuetapowej procedury obli-
czeniowej, obejmujacej m.in. numeryczne obliczenia gradientéw i interpolacje
ich wartosci zwigzana ze zmiang ukladu odniesienia. W celu oszacowania btedow
zwigzanych z ta procedura oraz tym samym sprawdzenia wiarygodnosci uzy-
skiwanych wynikéw, opracowano specjalne narzedzie. Jego dzialanie polega na
wygenerowaniu danych numerycznych do analizy DIC-IR, czyli sekwencji wirtu-
alnych obrazéw, ktére nasladuja rzeczywiste obrazy rejestrowane podczas eks-
perymentu. Wirtualne dane wygenerowano dla zdefiniowanego obszaru ROI od-
powiadajacego roboczej czedci probki w stanie nieodksztalconym. Zdefiniowano
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rownania ruchu punktéw nalezacych do ROI podczas jednoosiowego rozciagania
x = f(X,t). W wyniku tego ruchu kazdy obszar ma przechodzi¢ w obszar, kazda
powierzchnia w powierzchnie, a kazda krzywa w krzywa. Warunkiem koniecz-
nym tego, ze rownania ruchu tych punktéw odpowiadajag ich ruchowi podczas
deformacji, jest dodatnia wartos¢ wyznacznika gradientu deformacji F = %2'
Réwnania te rozpatruje sie jako odwzorowania konfiguracji odniesienia na kon-
figuracje aktualna. Przyjeto taka postaé¢ réwnan ruchu punktéw, aby spelniata
wszystkie powyzsze warunki, a ponadto aby ruch punktéw nalezacych do ROI
jako$ciowo przypominat zmiane konfiguracji roboczej czesci prébki podczas jed-
noosiowego rozciagania. W pierwszym kroku opisano ruch punktéw za pomoca
funkcji kwadratowej, a nastepnie iteracyjnie zwiekszano stopien wielomianu, aby
uzyskaé¢ zadowalajace rezultaty. Uznano, ze wielomian pigtego stopnia wystarcza-
jaco dobrze opisuje zmiane ksztaltu roboczej czesci prébki i przyjeto nastepujaca
forme bezwymiarowych réwnan ruchu punktéw pomiarowych podczas deformacji
(w przestrzeni dwuwymiarowej):

(21(X,t) = X1 — qr [(1 — )X+ 107 X3 — 157X

2
V5 L _y2
cortr -0 (5 x)|

(3.30)
22(X, 1) = Xo — pr [(1 — )Xy + 107X — 157X
~ w?
+67X5—0,5 (43 — X%)] + br,
gdzie

w l

¢ . Xi + B} . X9+ 5
X =(X1,X2), 7= 7 X1 =—*= oraz Xo= — (3.31)

s w

natomiast w i [ to odpowiednio szerokosé i dtugos$¢ czesci roboczej probki, ts to
czas trwania procesu deformacji, a p, q, r, s, b to pozostale parametry. Wartosci
wspolezynnikéw wystepujacych w powyzszym ukladzie réwnan (przedstawione
w tabeli rOwniez przyjeto na podstawie obserwacji zmiany ksztattu pro-
bek podczas rozciggania. Iteracyjnie dobierano wartosci tych parametréw tak,

Tabela 3.3. Wartosci parametréw wystepujacych w analitycznych réwnaniach ruchu nasladu-
jacych deformacje prébki podczas jednoosiowego rozciggania.

Parametr | w [mm] | [ [mm] | p [mm] | ¢ [mm] | » [mm*/?] | s [mm'/?] | ts [s] | b [mm/s]
Wartosé | 4,0 6,0 0,2 0,05 1,2 4 0,61 1,5
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aby uzyskaé zblizone wartosci przewezenia prébki do przewezenia wystepujacego
podczas eksperymentu.

Na podstawie uktadu réwnan otrzymano zaleznos$¢ przemieszczenia
u = (u1,u) od czasu deformacji jako:

u(X,t) =21 (X, t) — X,
(3.32)

UQ(X,t) (L‘Q(X,t) — XQ.

Opisujac pole przemieszczenia funkcjami analitycznymi, wielkosci, takie jak ten-
sor gradientu przemieszczenia H, wektor predkosci v oraz rézne miary odksztat-
cenia, mozna wyznaczy¢ na drodze prostych analitycznych obliczen.

Podobnie jak pole przemieszczenia, analityczna funkcjg opisano zaleznosé po-
la temperatury prébki od czasu deformacji. Przyjeto, ze rozklad temperatury na
powierzchni prébki stosunkowo dobrze opisuje rozktad Gaussa i zaproponowano
rownanie o nastepujacej postaci:

X X3
T(X,t) =Ty + 7T, exp <— <28920 + @ ) (3.33)
gdzie
Sp = Sz0+ T 520 , Sy = Syo + TSLO, (3.34)
Sxm Sym

520, Sy0> Szm» Sym, Im, To to parametry, ktérych wartosci przedstawiono w tabe-
1i B4 To to temperatura otoczenia, a T, to maksymalna warto$¢ temperatury
probki w procesie deformacji. Wartosci wszystkich parametréw przyjeto tak, aby
uzyskaé¢ wzrost temperatury prébki spodziewany podczas deformacji stali 310S
przy predkoéci odksztalcenia é = 10° s71.

Tabela 3.4. Wartosci parametréw wystepujacych w zalozonym réwnaniu analitycznym opisu-
jacym zaleznos¢ pola temperatury od czasu deformacji.

Parametr | sgo [mm] | syo [mm] | Sem [ | Sym [ | Tm [°C] | To [°C]
Wartosé 2,0 1,0 4,0 4,0 100,0 20,0

Nastepnie zdefiniowano region ROI odpowiadajacy czeéci pomiarowej probki
i zdeformowano go za pomoca przyjetych réwnan ruchu. Na rysunku[3.5h schema-
tycznie przedstawiono, jak zmienia sie ksztalt ROI w kolejnych chwilach czasu.
Ponadto na rysunkach i[3.5c pokazano pola skladowych przemieszczenia u,
iuy, ana — pole temperatury w ramach obszaru ROI w kolejnych chwilach
czasu. Pola te uzyskano na podstawie réwnan, odpowiednio: i .

Nastepnym krokiem generowania obrazéw do analizy DIC bylo przypisa-
nie wartosci skali szaro$ci poszczegdlnym punktom nalezacym do obszaru ROL.
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Rysunek 3.5. a) Obszar ROI zdeformowany za pomoca przyjetych réwnan ruchu, b) pole
sktadowej przemieszczenia uz, ¢) pole sktadowej przemieszczenia uy oraz d) pole temperatury T
w kolejnych chwilach czasu.

W tym celu utworzono gesta siatke punktow nalezacych do ROI. Potozenia tych
punktow transformowano do uktadu wspoélrzednych obrazu odniesienia zareje-
strowanego w eksperymencie i kazdemu punktowi, za pomoca liniowej interpo-
lacji, przypisano wartos¢ skali szarosci. Taka procedura umozliwia badanie de-
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formacji rzeczywistego rozkladu plamek wytworzonego na powierzchni prébki
podczas eksperymentéw. Na rysunku [3.6] przedstawiono kolejne etapy generowa-
nia obrazéw do analizy DIC dla wybranej chwili procesu deformacji. Calkowita
liczba punktéw branych pod uwage w opracowanej procedurze zostata zreduko-
wana na rysunku tylko po to, aby byl on bardziej przejrzysty.

a) b) o Q)

Rysunek 3.6. Kolejne etapy generowania obrazéw do analizy DIC: a) konfiguracja poczatkowa,

b) konfiguracja po deformacji, ¢) konfiguracja po deformacji przedstawiona w uktadzie wspo6i-

rzednych analizy DIC oraz d) rasteryzacja (obliczanie wartosci w skali szarosci poszczegélnych
pikseli).

Po przypisaniu wartoéci skali szaroéci wszystkim punktom materialnym w konfi-
guracji odniesienia (rys.|3.6p), wykorzystujac réwnania ruchu, wyznaczono nowe
polozenia tych punktéw po deformacji (rys. [3.6p). Nastepnie wyznaczone poto-
zenia punktéw wraz z przypisanymi im wartoSciami skali szarosci przedstawiono
w ukladzie wspolrzednych tozsamym z uktadem wspétrzednych, w ktérym wyko-
nywano analize DIC w eksperymencie (rys. ) Na konicu, stosujac procedure
rasteryzacji (przejscie od warstwy wektorowej do warstwy pikseli), wyrazono ge-
nerowany obraz w postaci zbioru pikseli. Danemu pikselowi przypisano odcien
szarosci réwny Sredniemu odcieniowi szaro$ci wszystkich punktéw, ktére znaj-
dowaly sie w jego obrebie. Rozdzielczosé uzyskanego wirtualnego obrazu byta
taka sama jak rozdzielczo$¢ obrazu zarejestrowanego zarejestrowanego w ekspe-
rymencie (rozmiar piksela wynosit 12 pm).

Kolejne etapy tworzenia wirtualnych obrazéw pola temperatury przedsta-
wiono na rysunku [3.7] Na poczatku utworzono prostokatna, niezmienna w czasie
siatke punktéw. Polozenia tych punktéw odpowiadaly wspoélrzednym srodkéw
pikseli na zarejestrowanym w eksperymencie obrazie termograficznym (rys.|3.7h).
Podobnie jak w poprzednim przypadku, liczba punktéw na rysunku zostata ogra-
niczona na potrzeby wizualizacji.



58 3. Opracowana metodyka wyznaczania bilansu energii w procesie deformacji plastycznej
a) b) ¢) d)
[ NN BN NN BN NN J
o ojojoo|e]| ° ® %o e e’
olo/ojoj0|e : : : © o 0 © :
® o o0 ©

[ BN BN NN BN BN J ° ° ° °
[ NN BN NN BN NN J [ J [ ] [ J ([ ]

[ ] [ ] [ ] [ J
I I c ® © o

[ J [ J [ J e o [ J
o o o 0 o0 o ° ° o ® . o ® 9 |
o o0 000 ° ° o ® ® e
[ NN BN NN BN NN J

Rysunek 3.7. Kolejne etapy generowania wirtualnego pola temperatury na powierzchni préob-

ki: a) konfiguracja aktualna, b) konfiguracja odniesienia, c) przypisanie wartosci temperatury na

podstawie zadanego analitycznego pola zdefiniowanego na konfiguracji odniesienia oraz d) ra-

steryzacja (dany piksel ma warto$¢ odpowiadajaca wartosci temperatury punktu znajdujacego
sie¢ w jego $rodku).

W danej chwili czasu znane byly aktualne polozenia punktéw. Wykorzystujac
odwrotne réwnanie ruchu X = X(x,t), znaleziono polozenia tych punktéw na
konfiguracji odniesienia (rys. [3.7b). Ze wzgledu na to, ze nie jest znana analitycz-
na postaé odwrotnego réwnania ruchu, poczatkowe potozenia punktéw obliczono
numerycznie, stosujac metode Newtona. Dla kazdego punktu warto$é tempera-
tury obliczono zgodnie z réwnaniem opisujacym zaleznos¢ pola temperatury od
czasu procesu deformacji . Obliczona w danym punkcie wartos¢ tempera-
tury przypisywano temu punktowi w taki sam sposéb, jak w poprzednim przy-
padku przypisywano wartosé skali szarosci (rys. [3.7¢). Nastepnie wykonywano
procedure rasteryzacji i kazdemu pikselowi na wirtualnym obrazie przyporzad-
kowano wartos¢ temperatury w punkcie znajdujacym sie w srodku tego piksela.
W rezultacie uzyskano wirtualny obraz pola temperatury, majacy taks sama roz-
dzielczosé, jak obraz termograficzny rejestrowany w eksperymencie (rys. )

Na rysunku 3.8 przedstawiono uzyskane sekwencje wirtualnych obrazéw na-
$ladujacych obrazy zarejestrowane w eksperymencie.

Opracowane narzedzie jest uniwersalne i moze by¢ uzywane do szacowania
bledéw oraz sprawdzania réznych parametréw procesu deformacji. Wykorzysta-
no je do oszacowania bledéw procedur opartych na numerycznym obliczaniu
gradientéw temperatury: opracowanej metody uwzgledniajacej zalezno$é¢ ksztal-
tu ROI od pola przemieszczenia wyznaczonego za pomoca DIC (zwanej dalej
metoda DIC-based) oraz znanej z literatury metody Lagrange’a. Jak juz wspo-
mniano, opracowana metoda DIC-based jest najbardziej korzystna przy obli-
czaniu laplasjanu temperatury AT. Na podstawie wygenerowanego pola tempe-
ratury obliczono zatem AT analitycznie oraz numerycznie za pomoca metod:
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2)

Rysunek 3.8. Wygenerowane a) obrazy do analizy DIC oraz b) pola temperatury dla wybra-
nych chwil czasu.

DIC-based i Lagrange’a. Na rysunku przedstawiono poréwnanie uzyskanych
wynikow w postaci zaleznoéci AT dla dwéch punktéw P1 i P2.

Na rysunku .9 punkty P1 i P2 sa zaznaczone na polu AT obliczonym ana-
litycznie na koncu procesu. Obliczono érednie wartoéci bledu wzglednego (RE)

obu metod w odniesieniu do analitycznego rézniczkowania pola temperatury jako

RE = ‘ (AT)numerical_(AT)analytical

FN g -100%. Uzyskane $rednie wartosci RE sg naste-

pujace:
e dla P1: REpic—based = 2,5%, RELagrange =9,1%,
e dla P2: REDIC—ba.sed == 7, 3%, RELagrange = 10, 2%.

Dla obu wybranych punktéw btad wzgledny metody DIC-based jest mniejszy.
Zaproponowana procedura wyznaczania gradientéw temperatury wydaje sie za-
tem udoskonaleniem w stosunku do podejscia obecnego w literaturze.
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Rysunek 3.9. Zaleznoéci AT od czasu procesu deformacji dla dwoch punktéw obliczone ana-
litycznie oraz numerycznie za pomoca opracowanej metody DIC-based i znanej z literatury
metody Lagrange’a.

3.3. Zdolnos¢ magazynowania energii

Wykorzystujac opracowana metodyke (opisana w podrozdziatach i ,
wyznaczano zdolno$¢ magazynowania energii jako Z = AA—;; =1- g”; , gdzie
Aw, to przyrost pracy odksztalcenia plastycznego, a Agg to przyrost energii
dyssypowanej w postaci ciepta. Podstawa wyznaczania w), i g4 jest pomiar pola
przemieszczenia i temperatury, ale przejécie od danych pomiarowych do finalne-
go wyniku odbywa sie na drodze kilkuetapowej procedury obliczeniowej. Dlatego
analiza bledu, z jakim wyznaczane sa wartosci Z, jest zadaniem niezwykle ztozo-
nym. Nalezaloby uwzglednié¢ zaréwno doktadnosé wyznaczenia wejSciowych pol
przemieszczenia i temperatury, jak réwniez niedokladnosci wynikajace z calego
tancucha obliczeniowego. W zwiazku z tym uznano, ze odpowiednim narzedziem
do oszacowania bledu jest metoda elementéw skonczonych (MES). W progra-
mie Abaqus FE wykonano symulacje procesu jednoosiowego rozciggania prébki
o takiej samej geometrii, jak w eksperymencie. W analizie stosowano elemen-
ty skonczone CPS4RT. Sa to czteroweztowe elementy skonczone dla ptaskiego
stanu naprezenia z dodatkowym temperaturowym stopniem swobody. Dla tej
geometrii wydzielono obszar (odpowiadajacy roboczej czeéci probki), ktory zdy-
skretyzowano w taki sposéb, aby wezly siatki MES odpowiadaly poczatkowym
potozeniom punktéw w analizie eksperymentalnej przedstawionej w niniejszej
pracy (rys. [.5)).

W symulacji zatozono, tak samo jak w opracowanej metodzie, sprezysto-
plastyczny model materialu ze wzmocnieniem izotropowym, anizotropowym kry-
terium uplastycznienia (Barlata—Liana) oraz z wplywem predkosci odksztal-
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cenia na naprezenie plyniecia. Dla tych parametréw przeprowadzono termo-
mechaniczng analize MES, przyjmujac stala wartos¢ wspolczynnika IHF (ine-
lastic heat fraction) réwna 0,85 (czyli Z = 0,15). W wyniku przeprowadzone;
analizy uzyskano pola przemieszczenia i temperatury. Pola te transformowano do
uktadu wspélrzednych 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 po-
miarowe, na pole przemieszczenia i temperatury uzyskane w wyniku symulacji
natozono szum. Ten szum zostal wygenerowany na podstawie zmierzonych para-
metréw szumowych stosowanych kamer (opis w podrozdziale . W rezultacie
wyznaczono wartoéci Z dla przypadku bez szumu i z szumem i poréwnano je
z wartoscia oczekiwang (0,15), czyli ta zadana w symulacji. Na rysunku
pokazano wyznaczone zaleznosci Z od czasu procesu deformacji dla punktu leza-
cego w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego oraz poza tym obszarem.
Na tym samym rysunku zaznaczono takze warto$¢ oczekiwana Z = 0,15 (za-
dang w symulacji). W tabeli pokazano $rednia i maksymalna warto$¢ bledu
wzglednego RE wyznaczonej wartosci Z w odniesieniu do wartoéci oczekiwanej
rownej 0,15 dla poszczegdlnych punktow, dla przypadku bez szumu i z szumem.

0.30 «  bez szumu, lokalizacja
+ bez szumu, poza lokalizacja
> zszumem, lokalizacja
o zszumem, poza lokalizacja

o
N
[

e
N
e

sessedo,

zdolno$¢ magazynowania energii
o
=
w

01 02 03 04 05 06
t[s]
Rysunek 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.

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

RE. [%] REmax [%]
Przypadek — — — —
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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Metody pomiarowe oraz opracowang metodyke wyznaczania polowego rozktadu
poszczegdlnych sktadnikéw bilansu energii podczas deformacji materiatéw poli-
krystalicznych, opisane w poprzednich rozdziatach, wykorzystano do zbadania
procesu przemiany energii podczas jednoosiowego rozciaggania probek ze stali
austenitycznej 3108S.

4.1. Wybér materiatu

Badania procesu przemiany energii podczas deformacji przeprowadzono na
stali austenitycznej 310S. Ta stal ma jednofazowsa strukture, w ktérej podczas
deformacji nie zachodzg przemiany fazowe. Oznacza to, ze wyznaczone wewnetrz-
ne zrédta ciepta sa indukowane sprezysto-plastycznym odksztatceniem badanego
materiatu, co istotnie utatwia analize bilansu energii i interpretacje uzyskanych
wynikéw.

Stal austenityczna 310S (PN 1.4845) to stal zaroodporna i zarowytrzymala,
z ktorej wykonuje si¢ czesci maszyn pracujacych pod obciazeniem w Srodowi-
sku korozyjnym i 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 czesci aparatury chemicznej do konwersji metanu i pirolizy gazéw. Sktad che-
miczny stali 310S przedstawiono w tabeli Dzigki wysokiej zawartosci niklu
(19,0-22,0%m), ktéry jest dodatkiem stopowym stabilizujacym austenit, pod-
czas deformacji stali 310S nie zachodza przemiany fazowe. Warto$¢ energii btedu
ulozenia (EBU) obliczona na podstawie empirycznej zaleznosci przedstawione;
w pracy [83] zawiera siec w zakresie 35,3-43,4 mJ/m?. Wybrane wlasciwoéci fi-
zyczne stali 310S przedstawiono w tabeli

Tabela 4.1. Sktad chemiczny stali 310S [%m].

Sklad C S P Mn | Si Cr Ni N Fe
3108 | 0,08 | 0,015 | 0,045 | 2,0 | 0,75 | 24,0-26,0 | 19,0-22,0 | 0,11 | balance




64 4. Opis eksperymentu

Tabela 4.2. Wybrane wlasciwosci fizyczne stali 310S.

Parametr Symbol | Jednostka | Wartosé
Gestosé p kg/m® 7900
J/(kg-K) 500
W/(m-K) 10,8
1075/K 15,9
1075 m?/s 2,7

Ciepto wlasciwe

Przewodnos¢ cieplna

Wsp6élezynnik rozszerzalnosci cieplnej (20+-200°C)

|2 [0

Dyfuzyjnosé cieplna

Badania mikrostruktury stali 310S w stanie poczatkowym wykonano na skanin-
gowym mikroskopie elektronowym Zeiss Crossbeam 350 w Laboratorium Mikro-
i Nanomechaniki Zakladu Mechaniki Materialéw IPPT PAN. Na rysunku [4.]]
przedstawiono mape orientacji krystalograficznej zrzutowana na kierunek nor-
malny do powierzchni probki (normal directon, ND) oraz odpowiadajaca jej fi-
gure biegunowa {111} (uzyskana w programie ATEX-software [84]).

2,21
2,07
1,93
1,80
1,66
1,52
1,39
1,25
1,1
0,97
0,84
0,70

kierunek walcowania

Rysunek 4.1. a) Mapa orientacji krystalograficznej stali 310S w stanie poczatkowym zrzuto-
wana na kierunek ND oraz b) odpowiadajaca jej figura biegunowa {111}.

Srednia wartoé¢ EBU sprawia, ze w strukturze stali 310S obecne sg liczne
blizniaki wyzarzania. Probki wycieto z blachy walcowanej na zimno, a nastepnie
poddanej obrébcee cieplnej (przesycaniu). Przesycanie obejmowalo wyzarzanie
w 1050-1100°C, a nastepnie chtodzenie przy pomocy natrysku wodnego. W wy-
zarzonej strukturze stali ziarna sa réwnoosiowe (rys. ) oraz widoczna jest nie-
wielka tekstura krystalograficzna (maksymalna intensywnos$é figury biegunowej
wynosi 2,21), na ktéra wplyw mialo zaréwno walcowanie, jak i p6Zniejsza obréb-
ka cieplna. Obecnos¢ tekstury krystalograficznej prowadzi do anizotropii wtasci-
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woéci mechanicznych badanego materiatu, ktéra zostata uwzgledniona w zapro-
ponowanym podejéciu podczas wyznaczania rozktadéw naprezenia, a w konse-
kwencji pracy odksztalcenia plastycznego (podrozdzial 3.1.).

4.2. Uklad pomiarowy

7 opisanej w poprzednim rozdziale stali wycieto prébki, ktérych geometrie
i wymiary przedstawiono na rysunku[4.2h. Probki pokrywano sadza z obu stron,
ale z jednej dodatkowo napylano biala farbe, zeby uzyskaé strukture powierzchni
odpowiednig do analizy DIC. Sadza charakteryzuje si¢ odpowiednig konsysten-
cja, dzieki czemu wytworzona z niej powtoka nie peka i nie odpryskuje od probki
podczas duzych deformacji. Ponadto powierzchnia probki pokryta sadza jest jed-
norodna pod wzgledem emisyjnosci oraz ma wysoka wartos¢ emisyjnosci, co spel-
nia warunki stosowania metody IRT. Po przygotowaniu ich powierzchni, probki
umieszczano w specjalnie przeznaczonych do tego uchwytach maszyny wytrzyma-
tosciowej MTS 858 (rys. ) i poddawano je jednoosiowemu rozcigganiu z trze-
ma predkosciami przesuwu gérnej szczeki maszyny: 0,06 mm/min, 0,6 mm/min
i 6 mm/min. Uwzgledniajac geometrie prébek, wartosci te odpowiadaly nastepu-
jacym warto$ciom makroskopowej predkosci odksztatcenia &: 1072 s—1, 107! 57!
oraz 10% s

E maszyna & .
& yirzymatoscio N

Rysunek 4.2. a) Ksztalt i wymiary badanych prébek (grubosé prébek wynosi 1 mm), b) préb-
ka umieszczona w przeznaczonych do tego uchwytach maszyny wytrzymatosciowej, ¢) uklad
pomiarowy do badania procesu przemiany energii podczas deformacji badanego materiatu.
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W trakcie procesu rozciggania, obrazy jednej powierzchni prébki rejestrowa-
no w $wietle widzialnym za pomoca kamery pco.edge 5.5, a obrazy powierzchni
przeciwlegtej — w podczerwieni za pomocg kamery termograficznej ThermaCam
Phoenix IR. Na podstawie uzyskanych sekwencji obrazéw wyznaczano pola prze-
mieszczenia i temperatury. Pola te wyznaczano na przeciwleglych powierzchniach
prébki, ale na podstawie zatozenia symetrii zagadnienia przyjeto, ze warto$é¢ tem-
peratury w punktach lezacych po przeciwleglych stronach prébki jest taka sama
(uzasadnienie przedstawiono w podrozdziale . Podstawowe parametry obu
kamer przedstawiono w tabeli

Tabela 4.3. Parametry kamer uzywanych podczas badan.

Parametr pco.edge 5.5 | ThermaCam Phoenix
Rozdzielczoéé [piksel] 1280 x 481 320 x 128
Czas ekspozycji/calkowania [ms] 3 0,2
Rozmiar piksela [] 12 52
Binning 2x2 1x1

Obrazy powierzchni probki w $wietle widzialnym oraz w podczerwieni re-
jestrowano jednoczesnie, z czestotliwoscig dobrana odpowiednio do stosowanej
predkosci odksztalcenia, tj. 50 Hz dla ¢ = 1072 s7! oraz 100 Hz dla ¢ = 10! s~!
ié = 10" s7!. Dzieki temu wyznaczono pola przemieszczenia i temperatury
w tych samych chwilach czasu.

4.2.1. Termografia podczerwieni IRT

Aby uniknaé przesycenia detektora IR podczas odksztatcenia badanego ma-
teriatu z predkogcia 10° s=!, zastosowano czas catkowania (IT) réwny 0,2 ms
(taki sam dla wszystkich predkosci odksztalcenia). Przeprowadzono standardo-
wa procedure kalibracji, korzystajac z modelu ciala doskonale czarnego (TCB
4D blackbody) oraz specjalnie zaprojektowanego oprogramowania RCal. Gléw-
ne parametry tego modelu przedstawiono w tabeli

Tabela 4.4. Parametry modelu ciala doskonale czarnego.

Parametr Wartosé
Emisyjnosé [] 0,99 4 0,005
Zakres temperatury [°C] 0-150
Stabilnosé¢ regulacji [mK] +2
Jednorodno$é temperatury [K] <0,01

Rozdzielczo$é temperaturowa termografu jest rowna wartosci najmniejszej
roznicy temperatury, jaka termograf jest w stanie zarejestrowacé. Okresla sie ja
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jako réznice temperatury réwnowaznag sygnatowi szumu (noise equivalent tem-
perature difference, NETD). Innymi slowy, im mniejszy szum pomiarowy, tym
mniejsza wartos¢ NETD.

Wykorzystujac model ciala doskonale czarnego wyznaczono NETD dla czasu
catkowania rownego 0,2 ms, zgodnie z ponizszg zaleznoscia:

N

gl(s(fu i) = 1i)?
N

NETDcounts
SiTF

M
1
NETDcounts = M E s NETDe¢ =
=1

gdzie M to liczba pikseli w ramce, N to liczba ramek, S(z;,t;) to sygnat z detek-
tora wyrazony liczbg zliczen, u; to $érednia wartosé sygnatu ze wszystkich ramek
w danym pikselu, a SiTF to funkcja transformacji sygnatu [counts/°C]. NETD
wynoszg 0,023°C dla 20°C i 0,039°C dla 120°C. Ponadto, wykorzystujac zrédto
ciala doskonale czarnego, oszacowano blad systematyczny (systematic error, SE)
oraz niepewnos¢ standardowa pomiaru temperatury. Na rysunku pokazano
rozktad bledu systematycznego pomiaru temperatury dla 20°C i 120°C i cza-
su catkowania réwnego 0,2 ms. Uzyskane maksymalne wartos$ci btedu systema-
tycznego dla 20°C i 120°C wynosza odpowiednio 0,2539°C i 2,2810°C, podczas
gdy ich érednie wartosci sa rowne odpowiednio 0,0460°C i 0,4167°C. Natomiast
niepewnos$é¢ standardowa pomiaru temperatury wynosi 0,0764°C dla 20°C oraz

0,0471°C dla 120°C.
SE[°C] SE[*C]

0,25 [ 120°C |

2,0
0,20

1,5
0,15

1,0
0,10 !
0,05 0,5
0,00 0,0

Rysunek 4.3. Rozklad btedu systematycznego (SE) pomiaru temperatury dla 20°C i 120°C
i czasu calkowania réwnego 0,2 ms uzyskany z wykorzystaniem zrédta ciata doskonale czarnego.

Ponadto oszacowano szum pomiarowy poprzez zarejestrowanie sekwencji ob-
razoéw powierzchni probki umieszczonej w szezgkach maszyny, ale nieobciazone;j.
Szum szacowano dla: T', T', AT, V,T oraz V,T poprzez obliczenie odchyle-
nia standardowego (standard deviation, STD) w danym pikselu dla wszystkich
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zarejestrowanych ramek. Na rysunku [£.4] przedstawiono uzyskane rozklady od-
chylenia standardowego, a w tabeli [£.5] zestawiono $rednie wartosci odchylenia
standardowego dla poszczegélnych rozkladéw przedstawionych na rysunku [£.4]

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

Rysunek 4.4. Rozklady odchylenia standardowego T, T', AT, VT oraz V4T na powierzchni
probki nieobciazonej, umieszczonej w szczekach maszyny.

Tabela 4.5. Srednie wartoéci odchylenia standardowego.

Wielko$é 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

4.2.2. Korelacja obrazéw cyfrowych DIC

Na rysunku [£.5] pokazano powierzchnie prébki przygotowana do wyznaczenia
pola przemieszczenia z wykorzystaniem analizy DIC. Zaznaczono na niej obszar
ROI (zielony prostokat) zawierajacy ok. 150 tys. punktéw, w ktérym wyznaczano
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Rysunek 4.5. Obszar ROI oraz subset, dla ktérych wyznaczano pole przemieszczenia.

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

Po prawej stronie rysunku pokazano w powiekszeniu subset, sktadajacy
sie zaznaczonych na zielono punktéow, w ktorych wyznaczano przemieszczenie.
Zapewniono wysoka gestosé tych punktéw w kazdym pikselu nalezacym do ROI.
Jako kryterium korelacyjne zastosowano kryterium ZNCC, ktére m.in. uwzgled-
nia zmiany oswietlenia w procesie. Ponadto zastosowano procedure aktualizacji
ramki odniesienia (update). Gdy dla danej ramki srednia warto$é wspélczynnika
korelacji cc byla mniejsza niz 0,9, te ramke, w kolejnej chwili czasu, uznawa-
no za ramke odniesienia. Pozwala to poprawnie wyznaczy¢ pole przemieszczenia
nawet dla skoficzonych deformacji. Jak juz wspomniano, na podstawie uzyska-
nego pola przemieszczenia, w kazdej chwili procesu obliczano numerycznie pole
gradientu przemieszczenia. Uzyskang ewolucje pola gradientu przemieszczenia
wykorzystywano jako dane wejsciowe do modelu materialu, na podstawie kté-
rego wyznaczano pole pracy odksztatcenia plastycznego. Dokladnoéé wyznacze-
nia gradientu przemieszczenia oszacowano za pomoca opracowanego narzedzia
obliczeniowego (opisanego w podrozdziale , w ktérym pole przemieszcze-
nia na powierzchni prébki zadane jest funkcja analityczng. Gradient przemiesz-
czenia obliczono dwoma sposobami: numerycznie oraz analitycznie. Nastepnie,
poréwnano uzyskane wyniki, tj. wyznaczono blad wzgledny (RE) wyniku nume-
rycznego wzgledem analitycznego. Na rysunku [4.6) pokazano zalezno$é skladowe;
gradientu przemieszczenia H,, (y — kierunek rozciggania) od czasu deformacji
dla dwoéch punktéw (zaznaczonych na rozktadzie H,, obliczonym analitycznie
tuz przed kohcem procesu deformacji).

Uzyskane maksymalne érednie wartosci bledu wzglednego (RE) wyznaczania
gradientu przemieszczenia sa nastepujace:

e dla punktu P1 RE.x = 2,4%, a REg, = 0, 6%,
e dla punktu P2 RE.c = 4,1%, a REg, = 1,5%.
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—— obliczenia analityczne
P1, DIC
0,8 o P2,DIC

Hyy

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6
t[s]

Rysunek 4.6. Zaleznosé sktadowej gradientu przemieszczenia Hyy (y to kierunek rozciagania)
od czasu deformacji na tle Hy, obliczonego analitycznie dla punktéw P1 i P2 (zaznaczonych na
rozktadzie Hy, obliczonym analitycznie tuz przed koricem procesu deformacji).

Podobnie jak w przypadku termografii podczerwieni, w celu oszacowania szu-
mu pomiarowego, ktérym obarczona jest analiza DIC, zarejestrowano sekwencje
obrazéw powierzchni probki nieobciazonej, umieszczonej w szczekach maszyny
wytrzymalosciowej i wyznaczono dla niej pole przemieszczenia oraz pole gradien-
tu przemieszczenia. Ze wzgledu na drgania catego ukladu i elektroniczny szum
aparatury pomiarowej, zmierzone pole przemieszczenia na powierzchni nieobcig-
zonej probki nie jest zerowe. Dlatego pojawia sie gradient przemieszczenia, kté-
rego warto$¢ oczekiwana w przypadku nieobcigzonej probki wynosi zero. Szum
szacowano poprzez obliczenie odchylenia standardowego gradientu przemieszcze-
nia w danym pikselu dla wszystkich zarejestrowanych ramek. Na rysunku [4.7] po-
kazano uzyskany rozklad odchylenia standardowego Hy, na powierzchni probki.

STD(Hyy) [-]

0,00006
0,00005
0,00004
0,00003
0,00002

Rysunek 4.7. Rozktad odchylenia standardowego H,, na powierzchni prébki nieobcigzonej.

4.3. Analiza mikrostruktury za pomoca metody EBSD

Jak juz wspomniano, w pracy badano zmiane lokalnej struktury krystalicznej
stali 310S podczas jej deformacji. W tym celu wyznaczono, za pomoca metody
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EBSD, rozktady orientacji krystalograficznej na réznych etapach deformacji i dla
roznych predkosci odksztatcenia. W analizie EBSD informacja pochodzi z warstw
przypowierzchniowych materiatu na gtebokosci kilkudziesieciu nm. Dlatego préb-
ki nalezy przygotowa¢ do badan w taki sposéb, zeby zapewnié: ciagtosé struktury
krystalograficznej az do powierzchni prébki, gtadka powierzchnie bez wypuktosci
oraz brak zdeformowanej, tlenkowej lub napylonej warstwy wierzchniej. W niniej-
szej 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 réz-
nych informacji. Pierwszy sposéb polegal na wykonywaniu map orientacji tego
samego obszaru na powierzchni prébki na réznych etapach procesu deformacji.
Najpierw cala czesé roboczg prébki poddano elektropolerowaniu, a na jej srodku
naniesiono za pomoca techniki FIB (focused ion beam) markery wyznaczaja-
ce wierzchotki analizowanego obszaru. Wykonano mape orientacji tego obsza-
ru w stanie odniesienia. Nastepnie probke poddawano sekwencyjnemu rozcigga-
niu z odcigzeniami w dwdch krokach. Dobrano takie wartosci przemieszczenia,
aby w pierwszym kroku znalezé sie pod koniec zakresu deformacji makroskopo-
wo jednorodnej, a w drugim — w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego.
Po kazdym kroku obciazenie—odciagzenie wykonywano mape EBSD analizowane-
go obszaru (rys. [4.8]).

A
ten sam obszar c

do analizy EBSD

»

EBSD 0 EBSD 1  EBSD2 &

Rysunek 4.8. Metoda badania orientacji krystalograficznej tego samego obszaru prébki na réz-

nych etapach deformacji. Po lewej: elektropolerowana powierzchnia prébki w stanie odniesienia

z zaznaczonym obszarem wykonywania analizy EBSD. Po prawej: schemat sekwencyjnego roz-

ciggania probki z odcigzeniami, po kazdym kroku obcigzenie—odciazenie wykonywano analize
EBSD.

Otrzymano w ten sposéb sekwencje map orientacji dla stanu odniesienia oraz
dla dwéch etapow procesu deformacji. Ze wzgledu na to, ze nie elektropolerowa-
no wybranego obszaru po jego deformacji, uzyskana informacja pochodzita od
ziaren lezacych na powierzchni prébki. W tym przypadku powierzchnia probki
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nie jest plaska i nie mozna poprawnie wyznaczaé¢ odlegltosci miedzy punktami
pomiarowymi. Z kolei zaleta takiego sposobu badan jest znajomosé stanu od-
niesienia, poniewaz dzigki temu mozna analizowaé¢ ewolucje orientacji krysta-
lograficznej poszczegdlnych ziaren. Dlatego pierwszy sposéb badan zastosowa-
no do wyznaczenia miary réznicy orientacji nazywanej GROD (grain reference
orientation deviation) dla wybranych ziaren. Parametr GROD charakteryzuje
rozktad réznicy orientacji w danym ziarnie w stosunku do Sredniej orientacji
tego ziarna w stanie odniesienia. Ponadto badano wplyw poczatkowej orienta-
¢ji wybranych ziaren na obecnosé poszczegdlnych mechanizméw odksztalcenia
plastycznego w tych ziarnach.

Drugi rodzaj badan polegal na wykonywaniu map orientacji réznych obsza-
réw o znanych wartosciach odksztalcenia plastycznego. W tym celu prébke pod-
dano jednoosiowemu rozciaganiu, ktore zatrzymano tuz przed zerwaniem. Na-
stepnie na powierzchni tej prébki wyznaczono pole przemieszczenia (za pomoca
metody DIC) i na jego podstawie obliczono pole ekwiwalentnego odksztalce-
nia plastycznego £P. Zidentyfikowano obszary (rys. , odpowiadajace ré6znym
warto$ciom P i poddano je elektropolerowaniu. Dzigki temu uzyskano plaska
powierzchnie do analizy EBSD i poprawnie wyznaczano odlegtosci pomiedzy
punktami pomiarowymi. Jednak stan odniesienia dla wykonywanych map orien-
tacji nie jest znany i nie mozna wyznaczaé¢ wielkosci charakteryzujacych zmia-
ny orientacji krystalograficznej. Warto zauwazy¢, ze w tym przypadku, inaczej
niz w pierwszym sposobie badan, informacja pochodzi od ziaren spod przypo-
wierzchniowej warstwy materiatlu, gdyz elektropolerowanie te warstwe usuwa.
W drugim sposobie badan wyznaczano zmiane tekstury krystalograficznej pod-
czas deformacji. Rozwdj tekstury przedstawiono w postaci figur biegunowych
{111} i {100} oraz przekrojéow funkcji ODF przy o = 45° (zgodnie z konwen-
cja Bungego [60]). Charakterystyczne sktadowe tekstury deformacji zapisywano
w notacji {hkl}({uvw), gdzie {hkl} to wskazniki plaszczyzny krystalograficzne;j

O A
DIC EBSD

N

EBSD ¢

Rysunek 4.9. Metoda badania orientacji krystalograficznej réznych obszaréw prébki o znanym

odksztatceniu. 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.
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réwnoleglej do powierzchni prébki oraz (uvw) to wskazniki kierunku krystalo-
graficznego réwnoleglego do kierunku walcowania, zgodnego z kierunkiem roz-
ciggania.

Wszystkie pomiary orientacji krystalograficznej za pomoca metody EBSD
zostaly przeprowadzone samodzielnie przez autorke pracy przy uzyciu skanin-
gowego mikroskopu elektronowego Zeiss Crossbeam 350, stosujac nastepujace
parametry: apertura 60 wm, napiecie przyspieszajace elektrony 25 kV oraz dwa
kroki analizy: 200 nm i 100 nm. Do obliczen oraz do wizualizacji wynikéw wy-
korzystano oprogramowanie ATEX [84].






5. Wyniki badan

5.1. Wlasciwosci mechaniczne badanego materiatu

Jak wspomniano w podrozdziale wszystkie parametry materialowe wy-
stepujace w sprezysto-plastycznym modelu materiatu wyznaczono eksperymen-
talnie w procesie jednoosiowego rozciagania. Przy zalozeniu izotropowosci wia-
Sciwoéci sprezystych badanej stali uzyskano nastepujace warto$ci modutu Younga
i wspolczynnika Poissona: £ = 190 MPa i v = 0,3. Wartosci granicy plastycz-
nosci og dla réznych predkosci odksztalcenia wyznaczono eksperymentalnie, po-
dobnie jak w pracach [85, [86] na podstawie zaleznosci zmiany temperatury AT
rozcigganej probki od naprezenia nominalnego o. Na rysunku przedstawiono
zalezno$é AT (o) w poczatkowym etapie jednoosiowego rozciagania z predkoscia
e=10"2s"1
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Rysunek 5.1. Zmiana temperatury prébki w funkcji naprezenia nominalnego podczas rozcia-
gania badanej stali przy predkosci odksztatcenia ¢ = 1072 71,

Zwykle przyjmuje sie, ze granica plastycznosci jest réwna wartoéci napreze-
nia odpowiadajacej minimalnej temperaturze prébki, poniewaz tatwo jest odczy-
ta¢ minimum wyznaczonej eksperymentalnie funkeji AT (o) (rys.[5.1). Jednakze
wskaznikiem poczatku deformacji plastycznej, czyli granicy plastycznoéci, jest
wartos¢ naprezenia, przy ktorej zaleznosé AT (o) przestaje by¢ liniowa. Te war-
tos¢ granicy plastycznosci przyjeto w modelu badanej stali. Wyznaczano ja na
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podstawie przekroczenia dwukrotnej wartosci odchylenia standardowego od li-
niowej zaleznosci AT (o). Wplyw predkosci odksztalcenia na naprezenie plyniecia
wyznaczono na podstawie makroskopowych krzywych naprezenie-odksztalcenie
w zakresie predkosci odksztalcenia: od 1073 s71 do 10° s™* (rys. 5.2).
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800 | — ér=10"1 51
— =105 \
&#=10"3 571 !
600 i
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Rysunek 5.2. Krzywe naprezenie-odksztalcenie o(g) uzyskane podczas jednoosiowego rozcia-
gania stali 310S przy réznych predkosciach odksztalcenia oraz zaleznos$é granicy plastycznosci
od predkosci odksztalcenia (prawy dolny rég).

W zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej, dla réznych predkosci
odksztalcenia, krzywe te jedynie nieznacznie réznig sie nachyleniem, a wraz
ze wzrostem predkoéci odksztalcenia obserwuje sie wyzsze wartosci napreze-
nia plyniecia. Dlatego w mechanicznym modelu materialu zalozono, ze pred-
ko$¢ odksztalcenia wplywa na wartosé granicy plastycznosci og, ale nie wpltywa
na nachylenie krzywej o(e). Naprezenie plyniecia mozna wyrazi¢ nastepujaco:
0, (EP,E") = 00(E") + fu(8P), gdzie fi to funkcja umocnienia. Uzyskane ekspe-
rymentalnie wartosci oy odpowiadajace réznym predkosciom odksztalcenia oraz
wyznaczong na ich podstawie funkcje og (ép ) pokazano w prawym dolnym rogu
rysunku [5.2] Funkcje umocnienia wyznaczono poprzez aproksymacje ekspery-
mentalnej krzywej o(e) za pomoca zaleznosci potegowej fr = C(gP)", gdzie
parametry C' i n wynoszg odpowiednio: 1004,7865 MPa i 0,6117. Aby uwzgled-
ni¢ poczatkowa anizotropie plastyczna badanej stali, wyznaczono parametry M,
apr, hpr, p wystepujace w funkcji ptyniecia w réwnaniu . Sie¢ krystalogra-
ficzna badanej stali jest regularna Sciennie centrowana (face centered cubic, fcc),
dlatego zgodnie z rekomendacja autoréw pracy [87] przyjeto M = 8. Pozostale
parametry wyznaczono eksperymentalnie w oparciu o wspotczynniki Langforda
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(R-values), uzyskane dla jednoosiowego rozciagania przeprowadzonego w trzech
kierunkach. Trzy grupy probek wycieto z blachy pod réznymi katami (0°, 90°
i 45°) w stosunku do kierunku walcowania i uzyskano odpowiednio parametry:
Ry, Rgo i Ry45. Wszystkie wyznaczone wartoéci parametréw materiatowych stoso-
wanych w metodzie wyznaczania powierzchniowego rozktadu naprezenia przed-
stawiono w tabeli [5.11

Tabela 5.1. Wyznaczone parametry mechaniczne badanego materiatu.

Sprezystosé Wzmocnienie izotropowe Anizotropia plastyczna
E v C n M | apL | hpL p
190 GPa | 0,3 | 1004,7865 MPa | 0,6117 8 1,08 | 0,98 | 0,93

Na rysunku [5.3] przedstawiono geometryczna interpretacje warunku plastycz-
nodci dla PSN, czyli rzut powierzchni plastycznosci na plaszczyzne znormalizo-

y o zx 7 —
wanych sktadowych naprezenia ‘L—y, %yy) dla oy = 0.

Rysunek 5.3. Ksztalt powierzchni plastycznosci odpowiadajacej anizotropowemu kryterium
plynigcia Barlata—Liana (niebieska linia ciagta) oraz izotropowemu kryterium Hubera—von
Misesa—Hencky’ego (szara linia przerywana).

Niebieska krzywa na rysunku [5.3] odpowiada anizotropowemu kryterium pla-
stycznosci Barlata—Liana i wyznaczonym wartosciom wystepujacych w nim pa-
rametrow (M = 8, agy, = 1,08, hgr, = 0,98, p = 0,93). Dla poréwnania
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szarg linia przerywang przedstawiono ksztalt powierzchni plastycznoéci odpo-
wiadajacej izotropowemu kryterium Hubera—von Misesa—Hencky’ego (M = 2,
apr, = hpr = p = 1). Jak widaé, warto$¢ wykladnika M wplywa na ksztalt po-
wierzchni plastycznosci. Ponadto powierzchnia odpowiadajaca anizotropowemu
kryterium jest w nieznacznym stopniu wydluzona w kierunku % Jak wspo-
mniano przy opisie figury biegunowej z rysunku [£.1], obserwowana tekstura kry-
stalograficzna jest niewielka, co powoduje, ze i anizotropia plastyczna badanego
materialu jest stosunkowo niewielka.

5.2. Pola wielko$ci mechanicznych i termicznych w rozcigganych
probkach

Wszystkie prezentowane wyniki uzyskano podczas jednoosiowego rozciggania
przy predko$ciach odksztalcenia é = 1072 s71, é = 107! s7! oraz ¢ = 10° s~
Wymienionym predkosciom odksztalcenia odpowiadalty nastepujace czasy trwa-
nia procesu deformacji: 70 s, 6 s oraz 0,6 s.

5.2.1. Przemieszczenie i temperatura

Na rysunku [5.4] przedstawiono sekwencje pdl sktadowych przemieszczenia uy,
uy oraz temperatury 7' w wybranych chwilach procesu deformacji. Wartoéci ma-
kroskopowego odksztalcenia e, ktére odpowiadaly tym chwilom czasu umiesz-
czono w dolnej czesci rysunku.

102571 £=10"1s"1 £€=100"1
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-0 -0 -0
ﬂ ;.1,32 --1,67 -
--3,65 3,34 -
[mm] [mm] [mm]
-0,45 -0,47 043
ﬂ 0 0 0
-.0,45 -.0,46 0,44
°C] [ °C]
95,2 127,3
‘ 58,7 75,4
22,3 23,5

€=0,20 0,30 ¢=0,20 0,30 0,43 0,49 ¢=0,20 0,30 0,43 0,47

Rysunek 5.4. Wyznaczone eksperymentalnie pola sktadowych przemieszczenia ug, uy oraz
temperatury T przy predkosciach odksztatcenia: ¢ = 1072 s71, ¢ = 107! s7! oraz ¢ = 10° s7*.
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W stanie poczatkowym temperatura prébek byta réwna temperaturze oto-
czenia (okolo 22°C). Maksymalne wartosci temperatury przy predkosci odksztal-
cenia: ¢ = 1072 57!, ¢ = 107! s7! oraz ¢ = 10" s7! sa w przyblizeniu réwne
odpowiednio: 40°C, 95°C oraz 127°C. Jak oczekiwano, czas trwania procesu de-
formacji wplywa na uzyskane pola temperatury. Im dluzej trwal proces, tym
pola temperatury sa bardziej rozmyte. Wynika to z réznej mocy zrddet ciepta
oraz z przepltywu ciepta z probki do uchwytéw maszyny wytrzymatosciowej i jego
wymiany miedzy probka a otoczeniem.

5.2.2. Pochodne przemieszczenia i naprezenie

Na rysunku przedstawiono zalezno$¢ zmiany lokalnej predkosci ekwiwa-
lentnego odksztalcenia plastycznego £P wzdtuz pionowej osi symetrii prébki, od
czasu deformacji. Tego typu zaleznos¢ spotykana jest w literaturze pod nazwa
wykresu przestrzenno-czasowego (spatio-temporal plot). Na podstawie zaleznosci
z rysunku mozna okresli¢ poczatek lokalizacji odksztalcenia plastycznego dla
kazdego z badanych proceséw rozciaggania.
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Rysunek 5.5. Zaleznoéci lokalnej predkoéci ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego &P

wzdtuz pionowej osi symetrii prébki, od czasu procesu (gérny wiersz) oraz profile &7 dla trzech

wybranych wartosci makroskopowego odksztalcenia e (dolny wiersz) dla $rednich predkosci
odksztalcenia: a) ¢ =1072 571, b) ¢ =107 s oraz c) € = 10° s .
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Warto$ci &P w zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej dla kazdego
z badanych proceséw rozciggania stanowia okolo 60% makroskopowej predko-
$ci odksztalcenia € obliczonej na podstawie predkosci przemieszczenia uchwytow
maszyny wytrzymalo$ciowej oraz geometrii probki. Maksymalna warto$¢ P we
wszystkich trzech przypadkach jest okoto 4-5 razy wieksza od wartosci €. Lokali-
zacja odksztalcenia plastycznego nastepuje wtedy, kiedy rézne obszary roboczej
czesci probki odksztatcaja sie z réznymi predkosciami. Poczatek makroskopowe;j
lokalizacji odksztalcenia plastycznego oszacowano na podstawie odchylenia stan-
dardowego wartoéci €P wzdtuz pionowej osi prébki w kolejnych chwilach procesu
deformacji. W poczatkowym etapie procesu wartosé odchylenia standardowego
£P wzdhuz badanego profilu jest stata (co odpowiada zakresowi deformacji ma-
kroskopowo jednorodnej), a nastepnie istotnie zwieksza sie wraz z pojawieniem
sie lokalizacji odksztalcenia. W pracy przyjeto, ze dwukrotny wzrost wartosci od-
chylenia standardowego £” w stosunku do poczatkowej wartosci wyznacza pocza-
tek makroskopowej lokalizacji odksztalcenia. Oszacowane wartoéci odksztalcenia
makroskopowego, przy ktérych rozpoczyna sie lokalizacja wynosza odpowiednio:
e = 0,23 dla najwolniejszego z badanych procesow, ¢ = 0,22 dla posredniego
procesu oraz € = 0,21 dla najszybszego z badanych procesow. W dolnym rzedzie
rysunku pokazano profile £7 dla trzech wybranych wartosgci makroskopowego
odksztalcenia . Pierwsze dwie wartosci € = 0,18 i ¢ = 0,35 sg takie same dla
wszystkich proceséw, a ostatnia wartoé¢ odpowiada najwiekszemu odksztalceniu
makroskopowemu w danym procesie (tuz przed zerwaniem probki). Dla e = 0, 18
profil £7 jest staly 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 bada-
nych proceséw jest ona najbardziej zaawansowana. Tuz przed zerwaniem probki
odksztalcenie plastyczne jest zlokalizowane w stosunkowo waskim obszarze i tam
tez wystepuja maksymalne wartosci £P.

Na rysunku przedstawiono sekwencje powierzchniowych rozktadéw skla-
dowej gradientu przemieszczenia H,, oraz sktadowej obrotu R,. Prezentowana
wielko$é R, wyraza warto$é kata obrotu wokot osi z (prostopadlej do powierzchni
probki).

W dwéch dolnych rzedach na rysunku pokazano, wyznaczone za pomoca
metody opisanej w podrozdziale pola dwéch wybranych sktadowych na-
prezenia: wzdluznej oy, oraz Scinajacej o.y. Okazalo sie, ze nie ma znaczacych
réznic pomiedzy polami naprezenia uzyskanymi dla réznych predkosci odksztal-
cenia. Innymi stowy: wplyw predkoéci odksztalcenia na odpowiedz mechaniczng
materiatu jest niewielki. Warto zwréci¢ uwage na to, ze powierzchniowy roz-
ktad skladowej Scinajacej naprezenia o,y jest jakoSciowo zblizony do rozkladu
sktadowej obrotu R,.

Na podstawie wyznaczonego pola naprezenia obliczono $rednie wartosci na-
prezenia w kilku przekrojach probki, a nastepnie sity rozciagajace dziatajace na
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Rysunek 5.6. Sekwencje pol sktadowej gradientu przemieszczenia Hy,, sktadowej obrotu R.
oraz sktadowych naprezenia oyy i 02y przy predkosci odksztatcenia: € = 107257t e=10"1s7?t
oraz é = 10" s7*

te przekroje w kazdej chwili procesu rozciagania. Uérednianie naprezenia prowa-
dzono na konfiguracji odniesienia, dlatego tensor naprezenia Cauchy’ego prze-
ksztalcono do postaci tensora naprezenia nominalnego ¥ (obowigzujacego na
konfiguracji odniesienia), zgodnie z nastepujaca zaleznoscia:

> =JF lo, (5.1)

gdzie J = detF to jakobian przeksztalcenia.

Makroskopowa site rozciagajaca P obliczono na podstawie zalezno$ci:
P = (¥,,) Ao, gdzie ¥, to skladowa Sredniego naprezenia nominalnego w kie-
runku rozciagania, a Ag to poczatkowe pole przekroju roboczej czeéci prébki.
Otrzymana zaleznos¢ sity P od czasu deformacji poréwnano z tego typu zalez-
noscig wyznaczona za pomoca sitomierza maszyny wytrzymatosciowej. Na rysun-
ku [5.7 przedstawiono poréwnanie uzyskanych zaleznosci sity od czasu dla dwéch
wybranych przekrojéw poprzecznych probki: w obszarze lokalizacji odksztalcenia
oraz poza tym obszarem. Na tym samym rysunku pokazano zalezno$¢ makrosko-
powej sity rozciagajacej od czasu procesu deformacji dla kryterium Hubera—von
Misesa—Hencky’ego (HMH). Jak widaé na rysunkach fc, wartosci sity obli-
czone na podstawie kryterium Barlata maja lepsza zgodnosé z eksperymentem.
Obserwuje sie to dla wszystkich predkosci odksztatcenia i dla obydwu zakre-
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Rysunek 5.7. Poréwnanie zaleznosci makroskopowej sily rozciagajacej od czasu deformacji,
dzialajacej na wybrane przekroje probki (w obszarze lokalizacji — wykresy koloru czerwonego
i poza nim koloru niebieskiego) wyznaczonych za pomoca opracowanej metody przy zalozeniu
izotropowego kryterium HMH (okregi) i anizotropowego kryterium Barlata (pelne kétka) z tego
typu zaleznoscia zmierzona w eksperymencie przy réznych predkosciach odksztatcenia.

sow deformacji. Uzyskane wyniki pokazuja, ze nawet dla materialu o niewielkiej
anizotropii, zastosowanie modelu uwzgledniajacego ja daje znaczaco lepsze re-
zultaty.

5.2.3. Pochodna materialna temperatury

Na podstawie pél temperatury zmierzonych na powierzchni rozciaganych pro-
bek oraz opracowanej procedury wyznaczania ROI podlegajacego deformacji,
uzyskano pola T, VT, AT oraz %—f na powierzchni roboczej czedci probki we
wspoélrzednych przestrzennych. Nastepnie wymienione wielkoSci interpolowano
i transformowano do uktadu wspélrzednych, w ktérym wyznaczano pole prze-
mieszczenia [50]. W rezultacie wszystkie pola zar6wno wielkosci mechanicznych,
jak i termicznych otrzymano w tym samym ukladzie wspoélrzednych, w opi-
sie materialnym. Na rysunku pokazano sekwencje pol %—?, VT, V,T, v,
oraz vy, bedacych sktadnikami pochodnej materialnej temperatury T. Wzrost
predkosci odksztalcenia powoduje zwiekszenie mocy zrddel ciepta w materia-
le odksztalcanym plastycznie. Dlatego, przedstawione pola zaleza od predkosci
odksztalcenia. W przypadku nieadiabatycznego procesu deformacji, przewodze-
nie ciepta w prébce ma wplyw na powierzchniowe rozklady sktadowych gradientu
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Rysunek 5.8. Sekwencje pél: 2LV, T, Vy T, v, oraz vy na powierzchni prébki odksztatcanej

z réznymi predkosciami.

(‘?t’

temperatury oraz pochodnej temperatury wzgledem czasu. Natomiast nie zaob-
serwowano istotnych réznic pomiedzy powierzchniowymi rozktadami v, i v, dla
réznych predkosci odksztatcenia, poniewaz pola wielko$ci mechanicznych nie za-
leza od przewodzenia ciepla. Jednakze mozna zauwazy¢, ze pola v, i vy dla
e = 0,43 sg bardziej rozmyte w przypadku najmniejszej predkosci odksztalce-
nia, co $wiadczy o tym, ze lokalizacja odksztalcenia plastycznego rozpoczyna sie
najpdzniej w przypadku najmniejszej z rozpatrywanych predkosci odksztalce-
nia. Poréwnujac powierzchniowe rozktady wielkosci termicznych, mozna stwier-
dzié¢, ze w przypadku najwickszej predkoéci odksztalcenia (¢ = 10 s7!) wa-
runki procesu sa bliskie adiabatycznym. Natomiast wraz ze spadkiem predkosci
odksztalcenia (wydluzeniem czasu trwania procesu deformacji) nastepuje stop-
niowe przejscie w strone warunkéw izotermicznych, czyli wzrasta udzial prze-
wodzenia ciepta w prébce i wymiany ciepta z otoczeniem. Jak mozna si¢ bylo
spodziewaé¢ w przypadku jednoosiowego rozciggania, wartosci V1T sg znacznie
nizsze od wartoéci V,T' (w kierunku rozciagania). Ponadto przez wieksza czesé
procesu deformacji wartosci VT sg bliskie zeru. Znaczace wartosci V, T osigga
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w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego pod koniec procesu deformacji.
Pochodna czastkowa temperatury wzgledem czasu %_:tr wykazuje duze réznice po-
miedzy jej maksymalnymi wartosciami dla réznych predkosci odksztatcenia: od
0,2°C/s dla ¢ = 1072 s7! do 850°C/s dla é = 10" s7. Te réznice sa rezultatem
wzrostu mocy zrédel ciepta wraz ze wzrostem predkosci odksztalcenia €.
Opracowana metodyka umozliwia wyznaczenie powierzchniowego rozktadu
pochodnej materialnej temperatury 7', podczas gdy w literaturze do tej pory cze-
sto mozna byto spotka¢ operowanie pochodna czastkows temperatury wzgledem
czasu %—? Pole %—7; mozna wyznaczy¢ na podstawie zaleznosci pola temperatury

od czasu deformacji, natomiast wyznaczenie T wymaga znajomosci pola prze-
mieszczenia skorelowanego z polem temperatury. Na rysunku [5.9] przedstawiono

a)
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aT 7
0,00 w |
J————3
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Rysunek 5.9. Wykresy przestrzenno-czasowe 2L i T' dla predkosci odksztalcenia:
¢ €

a)é=10"2s"1,b)e=10"" s oraz c) é =10 s~ 1.
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wykresy przestrzenno-czasowe uzyskane dla i T dla réznych, zadanych pred-
kosci odksztalcenia. Pokazuja one, Jak w zaleznosm od czasu trwania procesu
rozciggania zmieniaja sie wartogci 2 W i T wzdluz pionowej osi symetru prébki.
Ponadto w ostatniej kolumnie na rysunku [5.9) pokazano profile 2 ﬁ i T tuz przed
zerwaniem probki.

Jak wspomniano, T w przeciwienstwie do 2 W uwzglednia zmiane polozenia

prébki na skutek deformacji. Widaé, ze proﬁl Jest zaburzony przez sposob
przylozenia obciazenia. W przypadku gdy gorna szcze;ka maszyny wytrzymalo-
or

Sciowej si¢ przesuwa, dolna za$ pozostaje nieruchoma, wartosci T i Gy w przy-
blizeniu sa sobie réwne w dolnej czeéci probki, ale poczawszy od Srodka probki
zauwazalnie sie r6znia. Ta réznica jest réwna wartosci cztonu VT - v, ktérego
znaczenie istotnie si¢ zwicksza w zakresie lokalizacji odksztalcenia plastycznego.

5.2.4. Zrédla ciepta

Na podstawie wyznaczonych pdél pochodnej materialnej temperatury T oraz
laplasjanu temperatury AT uzyskan pola. wszystkich czlonéw réwnania prze-
wodzenia ciepla (3.14). Na rysunku [5.10| przedstawiono pola tych czlonéw: peT’
— zwigzanego ze Wzrostem temperatury probki, kAT — zwigzanego z przewodze-
niem ciepla oraz ¢y — gestosci mocy zrodet ciepta dla kilku wartosci odksztalcenia
makroskopowego i dla réznych predkosci odksztalcenia.

X 10~ 25—1
, - [W/mm3]
Y 0,0012
io,ooos
0,0000
[W/mm3]
0,005 l 0,26
kAT i 0,009 i»0,23
-0,024 0,72
[W/mm?3] [W/mm3]
0,025 4,14
io,ou £ 1,99
-0,004 -0,16

€=0,20 0,30 04 ¢=0,20 0,30 0,43 0,49 €=0,20 0,30

£=10"1s"1

[W/mm3]
3,40

11,70
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Rysunek 5.10. Sekwencje p6l pcT’, kAT i v na powierzchni probki odksztalcanej z predko-
$ciami: € = 1072 s, e =10"1 s7! oraz € = 10° s ¢

Wszystkie wielkosci pokazane na rysunku maja wymiar gestosci mocy
[W/mm?]; ich wartosci zaleza od predkosci deformacji. Najwicksza zaleznosé od
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predkosci odksztalcenia wykazuje czlon peT'. Czlon zwiazany z przewodzeniem
ciepla zawiera laplasjan temperatury, ktéry — przy zatozeniu statej temperatury
po grubosci probki — reprezentuje rozplyw ciepta na jej powierzchni. Ujemna
warto$¢ AT oznacza, ze strumien ciepta jest skierowany na zewnatrz danego
obszaru. W zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej rozktad AT réwniez
jest jednorodny (rys. [5.10)) zawierajacy niewielkie fluktuacje w poblizu zerowej
wartosci. Podczas lokalizacji odksztalcenia plastycznego, w jego obszarze, warto-
Sci kAT gwaltownie spadaja ponizej zera, a w pozostalych obszarach sa bliskie
zeru lub dodatnie. Dlatego, w odréznieniu od niejednorodnego rozktadu tempe-
ratury, niejednorodny rozktad laplasjanu temperatury jest lepszym termicznym
wskaznikiem lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Wynika to z faktu, ze drugi
gradient temperatury nie jest wrazliwy na liniowa zmiane temperatury wywo-
tang wymiana ciepta pomiedzy probka a szczekami maszyny, jak ma to miejsce
w przypadku samego rozktadu temperatury. Czlon opisujacy moc zrédetl ciepta
qy wraz ze wzrostem predkosci odksztalcenia o rzad wielkosci, réwniez wzrasta
o rzad wielkosci. Wartosci peT’ i kAT sa skladnikami mocy zrédel ciepla gy .
Wzgledne udzialy tych skladnikéw zaleza od predkosci odksztalcenia. Na ry-
sunku przedstawiono zmiany warto$ci cztonéw ,ocT i kAT w wybranych
punktach zaznaczonych na polu gy (punkt Ppax to punkt, w ktérym moc zrédet
ciepla osiaga warto$¢ maksymalna).
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Rysunek 5.11. Zaleznoéci ch i kAT od czasu procesu rozciagania w kilku przyktado-
wych punktach (zaznaczonych na polu ¢v), dla predkosci odksztalcenia: a) ¢ = 1072 71,
b)é=10""s"tic)é=10"s""

Proporcje pomiedzy warto$ciami ch i kAT zmieniaja sie podczas proce-
su deformacji (rys. [5.11)). Przy predkoéci odksztatcenia ¢ = 1072 s=! calkowity
wzrost wartosci temperatury prébki w procesie wynosi maksymalnie 20°C i jest
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osiagany w ciagu okolo 70 s. Dlatego wartosci T, a wiec wartosci pcT’, sa sto-
sunkowo male i przewazaja wartosci kAT zwiazane z przewodzeniem ciepta.
Odwrotna sytuacja ma miejsce podczas najszybszego z badanych proceséw roz-
ciggania (¢ = 10° s71). W tym procesie wzrost temperatury prébki w ciagu
0,6 s osigga okoto 100°C. Podczas rozciggania préobek z predkoscia odksztatce-
nia ¢ = 107! s7!, wartoéci obydwu cztonéw s poréwnywalne. Aby sprawdzié,
czy mozna ktérys z badanych proceséw uznac za adiabatyczny lub izotermiczny
i w zwiazku z tym uprosci¢ rownanie przewodzenia ciepla, obliczono i wyrazono
w procentach wartoéci pcT' i kAT w stosunku do ¢y. W niniejszej pracy przyjeto,
ze dany czlon mozna pominac, jezeli jego wartos¢ w stosunku do gy nie przekra-
cza 1%. Dla ¢ = 1072 s~! czlon pcT’ stanowi okoto 4% catkowitej wartosci ¢y,
adlaé =107 s7! czlon kAT stanowi okolo 16% calkowitej wartosci ¢y W rozwa-
zanym zakresie predkosci odksztalcenia wartoéci obydwu czltonéw przekraczaja
1% wartosci ¢y, zadnego z rozpatrywanych cztonéw réwnania przewodzenia cie-
pta nie mozna zatem pomingé.

Na rysunku [5.12| pokazano zaleznoéci poszczegdlnych sktadnikéw zrodet cie-
pla (wyrazonych w J/g) od czasu procesu rozciggania dla kilku przykladowych

o
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Qds Geonvs Qthy Grad [)/9]

—_ P == P Py —- P
—_P -— P P, - P,
Qa Ps Qeov ~~ P Qn P Qrag — P
R Ve p, e Py — P,
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Rysunek 5.12. Zaleznosci qd, Gconv, Gth 1 graa 0d czasu procesu rozciggania w kilku przykta-
dowych punktach (zaznaczonych na polu gv) dla predkoéci odksztalcenia: a) ¢ = 1072 571,
b)é=10"'s"tic)é=10"s""1.
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punktéw na powierzchni prébki. Energie dyssypowana w postaci ciepta gg wy-
znaczono zgodnie z rownaniem .

Zgodnie z oczekiwaniem, w procesie deformacji plastycznej energia dyssy-
powana w postaci ciepta gg jest dominujacym skladnikiem Zrédet ciepta. Po-
wierzchniowe rozktady g4 zaleza od predkosci odksztalcenia, jednak maksymalne
wartosci g4 sa zblizone dla wszystkich predkosci odksztalcenia. Tuz przed zerwa-
niem prébki, dla é = 1072 s71ié = 107! s7! obszary o maksymalnej wartodci ¢q
(punkt Ppax na rys. wystepuja w bocznych obszarach szyjki, podczas gdy
dla ¢ =10° s7! — w jej centralnej czesci.

W zakresie deformacji makroskopowo jednorodnej energia efektu piezokalo-
rycznego ¢, traktowana jako ujemne zrédto ciepta, we wszystkich punktach na
prébcee ma jednakowa wartosé. Po rozpoczeciu lokalizacji odksztalcenia plastycz-
nego wartosci ¢, w réznych punktach badanej stali sa rézne, poniewaz w tym
zakresie pole naprezenia nie jest jednorodne. Stosunek ¢, do qq jest najwiekszy
tuz po rozpoczeciu plastycznego ptyniecia, nastepnie maleje ze wzgledu na rosna-
ce, w wyniku deformacji plastycznej, wartosci ¢q i tuz przed zerwaniem prébki
stanowi okoto 3%. Jak juz wspomniano, makroskopowe krzywe o(g) w niewiel-
kim stopniu zaleza od predkosci odksztalcenia, totez wartosci ¢, nie wykazuja
istotnej zaleznosci od predkosci odksztalcenia.

Kolejnym ujemnym zrédlem ciepta jest cieplo tracone przez deformowana
probke do otoczenia w wyniku konwekcji geony. Jego wartosé zalezy od cza-
su trwania procesu deformacji oraz od réznicy temperatury probki i otocze-
nia. W rozpatrywanych procesach te dwa czynniki dziataja przeciwstawnie, gdyz
zmniejszenie predkosci odksztalcenia (czyli wydluzenie czasu trwania procesu)
skutkuje zmniejszeniem wzrostu temperatury prébki. W badanych procesach roz-
ciagania @eony 0Osiaga najwieksze wartosci podczas najwolniejszego z nich, mi-
mo ze maksymalna réznica temperatury miedzy probka i otoczeniem wynosi-
ta zaledwie 20°C. Jak wiadomo, konwekcja swobodna potrzebuje czasu by sie
rozwinaé, a czas trwania rozciggania ze stosunkowo malg predkoécia zapew-
nia te mozliwo$é. Dlatego wartosci geon, nie mozna pomingé w analizie pro-
ceséw rozciagania z predkodciami ¢ = 1072 s7! i é = 107! s~!'. Natomiast
przy analizie procesu rozciggania z predkoscia ¢ = 10° s™! wartosci geony Sa
na tyle male, ze skladnik ten moze by¢ pominiety. Jak juz wspomniano (patrz
podrozdzial , wspotczynnik przejmowania ciepla w warunkach konwekcji
swobodnej h przyjeto staly dla calej roboczej czedci prébki. Obliczono go dla
maksymalnej wartosci temperatury osiaganej przez prébke podczas jej rozcia-
gania. Ze wzgledu na to, dla punktéw lezacych poza obszarem lokalizacji de-
formacji plastycznej, oszacowano goérng wartos¢ wspélczynnika h. Sprawdzono,
o ile zmienitaby sie warto$¢ h, gdyby przyjeto dolna warto$¢ wspédlczynnika h
oszacowang na podstawie minimalnej temperatury probki. Dla kazdego z bada-
nych proceséw rozciagania wyznaczono te zmiane jako geony (Tmax)/dconv(Tmin) =
h(Tmax)/h(Tmin) = 7, a uzyskane wyniki oszacowania gérnych i dolnych war-
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tosci h oraz wartosci n dla ostatniej chwili procesu rozciggania przedstawiono
w tabeli

Tabela 5.2. Poréwnanie wynikéw oszacowania gérnej i dolnej wartosci wspélczynnika przej-
mowania ciepta h.

€ [s7'] | Tmax [°Cl | Thwin [°Cl | h(Tinax) [W/(0°K)] | A(Tiwin) [W/(m’K)] | 7 []
1072 40 30,6 11,9 10,5 1,1
107! 95,2 46 15,9 12,5 1,3
107° 127,3 49,7 17,5 12,8 1,4

Jezeli temperatura danego ciala jest wyzsza niz 0 K, to jego powierzchnia
emituje promieniowanie elektromagnetyczne, co moze powodowa¢ spadek tem-
peratury tego ciala. Energie tego promieniowania mozna traktowaé jako ujemna
warto$¢ kolejnego zrédta ciepta. Jednakze obliczenia wykazaly, ze dla warto-
Sci temperatury osiaganych w rozpatrywanych procesach energia promieniowa-
nia emitowanego przez powierzchnie deformowanej prébki jest pomijalnie mata
w poréwnaniu z energia wydzielana w postaci ciepta (nie przekracza 0,0002%
wartosci ¢q) podczas deformacji plastycznej rozciaganych prébek.

5.2.5. Praca odksztalcenia plastycznego i energia dyssypowana
w postaci ciepla

Na rysunku przedstawiono sekwencje pél energii dyssypowanej w postaci
ciepta g4 oraz pracy odksztalcenia plastycznego wy,.

1072s7? £€=10"1s"1 £=10%"1

/9]
79,1
44,7
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€=0,20 0,30 04 0,49 €=0,20 0,30 04
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/9]
68,3
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Rysunek 5.13. Sekwencje pdl gq i w, na powierzchni prébek rozcigganych przy réznych pred-
kosciach odksztatcenia.

Dla wszystkich predkosci odksztalcenia maksymalne wartosci energii wydzie-
lanej w postaci ciepta g4 sa mniejsze od maksymalnych wartosci pracy odksztal-
cenia plastycznego w,. Taki wynik sugeruje, Ze zaproponowana metodyka moze
byé¢ z powodzeniem stosowana dla proceséw o réznym udziale cztonéw réwna-
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nia przewodzenia ciepla oraz réznym wplywie poszczegdlnych mechanizméw wy-
miany ciepta z otoczeniem. Réznica wy i qq stanowi energie e; zmagazynowang
w materiale. Rozklady pracy odksztalcenia plastycznego w, na powierzchni prob-
ki podczas jej rozciagania z réznymi predkosciami sa podobne oraz maksymalna
warto$¢ w, wystepuje w srodku obszaru lokalizacji odksztalcenia plastycznego.
Natomiast, powierzchniowy rozktad energii wydzielanej w postaci ciepta qq wy-
kazuje zaleznosé¢ od predkosci odksztalcenia i jedynie dla predkosci odksztalcenia
¢ = 10° s~! maksymalne wartoéci g i w) na koficu procesu deformacji wyste-
puja w tym samym miejscu. Dla pozostatych badanych predkosci odksztalcenia,
maksymalne wartoéci gg obserwuje sie do pewnego momentu deformacji w Srod-
ku prébki, a nastepnie blisko jej bocznych krawedzi. Podobny efekt wystepuje
we wszystkich polach obliczonych na podstawie pola temperatury i jest wyraz-
niejszy w przypadku wielkosci wyznaczanych dla danej chwili procesu, m.in. ¢y
(rys. . Przyczyna tego jest prawdopodobnie ciagliwe pekanie materiatu, kto-
remu towarzyszy inicjacja i rozwdj uszkodzenia w postaci pustek w srodkowej
czesci obszaru lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Dalszy rozwdj i koalescen-
cja tych pustek prowadza do powstania lokalnego pekniecia, w obszarze ktorego
nie ma juz generacji ciepta. W gérnej czesci rysunku pokazano pola przyro-
stu ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego AZP oraz przyrostu energii dys-
sypowanej w postaci ciepla Agy w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego
wyznaczone tuz przed koficem procesu deformacji, a w dolnej czedci rysunku[5.14]
zmiane wartosci AP i Agq w czasie dla punktu znajdujacego sie¢ w srodku tego
obszaru. Przyrosty AgP i Aggy wyznaczono dla réwnych interwaléw czasowych
na podstawie zaleznosci odpowiednio: €7 i g4 od czasu deformacji.

a)
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Rysunek 5.14. Pola Ag? i Agq w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego wyznaczone
tuz przed zerwaniem prébki oraz zalezno$ci AgP i Aqq od czasu deformacji w punkcie w srodku
tego obszaru dla predkosci odksztalcenia: a) ¢ = 1072871 b) ¢ =10" st ic) e =10"s"1.

Dla najnizszej z badanych predkosci odksztalcenia maksymalne wartosci AP
wystepuja w érodku obszaru lokalizacji odksztalcenia plastycznego, a wartosci
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Agqq sa tam wyraznie nizsze niz na bokach tego obszaru. Ponadto AéP w anali-
zowanym punkcie ro$nie podczas deformacji w catym jej zakresie, podczas gdy
wartosci Agqy osiagaja maksimum kilka chwil przed koncem tego procesu, a na-
stepnie maleja. Ten moment, w ktérym wartosé Agy jest maksymalna, odpowiada
powstaniu lokalnego pekniecia. Potem warto$é¢ Agy maleje, poniewaz lokalnie de-
formacja plastyczna zanika. Obecno$é¢ takiego pekniecia potwierdzono podczas
obserwacji SEM prébki, ktorej rozciaganie zatrzymano tuz przed zerwaniem. Na
obrazie SEM (rys. |5.14h) widoczne jest pekniecie w $rodkowej czesci prébki.
Peknigcie powstaje wtedy, gdy material lokalnie traci zdolnosé do przenosze-
nia obciazen. Natomiast boki prébki rozciagaja sie dtuzej niz jej srodek i pod
koniec procesu rozciggania, w nich wystepuja najwieksze wartosci Agg. W przy-
padku predkosci odksztalcenia ¢ = 107! s™! przed kohcem procesu deformacji,
maksimum Agy nie wystepuje (rys. ), natomiast tempo wzrostu Ag, nieco
maleje. Podobnie jak dla najnizszej z badanych predkosci, maksymalne wartosci
AEZP wystepujag w srodku obszaru lokalizacji odksztalcenia plastycznego, a war-
tosci Aqg sa tam nizsze niz na bokach tego obszaru. Rozbieznosci pomiedzy Agy
i AP wskazuja na to, ze od pewnego momentu wartosci AZP sg zawyzone. Dla
najwyzszej predkoéci odksztalcenia ¢ = 10° s~ (rys. ) zarowno Agqg, jak
i AEP rosng w analizowanym punkcie az do zerwania prébki, a maksymalne war-
tosci, w obu przypadkach, wystepuja w srodku obszaru lokalizacji odksztatcenia
plastycznego.

W pracy zobrazowano powierzchnie pekania w makro-, i mikroskali dla ré6z-
nych predkosci odksztalcenia, aby poréwnac ich ksztalt oraz charakter pekania.
Na rysunku [5.15] przedstawiono obrazy SEM calych powierzchni pekania wyko-
nane z dwoéch stron: z géry i od boku.

c)

Rysunek 5.15. Makroskopowe powierzchnie pekania pokazane z géry i od boku dla predkosci
odksztalcenia: a) € =1072 s, b) ¢ =107 s7! oraz ¢) € = 10° s,

Dla najmniejszej predkosci odksztalcenia (rys. [5.15a) widaé, ze boki prob-
ki zostaly bardziej rozciagniete niz jej srodkowa czes¢. Z kolei dla najwiekszej
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predkosci odksztalcenia widaé (rys. ), ze zerwanie probki nastapito jedno-
czesnie w calym jej przekroju. Patrzac na przetomy z gory, mozna dostrzec, ze
dla najmniejszej predkosci odksztalcenia pekanie przebiegato stopniowo, w spo-
séb ciagliwy. Natomiast dla najwiekszej predkosci odksztalcenia obserwuje sie
cechy przetomu kruchego, wynikajacego z naglego pekniecia probki. Z kolei na
rysunku pokazano powierzchnie pekania w skali mikroskopowej przy dwéch
réznych powiekszeniach (2.5 kx oraz 5 kx).

Rysunek 5.16. Powierzchnie pekania przy powiekszeniu 2.5 kx (dolny rzad) oraz 5 kx (gérny
rzad) dla predkosci odksztatcenia: a) é = 1072 s7!, b) ¢ = 107! s7! oraz ¢) ¢ = 10° s71.

Zgodnie z wczesniejszymi spostrzezeniami, udzial pekania ciggliwego jest naj-
wiekszy dla najmniejszej predkosci odksztalcenia. Swiadcza o tym liczne charak-
terystyczne doltki, bedace pozostatosciami pustek powstatych podczas deformacji
plastycznej. Dla posredniej predkosci odksztalcenia powierzchnie pekania uzy-
skane w makro- i mikroskali majg mieszany charakter, o przewazajacym udziale
cech charakterystycznych dla pekania ciagliwego. Z kolei dla najwiekszej predko-
$ci odksztalcenia znaczng cze$é przetomu stanowia ptaskie tupliwe powierzchnie.
Jednak przetom ten nie jest w pelni kruchy, jako ze badany material jest ciagliwy,
tzn. ma stosunkowo duzy zakres odksztalcenia plastycznego.

5.2.6. Energia zmagazynowana i zdolno$¢ magazynowania energii

Majac wyznaczone zaleznoéci wy, i ¢4 od czasu deformacji, wyznaczono przy-

rost energii zmagazynowanej Aeg jako Aes = Aw, — Agy oraz zdolno$¢ magazy-

nowania energii Z jako Z =1 — ﬁ—g)‘;. Na rysunku [5.17| przedstawiono zaleznosci

Z od ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego dla dwoch punktéw: w obszarze
lokalizacji odksztalcenia plastycznego i poza nim. Dla najmniejszej z badanych
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Rysunek 5.17. Zaleznosci zdolnosci magazynowania energii Z od ekwiwalentnego odksztaltce-

nia plastycznego dla punktu w obszarze lokalizacji odksztalcenia (wypeione kétka) oraz dla

punktu poza nim (puste kétka) dla réznych zadanych predkosci odksztalcenia. Ponadto na ry-

sunkach a), b) i ¢) zaznaczono punkty na krzywych o(g), dla ktérych spelnione jest kryterium
Considére’a.

predkoéci odksztalcenia zaobserwowano wiekszy rozrzut wartoéci Z niz dla po-
zostalych predkosci odksztatcenia. Wynika to z duzo mniejszego stosunku war-
tosci mierzonej do szumu. Uzyskane wartosci gestoéci mocy zrodet ciepta dla
¢ = 1072 s7! sg okoto sto razy mniejsze od wartoéci uzyskanych dla ¢ = 10° s71.

W obu punktach podczas wszystkich badanych proceséw rozciggania, war-
tosci Z sa wysokie na poczatku deformacji plastycznej (zawieraja sie w za-
kresie 0,4-0,6), a nastepnie spadaja do poziomu okolo 0,15. Ten spadek jest
makroskopowym efektem powstawania uktadéw dyslokacyjnych o coraz nizszej
energii przypadajacej na jednostke dtugosci linii dyslokacyjnej, zgodnie z teoria
LEDS [31I]. Nie zaobserwowano natomiast wzrostu Z w poczatkowym stadium
deformacji, jak pokazano w pracy [17].

Dla predkoéci odksztatcenia ¢ = 10° s™! tuz przed kohcem procesu Z gwal-
townie spada az do ujemnych wartoéci. Oznacza to, ze material lokalnie traci
zdolno$¢ do magazynowania energii jeszcze przed zerwaniem probki. Uzyskany
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wynik jest spéjny z rezultatami prac [17, 18]. Ujemna warto$é Z oznacza, ze dla
danego przyrostu odksztalcenia plastycznego wartoéé energii rozpraszanej w po-
staci ciepta jest wieksza od wartosci pracy odksztalcenia plastycznego. Jest to
mozliwe jedynie wtedy, gdy czes¢ energii zmagazynowanej na wczesniejszym eta-
pie deformacji zostanie uwolniona. Kiedy Z spada do zera, material traci zdol-
nos¢ do magazynowania energii. Odtad pomimo dostarczania energii, energia
wewnetrzna préobki maleje, prowadzac do zerwania prébki. W pracy [17] zapro-
ponowano, zeby warunek Z = 0 stanowil energetyczne kryterium niestabilnosci
plastyczne;j.

Na rysunku zaznaczono punkt na krzywej naprezenie-odksztalcenie, dla
ktérego spelnione jest kryterium Considére’a. Wraz ze wzrostem predkosci od-
ksztalcenia punkt ten przesuwa sie nieznacznie w strone mniejszych wartosci
odksztaltcenia. Dla ¢ = 10" s=1 (rys. [5.17c) oba kryteria sg spelione dla zblizo-
nej wartosci odksztalcenia.

Dla najmniejszej i posredniej z badanych predkosci odksztalcenia (rys. [5.17p
i) pokazano zaleznos¢ Z od czasu w punkcie lezacym w obszarze lokalizacji
odksztalcenia plastycznego tylko do pewnego momentu w procesie (odpowiada-
jacego poczatkowi lokalizacji), kiedy wartosci Z sa ustalone na poziomie okolo
0,15. Na dalszym etapie deformacji nie wyznaczano Z, gdyz wplyw uszkodzenia
plastycznego dla tych dwéch predkosci odksztalcenia skutkowal przeszacowa-
nymi warto$ciami pracy odksztalcenia plastycznego w, w obszarze, w ktérym
wystepuje to uszkodzenie.

Na rysunku pokazano ewolucje powierzchniowych rozktadéw przyrostéw
energii dyssypowanej w postaci ciepla Agqy, pracy odksztalcenia plastycznego
Aw, oraz wyznaczone na ich podstawie przyrosty energii zmagazynowanej Aes,
dla predkoéci odksztalcenia ¢ = 100 s~1. Widaé, ze tuz przed zerwaniem prébki
pole Agq jest bardziej zlokalizowane oraz osigga wyzsze wartosci niz pole Awy,.
Z kolei otrzymane pole Ae; jest jednorodne przez wiekszosé czasu trwania pro-
cesu deformacji, a tuz przed zerwaniem probki staje sie wyraznie zlokalizowane.
Na rozktadzie Aes odpowiadajacym eP = 0,44 wyrdznia si¢ obszar, w ktérym
wartosci Aey sa ujemne, czyli wartoéci Agq sa wyzsze niz wartosci Aw,. Oznacza
to, ze w koncowej fazie procesu deformacji lokalnie nastepuje uwalnianie czesci
energii zmagazynowanej w materiale w poprzednich etapach odksztalcenia. Sza-
rym kolorem zaznaczono fragmenty roboczej czeSci probki, lezace poza obszarem
lokalizacji, w ktérych prébka przestaje odksztalcaé sie plastycznie.

Na rysunku [5.19] pokazano rozklady zdolnosci magazynowania energii Z dla
tych samych wartosci $redniego odksztalcenia plastycznego, jak na rysunku [5.18]
Rozklady Z dla wartosci sredniego odksztalcenia plastycznego e = 0,021 &P = 0,2
sg jednorodne, odpowiadajg deformacji makroskopowo jednorodnej. Dla
eP = 0,02 wartosci Z sa wysokie, wynosza okolo 0.4. Nastepnie, jak juz wspo-
mniano, wartosci Z spadaja wraz ze wzrostem odksztalcenia i dla eP = 0,2
wynoszg okoto 0,1-0,15. Dwa kolejne rozktady Z, dla eP = 0,351 e = 0,44, od-
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Aqq

=002 & =020 &P = 0,35

Rysunek 5.18. Rozklady Agq, Aw), oraz Aes na powierzchni prébki rozciaganej z predkoscia
¢ =10° 57!, dla wybranych wartoéci $redniego odksztalcenia plastycznego.

a

&P = 0,44

P =0,20 &P =0,35

Rysunek 5.19. Rozklady zdolno$ci magazynowania energii Z na powierzchni prébki rozcia-
ganej z predkoscia ¢ = 10° s7!, dla wybranych wartoéci $redniego odksztatcenia plastycznego.

powiadaja zakresowi lokalizacji odksztalcenia plastycznego, dlatego wartosci Z
obliczono jedynie dla obszaru tej lokalizacji. Na ostatniej mapie, uzyskanej tuz
przed zerwaniem proébki, zaznaczono bialym konturem granice obszaru, w kté-
rym zdolno$é magazynowania energii Z < 0.
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5.3. Ewolucja mikrostruktury badanego materiatu
w procesie deformacji

W pracy analizowano mikrostrukture stali 310S w procesie jednoosiowego
rozciggania z punktu widzenia obrotéw sieci krystalicznej oraz rozwoju tekstury
krystalograficznej. Jak wspomniano w podrozdziale badano lokalne zmia-
ny orientacji krystalograficznej za pomoca metody EBSD dwoma sposobami.
W pierwszym podejsciu analizowano ewolucje rozkladu orientacji tego same-
go obszaru znajdujacego sie na powierzchni sekwencyjnie deformowanej prébki.
W drugim sposobie badan wyznaczano rozwdj tektury na podstawie map orienta-
¢ji, ktore wykonano dla réznych obszaréw zdeformowanej prébki, na powierzchni
przekroju lezacego w polowie jej grubosci (warstwe o grubosci réwnej polowie
grubosci prébki usunieto przy uzyciu elektropolerowania).

5.3.1. Analiza EBSD tego samego obszaru

Na rysunku przedstawiono w trzech rzedach sekwencje map orienta-
cji tego samego obszaru na réznych etapach procesu deformacji (patrz pod-
rozdzial dla prébek rozcigganych przy predko$ciach odksztalcenia kolejno
(od gory): é = 1072 571 ¢ = 107! s71 i é = 10° s7!. Wszystkie mapy orien-
tacji wykonywano na ptaszczyznie RD-TD, a nastepnie transformowano je na
plaszczyzne TD-ND (gdzie RD (rolling direction) — kierunek walcowania, TD
(transverse direction) — kierunek poprzeczny, ND (normal direction) — kierunek
normalny), aby zidentyfikowaé, jak poszczegélne ziarna sa zorientowane wzgle-
dem kierunku rozciagania, ktéry byt réwnolegly do RD. W kolumnach (od lewej)
pokazano mapy orientacji wykonane z krokiem 200 nm, odpowiednio dla: stanu
odniesienia, deformacji makroskopowo jednorodnej oraz lokalizacji odksztalce-
nia plastycznego. Podobnie jak krzywe rozciagania (rys. badanej stali, tak
i rozktady orientacji krystalograficznej nie wykazuja istotnych réznic w zakresie
badanych predkosci odksztalcenia. Dlatego w dalszej czeéci pracy analize orien-
tacji krystalograficznej prowadzono dla jednej wartosci predkosci odksztalcenia
(¢ = 10%s71).

Na rysunku przedstawiono wykonane przy wiekszym powiekszeniu ma-
py orientacji fragmentu obszaru z rysunku [5.20k. Dzigki mniejszemu krokowi
pomiaru EBSD (100 nm), na mapach orientacji sa widoczne drobniejsze ele-
menty mikrostruktury, jak na przyktad cienkie blizniaki deformacji. Na po-
czatkowym etapie deformacji, blizniaki te powstawaly w ziarnach o orientacji
(110)||RD i (111)||RD, a pdzniej juz gtéwnie w (111)||RD, same majac orienta-
cje (100)||RD (kolor czerwony).

Na rysunku pokazano rozklady parametru GROD dla dwoch wybra-
nych ziaren (ziarna A i B) odpowiadajace deformacji makroskopowo jednorodnej
oraz lokalizacji odksztalcenia plastycznego. Parametr ten charakteryzuje zmia-
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stan odniesienia deformacja makroskopowo jednorodna lokalizacja odksztalcenia plastycznego

B ™
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Rysunek 5.20. Sekwencje map orientacji ustalonego obszaru na prébkach rozciaganych z pred-

kosciami: a) € = 107257, b) ¢ =107 s7'ic) é = 10° s7'. Granice analizowanego obszaru po
deformacji zaznaczono bialg linig przerywana.

stan odniesienia deformacja makroskopowo jednorodna lokalizacja odksztalcenia plastycznego
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Rysunek 5.21. Sekwencja map orientacji wybranego obszaru na probce rozciaganej z pred-

koscig ¢ = 10° s™'. Granice analizowanego obszaru na mapach odpowiadajacym deformacji

makroskopowo jednorodnej oraz lokalizacji odksztalcenia plastycznego zaznaczono biala linig
przerywana.
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Rysunek 5.22. Rozklad parametru GROD w ziarnie A i ziarnie B na etapie deformacji ma-
kroskopowo jednorodnej (1) i na etapie lokalizacji odksztalcenia plastycznego (2).

ne orientacji kazdego punktu pomiarowego nalezacego do danego ziarna wzgle-
dem orientacji odniesienia. Jako orientacje odniesienia przyjeto srednia orientacje
ziarna w stanie poczatkowym (nieodksztalconym).

W ziarnie A wystepuja duzo wieksze wartosci GROD, niz w ziarnie B, szcze-
gdblnie na etapie lokalizacji odksztalcenia plastycznego. W ziarnie A maksymalne
wartosci GROD wynosza ok. 37°, a ich rozktad jest zréznicowany — mozna wy-
réznié trzy podobszary o réznych poziomach wartosci GROD. W zakresie lokali-
zacji odksztalcenia plastycznego sg widoczne formujace sie granice oddzielajace
te podobszary. Natomiast w ziarnie B maksymalne wartosci GROD wynosza
ok. 15°, a wystepujace niejednorodnosci w rozkladzie sa mniej intensywne. Te
réznice wynikajg miedzy innymi z obecnosci réznych mechanizméw odksztalce-
nia plastycznego w tych ziarnach. Deformacja plastyczna badanej stali zachodzi
poprzez zlozenie podlizgu dyslokacji oraz bliZniakowania. W réznych ziarnach,
w zaleznosci od ich orientacji krystalograficznej, orientacji sasiednich ziaren i in-
nych czynnikéw, moga wystapi¢ rézne udziaty tych mechanizméw. Zgodnie z tzw.
prawem Schmida, deformacja przez poslizg dyslokacji wystapi na takim syste-
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mie, dla ktérego naprezenie Scinajace osiaggnie wartos¢ krytyczna. W literaturze
prawo Schmida stosuje sie, poprzez analogie do poslizgu dyslokacji, takze jako
kryterium plastycznosci w przypadku bliZzniakowania [88]. W niniejszej pracy
zastosowano podobne podejscie i wyznaczono rozklady wspoétczynnika Schmida
(Schmid’s factor, SF) dla poslizgu dyslokacji i bliZniakowania dla ziaren w stanie
odniesienia oraz przeprowadzono analize mechanizméw deformacji wybranych
ziaren w kolejnych etapach odksztalcenia. Na rysunku przedstawiono mape
orientacji w stanie odniesienia (z rys. oraz wyznaczone na jej podstawie
mapy wspoélczynnika Schmida dla poszczegdlnych ziaren dla systemu poslizgu
{111}(110) (SF*UP) i systemu blizniakowania {111}(112) (SFtWin).

b)

— L
0,35 0,4 0,45 0,5

Rysunek 5.23. Mapy: a) orientacji w stanie odniesienia, b) wspdélezynnika Schmida dla
systemu poslizgu {111}(110) (SFP), ¢) wspétezynnika Schmida dla systemu blizniakowania
{111}(112) (SF™).

Ziarno A jest zorientowane w taki sposéb, ze SFSIP = 0, 495, a SFtWin = (, 466,
czyli tatwiej zachodzi w nim poslizg dyslokacji. Z kolei dla ziarna B SF*iP = 0, 45,
a SF™in — 0,497, czyli uprzywilejowane jest blizniakowanie. Na rysunkupo—
kazano profile dezorientacji w ziarnach A i B na etapie deformacji makroskopowo
jednorodnej i lokalizacji odksztatcenia plastycznego. Jak widaé, ziarno A, zgodnie
z tym, ze SFSIP > SF™Win odksztalca sie przez poslizg dyslokacji. W miejscach,
gdzie wystepuje gradient orientacji, istotna role odgrywaja dyslokacje geome-
trycznie niezbedne (GNDs), majace za zadanie akomodacje plastyczna lokalnych
gradientow odksztalcenia. Zmiana orientacji wzdluz wyznaczonego profilu na
etapie deformacji makroskopowo jednorodnej wynosi okolo 7°. W zaawansowa-
nym stadium odksztalcenia w tym samym obszarze ziarna A zwieksza sie istotnie
warto$¢ gradientu orientacji, zmiana o 25° nastepuje prawie skokowo. Na mapie
orientacji w miejscu wystepowania tej zmiany jest widoczna formujaca sie granica
oddzielajaca obrécone wzgledem siebie bloki. Natomiast w ziarnie B, dla ktérego
SFtwin ~ SFsiP plizniaki sa widoczne na profilu dezorientacji odpowiadajacym
lokalizacji odksztalcenia plastycznego.
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Rysunek 5.24. Profile dezorientacji w dwdch przyktadowych ziarnach (A i B) na etapie de-
formacji makroskopowo jednorodnej i lokalizacji odksztalcenia plastycznego.

Jako pierwszy w procesie deformacji badanej stali uaktywnia sie poslizg dys-
lokacji, ktéry poprzedza pojawienie sie blizniakowania. Blizniakowanie réwniez
powoduje podzial ziaren na podobszary sktadajace sie z osnowy poprzedzielanej
blizniakami. Powstajace blizniaki stanowig przeszkody dla poruszajacych sie dys-
lokacji, zmniejszajac ich Srednig droge swobodna, co powoduje lokalne umocnie-
nie materiatu. W konsekwencji, prowadzi to do spowolnienia procesu lokalizacji
odksztalcenia plastycznego [89].

5.3.2. Analiza EBSD réznych obszaréw o znanym odksztalceniu

W drugim rodzaju badan wyznaczano rozklady orientacji na powierzchni
préobki w réznych obszarach odpowiadajacych réznym wartoSciom ekwiwalent-
nego odksztalcenia plastycznego £P (patrz podrozdzial . Analizowano zmia-
ne mikrotekstury badanej stali w trakcie procesu deformacji oraz wzajemne
oddziatywania miedzy rozwojem tekstury a defektami struktury krystalicznej
powstalymi na skutek aktywnosci réznych mechanizméw odksztatcenia plastycz-
nego. Na rysunku przedstawiono mapy orientacji oraz odpowiadajace im
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Rysunek 5.25. Mapy orientacji wzgledem kierunku rozciagania, odpowiadajace im figury

biegunowe typu {111} i {100} oraz przekroje funkcji rozktadu orientacji ODF przy o = 45° dla

kolejnych wartosci ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego: a) €2 = 0 (w stanie odniesienia),
b) £ =0,2,¢) €7 =0,3,d) £¥ = 0,35, e) €7 = 0,45 (tuz przed zerwaniem probki).
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figury biegunowe typu {111} i {100} oraz funkcje rozkladu orientacji ODF dla
kolejnych wartosci £7: 0 (stan odniesienia), 0,2, 0,3, 0,35 oraz 0,45 (tuz przed ze-
rwaniem prébki). Kierunek poziomy na figurach biegunowych odpowiada kierun-
kowi rozciggania, a zarazem kierunkowi walcowania RD. Funkcje ODF pokazano
w formie przekrojéw dla stalej wartosci kata o = 45°, co pozwolito zaobserwo-
waé sktadowe tekstury charakterystyczne dla materiatu o sieci typu fcc.

W stanie poczatkowym (przed rozciaganiem) probki badanej stali posiadaly
niewielka teksture powstala w wyniku walcowania blachy i pdzniejszej obrob-
ki cieplnej (rys. [5.25a). W trakcie procesu deformacji prébka nabywala coraz
wyrazniejsza teksture wiléknista zblizona do tekstury walcowania dla materia-
lu o sieci fcc o niewielkiej wartosci EBU (znanej w literaturze jako alloy type,
brass type). Dla odksztalcenia &P = 0,2 tekstura jest jeszcze malo wyrazna
(rys. ), ale mozna zaobserwowaé istotne zmiany w udziatach jej poszcze-
gblnych sktadowych. Praktycznie zanikla, obecna w stanie odniesienia, sktadowa
Gossa (90°, 90°, 45°), natomiast wzrosta intensywnosé funkcji ODF w poblizu
skltadowej mosigdzu (55°, 90°, 45°). W zakresie odksztalcenia plastycznego od
0,2 do 0,3 nastepuje intensywny rozwdéj sktadowych tekstury zwiazanych z de-
formacja. Tekstura deformacji stali 310S ma trzy charakterystyczne sktadowe:
mosiadzu {110}(112) (B), obrécong miedzi {112}(110) (RCu) oraz obr6cona
Gossa {110}(110) (RG). Poczawszy od &P = 0,3 tekstura jest juz rozwinieta
(rys.[5.25k) i nie wystepuja w niej skladowe Gossa (G) i miedzi (Cu). Dalej wraz
ze wzrostem odksztalcenia tekstura stali 310S jeszcze nieznacznie si¢ wyostrza.
Obroty ziaren podczas rozciggania zachodza w taki sposob, ze dwa wyrdznione
kierunki krystalograficzne: (111) oraz (100), ustawiaja sie réwnolegle do kierun-
ku rozciggania. Powoduje to powstanie wyrazniej tekstury podwdjnie widknistej,
dla ktorej wzgledne proporcje pomiedzy jej sktadowymi moga zaleze¢ m.in. od
poczatkowej tekstury i wartoéci EBU badanego materiatu oraz od rodzaju de-
formacji. Obserwowana wyzsza intensywno$¢ zbioru orientacji o wyrdznionym
kierunku (111) od tych o wyréznionym kierunku (100) jest zwiazana ze Srednia
wartoscia EBU stali 310S [90]. Dominujace skladowe tekstury, czyli skladowe:
mosiadzu i obrécona miedzi naleza wlasnie do wiékna (111)||RD, a skladowa
RG nalezy do wiékna (100)||RD. Podobny rozwdj tekstury podwéjnie widknistej
zaobserwowano podczas deformacji innych stali typu TWIP (twinning induced
plasticity) [40], 89, O1].

Poniewaz deformacja plastyczna badanej stali zachodzi z udziatem bliZniako-
wania, przeprowadzono iloSciowa analize granic blizniaczych, wykorzystujac wy-
znaczone mapy orientacji. Na rysunku przedstawiono mapy wspotczynnika
jakosci obrazu 1Q) z zaznaczonymi granicami blizniaczymi CSL (coincidence site
lattice) £3—60°(111) dla kolejnych wartosci £P: 0 (stan odniesienia), 0,2, 0,3, 0,35
oraz 0,45 (tuz przed zerwaniem prébki) oraz otrzymany na podstawie tych map,
wykres zaleznosci catkowitej dtugosci granic blizniaczych od ekwiwalentnego od-
ksztalcenia plastycznego.
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Rysunek 5.26. Mapy IQ dla analizowanych wartosci odksztaltcenia, z zaznaczonymi granicami
blizniaczymi CSL X3 — 60°(111) oraz wykres zaleznosci catkowitej dtugosci granic blizniaczych
od ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego.

W stanie odniesienia w badanej stali sg obecne bliZniaki wyzarzania. Diugos¢
granic blizniaczych utrzymuje si¢ na stalym poziomie do odksztalcenia okoto
P =0, 3. Poczawszy od tej wartos$ci pojawiaja sie blizniaki odksztaltcenia, a cal-
kowita dtugosé granic blizniaczych rosnie. Dla odksztalcenia éP = 0, 35 widoczny
jest wyrazny wzrost liczby granic bliZzniaczych, wystepujacych przede wszyst-
kim w formie pakietéw w ziarnach zorientowanych korzystnie wzgledem bliznia-
kowania. Jak wspomniano, blizniakowanie zachodzi przede wszystkim w ziar-
nach, w ktérych kierunek (111) jest zgodny z kierunkiem rozciagania. Tworzy
sie tam drobnoziarnista struktura warstwowa, ztozona z naprzemiennych warstw
blizniak—osnowa. Tuz przed zerwaniem probki struktura warstwowa obejmuje
wiekszos¢ ziaren, a w pozostalych ziarnach, zorientowanych niekorzystnie wzgle-
dem blizniakowania, granice bliZzniacze w ogdle nie wystepuja. Na powstawanie
i rozwdj blizniakéw ma wplyw tekstura krystalograficzna oraz defekty sieci obec-
ne w materiale. Na wczesnym etapie odksztalcenia aktywny jest poslizg dyslo-
kacji, ktéry wywoluje takie obroty ziaren, aby blizniakowanie stalo sie uprzy-
wilejowane. Jest to zgodne z zasada minimalizacji energii. W tym przypadku
Srednia wartos¢ EBU ogranicza aktywnos$¢ poslizgu poprzecznego, dlatego mi-
krostruktura ewoluuje w kierunku mechanizmu, ktéry moze zachodzié¢ tatwiej.
Aktywno$¢ blizniakowania istotnie wzrasta poczawszy od odksztalcenia wyno-
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szacego 0,3 (od tego poziomu odksztalcenia blizniaki maja grubos$¢ wystarczajaca
do pomiaru ich orientacji przy uzyciu techniki EBSD w rozpatrywanej skali). Na
rysunku [5.27] przedstawiono mapy orientacji wybranych obszaréw z rysunku[5.25
wykonane przy powiekszeniu 3000x z krokiem 50 nm.

£=0,2 =0,3

— 20 pm

Rysunek 5.27. Mapy orientacji wzgledem kierunku rozciagania, wykonane przy powiekszeniu
3000x z krokiem 50 nm, dla kolejnych wartoéci odksztalcenia ekwiwalentnego odksztalcenia
plastycznego: 0,2, 0,3, 0,35 oraz 0,45 (tuz przed zerwaniem prébki).

Na mapach pokazanych na rysunku [5.27, dzigki mniejszemu krokowi anali-
zy EBSD, wyraznie wida¢ jak wraz ze wzrostem odksztalcenia w badanej stali
powstaje coraz wiecej blizniakéw deformacji. Zdecydowanie wiecej blizniakow
tworzy sie w ziarnach nalezacych do wiékna (111)||RD (kolor niebieski na ma-
pie orientacji) niz w ziarnach nalezacych do wiékna (100)||RD (kolor czerwony).
Dlatego, wraz ze wzrostem udzialu wiékna (111)||RD wzrasta aktywno$¢ bliznia-
kowania i jego wpltyw na dalszy przebieg deformacji. Dla odksztatcenia €7 = 0,35
istotnie zwicksza sie liczba blizniakoéw tworzacych pakiety oraz ich grubo$é. Wi-
doczne sa réowniez interakcje pomiedzy blizniakami powstalymi w ramach tych
samych oraz réznych systeméw blizniakowania. W koncowej fazie procesu defor-
macji (P = 0,45), struktura warstwowa utworzona z naprzemiennych warstw
blizniak—osnowa obejmuje wiekszos¢ ziaren i wyraznie modyfikuje teksture ma-
terialu. Blizniaki, ktére powstaja w ziarnach o orientacji (111)||RD, wzmacniaja
udzial wlékna (100)||RD (maja czerwony kolor na mapach orientacji). Z kolei
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niewielka liczba blizniakéw, ktéra powstaje w ziarnach o orientacji (100)||RD,
zwieksza udzial widkna (111)||RD. W efekcie bliZniakowanie nie generuje no-
wych sktadowych tekstury, ale zmienia udziaty tych juz istniejacych.

Podczas deformacji materiatéw polikrystalicznych, deformacja plastyczna za-
chodzi w sposob niejednorodny zaréwno pomiedzy poszczegdlnymi ziarnami, jak
i w ramach poszczegdlnych ziaren. Moze to prowadzié¢ do istotnych réznic w orien-
tacji krystalograficznej niektorych obszaréw w poszczegdlnych ziarnach (o jed-
nakowych orientacjach poczatkowych). Parametrem opisujacym réznice orienta-
¢ji pomiedzy poszczegdlnymi punktami nalezacymi do danego ziarna, a Srednia
orientacja tego ziarna, jest parametr nazywany GOS (grain orientation spread).
Na rysunku przedstawiono mapy rozktadu parametru GOS oraz jego $red-
niej wartosci w poszczegdlnych ziarnach dla réznych wartosci odksztalcenia.

e=0 e=0,2

e=0,35 €=0,45

— 50 pm 50 im

b)

—50 um

= 7
— 50 im —50 um — 50 um 50 um

Rysunek 5.28. Mapy: a) rozkladu wspo6lczynnika GOS, b) $redniej wartosci wspélczynnika
GOS w poszczegdlnych ziarnach, odpowiadajace rosnacym wartosciom odksztatcenia.

W stanie odniesienia wartoéci parametru GOS sg bliskie zeru, poniewaz roz-
ktady orientacji w ziarnach sa jednorodne. Nastepnie wraz ze wzrostem odksztal-
cenia do wartosci 0,35 rozklady parametru GOS staja sie coraz bardziej niejed-
norodne. Zwigkszaja sie takze srednie wartosci GOS w poszczegdlnych ziarnach.
Natomiast w zakresie odksztatcenia 0.35-0.45 nastepuje redystrybucja wartosci
na rozkladach parametru GOS. Na mapie odpowiadajacej £P = 0.45 sa widocz-
ne obszary, w ktérych wartosci GOS sa wysokie (wynosza kilkanascie, a nawet
ponad 20°), oraz obszary, w ktérych wartosci GOS sa bliskie zeru. Wysokie
warto$ci GOS sa zwiazane z odksztatceniem w wyniku poslizgu dyslokacji. Z ko-
lei w tych ziarnach, gdzie przewaza blizniakowanie, wartosci GOS sg stosunkowo
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niewielkie. W trzecim wierszu tabeli [5.3] pokazano $rednie warto$ci parametru
GOS dla calych map z rysunku [5.28] w czwartym wierszu tabeli przedstawiono
wartosci indeksu tekstury (texture index, TT), obliczanego jako znormalizowana
srednia kwadratowa z rozkladu orientacji [60], a w ostatnim wierszu — wartosci
maksymalnych intensywnosci funkcji rozkladu orientacji ODF z rysunku [5.25

Tabela 5.3. Wartosci sredniej wartosci parametru GOS, indeksu tekstury TI oraz maksymalne
intensywnosci funkcji ODF dla rosnacych wartosci odksztalcenia.

&TP
Parametry
0 0,2 |03 |035]| 0,45
GOS 0,41 | 2,88 | 4,91 | 5,70 | 5,01
TI 1,54 | 1,64 | 1,87 | 2,18 | 1,89
ODFmax | 5,43 | 5,83 | 8,02 | 8,24 | 8,05

Srednia warto$é¢ parametru GOS roénie wraz ze wzrostem odksztalcenia do
wartosci €P = 0, 35, a nastepnie nieznacznie maleje, co Swiadczy o wzroécie udzia-
hu blizniakowania w koncowej fazie deformacji. Wartosci TI oraz maksymalnej
intensywnoéci funkcji ODF takze rosng wraz ze wzrostem odksztalcenia do war-
tosci €P = 0,35, a nastepnie nieznacznie maleja. Jest to zwigzane z tym, ze
zanim odksztalcenie osiagnie te wartos¢, monotonicznie wzrasta udziat orienta-
cji typu (111)||RD, ktoéra jest dominujaca sktadowa tekstury, wiec tekstura stale
sie wyostrza. Natomiast po przekroczeniu odksztatcenia P = (, 35 udzial wiok-
na (111)||RD nieznacznie maleje na rzecz widkna (100)||RD, czyli tekstura sie
oslabia. Jak wspomniano, orientacje (100)||RD maja ziarna, w ktérych z tru-
dem zachodzi blizniakowanie, oraz blizniaki powstajace w ziarnach o orientacji
(111)||RD. Ze wzgledu na to, ze na mapie orientacji z rys. nie widaé wyraz-
nego wzrostu liczby ziaren o orientacji (100)||RD (zaznaczonych kolorem czerwo-
nym), mozna przypuszczaé, ze wzrost intensywnosci tego widkna w koncowym
etapie deformacji nastapit w wyniku znacznego zwiekszenia udzialu blizniakow
deformacji. Jest to wynik spdjny z wynikiem dotyczacym parametru GOS, ktory
rowniez $wiadczy o wzroscie udziatu blizniakowania w koncowej fazie deformacji.

Przeprowadzona analiza w skali mikroskopowej pokazuje, ze blizniaki defor-
macji istotnie modyfikuja mikrostrukture i teksture badanej stali, co powinno
mie¢ wplyw na proces magazynowania energii w skali makroskopowej. Dlatego
przyrost dlugosci granic blizniaczych podczas deformacji plastycznej (rys.
odniesiono do ewolucji zdolno$ci magazynowania energii uzyskanej w skali ma-
kroskopowej. Na rysunku [5.29] przedstawiono zaleznosci catkowitej dlugosci gra-
nic bliZzniaczych oraz zdolno$ci magazynowania energii (dla probki rozciaganej
z predkoécia ¢ = 10" s7!) od ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego. Dla
niewielkich wartosci odksztalcenia plastycznego zdolno$¢ magazynowania ener-
gii gwaltownie spada, podczas gdy dlugosé granic blizniaczych praktycznie si¢ nie
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Rysunek 5.29. Zaleznosci catkowitej dtugosci granic blizniaczych (x) oraz zdolnosci magazy-
nowania energii (o) od ekwiwalentnego odksztalcenia plastycznego £°.

zmienia. Oznacza to, ze w poczatkowej fazie procesu deformacji, na przemiane
energii w skali makroskopowej wplywa inny mechanizm odksztalcenia plastycz-
nego. Za spadek wartoéci Z odpowiada, zgodnie z teoriag LEDSs, tworzenie sie
struktur dyslokacyjnych o coraz nizszej energii przypadajacej na jednostke dtu-
gosci linii dyslokacyjne;j.

W zakresie odksztalcenia plastycznego 0,15-0,3 zaréwno dlugosé granic bliz-
niaczych, jak i zdolno$¢ magazynowania energii sg state. Material odksztalca
sie makroskopowo jednorodnie, gltéwnie poprzez poslizg dyslokacji i w dalszym
ciagu nastepuje ewolucja uktadéw dyslokacyjnych. Nastepnie w zakresie lokaliza-
cji odksztatcenia plastycznego dlugosé granic blizniaczych wzrasta, podczas gdy
zdolno$¢ magazynowania energii maleje. Na rysunku pokazano w powiek-
szeniu mape orientacji z rysunku [5.25p, uzyskana dla odksztalcenia &P = 0,45
(tuz przed zerwaniem prébki). W miejscu powstania szyjki mikrostruktura ba-
danej stali jest silnie zdefektowana. Zachodzace podczas calego procesu deforma-
cji obroty sieci krystalicznej powoduja, ze na tym etapie mozna wyrdzni¢ dwie
gléwne sktadowe tekstury i dwa rodzaje obszaréw. Niewielki udziatl majg obszary
wolne od blizniakowania (ziarna o kolorze czerwonym, o wyréznionym kierunku
(100)), w ktérych wystepuje gradient orientacji. Przewaza natomiast drobnoziar-
nista struktura warstwowa osnowa—blizniak, ktéra uksztaltowata sie w ziarnach
o orientacji (111)||RD. Udzial struktury warstwowej dominuje w obszarze szyjki,
co odpowiada obserwowanej makroskopowo utracie stabilnosci deformacji (zdol-
nos¢ magazynowania energii Z = 0). Struktura warstwowa utrudnia jednorodny
poslizg dyslokacji, stwarza natomiast dogodne warunki do powstawania pasm
$cinania.

W wielu wcezesniejszych pracach na podstawie rozwazan teoretycznych doty-
czacych mikrostruktury materiatéw o typie sieci fcc oraz obserwacji mikroskopo-
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Rysunek 5.30. Mapa orientacji wzgledem kierunku rozciagania dla ekwiwalentnego odksztal-
cenia plastycznego P = 0,45 (tuz przed zerwaniem prébki).

wych [92] 93], [94] wykazano, ze obecno$¢ struktury warstwowej ztozonej z bliznia-
kéw deformacji lub uktadow dyslokacji jest niezbedna do propagacji pasm Scina-
nia w tych materiatach. Z kolei w pracy [95] stwierdzono, ze wystepowanie pasm
Scinania jest uprzywilejowane przy niskiej warto$ci EBU. Ponadto, liczne badania
mikroskopowe pozwolily potwierdzi¢ obecnoéé¢ pasm $Scinania dla odksztalcenia
okotlo 0,4-0,45 w obszarach zawierajacych warstwy bliZzniak—osnowa [92] 06, [97].
Na podstawie uzyskanych w niniejszej pracy map orientacji nie mozna jedno-
znacznie wykazaé¢ obecnoéci pasm Scinania, jednak, opierajac sie na doniesieniach
innych autoréw, mozna stwierdzi¢, ze zaobserwowana struktura warstwowa stwa-
rza dogodne warunki do propagacji zaréwno mikropasm, jak i makroskopowych
pasm Scinania. Koresponduje to z zaobserwowana w skali makroskopowej utrata
stabilnosci deformacji plastycznej zachodzaca w momencie, gdy zdolnosé ma-
gazynowania energii Z = 0. Obszar, w ktérym powstala wyraznie zdefektowa-
na, drobnoziarnista struktura warstwowa, odpowiada obszarowi wystepowania
ujemnych wartosci zdolno$ci magazynowania energii (rys. . Podobnych ob-
serwacji mikrostruktury dokonano w pracy [17] dla stali 316L, gdzie w obszarze
zaawansowanej lokalizacji odksztalcenia plastycznego byly obecne pasma $ci-
nania, ktére przechodzac przez powstale wczesniej blizniaki, spowodowaly ich
$ciecie. Ponadto, stwierdzono, ze w obrebie pasm $cinania w mikrostrukturze
sa widoczne cechy $wiadczace o rekrystalizacji dynamicznej zachodzacej w tym
obszarze [98], ktéra moze prowadzié¢ do lokalnego uwolnienia energii zmagazyno-
wanej we wczesniejszym etapie procesu deformacji.
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W niniejszej pracy opracowano eksperymentalna metode wyznaczania powierzch-
niowych rozktadéw sktadnikéw bilansu energii, tj. pracy odksztalcenia plastycz-
nego oraz energii dyssypowanej w postaci ciepta, wykorzystujac zmierzone pola
przemieszczenia i temperatury. Zaproponowana metode zastosowano do wyzna-
czenia zdolnodci magazynowania energii na powierzchni probek wykonanych ze
stali austenitycznej 310S podczas jednoosiowego rozciggania. Ponadto w skali
mikroskopowej zbadano rozwdj tekstury krystalograficznej tej stali. Wyznaczo-
no obroty sieci krystalicznej i zwiazane z nimi lokalne zmiany orientacji krysta-
lograficznej podczas deformacji. Uzyskane rezultaty odniesiono do wyznaczonej
w makroskali zdolnosci magazynowania energii. Zaprezentowane wyniki badan
przeprowadzonych zaréwno w makroskali, jak i mikroskali stanowia pelna reali-
zacje celu tej pracy.

Pola przemieszczenia i temperatury na powierzchni probek wyznaczano za po-
moca metod DIC i IRT. Procesy rozciaggania badanej stali przeprowadzono przy
réznych predkoéciach odksztalcenia: ¢ = 1072 571, ¢ =107 s71ié =100 s71.
Zbadano wplyw predkosci odksztalcenia na krzywe rozciggania oraz na wyzna-
czane rozkltady powierzchniowe wielkosci mechanicznych i termicznych. Pole pra-
cy odksztalcenia plastycznego uzyskano na podstawie pél odksztalcenia plastycz-
nego oraz naprezenia, wyznaczonych przy uzyciu sprezysto-plastycznego modelu
materiatlu, w ktorym jako dane wejéciowe wykorzystano pole gradientu prze-
mieszczenia z eksperymentu [69]. Poniewaz badana stal w stanie odniesienia
posiadala pewna teksture krystalograficzna, totez w modelu zastosowano anizo-
tropowe kryterium uplastycznienia Barlata—Liana. Uwzgledniono réwniez wplyw
predkosci odksztalcenia na granice plastycznosci. Do wyznaczenia rozkladu ener-
gii dyssypowanej w postaci ciepta wykorzystano rownanie przewodzenia ciepta
w stanie nieustalonym [81]. Czlony tego réwnania, tj. czlon zwiazany z pochodna
materialng temperatury oraz z laplasjanem temperatury, wyznaczono na podsta-
wie zmierzonej przy uzyciu termografii podczerwieni ewolucji pola temperatury
w procesie deformacji. W zastosowanym podejéciu nie bylo potrzeby rozwia-
zywania tego réwnania, gdyz jedyna niewiadoma jest moc zrédet ciepla, ktora
uzyskano na drodze operacji algebraicznych. Zeby uzyskaé zrédla ciepla w opi-
sie materialnym (w ukladzie wspélrzednych wyznaczania pola przemieszczenia),
czyli wyrazié¢ wszystkie sktadniki bilansu energii w tym samym uktadzie wspél-
rzednych, opracowano kilkuetapowa procedure obliczeniowa. W rozpatrywanym
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procesie deformacji energia dyssypowana w postaci ciepla jest dominujacym,
ale nie jedynym skltadnikiem zrodet ciepta. Dlatego uwzgledniono réwniez ciepto
efektu piezokalorycznego oraz cieplo tracone do otoczenia na drodze konwekcji
i promieniowania.

Badana stal nie wykazala istotnej wrazliwosci na predkos¢ odksztalcenia
w rozwazanym zakresie. Jednakze wplyw czasu trwania procesu rozciagania na
pole temperatury byt znaczacy. Im dluzszy byl czas procesu deformacji, tym
wiekszy udzial mial rozptyw ciepta w probcee i pole temperatury bylo bardziej
rozmyte. Pokazano, jak zmiana czasu trwania procesu deformacji wplywa na
udzialy poszczegdlnych cztonéw w réwnaniu przewodzenia ciepta. Dla najszyb-
szego z badanych proceséw dominowal czlon zwigzany ze wzrostem temperatury
prébki w czasie, a dla najwolniejszego — czton zwigzany z przewodzeniem ciepta
w prébce. Wyznaczono takze zaleznodci poszczegdlnych zrédet ciepta: energii
dyssypowanej w postaci ciepta, ciepta traconego przez probke do otoczenia na
skutek konwekcji i promieniowania oraz energii efektu piezokalorycznego od cza-
su procesu deformacji. Pokazano, ze czas trwania procesu wplywa znaczaco na
wymianeg ciepta na drodze konwekcji. Udzial ciepla traconego w jej wyniku byt
najwiekszy dla najwolniejszego z badanych proceséw. Z kolei wplyw promienio-
wania w badanym zakresie temperatury byl znikomy.

Wyznaczono powierzchniowe rozklady zdolnosci magazynowania energii Z,
czyli miary przemiany energii w danej chwili procesu deformacji. Pokazano, ze na
poczatku deformacji plastycznej wartosci Z sa stosunkowo wysokie, zawierajg sie
w przedziale 0,4-0,6 w zaleznosci od predkosci odksztatcenia. Nastepnie, w mia-
re wzrostu odksztalcenia maleja, az do ustabilizowania si¢ na poziomie okoto 0,15.
W zaawansowanym stadium najszybszego z badanych proceséw rozciggania (¢ =
10° s71), wartoéci Z w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego gwalttow-
nie spadaja i staja si¢ bliskie zeru, a nawet ujemne. Oznacza to, ze material traci
zdolnos¢ magazynowania energii, a warunek Z = 0 moze stanowi¢ energetyczne
kryterium niestabilnosci plastycznej [17]. Ponadto pokazano, ze warto$¢ odksztal-
cenia, dla ktérej Z = 0, oraz ta, dla ktorej spelnione jest kryterium Considére’a,
sg zblizone. Dla najmniejszej z badanych predkosci odksztalcenia zaobserwowa-
no, ze na zaawansowanym etapie deformacji, ale jeszcze przed zerwaniem prob-
ki, w jej érodku tworzy sie lokalne pekniecie, co prawdopodobnie jest zwiazane
z rozwojem uszkodzenia plastycznego. Wplyw tego uszkodzenia powoduje, ze
wyznaczane wartosci odksztalcenia plastycznego (a w efekcie pracy odksztalce-
nia plastycznego) sa zawyzone od momentu inicjacji uszkodzenia. W rezultacie
dla najmniejszej i posredniej z badanych predkosci odksztalcenia w zakresie lo-
kalizacji odksztalcenia plastycznego uzyskano przeszacowane wartos$ci zdolnoéci
magazynowania energii. W dalszych badaniach warto byloby zaproponowaé¢ mia-
re tego uszkodzenia plastycznego i uwzgledni¢ jego rozwdj w modelu materiatu.

W pracy analizowano takze zmiane lokalnej orientacji krystalograficznej pod-
czas jednoosiowego rozciggania stali 310S, stosujac metode EBSD. Analize prze-
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prowadzono na dwa sposoby: dla tego samego obszaru na réznych etapach defor-
macji oraz dla réznych obszaréw o znanych wartosciach odksztalcenia. Zgodnie
z oczekiwaniem, dla materialu o éredniej wartosci energii btedu utozenia EBU
proces deformacji zachodzil z udzialem zaréwno poslizgu dyslokacji, jak i bliz-
niakowania mechanicznego. W poczatkowej fazie deformacji udziat poslizgu jest
wigkszy, a od pewnego momentu zwigksza si¢ udziat blizniakowania. Kazdy z tych
mechanizmoéw odksztalcenia plastycznego moze prowadzi¢ do fragmentacji zia-
ren. Zaobserwowano, ze mikrostruktura stali 310S podczas jednoosiowego rozcia-
gania dazy do dwoch gtéwnych sktadowych tekstury krystalograficznej. W wyni-
ku znacznych obrotéw sieci krystalicznej rozwija sie wyrazna tekstura podwdjnie
wldknista, sktadajaca sie dwéch typéw widkien: dominujacego (111)||RD oraz
drugorzednego (100)||RD. Do przewazajacego wiékna (111)||RD naleza nastepu-
jace skladowe tekstury: mosiadzu {110}(112) i obrécona miedzi {112}(110).

Jak juz wspomniano, blizniakowanie mechaniczne jest istotnym mikroskopo-
wym mechanizmem odksztalcenia plastycznego stali 310S (podobnie jak i innych
stali typu TWIP). Wspoltworzy ono mikrostrukture wraz z innymi jej elemen-
tami, oddziatujac z nimi nastepujacymi sposobami:

e Blizniakowanie zalezy od poczatkowej orientacji ziaren oraz od poprze-
dzajacego poslizgu dyslokacji, ktéry wywotuje obroty ziaren w kierunku
orientacji korzystnych dla blizniakowania.

e W ziarnach zorientowanych zgodnie z wléknem (111)||RD bliZzniakowa-
nie jest uprzywilejowane (SF™* > SFsP) Wraz ze wzrostem odksztalce-
nia wzrasta udzial wiékna (111)||RD, a zatem istotnie zwigksza si¢ takze
udzial blizniakdw.

e BliZzniakowanie wplywa na zmiane mikrostruktury poprzez wprowadzanie
dodatkowych barier dla ruchu dyslokacji. Wraz ze wzrostem odksztalcenia
rosnie liczba blizniakéw, co sprawia, ze tych przeszkdd tworzy sie jeszcze
wiecej. Prowadzi to do powstania drobnoziarnistej struktury lamelowej
zlozonej z naprzemiennych warstw osnowa—blizniak.

e Wigkszo$¢ blizniakéw ma orientacje (100)||RD, dlatego wzrost udziatu te-
go widkna w procesie deformacji wynika bezposrednio ze wzrostu liczby
bliZzniakéow.

e Blizniaki powstale w ziarnach o orientacjach zblizonych do dwoéch gtéw-
nych skladowych tekstury (111)||RD i (100)||RD maja podobne orienta-
cje. Dlatego blizniakowanie nie powoduje powstania nowych orientacji, ale
umacnia udzialy orientacji juz istniejacych.

W niniejszej pracy, podobnie jak w pracach innych autoréw [5] 6l 17, 18] 28], po-
kazano, ze zdolnos¢ magazynowania energii Z nie jest stala podczas deformacji
plastycznej. Wartos¢ Z zalezy od odksztalcenia, gdyz podczas deformacji zmienia
sie mikrostruktura materialu, a przemiana energii jest makroskopows manifesta-
cja tej zmiany. Zaleznodé¢ Z od odksztalcenia na niezbyt zaawansowanym etapie
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procesu deformacji tlumaczy sie na podstawie obserwacji ruchu dyslokacji i in-
terakcji pomiedzy nimi. Spadek zdolnosci magazynowania energii wraz ze wzro-
stem odksztalcenia jest wynikiem powstawania uktadéw dyslokacyjnych o coraz
nizszej energii przypadajacej na jednostke dtugosci linii dyslokacyjnej, zgodnie
z teoriag LEDS [16], B1]. Na samym poczatku deformacji plastycznej wartosci Z
sa wysokie, poniewaz powstaja uktady dyslokacyjne o wysokiej energii. Przykta-
dem takich ukladéw sa spigtrzenia dyslokacji przy granicach ziaren. Nastepnie,
po przekroczeniu pewnej gestosci dyslokacji powstaja, zgodnie z zasada minima-
lizacji energii, niskoenergetyczne uktady dyslokacyjne, co — jak wspomniano —
odzwierciedla sie w spadku zdolno$ci magazynowania energii. W niniejszej pracy
analizowano zaleznos¢ zdolnosci magazynowania energii od odksztatcenia pla-
stycznego, w szczegdlnodci na etapie jego lokalizacji, z punktu widzenia lokalnych
zmian orientacji krystalograficznej i rozwoju tekstury. Przeprowadzono ilosciowa
analize blizniakowania, ktére jest istotnym mikroskopowym mechanizmem defor-
macji badanej stali, a uzyskane wyniki odniesiono do przemiany energii podczas
deformacji wyznaczonej w skali makroskopowej. Pokazano, ze w zakresie lokali-
zacji odksztalcenia plastycznego catkowita dltugosé granic bliZniaczych wzrasta,
podczas gdy zdolno$¢ magazynowania energii maleje. Utrata zdolnosci maga-
zynowania energii przez deformowany material prowadzi nieuchronnie do jego
zniszczenia. Zaobserwowano, ze w obszarze, w ktorym wartosci Z < 0, dominuje
bardzo drobna struktura warstwowa, ztozona z naprzemiennych warstw blizniak—
osnowa. W wielu wczedniejszych pracach dotyczacych mikrostruktury materia-
16w o typie sieci fcc [92, 93], 94] wykazano, ze obecnosé struktury warstwowej,
zlozonej z pakietow blizniakéw deformacji lub warstwowych uktadéw dyslokacji
jest niezbedna do propagacji pasm Scinania w tych materiatach. Ponadto licz-
ne obserwacje mikroskopowe pozwolily potwierdzi¢ obecnos¢ pasm Scinania dla
odksztalcenia okoto 0,4-0,45 w obszarach zawierajacych lamele bliZzniak—osnowa
[92, 96, 97]. Mimo ze na podstawie uzyskanych w tej pracy map orientacji nie
mozna jednoznacznie wykaza¢ obecnosci pasm Scinania, to opierajac si¢ na donie-
sieniach innych autoréw, mozna stwierdzié¢, ze zaobserwowana struktura lamelo-
wa stwarza dogodne warunki do propagacji zaréwno mikropasm, jak i makrosko-
powych pasm $cinania. Towarzyszaca propagacji pasm Scinania rekrystalizacja
dynamiczna [98] moze powodowaé lokalne uwalnianie energii zmagazynowanej
we wczedniejszym etapie procesu deformacji.

6.1. Oryginalne elementy rozprawy

Do oryginalnych elementéw rozprawy naleza:

e Opracowanie metodyki wyznaczania rozktadéw, na powierzchni deformo-
wanej probki, pracy odksztalcenia plastycznego i energii dyssypowanej
w postaci ciepta na podstawie pola przemieszczenia i temperatury. W me-
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todzie tej wykorzystano elementy sprezysto-plastycznego modelu mate-
riatu i teorii przeplywu ciepta oraz zastosowano numeryczne narzedzia
obliczeniowe.

e Opracowanie i implementacja procedury wyznaczania rozkladu naprezenia
na powierzchni prébki na podstawie zmierzonego pola przemieszczenia
przy zatozeniu plaskiego stanu naprezenia.

e Opracowanie i implementacja procedury wyznaczania rozktadu zrédet cie-
pta na powierzchni deformowanych prébek w opisie materialnym, odpo-
wiedniej dla skonczonych deformacji.

o Wyznaczenie rozkltadu pochodnej materialnej temperatury na powierzchni
deformowanych probek.

e Analiza wplywu czasu trwania procesu deformacji na udzialty poszczegdl-
nych czlonéw réwnania przewodzenia ciepta w stanie nieustalonym oraz
poszczegblnych zrodet ciepta.

o Wyznaczenie ciepla traconego przez probke do otoczenia na drodze kon-
wekcji, z uwzglednieniem zmiany wspolczynnika przejmowania ciepta
w procesie deformacji.

e Analiza ewolucji orientacji krystalograficznej stali 310S podczas jednoosio-
wego rozciggania i odniesienie jej wynikéw do przemiany energii zmierzonej
w skali makroskopowej.

6.2. Kierunki dalszych badan

Zaprezentowana w pracy analize procesu przemiany energii podczas deforma-
¢ji mozna w przyszlosci rozwijaé zaréwno z punktu widzenia badan w makroskali,
jak i w mikroskali. Wyznaczanie pola pracy odksztalcenia plastycznego wymaga
znajomodci pol odksztalcenia i naprezenia. W pracy przyjeto plaski stan na-
prezenia. W przysztosci warto bytoby udoskonali¢ opracowana metode tak, aby
uwzgledniata tréjosiowy stan naprezenia. Ponadto opracowania wymaga zagad-
nienie uszkodzenia plastycznego, ktore, rozwijajac sie w badanym materiale, mo-
ze utrudnia¢ analize przemiany energii. W przysztodci nalezatoby zaproponowaé
miare tego uszkodzenia i uwzglednié jego rozwdj w modelu materiatu. Uzupet-
nieniem zaprezentowanych wynikéw po stronie wyznaczania zrédet ciepta byltoby
rozszerzenie zaproponowanej metodyki, uwzgledniajace anizotropie wlasciwosci
termicznych badanego materiatu. Jak wspomniano, mikroskopowa interpretacja
wynikéw w obszarze, w ktérym zdolno$¢ magazynowania energii Z ma ujem-
ng wartosé¢, wymaga dalszych badan. W pracy zasygnalizowano, na podstawie
doniesien innych autoréw, ze w obszarze lokalizacji odksztalcenia plastycznego
sa stworzone warunki do propagacji pasm $cinania. Warto byloby przeprowa-
dzi¢ odpowiednio zaprojektowane badania mikroskopowe, ktére pozwolityby po-
twierdzi¢ obecnosé pasm Scinania oraz zachodzacego w ich obszarze mechanizmu
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zdrowienia, ktérego makroskopowa manifestacja jest uwalnianie czesci energii
zmagazynowanej w materiale.

Kolejnym kierunkiem dalszych badan jest opracowanie metody umozliwiaja-
cej pomiar energii zmagazynowanej w materiatach, podczas deformacji ktérych
zachodza przemiany fazowe. Mozna byloby wéwczas badaé proces przemiany
energii podczas deformacji, migdzy innymi stali typu TRIP oraz materiatéw z pa-
miecig ksztattu. Opracowana w tej pracy metode warto bytoby rozszerzyé¢ o ana-
lize¢ przemian energii w skali pojedynczego ziarna. Tego typu analiza wymagataby
zestawienia pol przemieszczenia i temperatury z rozktadem orientacji krystalo-
graficzne] w danym ziarnie oraz wykorzystania elementéw teorii plastycznosci
krysztatow w modelu materiatu.
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