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Streszczenie

Przedmiotem niniejszej rozprawy doktorskiej jest modelowanie ewolucji mikrostruktury me-
tali i stopow o wysokiej wytrzymatosci wlasciwej w procesach intensywnej deformacji plastyczne;.
Podstawowym narzedziem modelowania byla teoria plastycznosci krysztatéw deformujacych sig
przez poslizg i bliZniakowanie. Zastosowany model konstytutywny pojedynczego ziarna uwzgled-
nial sprzezenia zachodzace migdzy tymi dwoma mechanizmami deformacji plastycznej. W celu
modelowania zachowania si¢ agregatu polikrystalicznego stosowane byty analityczne modele mi-
kromechaniczne oparte na teorii pdl Srednich oraz model kontynualny wykorzystujacy metode ele-
mentéw skoniczonych. W kontek$cie modeli analitycznych wykorzystano modele dwuskalowe z we-
wnetrznie zgodnym schematem przej$cia mikro-makro w ré6znych wariantach oraz oryginalny mo-
del trojskalowy. Model zostal sformutowany w celu opisu zjawiska rozdrobnienia ziaren.

W rozprawie zaprezentowano opis kazdego z uzytych sformutowan, przedstawiono dobér pa-
rametrow modeli oraz zaprezentowano wyniki modelowania odpowiedzi mechanicznej i rozwoju
mikrostruktury podczas prob eksperymentalnych Sciskania i rozciagania na zmiennych $ciezkach
odksztalcenia oraz procesdw intensywnej deformacji plastycznej (KOBO i ECAP). Symulacje prze-
prowadzono dla materialéw o wysokiej wytrzymatosci wlasciwej i sieci krystalograficznej heksa-
gonalnej zwartej A3, jak rowniez dla materialéw o sieci regularnej Sciennie centrowanej Al, ktére
uzyskuja wysoka wytrzymatos¢ wtasciwa na skutek umocnienia zachodzacego podczas intensywnej
deformacji plastyczne;j.

Wyniki modelowania poréwnane zostaly z wynikami dos§wiadczei uzyskanymi w Instytucie
Podstawowych Probleméw Techniki PAN, Instytucie Metalurgii i Inzynierii Materiatowej PAN,
na Wydziale Inzynierii Materialowej PW oraz zaczerpnigtymi z literatury. W przypadkach, gdy
za pomocg réznych modeli wykonywano symulacje takich samych proceséw, przeprowadzono réw-
niez poréwnania przewidywan modeli migdzy sobg oraz okreslono, ktéry model lepiej odwzorowuje
zachowanie si¢ materiatlu w eksperymencie.



Abstract

The subject of the PhD thesis is modelling the microstructure evolution of metals and alloys
of high specific strength subjected to severe plastic deformation processes. The basic tool to achieve
this aim is the crystal plasticity theory accounting for slip and twinning. The applied constitu-
tive model included the coupling between those two mechanisms of plastic deformation. In order
to model the behaviour of polycrystalline aggregate, the analytical micromechanical models based
on the mean-field theory and the full-field model set in the finite element method were used. As con-
cerns the analytical models, the two-scale self-consistent models with various variants of micro-
macro transition scheme, and the original three-scale model were employed.

The thesis contains descriptions of every formulation used, parameters identification and the re-
sults of modelling of mechanical response and microstructure development during experimental
tests of compression and tension involving strain path change, and severe plastic deformation pro-
cesses (KOBO and ECAP). The simulations have been carried out for materials of high specific
strength and hexagonal close packed lattice, as well as for face centered cubic materials, which
achieve high specific strength as a result of hardening occurring during severe plastic deformation.

Whenever possible, the results of simulations have been compared with the results of experi-
ments conducted in the Institute of Fundamental Technological Research of PAS, Institute of Met-
allurgy and Materials Science of PAS, Faculty of Materials Science and Engineering of WUT
and available in literature. In the case when the plastic deformation process under consideration
was simulated with use of different approaches it was discussed which of the proposed descriptions
provides the best assessment of material behaviour with respect to the experimental data.
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Rozdziat 1

Wstep. Motywacja

1.1 Materiaty o wysokiej wytrzymatosci wtasciwe;j

Wytrzymatos$é wtasciwa (ang. specific strength) jest to stosunek wytrzymatosci do gestosci ma-
terialu. Wysoka warto$¢ tego parametru jest wigc wazna wszedzie tam, gdzie istotne jest ograni-
czenie masy konstrukcji przy jednoczesnym spelnieniu wymogéw wytrzymatosciowych. Przykta-
dowym polem zastosowan materiatéw o wysokiej wytrzymatosci witasciwej jest przemyst lotni-
czy i samochodowy, gdzie ograniczenie masy konstrukcji skutkuje oszczgdnoScig paliwa, co jest
korzystne nie tylko ze wzgledéw ekonomicznych ale takze ma pozytywny wplyw na Srodowisko
naturalne.

Materiaty rozwazane w rozprawie to czysty technicznie tytan (CP Ti - ang. commercially pure
Ti) i stop magnezu AZ31b. Oba te materiaty charakteryzuja si¢ wysoka wytrzymatoScia wtasciwa.
Wykazuja tez jednak silng anizotropi¢ odpowiedzi mechanicznej w zakresie plastycznym i s trudno
formowalne, co ogranicza ich zastosowanie. Sie¢ krystalograficzna zaréwno tytanu, jak i stopu ma-
gnezu AZ31B to sie¢ heksagonalna zwarta A3 (wg nazewnictwa angielskiego HCP - hexagonal
close packed).

W latach pigédziesiatych XX wieku zaczgto stosowac tytan i jego stopy na elementy konstruk-
cyjne i poszycia kadtubéw, uktady hydrauliczne oraz elementy silnikéw samolotéw, rakiety, pociski
i statki kosmiczne !. Powodem tych zastosowan, byta opisana w poprzednich akapitach wysoka wy-
trzymato$¢ wilasciwa tych materialéw. Tytan i jego stopy cechuja si¢ bardzo wysoka odpornoscia
na korozje, poniewaz na powierzchni materiatu powstaje cienka (ok. 4nm) warstwa tlenkéw (Bru-
nette et al., 2012). W szczeg6lnosci materialy te sa wysoce odporne na dziatanie stonej wody, dla-
tego z czasem zaczeto je stosowac do budowy todzi podwodnych, §rub okrgtowych, watéw i innych
czgSci wystawionych na dziatanie wody morskiej. Kolejnym polem wykorzystania materiatéw opar-
tych na tytanie sa zastosowania biomedyczne. CP Ti ma zdecydowanie nizsza wytrzymatos$¢ od po-
pularnego stopu Ti-6Al-4V. Wzbudza on jednak duze zainteresowanie w zastosowaniach na protezy
iimplanty pozostajace w organizmie cztowieka, takie jak implanty dentystyczne, stawu kolanowego
czy biodrowego. Czysty technicznie tytan ma w wypadku tych zastosowan przewage nad stopem Ti-
6Al-4V, poniewaz wykazuje bardzo dobra biokompatybilno$é? (Valiev et al., 2008). W przypadku
stopu Ti-6AlI-4V, dodatki stopowe glin i wanad moga okazaé si¢ toksyczne. Ponadto, stop ten jest
bardziej podatny na korozj¢ niz CP Ti. Zaleta czystego technicznie tytanu jest rowniez jego lepsza

! Aerospace Specification Metals Inc. ASM. All about titanium aerospace metal. http://www.aerospacemetals.com/all-
about-titanium.html, Dostep: 9 maja 2017.

?Biokompatybilnosé: nietoksycznosé oraz brak wywolywania stanéw zapalnych i reakcji alergicznych por. (Williams,
2008).



obrabialno$¢ w poréwnaniu do stopéw. Problemem pojawiajacym si¢ przy jego zastosowaniu jest
jednak niewystarczajaca wytrzymatos$é. Poprawe wytrzymato$ci mozna osiagnac poprzez zastoso-
wanie proceséw intensywnej deformacji plastycznej — niektére z nich byty modelowane w niniejszej
rozprawie.

Stopy magnezu znajduja zastosowania w przemySle motoryzacyjnym jako elementy konstruk-
cji i wyposazenia samochodéw takie jak: konstrukcja dachu i drzwi, toze silnika, ramy siedzen,
obudowa skrzyni biegéw, rama kierownicy, kotnierze uszczelniajace, czy obudowa kolumny kie-
rownicy?®, (Mordike i Ebert, 2001). Stopy magnezu znajduja réwniez zastosowanie w konstrukcji
samolotéw (Hadasik et al., 2009), m. in. jako elementy silnika i skrzyni biegéw, poszycie kadiuba,
drzwi, czy elementy siedzen (Dziubiriska et al., 2016). Stopy magnezu sa rOwniez wykorzystywane
jako obudowy przenosnych urzadzen elektronicznych.

1.2 Procesy intensywnej deformacji plastyczne;j

Wiasciwosci materiatéw moga by¢ poprawione przez zmiang ich mikrostruktury. Najbardziej
efektywnym sposobem uzyskania korzystnej mikrostruktury jest zastosowanie proceséw intensyw-
nej deformacji plastycznej (SPD - ang. severe plastic deformation, ros. naTeHCHBHAS TLIACTHYE-
ckas Jgecdopmanmsi). W pracy (Valiev et al., 2006) proces intensywnej deformacji plastycznej zde-
finiowano jako jakakolwiek metodg formowania metali pod dziataniem ci$nienia hydrostatycznego,
ktéra moze by¢ uzyta w celu uzyskania w elemencie bardzo duzych odksztatcenn bez zmiany wy-
miar6w elementu i w ktdrej nastgpuje silne rozdrobnienie ziaren. W niniejszej rozprawie bedzie
jednak uzyta definicja uzywana m.in. w pracy (Alexander, 2007), w ktérej pomijane jest wymaga-
nie zachowania wymiaréw elementu poddanego procesowi.

Procesy SPD, ktére byty poddawane analizie numerycznej w ramach przygotowania niniejszej
rozprawy to procesy ECAP (Segal, 1979, 1995) i KOBO (Korbel i Bochniak, 2003). Oba procesy
spelniaja kryteria definicji z pracy (Alexander, 2007), ale definicje wg pracy (Valiev et al., 2006)
spetnia tylko proces ECAP, gdyz wymiary elementu w procesie KOBO zmieniaja si¢. Proces ECAP
(ang. equal channel angular pressing, ros. paBHOKaHaIbHOE yTyIoBOoe mpeccoBanme) (Rys. 1.1)
polega na przeciskaniu materiatu przez kanat katowy. Wymiary przekroju kanatu sa state, a wigc
przekrdj probki w trakcie przeciskania nie zmienia sig, co pozwala na wykonywanie procesu wielo-
krotnie. W przypadku wielokrotnego przeciskania mozna wyr6znic 4 Sciezki procesu w zaleznosci
od kata obrotu wokoét podtuznej osi prébki migdzy kolejnymi przejsciami przez kanat: A, Ba, Bc
i C (Rys. 1.2). Deformacja w procesie ECAP moze by¢ modelowana jako proste $cinanie. Ponizej
schematéw $ciezek zamieszczono deformacje kulistego elementu objetoSci na $ciezce deformacii.
W tym wypadku zamiast obraca¢ element objgtosci probki wykonano obrét Sciezki deformacii tak,
aby deformacja (przy zalozeniu prostego $cinania w pojedynczym przejsciu) byla taka, jak w rze-
czywistej Sciezce. W Sciezce A prébka nie jest obracana wokét osi, natomiast w Sciezce C kat
obrotu po kazdym przej$ciu wynosi 180°. W §ciezkach Ba i Bc prébka jest za kazdym razem obra-
cana 0 90°, ale w §ciezce Ba obrot po kazdym przejsciu jest wykonywany w przeciwnag strong niz w
przejsciu poprzednim, natomiast w Sciezce Be kierunek obrotu jest staly. W Sciezkach A i Ba kazde
przejscie powoduje postepujace Scigcie materialu, natomiast w $ciezkach Bc i C po kilku przejsciach
element wraca do swojego pierwotnego ksztaltu. Wybdr §ciezki ma istotny wplyw na mikrostrukture
i wtasciwosci mechaniczne zdeformowanego materiatu, (Langdon, 2007).

W procesie KOBO (Korbel i Bochniak, 2003) deformacja materiatu jest znacznie bardziej skom-
plikowana. Proces ten polega na wyciskaniu materiatu przy dodatkowych cyklicznych oscylacjach
obrotowych matrycy, por. Rys. 1.3a. Deformacja materiatu jest bardzo niejednorodna, ale wykazuje

3The University of British Columbia. Nserc magnesium network. http://magnet.ubc.ca. Dostep: 9 maja 2017.
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Rysunek 1.1: Schemat procesu ECAP (Langdon, 2007).

symetri¢ osiowa. Petryk i Stupkiewicz (2014) ustalili Sciezki, po jakich porusza si¢ punkt mate-
rialny w procesie korzystajac z metody elementéw skoriczonych w sformutowaniu Eulera. Sciezki
zaleza od parametréw procesu (kat obrotu, stopien przerobu, predkos¢ obrotu, predkosé wyciska-
nia) oraz wsp6trzednej promieniowej danego punktu. Rys. 1.3b przedstawia tak ustalone $ciezki
dla parametréw procesu ¢9 = +6°,dp : d = 35 : 8mm, f = 5Hz, V) = 0.5mm/s. Rezultatem
niejednorodnej deformacji jest niejednorodno$¢ mikrostruktury i tekstury wzdtuz promienia uzy-
skanego w procesie preta.

1.3 Deformacja plastyczna CP Ti i AZ31b

Jak juz wspomniano, pojedyncze krysztaly zaréwno czystego technicznie tytanu, jak i stopu
magnezu AZ31b maja strukture heksagonalng zwarta A3 (Rys. 1.4). W temperaturze pokojowej
ruch dyslokacji w przypadku stopu AZ31b zachodzi w sposéb tatwy na plaszczyznach bazalnych,
por. Rys. 1.5a (Wang i Huang, 2007). Poslizg niebazalny jest trudniejszy od bazalnego (Agnew
i Duygulu, 2005), przy czym ruch dyslokacji po ptaszczyznach pryzmatycznych (por. Rys. 1.5b)
jest tatwiejszy niz po ptaszczyznach piramidalnych <c+a> (por. Rys. 1.5d i ) (Clausen et al., 2008).
W przypadku czystego tytanu to poslizg po ptaszczyznach pryzmatycznych jest najtatwiejszy, po-
§lizg bazalny jest trudniejszy, ale rowniez stosunkowo latwy do uruchomienia, natomiast poslizg
po ptaszczyznach piramidalnych <c+a> jest trudny do uruchomienia (Bozzolo et al., 2007).

Poslizg po ptaszczyZnie bazalnej, pryzmatycznej i piramidalnej <a> (por. Rys. 1.5¢) umozliwia
deformacje pojedynczych krysztatéw CP Ti i AZ31b w kierunku osi ,,a” pojedynczego krysztatu.
Deformacja przez ruch dyslokacji w kierunku osi ,,c”” musi odbywac si¢ na ptaszczyznach piramidal-
nych <c+a>, co wymaga duzych naprezefi, a wige skutkuje silnym umocnieniem i niska ciagliwoScia
materiatu.

Znaczaca deformacja plastyczna krysztatéw o sieci A3 moze si¢ réwniez odbywaé przez
bliZzniakowanie, ktére jest naglym ruchem atomoéw, na skutek ktérego powstaje struktura krysta-
liczna bgdaca lustrzanym odbiciem fazy macierzystej. W przypadku rozwazanych w rozprawie
materialéw literatura podaje cztery najczesciej wystepujace rodziny systeméw bliZzniakowania:*

*Litery T i C odnosza si¢ do nazw angielskich odpowiednio tensile i compressive twinning. Tensile (compressive)
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Rysunek 1.3: a) Schemat procesu KOBO. b) Trajektorie 4 punktéw materialnych
wyznaczone w symulacji MES dla modelu bez umocnienia i parametréw procesu
¢o = £6°dy : d = 35 : 8mm,f = 5Hz,Vj = 0.5mm/s (Kowalczyk-Gajewska et al.,
2015).

a)

Rysunek 1.4: Struktura heksagonalna zwarta A3 (ang. hexagonal close packed (HCP) ) a) Wizuali-
zacja ustawienia atoméw przedstawionych jako sztywne kule. b) Widok komérki sieci krystalicznej
wraz z zaznaczonymi osiami krystalograficznymi.
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Rysunek 1.5: Plaszczyzny i kierunki poslizgu dla najczedciej wystepujacych rodzin systemow po-
Slizgu wystepujacych w CP Ti i AZ31b.

T1 {1012} (1011), T2 {1121} (1126), C1 {1122} (1123) i C2 {1011} (1012), por. (Christian
i Mahajan, 1995; Li et al., 2013). Plaszczyzny i kierunki bliZzniakowania dla czterech powyzszych
rodzin systeméw przedstawia Rys. 1.6. Sposréd powyzej wymienionych rodzin najbardziej po-
wszechne jest blizniakowanie T1, ktére moze by¢ uruchomione, gdy krysztat jest rozciagany w kie-
runku osi ,,c”. Aktywacja pozostatych systemdw, o ile jest mozliwa, wymaga zwykle wigkszych
naprezen. Metale ulegajace bliZzniakowaniu na réznych rodzinach systeméw sa bardziej ciagliwe
niz bliZzniakujace tylko na rodzinie T1 (Yoo, 1981).

Trudnos$¢ deformacji pojedynczego krysztatu wptywa na trudnosci formowania materialéw po-
likrystalicznych, ktérych dotyczy rozprawa. Nalezy w tym miejscu okresli¢, jak w biezacej pracy
rozumiane jest pojecie tekstury. Przez teksturg rozumiemy tu ukierunkowanie orientacji krystalo-
graficznej ziaren polikrysztatu. Dlatego w przypadku, gdy ziarna sa zorientowane w sposob losowy
méwimy o braku tekstury, w przeciwienstwie do silnej tekstury, gdy mozna wyréznié¢ kierunki,
w poblizu ktérych gesto$¢ orientacji jest duza.

W materiale bez tekstury opisane powyzej trudnosci deformacji pojedynczego krysztatu sa trud-
niejsze do uchwycenia, poniewaz deformacja moze zachodzi¢ w ziarnach, ktére sg korzystnie zo-
rientowane dla tatwego poslizgu, np. po ptaszczyznach bazalnych. W materiale z tekstura sytuacja
staje si¢ bardziej klarowna, bo anizotropia plastyczna pojedynczego krysztatu skutkuje anizotropia
polikrysztatu.

Przykladem materiatu, w ktérym mamy do czynienia z anizotropowym polikrysztatem A3 jest
walcowana blacha AZ31b o teksturze bazalnej, por. np. (Wu et al., 2010), gdzie wigkszos¢ kie-

twinning moze zachodzié, gdy heksagonalna komérka elementarna jest rozciagana (skracana) w kierunku osi ,,c”. Al-
ternatywnymi nazwami s extension i contraction twinning. Z uwagi na brak polskiego nazewnictwa w rozprawie beda
uzywane nazwy bliZniakowanie rozciagajace i skracajace w odniesieniu do tensile i compressive twinning.



Blizniakowanie rozciggajace Blizniakowanie skracajace

Rysunek 1.6: Plaszczyzny i kierunki bliZzniakowania dla najczesciej wystgpujacych rodzin syste-
moéw bliZniakowania wystepujacych w CP Ti i AZ31b.

Przyktadowe orientacje ziaren polikrysztatu

ptaszczyzna
blachy

normalna do blachy

Rysunek 1.7: Schemat ustawienia wigkszoS$ci orientacji ziaren polikrysztatu w stosunku do ptasz-
czyzny blachy.

runkéw ,,c” komorki sieci A3 jest w przyblizeniu prostopadia do ptaszczyzny blachy, por. Rys.
1.7. Rozciaganie blachy AZ31b o teksturze bazalnej w ptaszczyZznie wymaga ruchu dyslokacji
po niebazalnych ptaszczyznach poslizgu, a wigc skutkuje wyzsza granica plastycznos$ci, niz $ci-
skanie jej w ptaszczyZnie, gdzie odksztalcenie, przynajmniej w poczatkowym zakresie, moze by¢
akomodowane przez bliZniakowanie (w AZ31b w temperaturze pokojowej obserwuje si¢ tylko bliz-
niakowanie rozciagajace T1).

Odksztatcenie przez ruch dyslokacji prowadzi do $cigcia materialu. Z powodu przytozonego ob-
ciazenia Scigciu temu towarzyszy rowniez obrét materiatu. Duze odksztatcenia plastyczne prowadza
do rozwoju silnych tekstur. Jest to spowodowane tym, ze orientacje sieci krystalicznych ziaren daza
do pewnych orientacji charakterystycznych dla danego procesu. Zjawisko rozwoju tekstury jest jed-
nak ztozone i przewidywanie rozwoju tekstury w danym procesie dla danego materiatu wymaga
zwykle uzycia modeli numerycznych, w szczegdlnosci opartych na teorii plastycznosci krysztatow.

Szczegdlnie istotny wptyw na rozwdj tekstury ma bliZniakowanie, ktére prowadzi do na-
tychmiastowej reorientacji fragmentéw sieci. BliZniakowanie T1 powoduje odksztatcenie 0,129
dla AZ31b i 0,175 dla CP Ti (Christian i Mahajan, 1995), przy jednoczesnym obrocie sieci o okoto
90°. Obrét sieci na skutek dziatania tylko poslizgu przy odksztatceniach tego rzgdu bytby znacznie
mniejszy.



. ptaszczyzna
Scinania

Rysunek 1.8: Schemat prostego Scinania w procesie ECAP (Segal, 1995).

Jak juz wspomniano, deformacja w procesie ECAP moze by¢ opisana jako proste $cinanie,
a zatem i tekstura otrzymywana po pierwszym przejsciu przez kanat jest tekstura prostego Scina-
nia. Plaszczyzna $cinania jest obrécona wzglgdem kierunku wyciskania o kat réwny potowie kata
zagiecia kanalu ® (Rys. 1.8). Z tego powodu figury biegunowe rzutowane na kierunek wyciska-
nia (ED) i kierunek do niego prostopadly (TD) sa obrécone wzgledem figur rzutowanych na osie
prostego Scinania n i s, por. (Beyerlein i Téth, 2009). Wraz z kolejnymi przejSciami na réznych
Sciezkach ztozono$¢ procesu narasta, co utrudnia bezposrednie poréwnania tekstury z teksturami
prostego Scinania.

Proces KOBO jest z natury procesem bardziej ztozonym niz proces ECAP i nie jest mozliwe
jego przyblizenie za pomoca stalego gradientu deformacji. Im dalej od osi matrycy, tym wigksze
sa jej oscylacje prowadzace do wielokrotnych $cigé¢ materialu w przeciwnych kierunkach. W rezul-
tacie tekstura materialu wzdtuz promienia nie jest jednorodna.

1.4 Rozdrobnienie ziaren

Podstawowym zjawiskiem, ktére prowadzi do poprawy wilasciwosci materiatéw w procesach
intensywnej deformacji plastycznej jest rozdrobnienie ziaren. Wielu autor6w starato si¢ opisa¢ me-
chanizmy powodujace zmniejszenie wymiaréw ziaren w przypadku materialéw o sieci Al. Opis
jakos$ciowy mozna znaleZ¢ np. w pracach: (Kuhlmann-Wilsdorf, 1999; Huang, 1998; Hughes i Han-
sen, 1997; Hansen et al., 2001; Valiev i Langdon, 2006; Langdon, 2007; Beyerlein i Téth, 2009),
gdzie dyskutowane jest powstawanie podstruktury dyslokacyjnej powodowanej deformacja. Na Rys.
1.9 pokazano schemat tej podstruktury. Autorzy wyrdzniaja dwa rodzaje granic: granice geome-
trycznie niezbgdne (GNBs - ang. geometrically necessary boundaries) oraz przypadkowe granice
dyslokacyjne (IDBs - ang. incidental dislocation boundaries). GNBs dziela ziarna na bloki (ang.
cell blocks), wewnatrz ktérych deformacja plastyczna zachodzi na innych systemach poslizgu lub
z innym poziomem odksztalcenia. IDBs powstaja przez przypadkowe blokowanie si¢ (ang. trap-
ping) §lizgajacych si¢ dyslokacji (ang. glide dislocations). Akumulacji odksztalcenia plastycznego
towarzyszy spadek rozmiaru komorki do wartoSci nasycenia, jak réwniez wzrost katéw misorienta-
cji na granicach i wzrost udziatu granic wysokiego kata.

Zdecydowanie mniej poznane sa mechanizmy rozdrobnienia ziaren w przypadku poddanych
procesom SPD metali i stopdw o sieci A3. Z jednej strony w materiatach tych deformacja odbywa
si¢ w inny sposéb niz w materiatach o sieci Al (zbyt mala liczba tatwych systemdéw poslizgu, bliz-
niakowanie). Z drugiej, mimo wartych wspomnienia pomysSlnych préb przeprowadzania proceséw
SPD na zimno (czysty tytan (Jager et al., 2015), stop AZ31b (Gu et al., 2013)), zwykle wykony-
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Rysunek 1.9: Schematyczny rysunek podstruktury dyslokacyjnej obserwowanej w metalach o sieci
Al poddanych matym i §rednim odksztatceniom plastycznym wg (Hughes i Hansen, 1997).

wane sa one w podwyzszonych temperaturach, ktére sprzyjaja rekrystalizacji dynamicznej (ang.
DRX — dynamic recrystallization). W pracy (Beausir et al., 2009) przyjeto, ze rekrystalizacja dy-
namiczna w przypadku czystego magnezu zachodzi w temperaturze 0, 4Ty;. Temperatura topnienia
Ty wynosi dla magnezu 923K, zatem 0, 4T=369K, dlatego DRX moze zachodzi¢ w temperaturze
96°C. W pracy (Gu et al., 2013) obserwowano dynamiczng rekrystalizacje w stopie AZ31b pod-
danym procesowi ECAP w temperaturze pokojowej. Nie wywoluje to zaskoczenia, jesli weZmie
si¢ pod uwage fakt, ze temperatura moze wzrosna¢ w procesie SPD nawet bez dodatkowego pod-
grzewania oraz, ze mozliwe sg inne dodatkowe czynniki sprzyjajace DRX. Figueieredo i Langdon
(2010) zaproponowali model, wedlug ktérego mechanizmem odpowiedzialnym za rozdrobnienie
mikrostruktury stopu AZ31b w procesie ECAP jest nieciagta rekrystalizacja dynamiczna (DDRX
- ang. discontinuous dynamic recrystallization) - nowe ziarna powstaja przy granicach ziaren po-
czatkowych lub przy granicach bliZzniaczych. Dzieje si¢ tak dlatego, ze w miejscach tych wystgpuja
wyzsze naprezenia umozliwiajace uruchomienie trudnych (nie-bazalnych) systeméw poslizgu. Jesli
jednak poczatkowe ziarno jest dostatecznie mate, to poslizgi niebazalne mogg wystgpowac w calej
jego objetosci. Krytyczna wielko$¢ ziarna, przy ktérej to nastgpuje moze zaleze¢ od danego stopu,
temperatury przeciskania, czy panujacego ci$nienia (ang. back-pressure). Jesli poczatkowy rozmiar
ziarna jest mniejszy od wartosci krytycznej, mozliwe jest uzyskanie réwnomiernego rozdrobnienia
mikrostruktury juz po pierwszym przejsciu przez kanat. Jesli jest wigkszy, mikrostruktura uzyskana
po jednym przejSciu bedzie zawiera¢ zaréwno male, jak i duze ziarna. Model powstawania nowych
ziaren w materiatach o sieci A3 na skutek rekrystalizacji jest zgodny z wieloma obserwacjami do-
Swiadczalnymi dla stopu magnezu AZ31, por. m. in. (Su et al., 2006; Janecek et al., 2007; Lapovok
et al., 2008; Ding et al., 2009).

Ty czystego tytanu wynosi 1941K, a 0, 4T=776K, czyli 503°C. Temperatura, w jakiej mozna
si¢ zatem spodziewaé DRX jest znacznie wyzsza niz dla AZ31b. W zwiazku z tym istniejq prace,
w ktérych autorzy opisuja zjawisko rozdrobnienia ziaren przy uzyciu analogicznych mechanizméw,
jak w przypadku materialéw o sieci Al. Prace te dotycza przede wszystkim proceséw wykonywa-
nych na zimno (ponizej 0,4Ty). Yang i wspotpracownicy (2010) analizowali mechanizm rozdrob-
nienia ziaren w pasmach $cinania powstajacych w walcowanym na zimno CP Ti. Autorzy okreslili,
ze za rozdrobnienie ziaren odpowiadaja mechanizmy analogiczne do dzialajacych w materiatach
o sieci Al. Ponadto, istotna rol¢ odgrywa bliZzniakowanie. W pracy zauwazono réwniez, ze mikro-
struktura w pasmach $cinania jest podobna do obserwowanej w procesach SPD. Na tej podstawie
wysnuto przypuszczenie, Ze opisane mechanizmy moga prowadzi¢ do rozdrobnienia ziaren rowniez
w procesach intensywnej deformacji plastycznej. Zeng, Jonsson i Roven (2009a) przeanalizowali



10

mechanizmy rozdrobnienia ziaren podczas $ciskania na goraco (zakres temperatur 673-973K) wyci-
skanej rury z CP Ti. Autorzy stwierdzili, Ze na rozdrobnienie mikrostruktury duzy wplyw ma bliz-
niakowanie. W temperaturze 723K, a wiec o 53 K nizszej niz 0,4Ty=776K, granice wysokiego
kata (HAGBs - ang. high angle grain boundaries) powstaja zaréwno poprzez mechanizm stopnio-
wego wzrostu misorientacji na granicach niskiego kata (LAGBs - ang. low angle grain boundaries),
opisany dla materialéw o sieci A1, jak réwniez jako deformowane granice bliZniacze.

1.5 Modelowanie - stan wiedzy

Modelowanie rozwoju mikrostruktury materiatow polikrystalicznych w procesach przerdbki
plastycznej jest obiektem intensywnych badai realizowanych w wielu o§rodkach naukowych
na §wiecie, m.in. Los Alamos National Laboratory (Tomé et al., 1991; Ardeljan et al., 2015; Beyer-
lein i Téth, 2009), University of Metz (The Laboratory of Excellence 'DAMAS’) (Beyerlein 1 Téth,
2009; Téth et al., 2010b), Monash University (T6th et al., 2010b), Massachusetts Institute of Tech-
nology (Staroselsky i Anand, 1998, 2003), IMDEA Materials Institute (Ferndndez et al., 2011).
Niniejsza rozprawa dotyczy modelowania przy uzyciu teorii plastycznosci krysztatéw (TPK). TPK
zaktada deformacj¢ materialu przez poslizg lub bliZzniakowanie. Modelowanie deformacji przez po-
Slizg jest juz dos$¢ dobrze ugruntowane w TPK, natomiast modelowanie bliZniakowania jest jeszcze
wciaz w fazie intensywnego rozwoju. Podstawowymi trudno$ciami wystgpujacymi przy modelo-
waniu bliZniakowania jest poprawne odwzorowanie reorientacji czg$ci ziarna oraz jego wptywu
na umocnienie materiatu.

Bardzo waznym zagadnieniem przy modelowaniu rozwoju mikrostruktury polikrysztatow w ra-
mach TPK jest opis oddziatywania migdzy poszczegdlnymi ziarnami polikrysztatu. Bardzo roz-
powszechniony jest model Taylora (Taylor, 1938), w ktérym zaklada sig¢, ze kazde ziarno defor-
muje si¢ tak samo jak caty reprezentatywny element objgtosci. Nie daje on niestety odpowiednich
przewidywan dla materialéw o sieci A3, gdzie z powodu malej liczby systeméw tatwego posli-
zgu czgsto wystepuje redystrybucja odksztatcen migdzy ziarnami. Inne podejScie prezentuje model
Sachsa (Sachs, 1928), w ktérym z kolei kazde ziarno do§wiadcza takiego samego stanu naprezenia.
Istotng wada tego modelu jest nieciagtos$¢ pola przemieszczen w materiale. Zalety obu modeli taczy
podejscie wewngtrznie zgodne (self-consistent), w ktérym kazde ziarno traktowane jest jako elip-
soidalna niejednorodno$¢ zanurzona w jednorodnym osrodku reprezentujacym polikrysztat (Hill,
1965a; Berveiller i Zaoui, 1979; Lipinski et al., 1990; Lebensohn i Tomé, 1993). Wyzej wymienione
modele mozna okresli¢ jako analityczne modele mikromechaniczne, czgsto okre§lane w literaturze
anglojezycznej jako modele Sredniego pola (ang. ,,mean-field”). Do ich wad naleza m. in. zatoze-
nie jednorodnej deformacji w ziarnie (co uniemozliwia modelowanie rozwoju rozdrobnienia ziaren
przez stopniowe zmiany wzajemnych orientacji sieci krystalicznej poszczegdlnych czgsci ziarna)
oraz brak przewidywania rzeczywistych oddziatywan migdzy najblizszymi sasiadami.

Préba pokonania wad modeli opartych na teorii pdl Srednich jest implementacja modeli pla-
stycznoSci krysztatéw do réwnain metody elementéw skonczonych (MES). Opis tego podejscia,
nazywanego w skrécie CPFEM (ang. Crystal Plasticity Finite Element Method), z wieloma przy-
ktadami zastosowan i odniesieniami do literatury mozna znalezé w ksiazce autorstwa F. Rotersa
i innych (2010). Przewidywanie rozwoju tekstury jest mozliwe juz przy zastosowaniu jednego ele-
mentu skoficzonego na ziarno (Mika i Dawson, 1998). Podzial orientacji wewnatrz ziaren mozna
modelowaé przy uzyciu uproszczonych mikrostruktur, np. za pomoca dwuwymiarowego modelu
z ziarnami w ksztalcie kwadratow podzielonych na elementy czworokatne (Wu et al., 2006). Nie-
ktére zjawiska, jak np. zniszczenie rozpoczynajace si¢ przy granicach ziaren wymagaja bardziej re-
alistycznego modelowania ziaren (Diard et al., 2005) (za pomoca, np. teselacji Woronoja lub struk-
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tur budowanych bezposrednio na podstawie obserwacji mikrostrukturalnych, por. przeglad podejsé
uzywanych do generacji mikrostruktur w (Madej et al., 2011)), a w szczegdlnosSci dobrego odwzo-
rowania ksztaltu granic, co wymaga uzycia nieregularnej siatki.

W przypadku symulacji duzych odksztalcen plastycznych (np. w procesach SPD) za pomoca
CPFEM w sformutowaniu Lagrange’a istotnym problemem okazuja si¢ dodatkowo bardzo duze
deformacje siatki, ktére pogarszaja przewidywania modelu. W przypadku silnego zdeformowania
elementéw mozna wykona¢ ponowna generacje siatki (ang. remeshing) z przekazaniem zmiennych
stanu. Takie podejScie reprezentuja prace (Kim et al., 2015; Prakash et al., 2015). Nalezy tu zazna-
czy¢, ze bezposrednia interpolacja takich zmiennych jak katy Eulera ze starej do nowej siatki do-
prowadzitaby do powstania fatszywych orientacji, dlatego konieczne jest uzycie bardziej zaawanso-
wanych metod, jak np. algorytm SLERP (ang. Spherical Linear intERPolation) (Shoemake, 1985).
Alternatywne podejscie, ktére umozliwia pokonanie probleméw duzych deformacji siatki to uzycie
metod bezsiatkowych. Metody te nie sa tak szeroko stosowane jak metoda elementdw skoriczonych,
istnieja jednak préby ich implementacji w polaczeniu z TPK w celu symulacji duzych odksztatcen
metali. Zahedi, Roy i Silberschmidt (Zahedi et al., 2015) wykorzystali implementacj¢ modelu ma-
teriatowego TPK krysztatow o sieci A1 w potaczeniu z metoda czastek rozmytych (ang. smooth
particle hydrodynamics) w programie ABAQUS. Inna metoda bezsiatkowa jest metoda szybkich
transformat Fouriera (ang fast Fourier transforms - FFT), ktéra jest stosowana do modelowania
ewolucji tekstury przy zatozeniu sformutowania prgdkosciowego TPK i pominigciu odksztalcen
sprezystych (Lebensohn et al., 2008; Prakash i Lebensohn, 2009).

Opisany w rozprawie analityczny model dwuskalowy korzysta ze schematu wewngtrznie zgod-
nego. Model tréjskalowy wykorzystuje model wewnetrznie zgodny i model Taylora. W rozdziale 5.
opisano réwniez symulacje rozwoju mikrostruktury przy uzyciu modelu kontynualnego MES.

1.5.1 Modelowanie blizniakowania

Analityczne modele mikromechaniczne

Modelowanie bliZniakowania w ramach TPK znajduje si¢ w fazie intensywnego rozwoju. Po-
jawito si¢ juz wiele podej$¢ do modelowania zaré6wno umocnienia, jak i reorientacji sieci. Trzy
podstawowe sformutowania dotyczace opisu reorientacji mozna znaleZz¢ w pracach (Van Houtte,
1978), (Tomé et al., 1991) i (Kalidindi, 1998). W modelu Van Houtte’a (1978) reorientacja nastg-
puje, gdy udzial objgtosciowy blizniakéw osiaga warto$¢ krytyczna, wyznaczang w sposéb staty-
styczny. Wada modelu jest wykorzystywanie przyrostu udziatu objgto$ciowego, a wigc niebranie
pod uwage historii odksztalcenia. W modelu, podobnie jak w jego pdézniejszej modyfikacji (Staro-
selsky i Anand, 1998, 2003) nie jest zachowana zgodno$¢ zakumulowanego udziatlu objetosciowego
blizniakéw z prawdopodobienistwem reorientacji. W pracy (Tomé et al., 1991) zaproponowano wa-
runek reorientacji PTR (ang. Predominant Twin Reorientation), w ktérym warunek probabilistyczny
zastapiono deterministycznym. W modelu tym w celu ustalenia wartoSci krytycznej dla reorienta-
cji wymagana jest jednak analiza catego agregatu polikrystalicznego. Wady obu schematéw zo-
staly pokonane w (Kowalczyk-Gajewska, 2011) poprzez propozycje nowego warunku reorientacji
PTVC (ang. Probabilistic Twin Volume Consistent). Podstawowa cechg alternatywnego modelu Ka-
lidindi’ego (Kalidindi, 1998) jest przeprowadzenie wszystkich obliczen w konfiguracji nieodksztat-
conej — reorientacja sieci jest w nim zdefiniowana w odniesieniu do poczatkowej orientacji sieci
krysztatu, a w kolejnych krokach czasowych liczone sa objgtosci zreorientowanych fragmentéw.



Modele MES

Powstato juz wiele prac dokumentujacych modelowanie bliZzniakowania w ramach CPFEM. Sta-
roselsky i Anand przeprowadzili symulacje z uwzglednieniem bliZniakowania w MES dla materiatu
polikrystalicznego o sieci Al (Staroselsky i Anand, 1998) i A3 (Staroselsky i Anand, 2003). Uzyty
schemat reorientacji bazowatl na podejsciu Van Houtte’a. Graff i wspoétpracownicy (2007) przepro-
wadzili symulacje CPFEM dla materiatu o sieci A3 (magnez), ale nie brali pod uwage reorientacji
sieci, ktora jest bardzo istotna w przewidywaniu odpowiedzi materialéw podatnych na bliZniako-
wanie. Prakash i Lebensohn (2009) wykonali symulacje plastycznosci krysztaléw w MES dla stopu
magnezu AZ31 (sie¢ A3) z reorientacja w punktach catkowania. Ich model byl oparty na pomy-
stach Van Houtte’a (1978) i schemacie PTR (Tomé et al., 1991). Podejscie Van Houtte’a zostato
takze wykorzystane w symulacjach CPFEM dla stopu magnezu przez Hama i Takuda (2011). Po-
dobne podejscie prezentuje praca Mayama et al. (2011) z modelowaniem procesu wyciskania stopu
magnezu. Z kolei Zhang i Joshi (2012) w swoim modelu wykorzystali model Kalidingi’ego (1998).
Przeprowadzili symulacje CPFEM dla czystego magnezu uwzgledniajac r6zne modele umocnie-
nia dla bliZniakowania przy Sciskaniu i rozciaganiu osi ,,c” komérki elementarnej. Z kolei w pracy
(Cheng i Ghosh, 2015) przedstawiono zaawansowany model CPFEM uwzgledniajacy zarodkowanie
bliZzniakéw, ale nie uwzgledniajacy ich wzrostu.

Oprdcz reorientacji, istotng rolg w modelowaniu blizniakowania odgrywa poprawne przewidy-
wanie zjawiska umocnienia. Jednym z gtéwnych mechanizméw uznawanych za powodujace umoc-
nienie od bliZzniakowania jest mechanizm Halla-Petcha (Hall, 1951; Petch, 1953), wedlug ktérego
ptytki blizniakéw stanowia przeszkodg dla ruchu dyslokacji zwigzanego z poslizgiem. Umocnie-
nie byto tlumaczone réwniez innymi mechanizmami, np. mechanizmem Basifiskiego (Basifiski
et al., 1997), ktéry zaklada, ze dyslokacje ruchome (ang. glissile) przed blizniakowaniem sa za-
mieniane na dyslokacje osiadte (ang. sessile) wewnatrz bliZzniakéw, przez co bliZniaki staja sig¢
twardsze od otaczajacej je matrycy. Przyktadowym modelem umocnienia jest model sformutowany
w (Kowalczyk-Gajewska, 2010) zastosowany w pracy (Kowalczyk-Gajewska et al., 2015) do mo-
delowania procesow SPD i wykorzystywany rowniez w niniejszej rozprawie. Podobne modele bytly
rOéwniez proponowane w wymienionych wyzej pracach dotyczacych uwzglednienia reorientacji
w CPFEM. Poprawne modelowanie umocnienia ma istotny wptyw na przewidywanie odpowiedzi
mechanicznej polikrysztatu, natomiast ma ono mniejszy wptyw na rozwdj tekstury i rozdrobnie-
nie ziaren. W pracach (Lévesque et al., 2006, 2010) zaprezentowano z kolei model umocnienia
uwzgledniajacy umocnienie od granic bliZniaczych. Poczatkowo wzrost objgtosci fazy bliZniaczej
powoduje wzrost umocnienia, co uwzglednia wzrost gestosci granic bliZzniaczych. W modelu zato-
zono jednak, ze wraz z dalszym wzrostem objetosci blizniakdéw nastgpuje taczenie sig¢ ich i zanik
granic, a co za tym idzie umocnienie spada. Wydaje sig, ze taki model mozna zastosowaé jedynie
w przypadku, gdy aktywny jest tylko jeden wariant danego systemu bliZniakowania.

1.5.2 Modelowanie rozdrobnienia ziaren

Istotnym zagadnieniem w przypadku modelowania rozwoju mikrostruktury metali i stopéw
poddanych procesom SPD jest modelowanie rozdrobnienia ziaren. Podstawowe mechanizmy pro-
wadzace do powstania drobnoziarnistej mikrostruktury materiatéw o sieci A1 zostaty opisane w po-
przedniej sekcji. Cho¢ powstalo juz wiele prac dokumentujacych modelowanie mikromechaniczne
i w ramach MES rozdrobnienia ziaren w przypadku tych materiatéw, zaden z modeli nie byt jeszcze
uznany za catkowicie poprawnie opisujacy to zjawisko. Wsréd istniejacych modeli mozna wyréznié
cztery gtéwne grupy.



Modele fenomenologiczne

Pierwsza grupa to fenomenologiczne modele makroskopowe. Wg modelu Beygelzimera (Bey-
gelzimer, 2005) akumulacja dyslokacji moze prowadzi¢ albo do powstania mikroporéw, albo granic
wysokiego kata. W mysl tego modelu ci$nienie hydrostatyczne wystgpujace w procesach SPD po-
woduje, ze prowadza one do rozdrobnienia ziaren, a nie zniszczenia materiatu. Petryk i Stupkiewicz
(Petryk i Stupkiewicz, 2007) badali iloSciowo efekt intensywnej deformacji plastycznej na roz-
drobnienie ziaren i umocnienie odksztalceniowe. W modelu wymiar komérki dyslokacyjnej i bloku
komoérek jest wyrazony jako funkcja efektywnego odksztatcenia plastycznego. Dodatkowo, standar-
dowa definicja efektywnego odksztatcenia plastycznego byta zmodyfikowana w celu uwzglednienia
zmian §ciezki odksztalcenia.

Analityczne modele mikromechaniczne

Druga grupe stanowia analityczne modele mikromechaniczne wykorzystujace TPK, ktére
wzbogacono o pewne dodatkowe cechy w celu uwzglgdnienia rozdrobnienia ziaren (Leffers,
2001a,b; Beyerlein et al., 2003; Nazarov et al., 2006; Enikeev et al., 2007; Téth et al., 2010b;
Frydrych i Kowalczyk-Gajewska, 2016). Leffers (Leffers, 2001a,b), korzystajac z eksperymental-
nie udokumentowanego podziatu ziarna na bloki komdrek zaproponowal podzial ziaren na dwie
rodziny réwnoleglych pasm. W modelu wymaganie petnej zgodnosci odksztatceit migdzy pasmami
wewnatrz ziaren jest ztagodzone, natomiast ciaglo$¢ odksztalcefi migdzy sasiednimi ziarnami za-
pewnia wymuszenie takich samych odksztatceii w kazdym ziarnie. Wada modelu jest wymaganie
znajomosci wstgpnej orientacji pasm, ktéra musi by¢ wyznaczona w eksperymencie. Pomyst Lef-
fersa posiada cechy wspdlne z modelami LAMEL i ALAMEL (Van Houtte et al., 1999, 2005),
ktére nie byly zbudowane w celu analizy rozdrobnienia ziaren, lecz w celu polepszenia przewidy-
war tekstury w modelu Taylora przez ztagodzenie silnych ograniczen wymuszanych na agregacie
przez zatozenie jednorodnego odksztatcenia.

Uproszczony model rozdrobnienia ziaren zostal zaproponowany w pracy Beyerlein, Leben-
sohna i Tomé’go (2003). Kryterium podziatu ziarna byto oparte jedynie na ksztatcie ziarna. W mo-
delu wykorzystywany jest lepko-plastyczny wewngtrznie zgodny (VPSC - ang. Visco-Plastic Self-
Consistent) schemat przej$cia mikro-makro (Lebensohn i Tomé, 1993; Tomé i Lebensohn, 2007),
w ktérym kazde ziarno jest reprezentowane przez deformujaca si¢ elipsoid¢. Na podstawie stosunku
dtugosci osi elipsoidy okreslane jest, czy ziarno jest mocno wydluzone lub sptaszczone. W takich
przypadkach ziarno jest dzielone odpowiednio na dwa lub cztery nowe ziarna.

W modelu Nazarova, Enikeeva i wspotpracownikéw (2006; 2007) zatozono, ze podziat ziarna
nastgpuje, gdy odksztalca si¢ ono wolniej niz otaczajace je jednorodne medium reprezentujace po-
likrysztal (ponownie wykorzystywany jest schemat VPSC). Z tego powodu podzial ma miejsce
dla ziaren najtrudniejszych do deformacji plastycznej w danym schemacie obcigzenia. Po podziale
liczba ziaren wzrasta o jeden. Model zostal oparty o obserwacje eksperymentalne zamieszczone
w ksiazce Duggana, Lim i Liu (1999), wedtug ktérych podzielone ziarna byty bez wyjatku oto-
czone ziarnami o nizszych wspétczynnikach Taylora.

W pracy Totha, Estrina i Lapovoka (2010b) zaprezentowano kolejny model oparty na mechani-
zmach fizycznych. Autorzy zatozyli, ze obrét ziaren jest zatrzymywany przy granicach, co powo-
duje powstawanie zakrzywienia sieci. Zakrzywienie z kolei pociaga za soba wzrost misorientacji
wewnatrz ziarna i rozdrobnienie ziaren. W modelu kazde ziarno bylo reprezentowane jako kostka
Rubika podzielona na 3 x 3 x 3 podziarna. W zgodzie z podstawowym zatozeniem modelu ina-
czej obracaja si¢ podziarna w rézny sposéb zorientowane wzgledem zewngtrznych $cian kostki.
W przypadku gdy kat misorientacji miedzy podziarnami osiagat warto$¢ krytyczna podziarno byto
traktowane jako nowe ziarno i ponownie dzielone na 3 x 3 x 3 podziarna. Uzywany byt model Tay-
lora - zalozenie takiej samej deformacji w kazdym ziarnie i podziarnie. Modelowanie byto ograni-
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czone do dwoch przejs¢ przez kanat katowy z powodu ograniczeit numerycznych (liczba podziatéw
ziaren umozliwiajaca uzyskanie rozmiaréw ziaren wystgpujacych w rzeczywistej mikrostrukturze
materiatlu poddanego procesowi ECAP) oraz z powodu uzycia modelu Taylora, o ktérym autorzy
napisali, Ze nie sprawdza si¢ przy bardzo duzych deformacjach. W celu modelowania rozdrobnienia
ziaren opracowano takze model tréjskalowy (Frydrych i Kowalczyk-Gajewska, 2016), ktéry zosta-
nie przedstawiony w rozdziale czwartym.

Modele kontynulane MES

Trzecig grupg modeli stanowiag modele CPFEM. W modelach tych mozna w sposéb naturalny
badaé zjawisko rozdrobnienia mikrostruktury przyjmujac wiele elementéw na ziarno, lub nawet
jeden element, ale z kilkoma punktami catkowania. Mika i Dawson (1998) poréwnywali przewi-
dywania modelu CPFEM dla ziaren w ksztalcie prostopadtoScianéw i dwunastoScianéw. Autorzy
stwierdzili, ze tekstury zgodne z eksperymentem mozna uzyskac stosujac obie reprezentacje mikro-
struktury, nawet dla bardzo rzadkiej siatki, ale ksztalt krysztatu i gesto$¢ siatki moga gra¢ wigksza
role w symulacjach rozwoju mikrostruktury wewnatrz ziaren. Barbe, Forest i Cailletaud (2001) za-
uwazyli, ze w symulacji CPFEM (przy zatozeniu matych odksztatcefi) mozna zaobserwowaé bardzo
duze niejednorodnosci stanu naprezenia zarowno migdzy ziarnami, jak i wewnatrz nich. Zaobserwo-
wali takze, Ze region granic ziaren deformuje si¢ bardziej niz ich rdzenie ze wzglgdu na konieczno$¢é
spetnienia warunku kompatybilno$ci migdzy sasiednimi ziarnami.

Raabe, Zhao i Mao (2002) przy pomocy modelu CPFEM badali zalezno$¢ rozwoju tekstury
i rozdrobnienia ziaren od wzajemnych oddziatywan ziaren. Rozdrobnienie ziaren byto analizo-
wane przez poréwnywanie orientacji migdzy punktami catkowania w elementach szescioSciennych.
Kazdy element reprezentowat jedno ziarno. Autorzy stwierdzili, ze interakcje sasiednich ziaren majq
znaczacy wplyw na rozwdj tekstury, ale na tendencj¢ ziaren do ulegania rozdrobnieniu wigkszy
wptyw ma ich poczatkowa orientacja niz otaczajace je sasiednie ziarna. Z kolei Park i wspétautorzy
(Park et al., 2002) badali efekt wplywu orientacji sasiednich ziaren na tendencj¢ do podziatu orien-
tacji w metalach o sieci BCC. Pokazali, Zze zmiana sasiedztwa ma najwigkszy wplyw na orientacje
niestabilne, podczas gdy jego wptyw na stabilne lub meta-stabilne orientacje jest bardzo maty.

Wu, Huang i Lloyd (2006) studiowali rozdrobnienie ziaren w materiale poddanym wielokrot-
nemu przeciskaniu przez kanat katowy ECAP w Sciezce C za pomoca dwuwymiarowego modelu
CPFEM. W Sciezce C Scinanie w parzystych przejSciach jest zadawane w przeciwnym kierunku
niz w przejéciach nieparzystych. Dzigku temu w modelowaniu procesu przy pomocy MES mozna
uniknaé duzego znieksztalcenia elementéw. Kazde ziarno bylo reprezentowane przez kwadrat za-
wierajacy 4 x 4 elementy czworokatne. Rozdrobnienie bylo brane pod uwage przez analizowanie
misorientacji migdzy punktami catkowania. Knezevic i wspétautorzy (Knezevic et al., 2014) po-
réwnywali rozktady misorientacji otrzymane w symulacjach walcowania przy uzyciu dwu- i tréjwy-
miarowego modelu CPFEM. Uzyto realistycznego przyblizenia rzeczywistej struktury ziaren przy
uzyciu programu DREAM.3D . Stwierdzono, ze efekty 3D maja wptyw na lokalne pola naprezen
i odksztatcenn w ziarnach, efekty sasiedztwa, rozwoj misorientacji wewnatrz ziaren i predkosci ewo-
lucji tekstury. Ponadto réznice migdzy modelami 2D i 3D rosng wraz z odksztalceniem, co sugeruje,
ze w celu modelowania duzych odksztalcen lepiej uzywaé modeli tréjwymiarowych.

Minimalizacja energii przyrostowej

Czwarta grupg modeli stanowig prace korzystajace z koncepcji minimalizacji energii przyrosto-
wej. Podstawowe zalozenie metody jest nastgpujace: jesli energia wymagana do przeprowadzenia
deformacji niejednorodnej jest mniejsza niz w przypadku deformacji jednorodnej, to nastapi defor-
macja niejednorodna (por. praca (Mahesh i Tomé, 2004) wraz z zawartymi w niej odno$nikami).
Przyktadem jest podzial ziarna na bloki komérek dyslokacyjnych, w ktérych deformacja zachodzi
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na réznych systemach poslizgu. W takim wypadku zwykle nastgpuje redukcja liczby dziatajacych
systeméw poslizgu w pordwnaniu z ziarnem niepodzielonym. PodejScie wykorzystujace teori¢ nie-
stabilnosci materiatu i minimalizacjg energii przyrostowej do opisu ewolucji mikrostruktury zostato
przedstawione m. in. w pracach (Ortiz i Repetto, 1999; Petryk, 2003; Petryk i Kursa, 2013). Mimo
swoich zalet i poczynionych ostatnio postepéw (Petryk i Kursa, 2015) podejscie to wciaz niestety
nie jest wystarczajaco efektywne obliczeniowo by pozwolié na przewidywanie rozdrobnienia ziaren
i rozwoju tekstury w poddanych procesom SPD materiatach polikrystalicznych z duza liczba ziaren.

Metale o sieci A3

Jak zauwazono w poprzedniej sekcji, mechanizmy prowadzace do rozdrobnienia ziaren dla me-
tali i stopéw o sieci A3 poddanych procesom SPD sa znacznie mniej poznane niz analogiczne
mechanizmy dla metali o sieci Al. W zwiazku z tym powstato o wiele mniej prac dokumentuja-
cych modelowanie powstawania drobnoziarnistej mikrostruktury w tych materiatach. Jak juz wspo-
mniano, za mechanizm prowadzacy do rozdrobnienia mikrostruktury w procesach SPD (szczegdlnie
prowadzonych w podwyzszonych temperaturach) dla stopu magnezu AZ31b uwazana jest niecia-
gta rekrystalizacja dynamiczna (Su et al., 2006; Figueiredo i Langdon, 2010). W pracy (Zhang
et al., 2010) opisano symulacje niekonwencjonalnego procesu taczacego wyciskanie i przeciska-
nie przez kanat katowy dla stopu magnezu AZ31. Proces byt wykonywany w temperaturze 350°C.
Na podstawie wynikéw modelu sztywno-plastycznego MES obliczono wymiar ziarna po rekrystali-
zacji na podstawie fenomenologicznego réwnania, skalibrowanego wczedniej dla Sciskania probki.
Autorzy stwierdzili, ze uzyskali interesujaca zgodnos$¢ przewidywanych rozmiar6w ziaren z eks-
perymentem, jednak nie przedstawili bezposredniego pordwnania. Rozdrobnienie ziaren na skutek
DDRX mozna modelowa¢ za pomoca metody automatéw komérkowych. Gzyl i inni (Gzyl et al.,
2013) modelowali rozdrobnienie ziaren stopu AZ31b w procesie ECAP i I-ECAP uzyskujac dobra
zgodno$¢ przewidywan z eksperymentem. Autorzy wykorzystali wyniki analizy metoda elemen-
tow skonczonych by wyznaczy¢ odksztatcenia, predkosci odksztalcen i temperature w punktach
catkowania. Te wielkosci byty nastgpnie uzyte do symulacji rekrystalizacji dynamicznej metoda
automatéw komoérkowych.

W przypadku czystego tytanu, rozdrobnienie ziaren w niektérych procesach, przeprowadzanych
w tylko nieznacznie podwyzszonych temperaturach, modelowano w oparciu o analogiczne mecha-
nizmy rozdrobnienia jak w przypadku materiatéw o sieci A1. W pracy (Ding i Shin, 2011) za proces
SPD uznano obrébke skrawaniem, poniewaz w widrach powstaje drobnoziarnista lub nawet nano-
krystaliczna mikrostruktura. Autorzy przewidzieli wymiary ziaren w widrach czystego tytanu przy
pomocy modelu ewolucji gestosci dyslokacji (Estrin et al., 1998; Téth et al., 2002) w komédrkach
dyslokacyjnych i Scianach migdzy nimi. W pracy (Ding et al., 2012) korzystajac z podobnego mo-
delu analizowano rozdrobnienie ziaren podczas walcowania na zimno czystego tytanu, gdzie tem-
peratura maksymalna wyznaczona w symulacji wynosita ok. 150°C. Za pomoca modelu udato si¢
przewidzie¢ Srednie rozmiary komérek dyslokacyjnych w dobrej zgodno$ci z pomiarami ekspery-
mentalnymi.

1.6 Cel, zakres i teza pracy doktorskiej

Celem pracy jest opracowanie, weryfikacja i ewentualna modyfikacja wieloskalowych modeli
mikromechanicznych w zakresie ich zdolno$ci do przewidywania ewolucji mikrostruktury metali
i stopow o wysokiej wytrzymatosci wlasciwej poddanych procesom intensywnej deformacji pla-
stycznej.

W rozprawie przedstawiono opis modeli i rezultaty symulacji préb eksperymentalnych wykony-
wanych na materiatach o wysokiej wytrzymatosci wtasciwej. Rozdziat drugi zawiera opis modelu
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pojedynczego ziarna, a w szczegdlnosci réwnania opisujace kinematyke, zaleznosci migdzy defor-
macja, a odpowiedzia mechaniczna, prawa rzadzace umocnieniem, a tym samym aktualnymi aktyw-
nosciami poszczegdlnych systeméw poslizgu lub bliZzniakowania. Rozdziat trzeci dotyczy dwuska-
lowego analitycznego mikromechanicznego modelu plastycznosci krysztatéw. W rozdziale zawarto
opis przej$cia mikro-makro, dobdr parametréw modelu dla CP Ti i AZ31b w oparciu o wyniki
eksperymentalne oraz symulacje rozwoju tekstury tych materiatéw w procesach intensywnej de-
formacji plastycznej. W rozdziale czwartym przedstawiono sformutowanie tréjskalowego modelu
TPK, ktéry réwniez nalezy do grupy analitycznych modeli mikromechanicznych. W rozdziale za-
warto réwniez rezultaty symulacji rozwoju tekstury i rozdrobnienia ziaren dla materiatéw o sieci A1l
i A3, deformowanych w procesie ECAP. Rozdziat piaty przedstawia model kontynualny polikrysz-
talu w sformutowaniu CPFEM. W rozdziale opisano uzywang implementacje, wyniki symulacji
rozwoju tekstury i rozdrobnienia ziaren otrzymane dla materiatu o sieci A1 deformowanego w pro-
cesie ECAP oraz wyniki symulacji préb eksperymentalnych i procesu ECAP dla stopu AZ31b.
W przypadku kazdego z modeli opisanych w rozdziatach 3-5, wyniki symulacji zostaty poréw-
nane z danymi eksperymentalnymi wykonanymi w instytucie autora i oSrodkach wspétpracujacych
lub dostgpnymi w literaturze.

Przedstawione w rozprawie wyniki pozwolity wykazaé nastepujaca tezg: analityczne i kontynu-
alne modele mikromechaniczne, oparte na teorii plastycznosci krysztatow uwzgledniajqcych bliz-
niakowanie, sq skutecznym narzedziem modelowania ewolucji mikrostruktury metali o wysokiej wy-
trzymatosci wtasciwej w procesach intensywnej deformacji plastycznej.

1.7 Notacja

e wektory oznaczane sa pogrubiong mala litera alfabetu tacinskiego, np. n,

e tensory drugiego rzedu oznaczane sa pogrubiong duza literg alfabetu tacifskiego, np. L lub
pogrubiong mata litera alfabetu greckiego, np. o,

e tensory czwartego rz¢du oznaczane duzymi, pustymi literami alfabetu taciiskiego, np. M,
e iloczyn tensorowy oznaczany symbolem ®, np. m ® n,
e pelne nasunigcie tensoréw i iloczyn skalarny oznaczane symbolem -, np. S - F,

e proste nasunigcie tensoréw — brak symbolu, np. F = RU.

1.8 Wykaz skrotéw

W rozprawie wielokrotnie uzywane sa skréty, zawsze wyjasnione w miejscu pierwszego poja-
wienia si¢. Dla wygody czytelnika wykaz skr6téw uzywanych w pracy przedstawiono ponizej:

e Aff — wariant afiniczny modelu VPSC (ang. affine)
e 2SCP — dwuskalowy model plastycznos$ci krysztatéw (ang. 2-scale crystal plasticity model)

e 3SCP - tréjskalowy model plastycznosci krysztaléw (ang. 3-scale crystal plasticity model)

CPFEM - implementacja modelu plastycznosci krysztaléw w metodzie elementéw skoriczo-
nych (ang. crystal plasticity finite element method)

CP Ti — tytan czysty technicznie (ang. commercially pure titanium)
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DIC - cyfrowa korelacja obrazu (ang. digital image correlation)

DRX - rekrystalizacja dynamiczna (ang. dynamic recrystallization)

DDRX - nieciagta rekrystalizacja dynamiczna (ang. discontinuous dynamic recrystallization)
ED - kierunek wyciskania lub przeciskania (ang. extrusion direction)

ES - element skoniczony

FC — model Taylora (ang. full constraint)

HAGBs — granice wysokiego kata (ang. high angle grain boundaries)

HMH - napr¢zenie Hubera-Misesa-Hencky’ego

IM - idealizacja mikrostruktury

IP — punkt catkowania (ang. integration point)

KIN - quasi kinematycznie jednorodne warunki brzegowe

LAB - granice niskiego kata (ang. low angle boundaries)

MES — metoda elementéw skoniczonych

ND - kierunek normalny, np. do ptaszczyzny blachy (ang. normal direction)
ODF - funkcja rozktadu orientacji (ang. orientation distribution function)
PER - mikro-periodyczne warunki brzegowe

PK - plastycznos¢ krysztatow

PRO - proste warunki brzegowe

PTVC - procedura reorientacji (ang. probabilistic twin volume consistent)
RD - kierunek walcowania (ang. rolling direction)

Sc — wariant sieczny modelu VPSC (ang. secant)

SPD — intensywna deformacja plastyczna (ang. severe plastic deformation)
TD — kierunek poprzeczny walcowanej blachy (ang. transverse direction)
Tg — wariant styczny modelu VPSC (ang. tangent)

TPK — teoria plastycznosci krysztaléw

VPSC - lepko-plastyczny wewnetrznie zgodny (ang. visco-plastic self-consistent)

WB — warunki brzegowe



Rozdziat 2

Model pojedynczego krysztatu

W biezacym rozdziale zostana opisane: kinematyka, réwnania konstytutywne i prawa umocnie-
nia dla pojedynczego krysztatu deformujacego si¢ przez poSlizg i bliZzniakowanie. Opisany tu model
jest podstawa modelowania w modelach materialéw polikrystalicznych korzystajacych z teorii pla-
stycznoSci krysztatéw (TPK) opisanych w niniejszej rozprawie, mianowicie dwu- i tréjskalowym
sformutowanych w ramach teorii pél Srednich oraz modelu kontynualnym zaimplementowanym
w metodzie elementéw skoriczonych. Petne sformutowanie jest uzywane w modelu kontynualnym,
natomiast w modelach dwu- i tréjskalowym pomijana jest sprezysta deformacja sieci.

2.1 Kinematyka

Uzywane jest sformutowanie TPK dla skoriczonych odksztatcen, por. (Hill i Rice, 1972; Asaro,
1983; Anand i Kothari, 1996). Gradient deformacji F jest rozkladany multiplikatywnie na czes¢
sprezysta F¢ i plastyczng FP, por. (Kroner, 1958; Lee, 1969; Duszek-Perzyna i Perzyna, 1998):

F = F°F?, 2.1
co skutkuje addytywnym rozktadem gradientu predkosci L:
L=FF'=L¢+L" (2.2)

gdzie

L¢ = F¢(F°)~!, LP = F°FP(FP) '(F) !, (2.3)

?

a kropka nad dana wielkoScia oznacza pochodna materialna. Gradient predkosci L oraz jego czgs¢
sprezysta L€ i plastyczna L” mozna roztozy¢ na czg$¢ symetryczng i antysymetryczna:

L=D+Q, (2.4)
L¢ = D¢ + Q°, 2.5)
L? = DP + QP. (2.6)

Czes¢ symetryczna gradientu deformacji, D, nosi nazwe tensora predkos$ci deformacji (D¢ - spre-
zystych, DP - plastycznych), natomiast cze$¢ antysymetryczna {2 nazywana jest tensorem spinu (2°
- sprezystego, 2P - plastycznego).

Zaktada sig¢, ze deformacja plastyczna przez poslizg nie zmienia ani geometrii, ani orientacji
sieci krysztatu (por. Rys. 2.1), a sie¢ deformuje si¢ tylko sprezyScie. Na mocy rozktadu polarnego



poslizg
>

Rysunek 2.1: Ilustracja zatozenia o braku deformacji sieci krystalicznej na skutek dziatania posli-
zgu.

mozna zapisaé czg$C sprezysta gradientu deformacji jako ztozenie tensora sztywnego obrotu R®
i prawego tensora rozciagnigcia U®:
F¢ = R°U"“. 2.7)

Deformacja kierunkéw sieciowych jest opisywana jako:
a = F°ag, (2.8)

gdzie a jest dowolnym wektorem sieci krysztalu w konfiguracji aktualnej, a a® jest tym wekto-
rem w konfiguracji odniesienia. Odksztalcenia sprezyste w poréwnaniu z odksztatceniami plastycz-
nymi sg bardzo male, szczegdélnie w procesach intensywnej deformacji plastycznej. Z tego powodu
wptyw U¢® na deformacje¢ sieci byl pominigty w analizowanych modelach mikromechanicznych
(dwu- i tréjskalowym), a zatem zalozono w nich, ze sie¢ podlega wytacznie obrotowi

a = R°%ay. (2.9)

W uzywanym sformutowaniu, deformacja plastyczna zachodzi przez poslizg lub bliZniakowanie.
Pogdlizg, czyli ruch dyslokacji po ptaszczyznach poslizgu powoduje proste Scinanie sieci krysztatu,
ale bez zmiany jej geometrii. Zbior systemow poslizgu {nk, mk} ,k=1,..., M zawiera wektory
normalne do ptaszczyzn poslizgu n* i wektory kierunkéw poslizgu m*. Rys. 2.2 przedstawia wek-
tory m i n dla bazalnego systemu poslizgu w krysztale o sieci A3. Tensor Schmida jest definiowany
jako diada: m* ®@n*. Mozna go roztozyé na czesé symetryczna P* i antysymetrycznag W*. Reorien-
tacje sieciowych wektoréw kierunkéw poslizgu m* opisuje réwnanie analogiczne do réwnania 2.8:

m = F¢m,. (2.10)

Reorientacj¢ wektoréw normalnych do ptaszczyzn poslizgu opisuje inne réwnanie, poniewaz w tym
wypadku to dana ptaszczyzna ulega deformacji, a wektor musi pozosta¢ do niej normalny:

n = (F°) "' n,. 2.11)

Pominigcie odksztatcen sprezystych (F¢ = R°) stosowane w modelach mikromechanicznych skut-
kuje nastgpujacym réwnaniem ewolucji kierunkéw sieci:

a=0% =R R a. (2.12)

BliZzniakowanie, podobnie jak poslizg, zachodzi na skutek prostego Scinania. R6zni si¢ jednak
od poslizgu tym, ze zachodzi tylko w jednym kierunku, deformuje jedynie czgs$é ziarna, a kat od-
ksztalcenia postaciowego czesci ziarna podlegajacej $cinaniu wynosi 47", Wartosé vIW jest $ci-
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Rysunek 2.2: Jeden z bazalnych systemow poslizgu w krysztale o sieci A3.

Sle okreslona dla danego systemu blizniakowania. Ponadto, zbliZzniaczona czg$¢ ma inng orientacje
niz orientacja macierzystego ziarna. Z tego powodu na skutek bliZniakowania wewnatrz ziarna po-
wstaje podziarno, nazywane réwniez blizniakiem. Orientacja fazy blizniaczej a”" jest okreslona
jako (Van Houtte, 1978):

alV =R™WaM = 2n@n —I)aV, (2.13)

gdzie aM jest orientacja macierzystego ziarna, a n jest jednostkowym wektorem normalnym
do ptaszczyzny blizniakowania. Tensor R”" opisuje obrét wokét n o kat 7.

BliZniakowanie jest traktowane jako jednokierunkowy system poslizgu, por. (Chin et al., 1969;
Kalidindi, 1998; Staroselsky i Anand, 1998). Predkos¢ pseudo-poslizgu "yf n jest zwiazana z pred-
koscia przyrostu udziatu objgtoSciowego fl blizniaka powstajacego na skutek dziatania systemu
blizniakowania [ w ziarnie nastgpujaca zalezno$cia:

Yy =7 (2.14)

Oznaczajac predkos¢ poslizgu jako *'yé“s), mozna przedstawié cze$¢ plastyczng gradientu predko-
$ci jako sume Scinan na systemach poslizgu i bliZniakowania:

2M N 2M+N
LP = Z véﬂs)mk ® nF + Z’Yét)ml ® n' = Z ,-yrmr @n". (2.15)
k=1 =1 r=1

W powyzszym réwnaniu w celu potaczenia czgSci pochodzacych od poslizgu i bliZniakowania,
rozrézniany jest poslizg w kierunku m i —m. 4" oznacza predko$¢ §cinania na systemie r. Na mocy
2.1012.11 mozna zauwazy¢, ze

) 2M+N .
FP(FP)"' = Y 4'm{®nj =L~ (2.16)
r=1

gdzie my i n; sa okreSlone na konfiguracji odniesienia i konfiguracji posredniej (poniewaz defor-
macja plastyczna nie zmienia kierunkéw sieci), a LP to czgs$¢ plastyczna gradientu predkosci w kon-
figuracji odniesienia. Czg$¢ symetryczna i antysymetryczna plastycznego gradientu predkosci jest
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wyznaczana Korzystajac z czgsci symetrycznej i antysymetrycznej tensora Schmida m”™ @ n':

2M+N

D’ = > 4P, (2.17)
r=1
2M+N

Q=Y 4w (2.18)
r=1

Pojawianie si¢ nowych orientacji na skutek bliZzniakowania ma istotny wplyw zaréwno na roz-
woj tekstury polikrysztalu, jak i na zjawisko umocnienia. Reorientacj¢ sieci w modelu pojedyn-
czego krysztatu zapewnia procedura reorientacji PTVC (ang. probabilistic twin volume consistent)
(Kowalczyk-Gajewska, 2010, 2011). W procedurze brana jest pod uwage historia procesu defor-
macji. Zapewniona jest zgodnos¢ udziatu objetoSciowego zreorientowanych ziaren i udziatu objeto-
Sciowego blizniakéw wynikajacego z aktywnos$ci systemow blizniakowania. Po spetnieniu warunku
reorientacji sie¢ w calej objetosci ziarna ulega reorientacji — model nie uwzglednia wigc tworzenia
rzeczywistych struktur bliZniaczych. Wigcej szczeg6téw mozna znaleZé w pracach (Kowalczyk-
Gajewska, 2010, 2011).

2.2 Réwnania konstytutywne

W modelowaniu uzywane byty: sformutowania przemieszczeniowe niezalezne i zalezne od skali
czasu oraz sformutowanie predkosciowe zalezne od skali czasu. Pierwsze dwa warianty modelu byty
zastosowane w modelu kontynualnym elementu objetosci polikrysztatu, natomiast ostatni w mode-
lach mikromechanicznych (dwu- i tréjskalowym).

W sformutowaniu przemieszczeniowym miary naprezenia i odksztalcenia wiaze prawo hiper-
sprezyste:

ov
M, =2C,— 2.19
e 3C, ’ (2.19)
gdzie M, jest naprezeniem Mandela:
M, = F/SF] =F.7F.", (2.20)

za§ 7 = Jo jest tensorem naprezenia Kirchhoffa uzyskanym przez pomnozenie tensora napreze-
nia Cauchy’ego o przez wyznacznik tensora gradientu deformacji J = det F. Symbol S oznacza
pierwszy tensor Pioli-Kichhoffa S = 7F~7, gdzie (.)~7 oznacza operacje odwrécenia i transpozy-
cji tensora. C. = FI'F, w réwnaniu 2.19 jest prawym tensorem Cauchy-Greena, a

1
U= _E. LB 2.21)

to gestosé energii swobodnej na jednostke objetosSci w konfiguracji odniesienia. IL® jest anizotropo-
wym tensorem sztywnosci pojedynczego krysztatu, a E, = %(C6 —1) jest lagranzowskim tensorem
odksztatcen sprezystych.

W wariancie sformutowania przemieszczeniowego zaleznym od skali czasu predkosci $cinania
4" sg zwiazane z efektywnym naprezeniem stycznym 7" na danym systemie 7 za pomoca nastgpu-
jacego prawa potggowego (Hutchinson, 1976; Asaro i Needleman, 1985):
n

: (2.22)

TT‘

o ,
A" = vosign(7") o
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gdzie v jest parametrem materialowym i okre§la warto$¢ referencyjng predkosci Scinania, a 7.
jest krytycznym efektywnym naprgzeniem stycznym, ktérego warto$¢ ewoluuje zgodnie z prawami
umocnienia opisanymi w nastgpnej sekcji tego rozdziatu. Efektywne naprezenie styczne 7" jest
rzutem naprezenia Mandela M, na kierunek i plaszczyzne poSlizgu w konfiguracji odniesienia,
co na mocy 2.10 1 2.11 jest réwnoznaczne z rzutem tensora naprezenia Kirchhoffa 7 na kierunek
i ptaszczyzng poslizgu w konfiguracji aktualne;j:

el -0,
7" = (m{Meng) = (m'7.n"), gdzie: (z)= v ?e.ze.l v (2.23)
0 jezeli x<=0.

Powyzsza definicja 7" pozwala uwzgledni¢ jednokierunkowos¢ bliZniakowania.

W wariancie sformutowania przemieszczeniowego niezaleznym od skali czasu predkosci Sci-
nania 4" s3 zwiazane z naprezeniami przez stowarzyszone prawo ptynigcia (Gambin, 1991, 1992):

R . OF ) .1 " 2n—1
Lp = )\8Me — "}’T = )\; (7"") y (224)
c c

gdzie F jest powierzchnig plastycznoSci opisang réwnaniem (Kowalczyk i Gambin, 2004):

ey 2n\ 1/(20)
F@):(Ej(ﬂ) ) —1, (2.25)

a\ jest mnoznikiem plastycznym uzyskiwanym z warunkéw Kuhna-Tuckera:

A>O0AF<O0AMN =0. (2.26)

W sformutowaniu predkosciowym uzywanym w dwu- i tréjskalowym modelu mikromechanicz-
nym przyjmuje si¢, ze odksztalcenia sprezyste sieci sa pomijalnie mate. W zwiazku z tym zaktada
si¢, ze deformacja zachodzi przez $cinanie i jest niezalezna od sktadowej hydrostatycznej stanu na-
prezenia oraz nie wystgpuja zmiany objetosci. Dlatego J = ;% = 1, a wigc naprezenie Kirchhoffa
T jest rowne naprezeniu Cauchy’ego o oraz uzywa si¢ dewiatora naprezenia s:

1
s=0— gtr (o)L (2.27)
Poniewaz s jest tensorem symetrycznym wzoér 2.23 redukuje si¢ do postaci:
™" =(P"-s), (2.28)

gdzie ,,-” oznacza petne nasunigcie tensoréw. Réwnanie 2.17 po podstawieniu pod " prawa pote-
gowego 2.22 i wzoru 2.23 mozna wyrazi¢ w postaci:

2M+N
D? = vy Z sign(7")

r=1

n

P s pr, (2.29)

T
c

Warianty linearyzacji powyzszego réwnania wykorzystywane w modelach dwu- i tréjskalowym
zostang opisane w rozdziale 3.
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2.3 Prawa umocnienia

Poruszajace si¢ dyslokacje napotykaja na swojej drodze réznego rodzaju przeszkody, ktérymi sg
inne dyslokacje, atomy domieszek, czastki obcych faz i granice ziarn (Przybylowicz, 1999). Skut-
kiem zahamowania ruchu dyslokacji jest umocnienie materiatu (wzrost wytrzymatosci i twardosci
oraz spadek ciagliwo$ci). W miar¢ postepujacej deformacji plastycznej zwigksza si¢ liczba prze-
szkéd wskutek wzrostu liczby dyslokacji poruszajacych si¢ 1 utwierdzonych. W pewnym momencie
jednak gesto$¢ dyslokacji w materiale osigga nasycenie, co powoduje zanik dalszego umocnienia.
Blizniakowanie réwniez prowadzi do umocnienia materialu. W literaturze opisano wiele mechani-
zméw prowadzacych do umocnienia materiatu na skutek bliZzniakowania (Salem et al., 2006; Ahn
etal., 2015), m.in. umocnienie teksturowe, przez mechanizm Halla-Petcha (Hall, 1951; Petch, 1953)
oraz mechanizm Basinskiego (Basinski et al., 1997). Umocnienie moze by¢ zjawiskiem korzystnym
lub niekorzystnym, w zaleznoSci od tego, czy wymaga si¢ od danego elementu konstrukcyjnego
spetnienia wymogéw wytrzymato$ciowych, czy mozliwosci jego tatwego ksztattowania w proce-
sach przerdébki plastycznej. W obu przypadkach wazne jest poznanie i wtasciwe modelowanie zja-
wiska umocnienia. Dzigki temu mozliwe jest zaréwno przewidywanie zachowania si¢ elementéw
konstrukcyjnych, jak i wlasciwe projektowanie procesow przerdbki plastyczne;j.

W sformutowaniu teorii plastycznosci krysztatéw uzywanym w modelach dwu- i tréjskalowym
umocnienie materialu jest uzyskiwane przez wzrost wartodci krytycznych efektywnych naprezen
stycznych (CRSS — ang. critical resolved shear stress) na systemach poslizgu i bliZniakowania:

M _ 2M+N
Te = H(ss) Z hfﬂfqu + H(st) Z h&?]t);yq’ (2.30)
g=1 q=2M+1
T'ngM = 7. gdzie r <M,
M ‘ 2M+N
flo= Hig D W@+ Hy > WA, (2.31)
g=1 q=2M+1
gdzie r > 2M,

i 47 = 47 4 49TM Réwnanie 2.30 okresla wzrost naprezeri krytycznych na systemach poslizgu
(¢ € (1, M)), a réwnanie 2.31 na systemach blizniakowania (¢ € (2M + 1,2M + N)). Funkcje
H (T 55) opisuja umocnienie danego systemu poslizgu na skutek aktywnos$ci innych systeméw posli-
zgu:

T\ B
Te ) . (2.32)
i

sat

H(ss) = hgs (1 -

Powyzsze prawo zostalo oparte na obserwacjach do§wiadczalnych. Ewolucjg CRSS systemu posli-
zgu na skutek dziatalnosci innych systemow poslizgu przedstawia Rys. 2.3a. Poczatkowo nastgpuje
szybki wzrost napregzenia krytycznego, co odwzorowuje umocnienie zachodzace na skutek wzro-
stu gestosci dyslokacji w materiale. Wraz z rosnacym odksztatceniem predko$¢ umocnienia spada.
W ten sposéb w modelu jest uwzglednione dynamiczne zdrowienie, ktére powoduje spadek gestosci
dyslokacji (przy réwnoczesnie dalej trwajacym wzroscie gestosci dyslokacji na skutek dziatania po-
Slizgéw). Gdy warto§¢ CRSS zbliza si¢ do wartosci 7s4; naprezenie prawie przestaje rosnac, co od-
wzorowuje osiggnigcie stanu rownowagi migdzy wzrostem gestoSci dyslokacji na skutek dziatania
poslizgéw i dynamicznym zdrowieniem. Wielkosci h§®, 71, 1 5 sa parametrami materiatowymi.
Mechanizmy umocnienia systemu poslizgu r» z powodu dziatania bliZniakowania sa ztozone
i jak dotad nie sa w petni poznane (Ahn et al., 2015). Powstawaniu bliZzniakéw towarzyszy reorien-
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Rysunek 2.3: Schemat ewolucji wartosci krytycznych efektywnego naprezenia stycznego 7. z po-
wodu a) aktywnosci systeméw poslizgu i b) blizniakowania (f5f, = 1) (Kowalczyk-Gajewska,
2011).

tacja sieci opisana w sekcji ,,Kinematyka”. Obrét sieci moze powodowad, ze wartosci efektywnych
naprezen stycznych na systemach poslizgu o niskich CRSS (ptaszczyzny poslizgu, na ktérych ruch
dyslokacji zachodzi w sposoéb ,tatwy”) maleja. Dalsza deformacja przez poslizg w zreorientowa-
nych fragmentach staje si¢ w takim wypadku utrudniona, gdyz moze zachodzi¢ albo przez poslizg
na ,fatwych” systemach pod wptywem dziatania duzego naprgzenia lub przez poslizg na ,,trudnych”
systemach. Taki mechanizm umocnienia nazywa si¢ umocnieniem teksturowym, ktére w TPK jest
uwzglednione przez procedurg reorientacji. W réwnaniach opisujacych umocnienie jest natomiast
uwzgledniony mechanizm Halla-Petcha (Hall, 1951; Petch, 1953) polegajacy na skréceniu Sredniej
drogi, ktéra przebywaja dyslokacje mobilne. Droga ta jest skracana przez pojawiajace si¢ na dro-
dze dyslokacji granice blizniacze. Umocnienie systemu poslizgu na skutek dziatania bliZniakowania
opisuje sformutowana na podstawie (Karaman et al., 2000) funkcja:

st ™
H h—o <f> . (2.33)

st) — st TW
(st) 7—cr sat f

h&ti f5t, sa parametrami materiatowymi. f5!, okreSla udziat objetosciowy blizniakéw, przy ktérym

CRSS na danym systemie poslizgu rosnie do nieskoficzonosci. fTW jest aktualnym udziatem obje-

toSciowym bliZzniakéw. Ewolucje naprezenia krytycznego TC(SMP ) dla systemu poSlizgu w przypadku,

gdy fst, = 1 przedstawia Rys. 2.3b.
Umocnienie systemu bliZzniakowania na skutek dzialania systeméw poslizgu jest pomijane

lub modelowane w uproszczony sposéb za pomoca liniowego prawa (H Z"ts) = const). Umocnienie

systemu bliZniakowania na skutek dziatania bliZniakowania jest modelowane podobnie jak w row-

naniu 2.33: " W
N A
H(tt) =0 < ttt — fTW> . (2.34)

r
Te

W powyzszym réwnaniu hf i fIt,
nego Tc(twm) dla systemu bliZzniakowania przedstawia Rys. 2.3b.

sa parametrami materialowymi. Ewolucj¢ napr¢zenia krytycz-

W modelu plastycznosci krysztatéw uzywanym w MES zostalo zaimplementowane prawo
umocnienia Voce i uproszczone w stosunku do relacji 2.33 i 2.34 prawo umocnienia ze wzgledu
na aktywnos$¢ blizniakowania. Wprowadzone uproszczenie miato na celu zapewnienie lepszej sta-
bilnosci numerycznej rozwiazania MES. W przypadku prawa Voce funkcja H (T") jest okreSlona
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za pomoca wyrazen:

H(T) = , 7([) =70 + (71 + 64T) (1 — exp (—FGO» : (2.35)

1

[ = / Tat, T=> |5 (2.36)

Analogiczne réwnania obowiazuja dla umocnienia bliZniakowania od poslizgu. Mozna pokazac,
ze oba sformutowania prawa umocnienia sg sobie réwnowazne, jezeli 5 w 2.32 jest rowne jeden, a 01
w 2.35 jest réwne zero. W przypadku umocnienia od blizniakowania funkcja H (fT"), w miejsce
zaleznoS$ci 2.33 1 2.34, wyraza si¢ wzorem:

fTW

T =g -

2.37)

Aktywnosci systemow

W kolejnych rozdziatach prezentowane bgda wykresy chwilowej wzglednej aktywnosci syste-
moéw poslizgu i bliZzniakowania oraz zakumulowanego blizniakowania. Efektywna aktywnos¢ sys-
temu s w danym kroku obliczeniowym byla liczona przez dzielenie przyrostu $cinania na tym sys-
temie przez sume przyrostow Scinan na wszystkich systemach:

_ Ay
AT

Z kolei zakumulowane bliZniakowanie moze by¢ liczone na dwa sposoby. W sposobie pierwszym
zakumulowane bliZniakowanie jest uzyskiwane przez dodawanie, w kazdym kroku obliczenio-
wym, $cinania zachodzacego na skutek bliZniakowania traktowanego jako pseudo-poslizg dzielo-
nego przez charakterystyczng wielkos$¢ Scinania dla danej rodziny systeméw bliZzniakowania. Drugi
sposob polega na policzeniu udzialu objetosciowego zreorientowanych fragmentow.

s

Q (2.38)
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Rozdziat 3

Dwuskalowy model
mikromechaniczny polikrysztatu

Dwuskalowy model mikromechaniczny (2SCP - ang. two-scale crystal plasticity) zostal za-
stosowany do modelowania rozwoju tekstury i odpowiedzi mechanicznej metali i stopéw o wy-
sokiej wytrzymatosci wiasciwej poddanych procesom intensywnej deformacji plastycznej. W mo-
delu tym wyrézniamy poziom agregatu polikrystalicznego i poziom pojedynczego krysztatu, por.
Rys. 3.1. Na poziomie agregatu zadaje si¢ sktadowe gradientu predkosci lub tensora naprgzenia.
Model plastycznosci krysztatéw (PK) opisujacy zachowanie pojedynczego krysztalu zostat przed-
stawiony w poprzednim rozdziale. Wykorzystywane jest sformutowanie predkosciowe, w ktérym
zaniedbuje si¢ odksztatcenia sprezyste (F¢ = R¢). W konsekwencji D*) = D*):»_ W pierwszych
dwdch sekcjach biezacego rozdziatu zostana omdéwione schematy przejScia mikro-makro pomig-
dzy dwoma poziomami mikrostruktury. Kolejna sekcja zawiera opis doboru parametréw modelu
plastycznosci krysztatéw w oparciu o wyniki eksperymentalne dla polikrysztaléw stopu magnezu
AZ31b i czystego tytanu. W ostatniej sekcji zostana zaprezentowane wyniki modelowania rozwoju
mikrostruktury stopu AZ31b i czystego tytanu w procesach ECAP (Segal, 1979, 1995) i KOBO
(Korbel i Bochniak, 2003), uzyskane dla dobranych parametréw.

3.1 Opis modelu dwuskalowego

W modelu dwuskalowym mozliwych jest kilka wariantéw przejscia mikro-makro. Najprost-
szym wykorzystywanym schematem jest model Taylora, w ktérym zaklada si¢, ze odksztalcenie
kazdego ziarna jest takie samo, jak odksztatcenie makroskopowe:

D% = D. (3.1

Drugim z wykorzystywanych w rozprawie schematéw przejscia mikro-makro jest model wewnetrz-
nie zgodny, ktéry wymaga linearyzacji lokalnego réwnania konstytutywnego. W zaleznosci od wa-
riantu sformutowania w lokalnym zlinearyzowanym réwnaniu konstytutywnym uzywa si¢ modutu
stycznego! M(*)-%9 Jub siecznego M(F)-*¢¢_ Przy zatozeniu linearyzacji z wykorzystaniem modutu

'Indeks (k) oznacza, ze dany symbol opisuje wielko§¢ na poziomie pojedynczego krysztatu.
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poziom mikro

poziom
makro

Rysunek 3.1: Schemat modelu dwuskalowego.

stycznego réwnanie 2.29 mozna zapisa¢ nastgpujaco:
pr.gk) [Pt

r
Te

PP

-
Te

OM+N
D® — Vg Z sign(7")

r=1

} s(k) — pp(k)ssee (S(k)) s, (3.2)

gdzie tensor czwartego rzedu M(k)’sec(s(k)) nazywa si¢ tensorem modutéw siecznych. Z wyjatkiem
przypadku 7 = 1 modut sieczny M(¥)5¢¢ zalezy od dewiatora naprezenia s(¥). Postaé 3.2-2 jest
jedna z mozliwych zlinearyzowanych postaci lokalnego réwnania konstytutywnego, otrzymywana
poprzez tzw. linearyzacje¢ sieczng. Inng zlinearyzowang postaé réwnania otrzymuje si¢ poprzez roz-
winigcie funkcji D) = f(s*)) w szereg Taylora wokoét §(+):

D®(s*M) = DX (V) + oD

(s —50)

Os(k) lg(k) =5(k) (3.3)
= M®)-19(5(R))gk) 4 D((]’f) ®),
gdzie §(%) to dewiator Sredniego naprezenia w ziarnie:
sk — L / sk ay (3.4)
Vi Jvi,
oraz
Mk)t9(5R)y = ptk)see(gh)y, (3.5)
Mozna pokazaé, ze:
D (s®) = (1 — n)M®sec(s®g®) = (1 — 7)DF(sk). (3.6)

Linearyzacj¢ 3.3 nazywamy linearyzacja styczna.
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3.1.1 Sformufowanie modelu wewnetrznie zgodnego

W modelu dwuskalowym wewnetrznie zgodnym VPSC (Molinari et al., 1987; Lebensohn
i Tomé, 1993; Tomé i Lebensohn, 2007) w celu uzyskania odpowiedzi agregatu polikrystalicznego
jako jednorodnego osrodka przeprowadza si¢ homogenizacj¢. Polega ona na zanurzeniu pojedyn-
czego ziarna o elipsoidalnym ksztalcie w nieskoriczonym osrodku o liniowym réwnaniu konstytu-
tywnym o postaci analogicznej do 3.3:

D = Mj.s + Dy. 3.7

M i D? to odpowiednio modut podatnosci i odksztatcenie resztkowe osrodka, zalezne od efektyw-
nego makroskopowego modutu podatnosci polikrysztatu Ml i makroskopowych odksztatcen resztko-
wych, ktére poczatkowo nie sa znane i musza by¢ znalezione poprzez rozwiazanie rownan modelu
wewnetrznie zgodnego. W sformutowaniu VPSC korzysta si¢ z idei inkluzji ekwiwalentnej (rozwia-
zanie Eshelby’ego) (Mura, 1987). Zgodnie z ta ideg lokalne rownanie konstytutywne 2.29 zapisuje
si¢ za pomoca modutu podatnosci matrycy nastgpujaco:

D®) = My.s® + DO + D®)*, (3.8)

W powyzszym réwnaniu niejednorodnos$¢ nie wystepuje jawnie, lecz jest ukryta wewnatrz fikcyj-
nego tensora predkosci deformaciji wiasnej D()-*,

Zaktadajac, ze w nieskonczonos$ci zadany jest tensor predkosci deformacji odpowiadajacy ma-
kroskopowemu D oraz wykorzystujac rozwiazanie Eshelby’ego mozna pokazac, ze zalezno$¢ mig-
dzy naprezeniem i predkoscia deformacji na poziomie pojedynczego ziarna a odpowiednimi wiel-
koSciami makroskopowymi opisuje réwnanie interakcji (Hill, 1965b):

D® D= M (o(k) - o) , (3.9)
gdzie M* jest tensorem interakcji (tensorem Hilla):
M*(Mp) = (I—S)"!-S- M, (3.10)

I jest tensorem jednostkowym czwartego rzedu, a S jest tensorem Eshelby’ego zaleznym od tensora
podatnosci osrodka My oraz ksztaltu elipsoidalnej inkluzji reprezentujacej pojedyncze ziarno.

Nastepnie zaktada si¢, ze migdzy makroskopowa predkoscia odksztatcenia D oraz dewiatorem
makroskopowego tensora naprezenia o zachodzi liniowa zalezno$¢ postaci:

D —M-s+ Dy, 3.11)

gdzie M i Dy to efektywny makroskopowy modut polikrysztatu i odpowiednie odksztatcenie reszt-
kowe. Wykorzystujac powyzsze réwnanie, jedng ze zlinearyzowanych postaci réwnania lokalnego
3.2, réwnanie interakcji 3.9 oraz

<D(k)> - D, (3.12)
otrzymujemy wyrazenie na makroskopowy modutl podatnosci
M = <M(k)IB%(k)> , (3.13)

gdzie
B*) — (M(k) + M;;) - (M T M;;) : (3.14)
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Nalezy zauwazy¢, ze jest to rownanie uwiktane, poniewaz B*) zalezy od M. Wyznaczenie Dy nie
jest konieczne, poniewaz uktad réwnan 3.2, 3.9 i 3.13 uzupetniany jest zalezno$cia:

o= <a(k)> . (3.15)

3.1.2 Warianty przejScia mikro-makro

Poszczegblne warianty modelu wewnetrznie zgodnego réznig si¢ zaleznoscig migdzy modutem
Mg i M oraz przyjetym wariantem linearyzacji lokalnego réwnania konstytutywnego 2.29. W ko-
dzie VPSC (Lebensohn i Tomé, 1993; Tomé i Lebensohn, 2007), oprécz modelu Taylora zaimple-
mentowano warianty: sieczny (Hutchinson, 1976), afiniczny (Masson et al., 2000; Lebensohn et al.,
2003, 2004) i styczny (Molinari et al., 1987; Lebensohn i Tomé, 1993) modelu wewngtrznie zgod-
nego (self-consistent). Tensor modutéw siecznych M(¥)-5¢¢ na poziomie pojedynczego ziarna (k)
zostat juz przedstawiony w réwnaniu 3.2 i po przeprowadzeniu linearyzacji wyraza si¢ przez Sredni
dewiator naprezenia w ziarnie k, to znaczy:

2M+N rozk) [P pr r
sec (g 3 T P S( ) P oP
M) (S(k)> =g g sign(7") - ’ p . (3.16)
r=1 c ¢

Tensor modutéw stycznych na poziomie pojedynczego ziarna jest uzyskiwany z rozwinigcia row-
nania 2.29 w szereg Taylora wokét §(*):

2M+N n—1

s(k
MEaff — pkR)te — mpk)ssec — Ao Z sign(r") pPr -5k P o P" . (3.17)
T T
r=1 TC TC
Efektywny resztkowy tensor predkosci deformacji w wariancie afinicznym jest réwny:
D0 — (M(’C)vsec — M(’C)vaff) s = (1 —n)D®, (3.18)

Dla poszczeg6lnych wariantéw modelu VPSC przyjmowane sa nastgpujace zatozenia w odnie-
sieniu do M, M i linearyzacji réwnania lokalnego.

1) W wariancie siecznym lokalne réwnanie jest linearyzowane przy wykorzystaniu modutéw
siecznych, za$ réwnanie 3.7 oraz zalezno$¢ miedzy M i My maja postaé

D — M - s, (3.19)
gdzie My = M§°°, a zatem relacja 3.13 ma forme:
Mo = (MEseep{ee), (3.20)
gdzie
ng),sec _ (M(k),sec M (Miec))—l (Miec M (Miec)) . (3.21)

2) W wariancie afinicznym lokalne rdwnanie jest linearyzowane przy wykorzystaniu modutéw
stycznych, zas réwnanie 3.7 oraz zalezno$¢ miedzy M i My maja postac

D =MY . s+ Dy, (3.22)
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gdzie ~
My = MY, (3.23)
a zatem relacja 3.13 ma forme:
MY — <M(k)7thgk>¢g> : (3.24)
gdzie
_ —1 _ _
Bk tg (Moc),tg M (Mtg)) (Mtg M (Mtg)) . (3.25)

3) W wariancie stycznym lokalne réwnanie jest linearyzowane przy wykorzystaniu modutéw
siecznych, zas réwnanie 3.7 oraz zalezno$¢ miedzy M i My maja postac:

D = M5 - s, (3.26)
gdzie My = nM*¢ = Még , a zatem relacja 3.13 ma forme:
Mo = <M(k)’seclﬂ%§k)’sec> : (3.27)

o B{hsee — (M(k),sec 4 M (Maec))*l (Mgec 4 M (Mgec)) _ (3.28)

Z analizy réwnania interakcji 3.9 wynika, ze im mniejszy modut podatnosci, tym mniejsze be-
dzie odchylenie tensora predkosci deformacji na poziomie ziarna od wartoéci usrednionej po po-
likrysztale. W zwiazku z tym, dla n — oo przyblizenie rozwigzania w wariancie stycznym dazy
do modelu Sachsa (Sachs, 1928), w ktérym w kazdym ziarnie panuje takie samo naprezenie jak
na poziomie makroskopowym. Z kolei w wariancie siecznym dla n — co odpowiedZ materiatu jest
zblizona do modelu Taylora. Wariant afiniczny nawet dla n — oo przewiduje odpowiedZ poSrednia
migdzy modelem Taylora i Sachsa.

3.2 Dobér parametréow modelu

3.2.1 Dobér parametréw modelu czystego tytanu deformowanego w procesach
ECAP i KOBO

Przeprowadzenie deformacji czystego tytanu w temperaturze pokojowej jest trudne. Warto
wspomnie¢ o pomySlnej prébie wykonania procesu ECAP dla czystego tytanu w temperaturze poko-
jowej (Jager et al., 2015). Przeprowadzenie procesu wymagato w tym wypadku skomplikowanych
dziatani takich jak uzycie dodatkowego ttoka od strony wyjscia kanatu (ang. back pressure) czy
zamknigcie probki tytanu w stalowym opakowaniu w celu zredukowania tarcia. Z tego powodu eks-
perymenty, z ktérymi poréwnywane byly rezultaty symulacji prezentowane w niniejszej rozprawie
zostaty wykonane w podwyzszonych temperaturach. Wyniki eksperymentalne dotyczace rozwoju
tekstury byty opublikowane w (Kowalczyk-Gajewska et al., 2015). Procesy ECAP i KOBO byly
przeprowadzone w temperaturach odpowiednio 300 i 400°C?. Z tego powodu w rozprawie parame-
try tytanu ustalono w oparciu o wyniki préb eksperymentalnych wykonywanych w podwyzszonych
temperaturach zamieszczone w pracy Zeng et al. (2009b). Przy kalibracji korzystano réwniez z do-
stepnej w literaturze wiedzy na temat dziatajacych systemoéw poslizgu i bliZniakowania. W zakresie

Prébka bezposrednio przed procesem byla podgrzana w piecu do temperatury 450°C, natomiast temperatura prasy
wynosita 400°C.
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Tablica 3.1: Parametry dwuskalowego modelu plastycznoSci krysztatéw dobrane dla czystego ty-
tanu deformowanego w temperaturze 300°C w procesie ECAP. W celu zwigztosci opisu uzyte zo-
staty angielskie nazwy i skréty: prism. (pryzmatyczny), basal (bazalny), 1. pyr. <c+a> (piramidalny
<c+a> pierwszego rzgdu), T1 (bliZniakowanie rozciagajace T1), slip (poslizg) i twin (bliZniakowa-
nie).

Teo ho B | Tsat/fsat | 1 q
System Oddziatywanie | [MPa] | [MPa] [MPa]/- — | prism. Dbasal pyr <c+a>
twin
prism. slip-slip 25 250 1 50 2.0 1.0 1.0 1.0
slip-twin — 0 — 1.0 — 10.0
basal slip-slip 30 250 1 55 1.5 1.0 1.0 1.0
slip-twin — 0 — 1.0 — 10.0
1. pyr <c+a> slip-slip 140 250 1 250 2.0 1.0 1.0 1.0
slip-twin — 0 — 2.0 — 2.0
Tl twin-slip — 1 1 1 — 1.0 1.0 1.0
twin-twin 45 10 — 0.3 2.0 10.0

temperatur, w ktérych byty przeprowadzone oba procesy poslizg po ptaszczyznach pryzmatycznych
{1010} jest tatwiejszy niz poslizg po ptaszczyznach bazalnych {0001} (Numakura i Koiwa, 1998).
Ponadto, najlatwiej aktywowanym systemem bliZniakowania jest system T1 {1012} (1011). Pira-
midalny system poslizgu pierwszego rzedu <c+a> {1011} (1123) réwniez moze byc aktywowany,
ale zwykle wymaga wigkszych naprezen niz systemy bazalny i pryzmatyczny.

W celu symulacji rozwoju tekstury w procesie ECAP przyjeto, ze aktywne moga by¢ 3 rodziny
system6w poslizgu: poslizgi pryzmatyczne {1010} (1120), bazalne {0001} (1120) i piramidalne
<c+a> pierwszego rzgdu {1011} (1123) oraz blizniakowanie T1 {1012} (1011). Parametry syste-
moéw dobrane w celu dopasowania ksztattu krzywej Sciskania na goraco przedstawione sa w Tab.
3.1, natomiast zestawienie krzywych eksperymentalnej i uzyskanej w symulacji na rysunku 3.2a.
AktywnoSci systeméw poSlizgu i bliZniakowania przedstawia rysunek 3.2c.

Proces KOBO byt prowadzony w wyzszej temperaturze niz proces ECAP. Wysoka tempera-
tura zwykle ogranicza powstawanie blizniakéw, por. np. Nemat-Nasser et al. (1999). BliZzniakéw
nie zaobserwowano réwniez w mikrostrukturze uzyskanej w procesie KOBO. Brak widocznych
blizniakéw po procesie KOBO nie oznacza, ze nie mogly one powsta¢ w poczatkowych etapach
a nastgpnie zostaé zdeformowane lub podzielone w stopniu uniemozliwiajacym ich obserwacje,
szczegblnie zwazywszy na bardzo duze deformacje uzyskiwane w procesie KOBO. Jednakze, w od-
réznieniu od (Kowalczyk-Gajewska et al., 2015) w niniejszej rozprawie uznano, ze bliZniakowanie
nie bedzie brane pod uwage w analizie procesu KOBO, poniewaz: i) proces zachodzi w podwyzszo-
nej temperaturze i pod wysokim ci$nieniem, ii) z powodu bardzo duzych deformacji zachodzacych
w procesie wplyw bliZniakowania, ktére zwykle ma miejsce w poczatkowych stadiach deformacji
jest niewielki. Przyjeto zatem, ze material deformuje si¢ przez poslizg na systemach analogicznych
do przyjetych dla symulacji procesu ECAP. Wyniki dopasowania krzywej przedstawiono na ry-
sunku 3.2b, a zestaw parametréw przyjetych do modelowania w tabeli 3.2. Wzgledne aktywnosci
systemOw poslizgu i bliZniakowania przedstawia rysunek 3.2d.

Nalezy tu zauwazyC, ze nie wszystkie szczegéty eksperymentalnych krzywych naprgzenie-
odksztatcenie zostalty odwzorowane z uzyciem dobranych parametrow. W przypadku parametréw
dobranych dla procesu ECAP nastgpuje nagle zakoficzenie bliZniakowania (poprzez ograniczenie



250

32

200

150

100

501

[Naprezenie rzeczywiste |

—— Eksperyment [Zeng et al., 2009]
—— Model dwuskalowy

0
0.0

0.2 0.4

0.6

0.8 1.0
|Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne|

-
o

o
o

©
N

Aktywnos¢

|

S

0.2 0.4

0.6

|Odksztatcenie|

c)

0.8

1.0

250
o
® 200
2
>
)
g 150
N
()
'€ 100
2 —— Eksperyment [Zeng et al., 2009]
iy —— Model dwuskalowy
S 50t 1
Z
0 ‘ ‘ ‘ ‘ ]
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
|Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne|
b)
s \Hﬂ-l—H—._._._k
0.8f ]
Q
'8 0.6f 1
c
Z
£ 04 1
<
0.2 C oo o ]
PSR S o o e A
0.0— —— — D E————
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8

—=—=—m—=—& poslizg pryzmatyczny
“v-v-v-v-v poslizg bazalny

|Odksztatcenie|

poslizg piramidalny <c+a> | rzedu
blizniakowanie rozciggajace T1

d)

Rysunek 3.2: Poréwnanie krzywych rzeczywiste naprezenie-rzeczywiste odksztatcenie plastyczne
(wartoSci bezwzgledne) 1 aktywnoSci systeméw dla préby $ciskania na goraco (400°C) prébki
z czystego tytanu. a) Poréwnanie z doSwiadczeniem krzywych napre¢zenie-odksztatcenie dobra-
nych w celu symulacji procesu ECAP. b) Poréwnanie z do§wiadczeniem krzywych naprezenie-
odksztatcenie dobranych w celu symulacji procesu KOBO. ¢) i d) Wzgledne aktywnosci systeméw

poslizgu i bliZniakowania uzyskane w symulacjach.

Tablica 3.2: Parametry dwuskalowego modelu plastycznoSci krysztatéw dobrane dla czystego ty-
tanu deformowanego w temperaturze ok. 400°C w procesie KOBO. W celu zwigzloSci opisu uzyte
zostaty angielskie nazwy i skréty: prism. (pryzmatyczny), basal (bazalny), 1. pyr. <c+a> (pirami-
dalny <c+a> pierwszego rzgdu) i slip (poslizg).

Teo ho Tsat ] q
System Oddziatywanie | [MPa] | [MPa] [MPa]/~ | — | prism. basal pyr<c+a>
prism. slip-slip 25 200 60 2.0 1.0 1.0 1.0
basal slip-slip 30 200 63 1.5 1.0 1.0 1.0
L. pyr <c+a> slip-slip 90 400 130 2.0 1.0 1.0 1.0
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maksymalnego udziatu objetosciowego bliZniakéw do poziomu f,; = 0, 3), co skutkuje skokiem
napregzenia nie obserwowanym w eksperymencie. W eksperymencie zaobserwowano, ze bliZzniako-
wanie ma istotny wptyw na krzywa, mianowicie powoduje wzrost predko$ci umocnienia, por. (Zeng
et al., 2009b). Mechanizmy do tego prowadzace byly dyskutowane w sekcji 2.3. W szczeg6lnosci,
wystepuja trzy fazy umocnienia (Nemat-Nasser et al., 1999; Zeng et al., 2009b): i) spadek predkosci
umocnienia, ii) wzrost predko$ci umocnienia, iii) spadek prgdkos$ci umocnienia. W przypadku braku
blizniakowania (np. przy wysokich temperaturach i niskich pregdkosciach odksztatcenia lub przy wy-
stepowaniu tekstury niekorzystnej dla powstawania bliZzniakéw) faza ii nie wystepuje. Skok zwia-
zany z zakonczeniem dzialania bliZzniakowania nie byl obserwowany w eksperymencie, gdzie cha-
rakter przejscia migdzy fazami umocnienia byt raczej ptynny. Wydaje si¢ wigc, ze w celu popraw-
nego modelowania umocnienia nastgpujacego wskutek dziatania blizniakowania w czystym tytanie
nalezy zmodyfikowa¢ prawo umocnienia dla bliZniakowania. Przy pominigciu dziatania bliZniako-
wania (parametry dla procesu KOBO) wystepuje ciagly spadek predkosci umocnienia, co réwniez
nie oddaje zachowania eksperymentalnej prébki. Zdecydowano si¢ jednak uzy¢ do modelowania
proceséw ECAP i KOBO dobranych w powyzej opisany sposéb parametréw z powodu braku do-
stepu do bardziej doktadnych danych eksperymentalnych wykonywanych w podwyzszonej tempe-
raturze. Dane takie w szczeg6lnoSci powinny zawieraé tekstury i krzywe naprezenie-odksztatcenie
uzyskane dla materiatu pierwotnego i poddanego odksztatceniom w réznych kierunkach?. Ponadto,
doktadne odwzorowanie ksztattu krzywej nie jest konieczne, poniewaz w przypadku modelowania
proceséw SPD odksztatcenia sa na tyle duze, ze wartoSci CRSS dla systeméw poslizgu osiagaja
wartoSci nasycenia. Dlatego przede wszystkim istotne sg wartosci nasycenia dla CRSS i ich wza-
jemny stosunek, szczegdlnie biorac pod uwage to, ze interesujacym dla autora rezultatem symulacji
proceséw SPD za pomoca modelu dwuskalowego byta tekstura krystalograficzna materiatu, na ktéra
ewolucja parametréw umocnienia poszczegdlnych systemow ma w tym przypadku niewielki wptyw.

3.2.2 Dobér parametréw modelu stopu AZ31b

W przypadku komercyjnego stopu magnezu AZ31b mozliwe byto dobranie parametréw w opar-
ciu o wyniki badan eksperymentalnych przeprowadzonych w instytucie autora rozprawy. Wykonano
wielokierunkowe testy rozciagania i $ciskania prébek wycigtych w wyciskanego preta i walcowa-
nej blachy ze stopu AZ31b, réwniez ze zmiang Sciezki odksztalcenia. Badania odpowiedzi mecha-
nicznej probek wycigtych z walcowanego preta zostaty wykonane przez zesp6t doktora Michata
Maja. Badania odpowiedzi mechanicznej probek wycigtych z walcowanej blachy zostaty wyko-
nane przez zespot profesora Kowalewskiego (Libura et al., 2016b). Materiat przed rozpoczgciem te-
stow mechanicznych byl przez 2 godziny wygrzewany w temperaturze 350°C. Krzywe naprezenie-
odksztalcenie mierzono zaréwno przy uzyciu standardowych metod, jak i metoda cyfrowej korelacji
obrazu (DIC — ang. digital image correlation). Pomiary tekstury materiatu przed i po deformacji wy-
konano za pomoca dyfraktometru rentgenowskiego firmy Bruker D8 Discover stosujac filtrowane
promieniowanie Co Ko na Wydziale Inzynierii Materialowej Politechniki Warszawskie;j.

Wyniki eksperymentalne dla wyciskanego preta

W celu oceny, jakie systemy poSlizgu i bliZniakowania dzialaja w polikrysztale z silng teksturg
poddanym obciazeniu w réznych kierunkach, oraz w celu oceny wptywu wstepnej deformacji na po-
wstawanie bliZniakéw i co za tym idzie zmiang odpowiedzi materiatu ulegajacego dalszej deforma-
cji, analizowano nastgpujace proby eksperymentalne (Rys. 3.3a-i przedstawia schematy dla kazdego
z ponizszych punktéw a-i):

3Takie préby zostaty wykonane dla stopu AZ31b, dlatego parametry dla tego materialu zostaty dobrane w sposéb
bardziej doktadny. Procedura doboru i jej wyniki sa przedstawione w kolejnej sekcji.
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e Sciskanie do zniszczenia w trzech kierunkach:

a) Sciskanie do zniszczenia w kierunku wyciskania ED (ang. — extrusion direction) — S-0%.
b) Sciskanie do zniszczenia w kierunku prostopadtym do ED — S-90.

c) Sciskanie do zniszczenia w pod katem 45° do ED — S-45.
e Sciskanie ze zmiang kierunku ze wstepnym odksztalceniem 2%:

d) Wstepne odksztatcenie 2% uzyskano poprzez Sciskanie w kierunku ED. Nastepnie wy-
konano:

e) Sciskanie wstepnie Sciskanej probki w kierunku prostopadtym do ED — S2-90,
f) Sciskanie wstgpnie Sciskanej probki pod katem 45° do ED — S2-45.

e Sciskanie ze zmiana kierunku ze wstepnym odksztatceniem 4%:

g) Wstepne odksztatcenie 4% uzyskano poprzez Sciskanie w kierunku ED. Nastgpnie wy-
konano:

h) Sciskanie wstgpnie Sciskanej probki w kierunku prostopadtym do ED — S4-90,
i) Sciskanie wstepnie Sciskanej probki pod katem 45° do ED — S4-45.

Kazda z eksperymentalnych préb wykonywano dla 3-4 prébek, mierzac przemieszczenie i site.
Po ustaleniu, ze wyniki sq powtarzalne, wykonano dodatkowo dla kazdego przypadku jedna prébe,
w ktérej odksztalcenia byly mierzone za pomoca techniki DIC. Powtarzalno$§¢ wynikéw byta we-
ryfikowana przez poréwnanie wartoSci przemieszczenia tloka i sity z poprzednio wykonanymi po-
miarami. Predko$¢ odksztalcenia w prébach wynosita 0.001/s.

Rysunek 3.4 przedstawia figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} uzyskane dla:

a) prébki przed deformacja po wygrzaniu w temperaturze 350° przez 2 godziny,

b) probki S$ciskanej w kierunku ED do poziomu odksztatcenia plastycznego ok. 2%,
por. Rys. 3.3d,

c) probki $ciskanej w kierunku ED do poziomu odksztalcenia plastycznego ok. 4%,
por. Rys. 3.3g,

d) probki wstepnie Sciskanej do ok. 4% odksztatcenia plastycznego, a nastgpnie $ciskanej
do 3,5% odksztatcenia w kierunku prostopadtym do wstgpnego Sciskania (ED), por. Rys. 3.3h

e) probki wstepnie Sciskanej do ok. 4% odksztalcenia plastycznego, a nastgpnie S$ciskanej
do 3,5% odksztatcenia w kierunku pod katem 45° do wstgpnego Sciskania (ED), por. Rys. 3.3i

Jak widaé, materiat przed deformacja charakteryzuje si¢ silng tekstura (por. Rys. 3.4a), w ktore;j
normalne do ptaszczyzn bazalnych {0001} krysztaléw sa w przyblizeniu prostopadte do kierunku
ED i roztozone do$¢ réwnomiernie dookota osi preta, cho¢ tekstura w pewnym stopniu odbiega
od spodziewanej osiowej symetrii (prébka byta pobrana ze §rodka wyciskanego preta). Na podsta-
wie otrzymanych wynikéw mozna zauwazy¢, ze w probkach §ciskanych do poziomu odksztalce-
nia plastycznego ok. 2% (por. Rys 3.4b) i 4% (por. Rys 3.4c) proces odksztalcenia doprowadzit
do wytworzenia podobnego charakteru tekstury, gdzie lokalne maksima przyjmuja podobne war-
toSci. W przypadku $ciskania do poziomu 2% odksztatcenia analiza ilo§ciowa wykazala obecno$é

W dalszej czgsci tekstu zamiennie do petnego opisu uzywane beda skréty: S-0,S-90,S-45,52-90,52-45,54-90,S4-45.
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Schemat Sciskanie do zniszczenia:
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Rysunek 3.3: Schemat préb eksperymentalnych wykonanych dla prébek wycigtych z wyciskanego
preta ze stopu AZ13b.

sktadowej {0001} zajmujacej okoto 23% objetosci wszystkich sktadowych. Przy dalszym $ciskaniu
do poziomu 4% odksztatcenia udzial objetosSciowy tej sktadowej wzrést do poziomu 40%. W mate-
riale nieodksztalconym w ogdle nie zidentyfikowano tej sktadowej. Tak intensywne zmiany tekstury
wystepujace przy stosunkowo niewielkim odksztatceniu mozna przypisaé dziataniu blizniakowania,
ktére prowadzi do reorientacji sieci krystalicznej. Wiadomo, ze najczgsciej wystgpujacym syste-
mem bliZniakowania dla stopu AZ31b w temperaturze pokojowej jest blizniakowanie rozciagajace
T1 {1012} (1011), ktére prowadzi od obrotu sieci krystalicznej o okoto 90°. Za wystgpowaniem
tego typu blizniakéw przemawia tez fakt korzystnego zorientowania wstgpnej tekstury dla jego
dziatania. Gdy nastgpuje reorientacja sieci na skutek bliZzniakowania T1, komoérka krysztatu ulega
wydtuzeniu w kierunku osi ,,c” przed reorientacja, a skréceniu w kierunku do niej prostopadtym.
Sciskanie prébki o teksturze wyciskanego preta prowadzi do takiej wtasnie deformacji na poziomie
pojedynczego krysztatu.

Rysunek 3.5 przedstawia krzywe naprezenie rzeczywiste - rzeczywiste odksztatcenie plastyczne
uzyskane technika DIC dla préb eksperymentalnych. Zgodnie z powszechnie przyjetym standar-
dem odksztatcenie rzeczywiste zostato obliczone jako logarytm naturalny stosunku odksztatconej
dtugosci odcinka do jego dtugosci nieodksztatconej. Naprezenie rzeczywiste jest stosunkiem mie-
rzonej sity do rzeczywistego (odksztatconego) pola powierzchni przekroju prébki, obliczonego przy
zatozeniu niescisliwosci materiatu. Rzeczywiste odksztalcenie plastyczne uzyskano przez odjecie
od rzeczywistego odksztalcenia naprezenia rzeczywistego podzielonego przez modut Younga wy-
znaczony dla poczatkowej czesci krzywej. Na rysunku pokazane zostaty wartosci bezwzgledne tak
wyznaczonych wielkoSci. Najwigksza warto$¢ naprezenia, ale rowniez najmniejsze odksztalcenie
zniszczenia, wystepuje przy Sciskaniu w kierunku ED (S-0). Na krzywej wyraznie wida¢ trzy fazy
umocnienia:

I spadek predkosci umocnienia,

II wzrost prgdkosci umocnienia,

IIT spadek predkosci umocnienia.
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Rysunek 3.4: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} uzyskane na przekrojach poprzecznych
Sciskanych prébek przy uzyciu analizy XRD. Figury wykonane dla tekstury a) wstepnej, b) po $ci-
skaniu do ok. 2% €, ¢) po Sciskaniu do ok. 4% ¢, d) po wstepnym Sciskaniu do ok. 4% ¢, i kolejnym
do 3,5% ¢, w kierunku prostopadtym do ED, €) po wstepnym Sciskaniu do ok. 4% ¢, i kolejnym
do 3,5% €, pod katem 45° do ED. ¢, — odksztalcenie plastyczne w kierunku danego Sciskania.
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Rysunek 3.5: Krzywe naprezenie rzeczywiste — rzeczywiste odksztatcenie plastyczne (wartosci bez-
wzgledne) uzyskane za pomoca techniki cyfrowej korelacji obrazu w prébach dos§wiadczalnych Sci-
skania dla prébek wycigtych z wyciskanego preta ze stopu AZ31b.

Wedtug (Salem et al., 2006; Ahn et al., 2015) faza I jest podobna do odpowiedzi materiatu defor-
mujacego si¢ przez poslizg, a spadek predkosci umocnienia jest zwigzany z dynamicznym zdrowie-
niem. Poczatek fazy Il zwigzany jest natomiast z poczatkiem bliZzniakowania. Umocnienie na sku-
tek dziatania bliZniakowania jest ttumaczone réznymi mechanizmami, m. in. mechanizmem Halla-
Petcha i umocnieniem teksturowym (obrét sieci krysztatéw do ,.trudnych” orientacji). Powyzsze
obserwacje sa zgodne z badaniami tekstury, wedtug ktérych przy Sciskaniu prébki w kierunku ED
wigkszo$¢ ziaren ulega blizniakowaniu.

W przypadku krzywych dla Sciskania pod katem 45° do ED (S-45) réwniez mozna zauwazy¢
obecnos¢ trzech faz umocnienia, nie jest ona jednak tak wyraZna, jak w przypadku krzywej S-0. Wy-
daje si¢ wigc, ze blizniakowanie zachodzi réwniez przy Sciskaniu w tym kierunku, ale w mniejszym
zakresie niz w przypadku Sciskania w kierunku ED. Przy Sciskaniu prébki o silnej, opisanej wy-
zej teksturze pod katem 45° do kierunku ED tylko czgs$¢ ziaren ma orientacjg¢ umozliwiajaca tatwe
zachodzenie bliZzniakowania T1 (a wigc wydluzenie komdrki w kierunku ,,c” i skrécenie w kie-
runku prostopadtym). Dla przypadku Sciskania w kierunku prostopadtym do ED jeszcze mniej zia-
ren moze fatwo ulega¢ bliZzniakowaniu, co powoduje, ze faza II w tym przypadku jest praktycznie
niewidoczna.

Wstepne Sciskanie do poziomu 2 i 4% odksztalcenia plastycznego w kazdym przypadku po-
woduje wzrost granicy plastycznodci. W pewnym stopniu moze by¢ to konsekwencja umocnienia
zachodzacego na systemach poslizgu, wydaje si¢ jednak, ze wzrost naprgzen potrzebnych do od-
ksztalcenia plastycznego jest spowodowany zachodzacym w czasie wstgpnego $ciskania bliZniako-
waniem.

Przy doktadniejszym przyjrzeniu si¢ rysunkowi 3.5 widaé, ze granica plastycznoSci w mate-
riale poddanym poprzednio odksztatceniu 4% jest wyzsza niz w materiale poddanym poczatkowo
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odksztatceniu 2%. W przypadku Sciskania w kierunku prostopadtym do ED naprgzenia dla krzy-
wej S4-90 caly czas pozostaja wigksze niz naprezenia dla krzywej S2-90, co jest zgodne z intuicja.
Co ciekawe, dla krzywych S4-45 i S2-45 zalezno$¢ (dla odksztalcenn powyzej 3%) jest odwrotna.
Co wigcej w przypadku S2-45 osiagnigte zostaly nie tylko wigksze naprezenia niz dla krzywej S4-
45, ale réwniez w prébie tej odnotowano najwigksze odksztatcenie (ok. 26%).

Wyniki eksperymentalne dla walcowanej blachy
W przypadku badania prébek wycigtych z walcowanej blachy za podstawe doboru parametréw
modelu stuzyty préby:

1) rozciaganie do zniszczenia (osiagnig¢to odksztalcenie rzeczywiste 17,5%),
2) Sciskanie do odksztalcenia rzeczywistego ok. 10% i nastgpnie rozciaganie do zniszczenia.

Sciskanie blachy przeprowadzono z uzyciem przyrzadu przeciwwyboczeniowego opracowanego
przez prof. Dietricha (Libura et al., 2016a). Préby byly wykonywane w ptaszczyznie blachy, w kie-
runku walcowania (RD — rolling direction). Eksperymentalne krzywe naprezenie-odksztalcenie
przedstawia Rys. 3.6. Odksztalcenie plastyczne uzyskano przyjmujac modut Younga ok. 40 GPa.
W przypadku Sciskania i kolejnego rozciagania wykonano dwie proby. Jak widaé, poziom napregzen
w obu prébach tylko nieznacznie od siebie odbiega, por. Rys. 3.6b. Krzywa na Rys. 3.6a charakte-
ryzuje si¢ ciagtym spadkiem predkos$ci umocnienia, co jest charakterystyczne dla deformacji przez
poslizg. Z kolei krzywe na Rys. 3.6b wykazuja etap zwigzany ze wzrostem predkosci umocnienia,
ktory jest przypisywany dziataniu bliZniakowania.

Na Rys. 3.7 przedstawiono figury biegunowe uzyskane dla materiatu przed i po deformacji. Jak
widac¢, wstgpna tekstura materiatu jest typowa tekstura walcowanej blachy. Jest to tzw. tekstura ba-
zalna, w ktérej oS ,,c” wigkszosci krysztatow jest w przyblizeniu prostopadta do ptaszczyzny blachy.
Z tekstury powstalej po rozciaganiu mozna wywnioskowac, ze materiat deformowat si¢ gldwnie
przez poslizgi na plaszczyznach niebazalnych. W stopach magnezu najnizszych efektywnych na-
prezen stycznych wymaga uruchomienie poslizgu po ptaszczyznach bazalnych, ale w rozwazanym
przypadku efektywne naprezenie styczne na tych plaszczyznach byto bliskie zeru z powodu silnej
tekstury bazalnej. W zwiazku z tym ruch dyslokacji nastapit na innych ptaszczyznach poslizgu.

Algorytm genetyczny

Dobieranie parametréw modelu poprzez ich bezposrednia modyfikacj¢ przez uzytkownika
w oparciu o wiedze¢ i do§wiadczenie ma wiele zalet, m.in. mozliwo$¢ doboru parametréw w kontro-
lowany, dajacy wglad w dziatajace mechanizmy i prawa umocnienia nimi rzadzace sposob. Takie
podejscie (nazywane dalej interaktywnym) wykorzystano w celu doboru parametréw modelu czy-
stego tytanu, jak réwniez we wstgpnych prébach doboru takich optymalnych parametréw dla stopu
AZ31b. Podejscie interaktywne jest jednak bardzo czasochlonne, jak réwniez wymaga dziatania
uzytkownika od nowa, w przypadku np. uzyskania nowych wynikéw eksperymentalnych lub ko-
rekty btednych wynikéw uzyskanych wczedniej. Z tego wzgledu w celu uzyskania optymalnych
parametréw zdecydowano si¢ wykorzystaé algorytm genetyczny. Zaleta takiego algorytmu jest jego
potencjat do pokonywania lokalnych miniméw. Wadg jest brak informacji, czy dany zestaw para-
metréw jest rzeczywiscie optymalny.

W celu dobrania parametréw uzyto wlasnej implementacji algorytmu genetycznego w jezyku
Python w oparciu o algorytm opisany w pracy (Skippon et al., 2012). Dziatanie algorytmu opiera
si¢ na obserwowanym w $wiecie przyrody zjawisku doboru naturalnego. Z tego powodu do jego
opisu uzywa si¢ pojec ,,pokolenie”, ,,0sobnik™ i ,,mutacja”. W celu zawgzenia przestrzeni poszuki-
wan oraz w celu uzyskania parametréw zgodnych z fizyka w algorytmie nalezato zada¢ przedziaty,



39

0. 0.02 0.04 006 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16

300} ]

250 ]

200f ]

1501 ]

1001 ]

Naprezenie rzeczywiste [MPa]

0. 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16
a) Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne
-0.1 -0.08 -0.06 -0.04 -0.02 0. 0.02 0.04

300 = 1

200¢ 1

100 ]

-100} ]

-200¢ 1

Naprezenie rzeczywiste [MPa]

-300L . . . . . . ]
-0.1 -0.08 -0.06 -0.04 -0.02 0. 0.02 0.04

b) Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne

Rysunek 3.6: Krzywe naprezenie rzeczywiste - rzeczywiste odksztalcenie plastyczne uzyskane
w prébach eksperymentalnych dla préobek wycigtych z walcowanej blachy AZ31b. Wyniki byly
uzyskane w prébach a) rozciagania i b) Sciskania i kolejnego rozciagania.
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Rysunek 3.7: Figury biegunowe {0002}, {1010} i {1012} uzyskane dla prébek wycigtych z wal-
cowanej blachy w stanie a) przed deformacja, b) po rozciaganiu, c¢) po $ciskaniu 4% odksztalcenia,
d) po wstepnym Sciskaniu 4%, odciazeniu i rozciaganiu 4%.
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Rysunek 3.8: Schemat obliczenia r6znicy nachylen krzywych dla kazdego z punktéw .
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w ktérych moga znajdowac si¢ wartosci szukanych parametréw. W algorytmie nalezato réwniez za-
da¢ liczbg N, 4 (ang. ind — individual) osobnikéw. Kazdy osobnik to zestaw parametréw. W pierw-
szym pokoleniu parametry dla kazdego z osobnikéw byly losowane w zakresie wstepnie zadanych
przedzialéw. Nastepnie dla kazdego z osobnikéw wykonywane byly symulacje modelem dwuskalo-
wym. Wyniki symulacji byty potem poréwnywane z wynikami eksperymentalnymi. Porownywane
byly krzywe naprezenie - odksztalcenie. Poréwnanie miato na celu dobranie zaréwno pozioméw
naprezen, jak i ksztattu krzywych. Miarg niezgodnosci poziomu naprezen uzyskanych w symulacji
z wynikami eksperymentu stanowita suma wartos$ci bezwzglednych réznic napre¢zen na obu krzy-
wych w oddalonych od siebie o stata warto$¢ odksztatcenia punktach. Miara niezgodnosci ksztaltu
krzywych rownata si¢ zsumowanym po punktach krzywej r6znicom nachylen obu krzywych. Do ob-
liczenia nachylenia w danym punkcie pod uwage brane byly wartosci z punktéw sasiednich, por.
Rys. 3.8. Po wykonaniu obliczenn w danym pokoleniu ustalane byty osobniki najlepiej dopasowane,
tzn. takie, dla ktérych miary niezgodnosci byty najnizsze. Liczba najlepiej dopasowanych osob-
niké6w Np,.; (hri — ang. highest ranked individuals) byta ustalana z géry. Nastgpnie sposréd zbioru
najlepiej dobranych osobnikéw losowane byty pary. Liczba par byta réwna liczbie osobnikéw N;, 4.
Dla kazdej z par uzyskiwany byt jeden potomek. Parametry potomka byty uzyskiwane przez:

a) dziedziczenie — kazdy z parametréw nowego osobnika byt obliczany jako
Nch = aNpl + (1 — Oz)Npg,

gdzie N1 i Nj2 oznaczaly wartoSci danego parametru dla rodzicow, a a byto losowane z prze-
dziatu (0,1)

b) mutacj¢ — kazdy parametr nowego osobnika mégt z prawdopodobienstwem P,,,; ulec mu-
tacji. Parametr byl wtedy niezalezny od warto$ci parametréw rodzicéw i losowany z poczat-
kowo zadanego przedziatu.

Po przeliczeniu symulacji dla zadanej poczatkowo liczby pokoleri Ny, (gen. — ang. generation),
osobnik z najnizsza miara niezgodnoSci byt traktowany jako optymalny zestaw parametrow.

Dobor parametrow w oparciu o wyniki eksperymentu dla probek wycietych z wyciskanego preta

Przeprowadzono kilka préb doboru parametréw modelu wykorzystujac algorytm genetyczny
opisany w poprzedniej sekcji. Procedury przeprowadzono dla V;,q = 40 osobnik6w i Nye, = 90
pokoleni. Po przeprowadzeniu symulacji w kazdym pokoleniu wybierane byto Ny,.; = 8 najlepiej
dopasowanych osobnikéw. Prawdopodobienstwo mutacji P,,,; wynosito 0,02. Przy optymalizacji
brana byta pod uwage zgodnos¢ krzywych naprezenie-odksztatcenie uzyskanych w symulacji i do-
Swiadczeniu.

Parametry uzyskane w wyniku optymalizacji przedstawia Tab. 3.3. Rys. 3.9 przedstawia zesta-
wienie krzywych naprezenie-odksztatcenie (wartoSci bezwzgledne) uzyskanych w symulacji i pré-
bie eksperymentalnej (lewa kolumna) oraz wzgledne aktywnosci systemdéw poslizgu i bliZniakowa-
nia (prawa kolumna). Przy pomocy algorytmu genetycznego udato si¢ uzyskaé bardzo dobra zgod-
nos$¢ pozioméw naprezefi dla wigkszosci préb eksperymentalnych. Zmiany nachylenia krzywych
(czyli zmiany predko$ci umocnienia) zostaly odwzorowane réwniez do$¢ dobrze, choé¢ w tym wy-
padku, szczegdlnie w przypadku aktywnosci bliZzniakowania pojawiaja si¢ wigksze rozbieznosci.
Powodem tego moze by¢ niedostatecznie doktadny model umocnienia na skutek bliZniakowania.
Warto jednak zauwazy¢, ze przewidywana aktywnoS$¢ bliZzniakowania jest zgodna z wczesniejszymi
obserwacjami poczynionymi na podstawie analizy eksperymentalnie mierzonych tekstur.

Na rysunku 3.10 przedstawiono zestawienie krzywych naprezenie-odksztatcenie uzyskanych
dla zoptymalizowanych parametréw modelu dwuskalowego. W celu utatwienia poréwnania, ozna-
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Rysunek 3.9: Por6wnanie symulowanych krzywych naprezenie-odksztalcenie i aktywnosci syste-
moéw dla prébek z preta stopu AZ31b. Lewa kolumna: krzywe naprgzenie rzeczywiste - rzeczywiste
odksztatcenie plastyczne (wartosci bezwzgledne) uzyskane w probach eksperymentalnych i za po-
moca zoptymalizowanych parametréw modelu dwuskalowego dla prébek wycigtych z wyciskanego
preta ze stopu AZ31b. Prawa kolumna: aktywnosci systemdow poslizgu i bliZzniakowania uzyskane
w symulacjach. Wyniki byty uzyskane dla: a) Sciskania w kierunku wyciskania ED, b) §$ciskania
w kierunku prostopadtym do ED, c) Sciskania pod katem 45° do ED, d) $ciskania wstgpnie $ciskane;j
(ED 2%) probki w kierunku prostopadtym do ED, e) Sciskania wstgpnie Sciskanej (ED 2%) prébki
pod katem 45° do ED, f) $ciskania wstgpnie Sciskanej (ED 4%) prébki w kierunku prostopadtym
do ED i g) Sciskania wstepnie Sciskanej (ED 4%) prébki pod katem 45° do ED.



) S4-90 e) S2-45 d) S2-90

g) S4-45

— Doswiadczenie
——— Symulacja

0
0.

| Naprezenie rzeczywiste [MPa] |

0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16
| Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne |

150
100

o

oswiadczenie
ymulacja

| Naprezenie rzecz)
(42
o

0. 0.04 0.08 012 0.16 02 0.24

| Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne |

—— Doswiadczenig
Symulacja

©
< 300f
£ 250¢
2 200f
S
8 150F
N
© 100F
=4
8 50f
o
SR
S o

0.02 0.04 006 0.08 0.1 0.12 0.14
| Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne|

S s N
o o a © a
S & & & o

o

—— Doswiadczenie
Symulacja

|Naprezenie rzeczywiste [MPa] |

0. 0.020.04 0.06 0.08 0.1 0.120.14 0.16 0.18

| Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne |

43

Q
B7]
o
j=
Z
x
<
"0.00 0.05 0.10 0.15
|Odksztatcenie|
1.0 T T T : -
0.8¢
Q
'8 0.61
g
£ 04r
<
0.2p
0.0 A - -
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
|Odksztatcenie|
1.0 T T :

Aktywnos¢

Aktywnosc

0
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20
|Odksztatcenie|

udziat objetosciowy blizniakéw
blizniakowanie T1

poslizg pryzmatyczny

poslizg bazalny

poslizg piramidalny <c+a> Il rzedu

Rysunek 3.9: Ciag dalszy.
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Tablica 3.3: Parametry dwuskalowego modelu plastyczno$ci krysztatu wyznaczone dla stopu
AZ31b w oparciu o wyniki uzyskane dla préobek wycigtych z wyciskanego preta. Majac na celu
zwigzto$§¢ opisu uzyte zostaty angielskie nazwy i skréty: prism. (pryzmatyczny), basal (bazalny),
2. pyr. <c+a> (piramidalny <c+a> drugiego rzgdu) i slip (poslizg).

Teo ho B | Tsat/fsat | 1 q
System Oddziatywanie | [MPa] [MPa] [MPa]/- - prism. basal pyr<c+a>
twin

prism. slip-slip 32,42 132,03 | 1,0 | 422,04 | 0,82 | 142 1,37 1,6
slip-twin — 1,22 — 1,32 — 1,5

basal slip-slip 8,7 114,8 1,0 | 502,04 1,15 1,08 1,33 1,25
slip-twin — 1,45 — 1,39 — 1,45

2. pyr <c+a> slip-slip 113,67 | 137,67 | 1,0 | 1813,53 | 1,36 1,4 1,79 1,51
slip-twin — 1,23 — 1,06 — 1,67

T1 twin-slip — 0,0 1,0 94,0 — 1,14 1,46 1,37
twin-twin 45,33 | 0,55141 | — 0,58 0,62 1,34

czenia sg analogiczne do oznaczen na rysunku 3.5. Udato si¢ odwzorowaé pewne kluczowe efekty,
takie jak najwigksza predko$¢ umocnienia dla krzywej S-O oraz wzrost granicy plastycznosci
po wstepnym Sciskaniu. Nie udalo si¢ niestety odwzorowaé wzglednych wartosci naprezen dla du-
zych odksztalcenn migdzy krzywymi z ré6znym poziomem wstgpnego $ciskania. Dla krzywych S-90,
S52-90 i S4-90 w eksperymencie zaobserwowano wzrost maksymalnego naprezenia ze wzrostem
odksztalcenia przy wstgpnym $ciskaniu, natomiast w symulacjach mozna zaobserwowac tenden-
cj¢ odwrotnga. Z kolei dla krzywych S-45, S2-45 i1 S4-45 w symulacji otrzymano bardzo zblizone
warto$ci maksymalnego naprezenia, podczas gdy w eksperymencie obserwowano znaczne roznice.

Rys. 3.11 przedstawia figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} odpowiadajace eksperymen-
talnie mierzonym figurom z Rys. 3.4. Za pomoca zoptymalizowanych parametréw udato si¢ uzyskac
dobra zgodno$¢ przewidywanych tekstur (optymalizacja dotyczyta tylko ksztattu krzywych) z wy-
nikami eksperymentalnymi.

Na Rys. 3.11 przedstawiono figury biegunowe rzutowane na ptaszczyzng przekroju prébki,
w analogii do Rys. 3.4. W przypadkach a-c ptaszczyzna ta jest tozsama z plaszczyzna przekroju
poprzecznego poczatkowego preta, natomiast w przypadkach d i e ptaszczyzna przekroju probki
jest wzgledem niej obrécona odpowiednio o 90° i1 45°. W celu tatwiejszej oceny rozwoju tekstury
wykonano réwniez projekcje stereograficzne tekstury w przypadkach d i e na ptaszczyzng przekroju
poprzecznego poczatkowego preta i przedstawiono je odpowiednio na Rys. 3.12a i b. Deforma-
cja przez poslizg na poziomie 3,5% byta zbyt mata, by tekstura uzyskana po wstgpnym $ciskaniu
(por. 3.11c) ulegta znaczacej ewolucji. BliZniakowanie dziatalo w ograniczonym stopniu (poréwnaj
przewidywane modelem aktywno$ci mechanizmu bliZniakowania na Rys. 3.9 dla kolejnych préb)
i skutki jego dziatania nie sa w znaczacym stopniu widoczne na figurach biegunowych. Widoczna
jest niewielka asymetria wzgledem osi preta, spowodowana obcigzeniem w innym kierunku niz
obciazenie poczatkowe.

Dobor parametrow w oparciu o wyniki eksperymentu dla probek wycietych z walcowanej blachy
W celu ustalenia parametréw w oparciu o wyniki dla prébek wycigtych z blachy réwniez prze-

prowadzono symulacj¢ z uzyciem algorytmu genetycznego. Parametry algorytmu byty takie same,

jak w przypadku poprzednim, z wyjatkiem liczby pokolen, ktéra wynosita 120. Zoptymalizowane
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Rysunek 3.10: Krzywe naprezenie rzeczywiste — rzeczywiste odksztalcenie plastyczne (wartoSci
bezwzgledne) uzyskane w symulacjach za pomocg parametréw wyznaczonych za pomoca algo-
rytmu genetycznego. dla probek wycigtych z preta ze stopu AZ31b.

parametry modelu przedstawia Tab. 3.4

Rysunek 3.13 przedstawia zestawienie krzywych uzyskanych w symulacji modelem dwuska-
lowym dla zoptymalizowanych parametréw z wynikami do§wiadczen. Za pomoca zoptymalizowa-
nych parametréw udato si¢ z duza doktadnoscia odwzorowac krzywa dla rozciagania (Rys. 3.13a).
Dos$¢ dobrze udato si¢ réwniez odwzorowaé krzywa w przypadku Sciskania. Ksztatt krzywej zwia-
zanej z rozciaganiem Sciskanej poprzednio prébki zostal odwzorowany najmniej doktadnie, co moze
by¢ spowodowane nie uwzglednianiem umocnienia kinematycznego przez model.

Na Rys. 3.14 przedstawiono wykresy aktywnosci systeméw poslizgu i bliZniakowania uzyskane
w symulacjach za pomoca zoptymalizowanych parametréw. Zgodnie z wnioskiem wyciagnigtym
z analizy figur biegunowych przedstawionych na Rys. 3.7b w czasie rozciagania dominujacy udziat
w deformacji maja niebazalne systemy poslizgu: pryzmatyczny i piramidalny <c+a> II rzgdu (por.
Rys. 3.14a). Poczatkowo najwigksza aktywnos$¢ wykazuje poslizg bazalny. Efektywne naprezenie
styczne na bazalnych systemach poslizgu jest bardzo niskie z uwagi na silng wstepna teksturg ba-
zalna. Z drugiej strony, naprezenie krytyczne na bazalnych systemach poslizgu jest wielokrotnie
nizsze niz na systemach niebazalnych, co skutkuje uruchomieniem tych systeméw dla kryszta-
16w nieznacznie odbiegajacych od idealnej orientacji, dla ktérej kierunek osi ,,c” jest rownolegly
do normalnej do ptaszczyzny blachy ,,ND”. Dziatanie systeméw bazalnych powoduje dalszy ob-
rét krysztaléw w kierunku orientacji idealnej, skutkujacy jeszcze wigkszym spadkiem efektywnych
napre¢zen na tych systemach. Powyzsze, w polaczeniu z umocnieniem dzialajacym na tych syste-
mach (wzrost CRSSp,sa1) prowadzi do uruchomienia niebazalnych systeméw poslizgu, ktére maja
dominujacy wpltyw na powstata po deformac;ji teksturg.

Rys. 3.14b przedstawia aktywnoS$ci mechanizméw poslizgu i bliZniakowania uzyskane w symu-
lacji Sciskania i kolejnego rozciaggania. W tym przypadku duza rolg odgrywa bliZzniakowanie, ktére
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{0001} {1012}

b)

Rysunek 3.12: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} rzutowane na plaszczyzne przekroju
poprzecznego poczatkowego preta wykonane na podstawie tekstury: a) wstepnego Sciskania 4%
i kolejnego Sciskania 3,5% prostopadle do kierunku ED i b) wstgpnego Sciskania 4% i kolejnego
Sciskania 3,5% pod katem 45° do kierunku ED dla zoptymalizowanych parametrow.

Tablica 3.4: Parametry dwuskalowego modelu plastycznosci krysztalu wyznaczone dla stopu
AZ31b w oparciu o wyniki uzyskane dla prébek wycigtych z walcowanej blachy. Majac na celu
zwigzto$¢ opisu uzyte zostaty angielskie nazwy i skréty: prism. (pryzmatyczny), basal (bazalny),
2. pyr. <c+a> (piramidalny <c+a> drugiego rzedu) i slip (poslizg).

e ho B | Tsat/fsat | R q
System Oddziatywanie | [MPa] [MPa] [MPa]/— - prism. basal pyr <c+a>
twin
prism. slip-slip 67,11 638,5 1,0 168,02 | 0,77 1,4 1,4 1,4
slip-twin — 1,04 — 0,75 — 1,19
basal slip-slip 6,76 115,78 | 1,0 103,15 0,8 1,4 1,4 1,4
slip-twin — 1,14 — 1,49 — 1,19
2. pyr <c+a> slip-slip 85,87 | 1303,56 | 1,0 117,22 1,5 1.4 1,4 1,4
slip-twin — 1,02 — 0,67 — 1,19
T1 twin-slip — 44,25 1,0 0,0 — 1,19 1,19 1,19
twin-twin 35,86 0,94 — 0,87 0,83 1,19
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Rysunek 3.13: Krzywe naprgzenie rzeczywiste — rzeczywiste odksztalcenie plastyczne uzyskane
w probach eksperymentalnych i za pomoca zoptymalizowanych parametréw modelu dwuskalowego
dla prébek wycigtych z walcowanej blachy AZ31b. Wyniki byty uzyskane w prébach a) rozciagania
ib) Sciskania i kolejnego rozciagania. W przypadku b) opuszczono czgs¢ krzywej eksperymentalnej,
ktéra nie byta brana pod uwage przy optymalizacji parametréw.
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Rysunek 3.14: AktywnoSci systeméw poslizgu i bliZniakowania oraz zakumulowany udzial obje-
toSciowy blizniakéw uzyskane w symulacjach rozciagania i Sciskania prébek wycietych z blachy
AZ31b. a) Rozciaganie, b) Sciskanie i rozciaganie.

prowadzi do reorientacji wigkszosci ziaren. Poczatkowo w zreorientowanych ziarnach zachodzi po-
Slizg bazalny, poniewaz przy jego bardzo niskim CRSS moze by¢ on aktywowany dla orientacji
o osiach ,,c” cho¢ w niewielkim stopniu odchylonych od kierunku ,,RD”. Po zmianie kierunku od-
ksztatcenia (ok. 10% odksztatcenia) nastepuje odbliZniaczenie.®> Ziarna zostaja ponownie zreorien-
towane i dalsza deformacja moze zachodzié gléwnie przy udziale niebazalnych systeméw poslizgu,
analogicznie do symulacji proby rozciagania z Rys. 3.14a.

Rys. 3.15 przedstawia figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} uzyskane w symulacjach
préb eksperymentalnych. Na rysunku 3.15a przedstawiono wstepnie przyjeta w symulacjach tek-
sture bazalng. Rys. 3.15b przedstawia figury biegunowe po rozciaganiu, Rys. 3.15¢ po Sciskaniu,
a Rys. 3.15d po rozciaganiu nastgpujacym po Sciskaniu do 10%. W symulacji udato si¢ dobrze od-
wzorowac tekstury uzyskane w eksperymencie. Tekstura po rozciaganiu poprzedzonym S$ciskaniem
(Rys. 3.15d) jest silniejsza niz tekstura po samym rozciaganiu (Rys. 3.15b). Taki rozwdj tekstury
wydaje si¢ by¢ konsekwencja dwukrotnej reorientacji sieci na skutek bliZniakowania i odbliZzniacza-
nia. Nalezy tu zauwazy¢, ze w przypadku tekstury uzyskanej w eksperymencie tekstura po Sciska-
niu i kolejnym rozciagganiu (Rys. 3.7d) jest stabsza niz tekstura tylko po Sciskaniu. Odwrotny efekt
obserwowany w symulacji moze by¢ skutkiem nie uwzglednienia przez model dwuskalowy roz-
drobnienia ziaren prowadzacego do ostabienia (,,;ozmycia”) tekstury, lub by¢ réwniez rezultatem
aktywnoS$ci innego mechanizmu, ktéry nie zostat wzigty pod uwage w modelu.

3.3 Symulacje rozwoju tekstury

3.3.1 Czysty tytan - ECAP

Eksperyment
Wykonano symulacje procesu ECAP dla czystego tytanu przy pomocy dobranych wcze$niej
parametréw. Nastgpnie wyniki symulacji poréwnano z wynikami eksperymentalnymi uzyskanymi

SQdblizniaczenie jest tu rozumiane jako powrdt orientacji krysztahu do stanu przed blizniakowaniem, nie jest wigc roz-
wazane, czy odwrdceniu ulega réwniez Scinanie powodowane bliZniakowaniem, jak ma to miejsce w przypadku metody
macierzy korespondencji, por. (Szczerba et al., 2016).
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Rysunek 3.15: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} wykonane na podstawie tekstury:
a) wstepnie przyjetej do symulacji, b) po rozciaganiu, ¢) po Sciskaniu i d) po rozciaganiu nastg-
pujacym po Sciskaniu.
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Rysunek 3.16: Schemat symulacji procesu ECAP z zaznaczeniem deformujacej si¢ kuli
(Kowalczyk-Gajewska et al., 2015).

przez zespot profesora Sztwiertni (Kowalczyk-Gajewska et al., 2015). Eksperyment przeprowa-
dzono dla $ciezki C (obrét wzdtuz osi prébki o 180° po kazdym przejsciu, por. Rys. 1.2) dla kata
kanalu ¢ = 120 (por. Rys. 3.16) w temperaturze 300°C. Badano mikrostrukturg materiatu po 41 8
przejsciach przez kanat.

Modelowanie

Proces ECAP moze by¢ modelowany jako proste §cinanie, Rys. 1.8 (Segal, 1995, 1999). Scina-
nie jest zadane przez wektor n normalny do ptaszczyzny Scinania i wektor s lezacy w tej ptaszczyz-
nie. Wektor s wyznacza kierunek Scinania. Gradient deformacji F' po pojedynczym przejSciu przez
kanat oraz odpowiadajacy mu gradient predkosci maja nastgpujaca forme:

F=1I+2ctg(¢/2)s®n, L=4s®n, (3.29)

gdzie 7 oznacza predkos$¢ deformacji. Zwykle wykonuje si¢ wielokrotne przeciskanie probki przez
kanat, a prébka miedzy przejSciami jest obracana w rézny sposéb w zaleznosci od §ciezki procesu,
co zostato opisane w rozdziale pierwszym. W modelowaniu zamiast obraca¢ prébke uzyto ciagtego
kanatu prowadzacego do takiej samej deformacji, por Rys. 3.16. Dzigki temu zmniejszony zostal
koszt obliczeniowy. Dla kazdego przejscia k, ptaszczyzna i kierunek $cinania byty obracane wzgle-
dem orientacji w pierwszym przejsciu przy uzyciu odpowiedniego tensora obrotu R(*):

n®) = REpM k) = RKM) (3.30)
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W przypadku symulacji Sciezki C réwnania te przybieraja postac:

@i-1) — (D)
n® = n@ {S o S—s(l) i=1,2,3,... (3.31)

Na rysunku 3.16 pokazano takze zmiang ksztaltu poczatkowo kulistego elementu objgtosci.
W przypadku modelowania Sciezki C przez proste $cinanie element objgtosci wraca do swojego
pierwotnego ksztaltu po parzystych przejsciach przez kanat. Sytuacja ta moze ulec zmianie w przy-
padku uwzglednienia bardziej ztozonego modelu deformacji w procesie, np. poprzez wykorzystanie
wynikéw symulacji wykonanej za pomoca MES.

Wyniki modelowania i porownanie 7 eksperymentem

Wykonano symulacje o§miu przej$¢ przez kanat katowy o ¢ = 120° w Sciezce C dla parametrow
ustalonych w sekcji 2.2. Ponadto, aby oceni¢ wptyw bliZzniakowania na rozwéj tekstury wykonano
réwniez analogiczng symulacje dla parametrow bez bliZzniakowania (ustalonych w celu modelowa-
nia procesu KOBO). Reprezentatywny agregat polikrystaliczny sktadat si¢ z 500 losowo wybranych
orientacji ziaren. Do obliczen uzyty zostat wariant styczny (ang. tangent) modelu VPSC.

Wzgledne aktywnosci systeméw poslizgu i bliZzniakowania zostaly pokazane na rysunku 3.17.
Jak widaé, najbardziej aktywne sa systemy poSlizgu na plaszczyznach pryzmatycznych i bazal-
nych. BliZzniakowanie réwniez wykazuje pewna aktywno$¢, szczegdlnie na poczatku deformacji.
System piramidalny nie zostal aktywowany w zadnym z przej$¢. Podczas pierwszego przejscia naj-
bardziej aktywny jest system pryzmatyczny. System bazalny réwniez wykazuje istotng aktywnosc.
Ponizej odksztatcenia 0,1 wystgpuje takze niewielka aktywnoS¢ bliZniakowania. Podczas drugiego
przejscia w pierwszych przyrostach odksztalcenia bliZzniakowanie wykazato najwigksza ze wszyst-
kich modéw aktywnos¢, jednak szybko ustapilo miejsca systemom poslizgu. W kolejnym przej-
Sciu bliZzniakowanie nie odgrywalo juz znaczacej roli. W modelu przyjeto nasycenie bliZniakowania
po osiagnigciu udziatu objetosciowego fazy blizniaczej rownego 0,3. W zwiazku z tym po osiagnig-
ciu warto$ci nasycenia bliZzniakowanie przestato by¢ aktywne, co wida¢ dla wynikéw w przejsciu
4. i kolejnych. W przypadku modelowania $ciezki C za pomoca prostego Scinania deformacja ele-
mentu objetosci w kazdym parzystym przejsciu jest odwréceniem deformacji w przejsciu niepa-
rzystym. Poniewaz bliZniakowanie, w odr6znieniu od poslizgu moze zachodzi¢ w jedna strong, to
dopdki jest ono aktywne mechanizmy deformacji w przej$ciu parzystym dziataja w inny sposéb niz
w przejSciu nieparzystym. Po zaprzestaniu dziatania bliZniakowania wykresy aktywnosci poSlizgu
i blizniakowania po przejSciach parzystych i nieparzystych staja si¢ swoimi odbiciami lustrzanymi.
Dla poréwnania Rys. 3.18 przedstawia wykresy aktywnosci systeméw poslizgu dla parametréw
bez blizniakowania. Wykresy aktywnoSci w parzystych i nieparzystych przej$ciach sa symetryczne
praktycznie od poczatku. W pierwszych dwoéch przejéciach nie ma jeszcze pelnej symetrii z uwagi
na postgpujace umocnienie. W dalszych przejSciach, gdy umocnienie przestato juz dziata¢ wykresy
staja si¢ jeszcze bardziej symetryczne. Podsumowujac, mozna stwierdzi¢, ze w przyjetym sposobie
modelowania w Sciezce C deformacja w kazdym przejSciu zachodzi w odwrotng strong niz w przej-
Sciu poprzednim nie tylko na poziomie catego agregatu, ale takze na poziomie pojedynczego ziarna,
chyba, ze uwzgledniany jest wptyw blizniakowania. BliZniakowanie, jako system deformacji zacho-
dzacy tylko w jedng strong, zmienia charakter deformacji.

Tekstury uzyskane dla pierwszych trzech przejs$é przez kanat przedstawia rysunek 3.19a. Dla po-
réwnania, Rys. 3.19b przedstawia wyniki uzyskane w symulacji bez bliZniakowania (parametry do-
brane dla procesu KOBO). Jak wida¢, w symulacji bez bliZniakowania tekstura po drugim przejsciu
wraca do tekstury wstepnej (przyjetej jako losowa). Powrét tekstury po drugim przejsciu przez kanat
w Sciezce C do stanu przed procesem dla materiatu bez bliZniakowania byt réwniez przewidywany
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Rysunek 3.17: Wzgledne aktywnoSci systeméw poslizgu i blizniakowania w a) pierwszym, b) dru-
gim, ¢) trzecim, d) czwartym, e) piatym, f) széstym, g) siddmym i h) 6smym przejSciu przez kanat
katowy w procesie ECAP.
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Rysunek 3.18: Wzgledne aktywnosci systeméw poslizgu i blizniakowania w a) pierwszym, b) dru-
gim, c) trzecim i d) czwartym przejSciu przez kanat katowy w procesie ECAP dla parametréw bez
bliZzniakowania (dobranych dla symulacji procesu KOBO).



Rysunek 3.19: (a) Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1120} przedstawiajace teksture uzyskana
w symulacjach pierwszych trzech przej$¢ przez kanat ECAP ¢ = 120° w §ciezce C. (b) Figury bie-
gunowe {0001} uzyskane w symulacji bez bliZzniakowania (parametry dobrane dla procesu KOBO).
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Rysunek 3.20: Figury biegunowe (0001), {1010} i {1120} przedstawiajace teksture uzyskana w
eksperymencie (lew kolumna) i symulacji (prawa kolumna) po czterech przejsciach przez kanat
ECAP ¢ = 120° w $ciezce C.
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przez Beyerlein i Tétha (2009), ktérzy uzywali podobnego sposobu modelowania. Sytuacja zmie-
nia si¢, gdy w modelu zostaje uwzglednione bliZzniakowanie. Tekstura po przejsciu parzystym za-
czyna wowczas przypominac teksturg po przejsciu nieparzystym. Rozwdj tekstury w symulacji jest
odzwierciedleniem dzialajacych systeméw poslizgu i bliZniakowania, ktére oméwiono w poprzed-
nim akapicie. Gdy dziataja tylko poslizgi deformacja na poziomie krysztalu w parzystym przejsSciu
dziata w odwrotnym kierunku niz deformacja w przejsciu poprzednim. Prowadzi to do powrotu tek-
stury do stanu przed procesem. Dziatanie bliZniakowania (nawet krétkotrwate), ktére jest modem
Z natury niesymetrycznym powoduje, ze deformacja w parzystym przejsciu na poziomie ziarna nie
jest odwrdceniem deformacji w przejéciu poprzednim.

Na rysunku 3.20 zamieszczono figury biegunowe przedstawiajace teksturg materiatu po 4. przej-
Sciu przez kanatl uzyskane w eksperymencie i symulacji modelem dwuskalowym VPSC. Uzyskano
dos¢ dobra zgodnos$¢ otrzymanych wynikéw symulacji z danymi eksperymentalnymi. W szcze-
g6Inosci udato si¢ poprawnie przewidzie¢ nachylenie ptaszczyzny (0001) o kat 30° do osi ,,17,
jak réwniez potozenie odpowiednio czterech i trzech maksiméw na figurach biegunowych {1010}
i{1120}.

3.3.2 Czysty tytan - KOBO

Eksperyment

Badania eksperymentalne dla procesu KOBO zostaly wykonane przez zespdt profesora
Sztwiertni z Instytutu Metalurgii i Inzynierii Materiatowej PAN (Kowalczyk-Gajewska et al., 2015).
Wstepny materiat stanowity walcowane na goraco prety o Srednicy 35 mm wykonane z czystego
tytanu. W tak przygotowanym materiale wystgpowata jednorodna mikrostruktura sktadajaca sig¢
z réwnoosiowych ziaren o §rednim wymiarze 31pm i odchyleniu standardowym 17pum. Tekstura
wstepnego materiatu byta podobna do tekstury probek uzytych w procesie ECAP: ok. potowa
normalnych do ptaszczyzn {0001} byla skierowana prostopadle do osi preta, natomiast pozostate
krysztaty byly zorientowane w sposéb losowy. Pret bezposrednio przed procesem byl podgrzany
do temperatury 450°C, a sam proces byt wykonywany w temperaturze ok. 400°C. Srednica preta
po wyciskaniu wynosita 8 mm. Predkos¢é wyciskania wynosita 0,5 mm/s, kat oscylacji matrycy
£6° a czgstotliwo$¢ obrotu 5 Hz. Tekstura byt mierzona za pomoca dyfraktometrii rentgenowskiej
(XRD —ang. X-ray diffraction) oraz metoda dyfrakcji elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD
— ang. electron backscatter diffraction). Opis procedury eksperymentalnej mozna znalezZé w pracy
(Kowalczyk-Gajewska et al., 2015).

Symulacje

Deformacja w procesie KOBO jest znacznie bardziej skomplikowana niz w procesie ECAP
i nie moze by¢ wyznaczona za pomoca stalego gradientu predkosci deformacji. Z tego powodu,
Petryk i Stupkiewicz (2014) opracowali procedur¢ do wyznaczania trajektorii gradientu deformacji
za pomocg analizy MES dla sztywno-lepkoplastycznego modelu Nortona-Hoffa bez umocnienia.
Procedura ta zostata uzyta do wyznaczenia trajektorii uzytych do modelowania rozwoju tekstury
polikrysztatu w procesie KOBO.

Wedtug modelu Nortona-Hoffa, czg$¢ dewiatorowa S naprezenia Cauchy’ego o jest zwiazana
z tensorem predkosci deformacji Eulera D (tr D = 0) przez zwiazek:

m—1
2 o, (di 2
s=i5(#) » m-fieo o



Rysunek 3.21: Trajektorie deformacji dla czterech punktéw materialnych policzone w analizie MES
dla wspétczynnika m = 0,02 i parametréw procesu ¢g = +6°,d, : d = 35 : 8 [mm], f = 5 [Hz],
Vo = 0.5 [mm/s].

gdzie oy jest referencyjnym naprezeniem plynigcia, D% jest referencyjng predkoscia odksztatcenia
am € (0,1) jest wspdtczynnikiem wrazliwosci na predkosé odksztalcenia. Uzycie uproszczo-
nego modelu bez umocnienia bylo umotywowane obserwowanym wysyceniem umocnienia mate-
riatu dla bardzo duzych zakumulowanych odksztatcen plastycznych.

Powyzszy model jest niezalezny od historii odksztalcenia, dlatego mozliwe jest uzycie MES
w sformutowaniu Eulera. Pozwala to na rozwiazanie problemu brzegowego zwiazanego z procesem
SPD w efektywny sposob, w szczegdlnosci w przypadku kinematyki w stanie ustalonym. Sciezki
odksztatcenia dla wybranych punktéw materialnych moga by¢é nastgpnie wyznaczone w procedu-
rze obrébki wynikéw uzyskanych z pojedynczego rozwiazania. Obliczenia MES zostaly wykonane
za pomoca pakietu AceGen/AceFEM (Korelc, 2009). Wigcej szczeg6téw mozna znaleZzé w pracy
(Petryk i Stupkiewicz, 2014).

Rys. 3.21 przedstawia trajektorie deformacji dla czterech punktéw materialnych poli-
czone w analizie MES dla wspéiczynnika m = 0,02 i parametréw procesu ¢y = =£6°,
do : d =35 : 8 [mm], f = 5[Hz], Vj = 0.5 [mm/s], a Rys. 3.22 deformacje elementu obje-
toSci odpowiadajace segmentom I-IV zaznaczonym na Rys. 3.21. Jak mozna zauwazy¢, im dalej
od Srodka preta, tym wigksze staja si¢ oscylacje Sciezki deformacji, a co za tym idzie, tym wigkszej
zakumulowanej deformacji na skutek Scinania ulega elementarny element objgtosci.

Gradienty predkosci deformacji uzyskane na podstawie Sciezek policzonych w opisany powyzej
sposéb zostaty uzyte do policzenia rozwoju tekstury za pomoca modelu dwuskalowego. Rys. 3.23
przedstawia figury biegunowe {0001}, {1010} i {1120} dla wstepnie przyjetej tekstury, ktorej za-
daniem byto odwzorowanie tekstury materialu uzytego w eksperymencie.

Aktywnosci systemOw uzyskane w symulacji procesu KOBO przedstawia Rys. 3.24a-e.
Rys. 3.24f przedstawia aktywnoSci systemoéw uzyskane w symulacji konwencjonalnego wyciska-
nia. Jak wida¢, w modelowaniu deformacja materialu w osi wyciskanego preta (por. Rys. 3.24a)
prawie nie rézni si¢ od deformacji w modelu konwencjonalnego wyciskania. Wigksza czgs$¢ defor-
macji zachodzi przez poslizg na systemach pryzmatycznych, dla ktérych poczatkowe CRSS (70)
jest najnizsze (por. 3.2). W miar¢ oddalania si¢ od osi probki coraz wigksze staja si¢ oscylacje
Sciezki deformacji (por. Rys. 3.21), ktérym towarzyszy Scinanie materiatu. Oscylacje Sciezki defor-
macji powoduja oscylacje aktywnosSci systemow poslizgu, a ponadto wzrost aktywnosci systemow
bazalnych kosztem aktywnoSci systeméw pryzmatycznych.



59

Rysunek 3.22: Deformacje elementu objetosci w procesie KOBO na segmentach trajektorii od-
ksztalcenia zaznaczonych na Rys. 3.21: (a) I, (b) 1L, (c¢) IIL, (d) IV.

Rysunek 3.23: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1120} dla wstepnie przyjetej tekstury uzytej
w symulacjach rozwoju tekstury w procesie KOBO rzutowane na ptaszczyzng przekroju podtuznego
preta.
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Rysunek 3.24: Aktywnosci systeméw poslizgu uzyskane w symulacji procesu KOBO dla punktéw
materialnych o poczatkowych promieniach rg = a) 0, b) 4, ¢) 8, d) 12, ¢) 16 mm. Dla poréwnania,
f) przedstawia aktywnoS$ci uzyskane w symulacji procesu konwencjonalnego wyciskania.

Rys. 3.25 przedstawia figury biegunowe {0001}, {1010} i {1120} uzyskane w symulacji pro-
cesu KOBO dla punktéw materialnych o poczatkowych promieniach » = a) 0, b) 4, ¢) 8, d) 12,
e) 16 mm. Tekstury dla réznych wartoSci promienia znacznie si¢ od siebie réznia, co jest kon-
sekwencja innych §ciezek deformacji i innych aktywnosci réznych systeméw poslizgu. Dla po-
rOwnania pokazana zostata rowniez tekstura uzyskana w symulacji wyciskania konwencjonalnego,
Rys. 3.25f. Nie rézni si¢ ona zbytnio od tekstury dla promienia r = 0.

W celu doktadniejszej analizy rozwoju tekstury w zewnetrznej czgsci preta wyciskanego w pro-
cesie KOBO wykonano figury biegunowe tekstury uzyskanej w symulacji dla r6znych punktéw
na Sciezce deformacji. Na rysunkach 3.26 i 3.27 zamieszczono figury biegunowe {0001} wykonane
dla uzyskanej w symulacjach tekstury dla r6znych punktéw na $ciezkach deformacji dla promienia
poczatkowego odpowiednio 7 =12 i 16 mm. Jak widaé, poczatkowo (por. Rys. 3.26a i Rys.3.27a)
tekstura przypomina teksturg uzyskiwana dla procesu konwencjonalnego wyciskania. Dopiero p6z-
niej, gdy Sciezka zaczyna ,,zakrgca¢” oraz podlegaé oscylacjom tekstura ulega obrotowi oraz staje
si¢ silniejsza na skutek dzialania systemdéw poslizgu. Na rysunku 3.28 przedstawiono zestawienie
wynikéw symulacji z wynikami eksperymentu. Udato si¢ uzyskaé dos¢ dobra zgodnos¢ figur prze-
widzianych przez model z wynikami eksperymentu.

3.3.3 Stop magnezu AZ31b — ECAP

Przy wykorzystaniu mikromechanicznego modelu dwuskalowego wykonano réwniez symula-
cje jednego przejscia przez kanal w procesie ECAP dla stopu magnezu AZ31b. Wyniki symulacji
byly nastgpnie poréwnane z dostgpnymi w literaturze wynikami do§wiadczenia (Gu et al., 2013).
Eksperyment byt przeprowadzony w temperaturze pokojowej. Uzyto 5 blach ustawionych obok sie-
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Rysunek 3.25: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1120} dla tekstury uzyskanej w symulacji
procesu KOBO dla promienia o = a) 0, b) 4, ¢) 8, d) 12, e) 16 mm oraz f) dla tekstury uzyskane;j
w symulacji konwencjonalnego wyciskania. Figury rzutowane na ptaszczyzng przekroju podtuz-
nego probki, kierunek promieniowy jest réwnoleglty do poziomej ptaszczyzny rysunku.
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Rysunek 3.26: Figury biegunowe {0001} dla tekstury na réznych etapach $ciezki deformacji dla po-
czatkowego promienia g = 12mm. Rysunki a-h odpowiadaja punktom zaznaczonym na rysunku i.

)
Rysunek 3.27: Figury biegunowe {0001} dla tekstury na r6znych etapach $ciezki deformacji dla po-
czatkowego promienia ry = 16mm. Rysunki a-h odpowiadaja punktom zaznaczonym na rysunku i.
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Rysunek 3.28: Zestawienie figur biegunowych {0001}, {1010} i {1120} uzyskanych w symu-
lacji za pomoca modelu dwuskalowego i za pomoca pomiaréw eksperymentalnych (Kowalczyk-
Gajewska et al., 2015). Figury biegunowe bedace wynikiem symulacji zostaly przedstawione za-
rowno jako projekcja stereograficzna dyskretnych orientacji, jak rowniez jako wykres konturowy
gestosci orientacji.
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Rysunek 3.29: a) Schemat pegknigcia powstatego przy przeciskaniu prébki ze stopu AZ31b przez
kanat katowy. Na rysunku zaznaczono réwniez wektory okreslajace kierunek i ptaszczyzng poslizgu
w dwoch prostych $cinaniach uzytych do modelowania deformacji materiatu. b) Schemat ustawienia
blach w kanale.

bie (por. Rys. 3.29b) i tworzacych razem kwadratowy przekrdj probki. Uzyty materiat miat postaé
blachy uzyskanej za pomoca technologii Twin Roll Casting, dlatego w modelowaniu zdecydowano
sig zastosowal parametry materialowe uzyskane dla walcowanej blachy.

W pracy (Gu et al., 2013) nastapito pgknigcie materiatu schematycznie pokazane na Rys. 3.29a.
Z tego powodu autorzy przyjeli, ze material nie ulegat prostemu Scinaniu na jednej ptaszczyZnie Sci-
nania bedacej dwusieczng kata kanatu, ale kolejno na dwoch ptaszczyznach. Zamiast modelowania
jednego przejscia przez kanal ECAP o kacie ¢ = 90° modelowano wigc dwa quasi-przejscia przez
kanat o kacie ¢ = 135°. W niniejszej rozprawie przyjeto analogiczny sposéb modelowania pro-
cesu. Wektory n i s okreslajace ptaszczyzny prostego $cinania dla dwdch przejs¢ przez quasi-kanat
o kacie ¢ = 135 sa okreslone nastgpujaco:

nY = (cos ¢/2,0, —sin ¢/2) ,sV) = (sin ¢/2,0,cos ¢/2)

(3.33)
n® = (sin ¢/2,0, — cos $/2) ,s?) = (cos ¢/2,0,sin ¢/2) .

Rys. 3.30 przedstawia aktywnosci systemow poslizgu i bliZniakowania uzyskane w symula-

cji procesu ECAP za pomoca modelu dwuskalowego. Na rysunku dobrze widoczna jest nagta
zmiana zwiazana z przejSciem migdzy pierwszym, a drugim $cinaniem. Wg przewidywan modelu,
wigkszo$¢ ziaren ulegto zreorientowaniu na skutek bliZniakowania. Nastgpnie deformacja zaréwno
w pierwszym, jak i drugim $cinaniu zachodzita gtéwnie przez poSlizg piramidalny <c+a> drugiego
rzedu, ktéry stopniowo ustgpowat miejsca dziataniu systeméw bazalnych. Rys. 3.31 przedstawia
tekstury za pomoca figur biegunowych: a) przyjeta wstgpnie oraz uzyskana w symulacji po b) jed-
nym i ¢) drugim Scinaniu. Wygenerowano wstgpna teksturg, mozliwie jak najbardziej podobna
do eksperymentalnej (por. 3.31a i (Gu et al., 2013) — Rys. 2a). W modelowaniu jednego przej-
Scia przez kanat uzyskano teksture podobna do uzyskanej w eksperymencie, ale wystgpuja row-
niez réznice (por. 3.31c i (Gu et al., 2013) — Rys. 2b). Eksperymentalna figura biegunowa {0001}
charakteryzuje si¢ jednym szerokim maksimum, podczas gdy uzyskana w symulacji jest skupiona
w dwdéch waskich maksimach. Wydaje sig, ze w cytowanej pracy do wykonania figur biegunowych
uzyto konwencji 2. (patrz Dodatek), podczas, gdy autor rozprawy uzyt konwencji 1. W zwiazku
z tym figury biegunowe oznaczone w publikacji jako {1010} powinny byé poréwnywane z figu-
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Rysunek 3.30: Aktywnosci systemOw poslizgu i bliZzniakowania w symulacji jednego przejscia
przez kanat katowy ECAP.

rami biegunowymi {1120} przedstawionymi na Rys. 3.31. Autorom pracy (Gu et al., 2013) udato
si¢ lepiej odwzorowac eksperymentalne figury biegunowe, nalezy jednak zwréci¢ uwage na dwie
kwestie:

e w (Gu et al., 2013) jako wstepnej tekstury uzyto danych otrzymanych z eksperymentu.
Nie ma watpliwosci, ze petniej odwzorowywaly one teksture materiatu niz préba wygene-
rowania podobnej wizualnie tekstury przyjeta w biezacej pracy. Ponadto, autorzy pracy pod-
kreslili, ze wyniki modelowania sa bardzo wrazliwe na wstgpna teksturg.

e w (Gu et al., 2013) parametry modelu zostaty dobrane tak, aby uzyskana tekstura bylta jak
najbardziej podobna do uzyskanej w eksperymencie przeciskania stopu AZ31b przez kanat
katowy. W takim podejsciu trudno méwic o tym, ze model przewiduje teksture.

Warto réwniez podkresli¢, ze parametry modelu wykorzystanego w symulacji opisanej w biezacej
sekcji zostaly dobrane dla materiatu o innej historii odksztatcenia i temperatury od uzywanej w cy-
towanym eksperymencie. Mimo tego, w modelowaniu udato si¢ dos¢ dobrze odwzorowaé charakter
tekstury powstajacej w stopie AZ31b poddanym procesowi ECAP w temperaturze pokojowe;j.

3.4 Podsumowanie

W rozdziale opisano sformutowanie wewngtrznie zgodne oraz uzywane schematy przejscia
mikro-makro. Przedstawiono réwniez dobér parametréw modelu dla czystego technicznie tytanu
deformowanego w podwyzszonych temperaturach w procesach ECAP i KOBO. Dobér parame-
trow zostal przeprowadzony w oparciu o wyniki eksperymentalne zaczerpnigte z literatury. Préby
eksperymentalne dla wyciskanych pretéw ze stopu AZ31b zostaty wykonane przez zespdt dr Mi-
chata Maja, natomiast walcowane blachy z tego materiatu byty badane przez zesp6t prof. Zbigniewa
Kowalewskiego. Badania te zostalty wykonane w instytucie autora rozprawy. Pomiary tekstury kry-
stalograficznej zostalty wykonane na Wydziale Inzynierii Materiatowej Politechniki Warszawskie;j.
W oparciu o wyniki eksperymentalne przeprowadzono optymalizacje parametréw modelu dwu-
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c)

Rysunek 3.31: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1120} wykonane dla tekstury: a) wstgpnie
przyjetej do symulacji, b) w trakcie procesu (po jednym quasi-przejsciu), ¢) po jednym przej$ciu
przez kanal (dwa quasi-przejscia).
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skalowego za pomocg algorytmu genetycznego, uzyskujac dwa zestawy parametréw, odpowiednio
dla prébek z wyciskanego preta i walcowanej blachy ze stopu AZ31b.

Nastepnie, korzystajac z dobranych parametréw przeprowadzono symulacje rozwoju tekstury
czystego technicznie tytanu deformowanego w procesach ECAP i KOBO. Rezultaty symulacji zo-
staly poréwnane z wynikami eksperymentalnymi uzyskanymi przez zespét prof. Sztwiertni z Insty-
tutu Metalurgii i Inzynierii Materiatowej PAN w Krakowie. Uzyskano dobra zgodno$¢ przewidywa-
nych i mierzonych tekstur. Przy uzyciu parametréw uzyskanych na podstawie wynikow otrzyma-
nych dla prébek z walcowanej blachy stopu AZ31b wykonano symulacj¢ jednego przejScia przez
kanat ECAP. Wyniki symulacji poréwnano z wynikami do§wiadczenia zaczerpnigtymi z literatury.
Udato si¢ uzyskaé dobra zgodno$¢ przewidywanej tekstury z eksperymentem.
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Rozdziat 4

Trojskalowy model mikromechaniczny
polikrysztatu

4.1 Sformutowanie modelu

Tréjskalowy model plastycznosci krysztatéw (3SCP - ang. 3-scale crystal plasticity model)
(Frydrych i Kowalczyk-Gajewska, 2016) zostat sformutowany w celu przewidywania rozdrobnienia
ziaren, w oparciu o mechanizmy zachodzenia tego zjawiska przedstawione m. in. w pracach (Hu-
ghes i Hansen, 1997; Huang, 1998; Kuhlmann-Wilsdorf, 1999; Hansen et al., 2001) i przywotane
w sekcji 1.5.2. Schemat modelu przedstawiono na rysunku 4.1.

Reprezentatywny element objetosci w modelu 3SCP polikrysztatu to agregat NG metaziaren.
Poczatkowo, kazde metaziarno g ma orientacje¢ nominalng QY(0). Kazde metaziarno jest agregatem
NS podziaren. Orientacja kazdego podziarna i jest lekko zaburzona wzgledem orientacji meta-
ziarna:

Q/(0) = RY(0)Q%(0), 4.1)

gdzie
R (0) = R(ny, 6¢;(0)) (4.2)

jest macierza obrotu wokoét osi n; o maty kat §1;(0) € (0, Av), patrz Rys. 4.2. OS n; i kat d);
sg generowane losowo dla kazdego z podziaren. Celem zaproponowanej struktury agregatu jest od-

( J poziom metaziarna

‘ Bl .

poziom e, poziom podziarna
makro v
'Y

Rysunek 4.1: Schemat tréjskalowego modelu plastycznosci krysztatéw.
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Rysunek 4.2: Figura biegunowa (111) przedstawiajaca poczatkowy rozktad orientacji w pojedyn-
czym metaziarnie. Orientacja nominalna metaziarna jest zaznaczona na cZerwono.

wzorowanie poczatkowego stadium rozwoju podstruktury dyslokacyjnej wewnatrz ziarna opisanej
w (Hansen et al., 2001; Huang, 1998; Hughes i Hansen, 1997). Podziarno jest modelowane przy
uzyciu réwnaf teorii plastycznosci krysztatéw dla pojedynczego krysztatu, opisanych w rozdziale
drugim. Poszczegdlne poziomy sa potaczone przy uzyciu modelu Taylora lub modeli mikromecha-
nicznych wewnetrznie zgodnych (rézne warianty modelu VPSC (Lebensohn i Tomé, 1993)).

Nalezy tu jednak zauwazyé, ze przyjmowana w symulacjach liczba podziaren wewnatrz me-
taziarna nie odnosi si¢ bezposrednio do liczby blokéw komoérek w ziarnie obserwowanych do-
Swiadczalnie. Podziarno w modelu stanowi raczej statystyczng reprezentacje grupy blokéw komo-
rek poczatkowo zorientowanych w podobny sposéb wzgledem nominalnej orientacji metaziarna.
W zwiazku z tym w modelu nie istnieje parametr rozmiaru podziarna, podobnie jak nie ma ta-
kiego parametru w klasycznym modelu dwuskalowym (np. modelu VPSC Iub Taylora). Zwigk-
szenie liczby podziaren w metaziarnie polepsza jakoS¢ statystycznej reprezentatywnos$ci rozktadu
orientacji wewnatrz metaziarna, ale prowadzi réwniez do spadku efektywnosci obliczeniowe;j.

Podczas deformacji polikrysztatu nastgpuje ewolucja jego mikrostruktury i osie krysztaléw po-
dziaren obracaja si¢. Mozliwa miara rozdrobnienia ziaren jest wzrost katow misorientacji migdzy
orientacja podziarna i orientacja metaziarna (zdefiniowana jak w rownaniu 4.8 lub 4.9) lub orien-
tacja losowo wybranego podziarna (nalezacego do tego samego metaziarna). Kat 647 (¢) miedzy
orientacja danego podziarna a orientacja zawierajacego je metaziarna moze by¢ obliczony ze wzoru
(Morawiec, 2004):

2cos(0¢)) = tr(RY(¢)) — 1, 4.3)

gdzie
R{(1) = Q{(1)Q'(1)" 4.4)
i QI(t) jest orientacja metaziarna g.
W przypadku liczenia katéw misorientacji migdzy losowo wybranymi podziarnami kat &ﬁfj (t)

liczony jest analogicznie do réwnania (4.3):

2 Cos(éwf'j) = tr(Rigj (t) —1, (4.5)
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gdzie
RY;(1) = Q/(1)QJ ()" (4.6)
jest ztozeniem orientacji dwoch losowo wybranych podziaren.

W analizie rozdrobnienia ziaren przy uzyciu modelu 3SCP w przypadku braku bliZniakowa-
nia wykorzystywano takze §rednie katy misorientacji pojedynczych metaziaren i calego agregatu.
Sa one liczone jako §rednie arytmetyczne katéw, odpowiednio podziaren w metaziarnie i metaziaren
W agregacie:

5! 7= Ly
5 _N—Szi:(wf, 5¢_NG%:5¢. 4.7)

Orientacja metaziarna g, Qg (t) w réwnaniu (4.4) moze by¢ uzyskana na dwa sposoby. Pierw-
szy sposob polega na policzeniu orientacji nominalnych metaziaren za pomoca symulacji modelem
dwuskalowym:

Q7(t) = Q(t). (4.8)
Druga mozliwoscia jest znalezienie Sredniej orientacji agregatu podziaren g:
Q’(t) = Q" (1). (4.9)

Srednia orientacja agregatu podziaren dla metaziarna g jest definiowana jako orientacja, dla kt6-
rej $redni kat misorientacji 60’ osiaga minimum (Morawiec, 2004). Orientacje t¢ mozna uzyskaé
przez rozwiazanie problemu minimalizacji w przestrzeni tensoréw obrotu. Rozwiazanie problemu
przedstawia relacja:

Q0 (5T Q7) =@ (@)~ e 12— (@) (@) @0

i L jest macierza symetryczna. Z relacji tej wyznaczamy Q° (t).

4.2 Symulacje rozwoju tekstury i rozdrobnienia ziaren w procesie
ECAP dla polikrysztatéw o sieci Al

Wykonano szereg symulacji rozwoju tekstury i rozdrobnienia ziaren w procesie ECAP (Fry-
drych i Kowalczyk-Gajewska, 2016) dla materiatu metalicznego o sieci Al (aluminium). Do testo-
wania modelu zostal uzyty materiat o sieci Al, poniewaz mechanizmy rozdrobnienia ziaren w me-
talach o tej sieci sa znacznie lepiej poznane niz analogiczne mechanizmy dla materiatu o sieci A3,
co utatwia poréwnanie wynikéw z eksperymentem. Przedstawione wyniki beda dotyczyty symula-
cji deformacji w Sciezce Be dla kata kanatu 90°. Schemat $ciezki i deformacje elementu objetosci
przedstawia Rys. 1.2. Modelowanie procesu ECAP odbywato si¢ w sposéb analogiczny do przed-
stawionego w sekcji 3.3.1. Parametry modelu pojedynczego ziarna zostaly wyskalowane do po-
czatkowej wartoSci krytycznego naprezenia Scinania 70: hg = 16.62570, 740 = 9.970, B = 2.5,
q=1.6,7=101ub 20, ¥y = 1073 1/s.

Symulacje rozwoju mikrostruktury za pomoca modelu tréjskalowego wykonano dla réznych
wariantéw przejScia mikro-makro. Wyniki symulacji zostaty opisane w kolejnych sekcjach.
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Rysunek 4.3: Rozwéj sredniego kata misorientacji 5% dla agregatu metaziaren. Wykresy otrzy-
mano uzywajac réznych wariantéw modelu 3SCP (notacja: FC - model Taylora, Tg - model styczny
VPSC, Aff - model afiniczny VPSC).

4.2.1 Model Taylora jako model przej$cia miedzy poziomem polikrysztatu i me-
taziarna

Na poczatku wykonano symulacje procesu ECAP uzywajac modelu Taylora (FC — ang. full con-
straint) jako przejsScia migdzy poziomem polikrysztalu i metaziarna. Zalozono wigc, ze kazde z me-
taziaren ulega takiej samej deformacji. Jako schemat przejscia miedzy poziomem metaziarna i po-
dziarna uzywano modelu Taylora lub wariantu stycznego (Tg — tangent) modelu VPSC. W dalszej
czgsci powyzsze warianty modelu tréjskalowego bgda oznaczane odpowiednio jako FC-FC i FC-Tg.
Wstepng teksturg materiatu w modelu tréjskalowym uzyskano na podstawie tekstury zawierajacej
1000 losowych orientacji. W pierwszej kolejnosci sposrod zestawu 1000 orientacji poczatkowej lo-
sowej tekstury wybrano co 10. orientacje¢ otrzymujac zestaw 100 losowych orientacji metaziaren.
Nastepnie, dla kazdego z metaziaren wygenerowano dwa zestawy 100 orientacji podziaren, dla mak-
symalnych katéw A1) odpowiednio 0.3° i 1°. W dalszej kolejnosci wykonano symulacje modelem
VPSC dla kazdego z metaziaren. Z powodu zalozenia Taylora w kazdym przypadku zadawany byt
taki sam gradient predkosci. Obliczenia zostaty wykonane dla dwéch réznych wartosci wyktadnika
n w prawie potggowym 2.22, mianowicie dla n = 101 n = 20. Na Rys. 4.3 przedstawiono wykresy
Srednich katéw misorientacji dla calego elementu objetosci. Wszystkie katy misorientacji uzyte
do wykonania wykresu zostaty policzone migdzy orientacjami poszczeg6lnych podziaren, a Srednia
orientacja w metaziarnie zawierajacym dane podziarno. Krzywa oznaczona kwadratami zostata wy-
konana na podstawie wynikéw modelu z przej$ciem Taylora na obu poziomach (FC-FC). Krzywa
oznaczona tréjkatami odnosi si¢ do wynikéw modelu FC-Tg (model Taylora na poziomie wyzszym,
amodel styczny VPSC na nizszym). Jak wida¢, w modelu FC-Tg przewidywane sg znacznie wyzsze
katy misorientacji niz w modelu FC-FC.

W celu modelowania rozwoju tekstury polikrysztatu, wykonano symulacje dla wartosci wyktad-
nikéw n = 101 7n = 20. W tym przypadku do wygenerowania 1000 metaziaren uzyto petnego ze-
stawu 1000 losowych orientacji. Dla kazdego z metaziaren wygenerowano 100 lekko zaburzonych
orientacji podziaren dla maksymalnej wartosci kata Ay = 0.3°. Otrzymane w tak wykonanych
symulacjach tekstury dla przypadkéw FC-FC i FC-Tg przedstawia Rys. 4.4 a i b. WartoSci funkcji
rozktadu orientacji (ODF — ang. orientation distribution function) przedstawia Tab. 4.1.



72
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Rysunek 4.4: Figury biegunowe (111) otrzymane w symulacji procesu ECAP (Sciezka Bc, kat ka-
natu ¢ = 90°) przy uzyciu modelu 3SCP w wariancie: a) FC-FC, b) FC-Tg, c¢) Tg-Tg, d) Aff-Tg
(notacja: FC - model Taylora, Tg - model styczny VPSC, Aff - model afiniczny VPSC). e) Wy-
niki eksperymentalne dla miedzi dostepne w pracy (Beyerlein i T6th, 2009), izolinie: 1/1.4/2/2.8/4
mr. Czerwone linie i punkty oznaczaja idealne komponenty tekstury dla polikrysztatu o sieci Al
deformowanego w pojedynczym przejsciu przez kanal katowy wyznaczone przez Li et al. (2005).
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Model | Przejscie | A As A A C B B
FC-FC 1 17.194 | 1.116 | 5.43 3.964 | 14.576 | 4.861 7.8

22.51 | 1.885 | 0.129 | 3.566 | 6.278 | 1.278 | 8.543
26.366 | 0.472 | 0355 | 2.548 | 2.775 | -0.214 | 6.249
40.855 | 2.456 | 0.66 | 0364 | -0.451 | -0.356 | 2.551

2 17.831 | 0.224 | 0.633 | 18.829 | 5.863 | -0.309 | 1.028
3 33.572 | 1.764 | 1.901 19.11 0.074 | -0.75 | 0.251
4 28.645 | 0.84 0.24 8.689 2.32 | -0.015 | -0.09
FC-Tg 1 17.997 | 1.141 | 5.16 4.3 15.6 4903 | 7.817
2 18.522 | 1.36 | 0.274 | 18.505 | 6.27 0.629 | 3.723
3 38.37 | 044 | 0.796 | 13.962 | 2.119 | -0.897 | 1.348
4 27.163 | 1.352 | 1.496 | 3.769 | 0.715 | 0.068 | 1.948
Tg-Tg 1 12.586 | 4.373 | 7.437 | 6.453 | 6.367 | 5.307 6.22
2 1524 | 1.339 | 0.294 | 2.345 3.853 524 | 11.392
3 19.641 | 0.038 | -0.057 | 0.797 1.133 | 0.006 | 9.261
4 25.011 1.2 0.289 | 0.523 | 0.081 | -0.014 | 2.12
Aff-Tg 1 14.919 | 4.006 | 5406 | 6.278 | 10.66 | 6.807 | 9.342
2
3
4

Tablica 4.1: Wartosci ODF dla komponentéw obrécone;j tekstury $cinania uzyskane w modelu 3SCP
obliczone przy uzyciu programu JTEX (Fundenberger i Beausir, 2015).
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4.2.2 Model VPSC jako model przejScia miedzy poziomami polikrysztatu i me-
taziarna

W celu wyeliminowania wptywu uproszczefi modelu Taylora przeprowadzono testy dla modelu
z przejsciem VPSC na obu poziomach, nazywanym dalej wariantem VPSC-VPSC. W tym celu
nie zdecydowano si¢ jednak na modyfikacje kodu VPSC w celu prowadzeniu symulacji réwnocze-
$nie we wszystkich trzech skalach dla kazdego kroku czasowego. Zastosowano natomiast podejscie
dwuetapowe: w pierwszym kroku dla zestawu 1000 losowych orientacji wykonywana byta symu-
lacja modelem dwuskalowym. W ten spos6b uzyskiwano ewolucje¢ lokalnych gradientéw predkosci
dla kazdego z metaziaren. W pierwszym przyblizeniu sposréd 1000 metaziaren wybierano 100.
Poczatkowe orientacje byty nastgpnie zaburzane w celu utworzenia dwéch zestawéw po 100 po-
dziaren. W dalszej kolejnosci powyzsza procedurg wykonano rowniez dla petnego zestawu 1000
metaziaren. Drugi krok polegal na przeprowadzeniu symulacji modelem VPSC dla kazdego meta-
ziarna, zadajac gradienty predkosci uzyskane w modelu dwuskalowym VPSC.

Pierwsze symulacje wykonano dla 100 metaziaren i przejScia mikro-makro przy uzyciu wa-
riantu stycznego VPSC na obu poziomach (wariant Tg-Tg). Uzyto dwéch wartosci wyktadnika
w prawie potggowym 2.22: n = 10 i n = 16 oraz takich samych wartosci kata Ay jak w po-
przednich symulacjach. Uzyskane w symulacji Srednie katy misorientacji sa przedstawione na ry-
sunku 4.3 (linia z kotami). W wariancie Tg-Tg, podobnie jak w wariancie FC-FC katy misorientacji
podziaren wzgledem $rednich orientacji zawierajacych je metaziaren rosng w bardzo ograniczo-
nym zakresie. Na podstawie powyzszych wynikéw wysnuto przypuszczenie, ze uzycie podobnych
schematéw przejécia migdzy skalami na obu poziomach prowadzi do zahamowania rozdrobnienia
metaziaren. Metaziarna ulegaja natomiast rozdrobnieniu w przypadku uzycia ,,sztywnego” modelu
Taylora do przejsScia migdzy poziomem polikrysztatu i metaziarna oraz bardziej ,,podatnego” wa-
riantu stycznego modelu VPSC do przejScia migdzy poziomem metaziarna i podziarna. Ewolucje
katéw misorientacji podziaren w takim wariancie umozliwia podatno$¢ modelu VPSC na poziomie
metaziarna. Wybér modelu VPSC na poziomie nizszym i modelu Taylora na poziomie wyzszym
(a nie odwrotnie) jest uzasadniony tym, ze wazniejsze jest prawidlowe uwzglednienie lokalnych
wariacji stanu naprezenia i odksztalcenia, natomiast zatozenie jednorodnej deformaciji jest bardziej
sluszne na wyzszym poziomie analizy.

Wykonano réwniez symulacj¢ dla pelnego zestawu 1000 metaziaren dla n = 16 1 Ay = 0.3°.
Uzyskana w symulacji teksture przedstawia Rys. 4.4c. Wartos$ci ODF przedstawia Tab. 4.1 (Tg-Tg).
W pracy (Enikeev et al., 2007) podano zmierzone eksperymentalnie warto$ci komponentéw tek-
stury Scinania dla przeciskania miedzi przez kanat ECAP w $ciezce C. Symulacje modelem 3SCP
opisywane w biezacej sekcji zostaly przeprowadzone dla §ciezki Bc procesu, dlatego mozliwe jest
poréwnywanie jedynie wynikow po pierwszym przejSciu, po ktérym w eksperymencie opisanym
w pracy (Enikeev et al., 2007) otrzymano wzglednie silny komponent ,,C”. Ta obserwacja zostata
lepiej odwzorowana w symulacjach przy uzyciu wariantéw FC-FC i FC-Tg niz Tg-Tg. Z drugiej
strony, tekstura uzyskana w wariancie Tg-Tg jest stabsza niz FC-FC i FC-Tg i pod tym wzgledem
blizsza wynikom eksperymentalnym. Wyniki eksperymentalne po pierwszym przejs$ciu przez kanat
dla miedzi deformowanej w Sciezce Bc procesu ECAP (Beyerlein i T6th, 2009) (por. Rys. 4.4e) zo-
staly dobrze odwzorowane za pomoca wszystkich opisanych wyzej modeli. Po przejsciu czwartym
dobre przewidywanie daty modele FC-Tg i Tg-Tg, natomiast w wariancie FC-FC uzyskano gorsza
zgodno$é. Nie jest to zaskakujace, poniewaz model Taylora ma ograniczone mozliwos$ci przewi-
dywania prawidtowej tekstury po kilkukrotnych przej$ciach przez kanat katowy (Beyerlein i Téth,
2009; Téth et al., 2010b).

Opierajac si¢ na zalozeniu, ze modele uzywane do przej$cia migdzy skalami na wyzszym i niz-
szym poziomie powinny si¢ rézni¢, wykonano kolejna symulacje modelem VPSC-VPSC. Tym ra-
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zem uzyto schematu afinicznego (Aff) VPSC i za jego pomoca przeprowadzono symulacj¢ modelem
dwuskalowym, w ktérej wyznaczono zmienne gradienty predkosci dla kazdego z 1000 metaziaren.
Na nizszym poziomie modelu uzyto wariantu Tg, ktory r6zni si¢ od wariantu Aff. Poza tym proce-
dura wygladata podobnie jak w modelu Tg-Tg. Tym razem uzyto jednak innych wartosci wyklad-
nika w prawie potggowym (7 = 7 in = 14) i wartosci kata Ay = 0.5° 1 Ay = 1°. Rozwdj
Sredniego kata misorientacji dla agregatu otrzymany we wstgpnej symulacji dla 100 metaziaren na
Rys. 4.3 przedstawia linia oznaczona pustymi rombami. Jak widaé, uzycie dwdch r6znych warian-
téw modelu VPSC nie spowodowato wzrostu katéw misorientacji podziaren. Rys. 4.4d przedstawia
tekstury uzyskane w symulacji dla zestawu 1000 metaziaren w wariancie Aff-Tg modelu 3SCP.
Odpowiednie warto$ci komponentow tekstury przedstawia Tab. 4.1 (Aff-Tg). Otrzymana tekstura
jest wzglednie silna, co mozna tlhumaczyé wptywem modelu afinicznego, ktéry przewiduje rozwdj
silnych tekstur (por. (Frydrych i Kowalczyk-Gajewska, 2016)).

W tym miejscu nalezy wyjasni¢, dlaczego model VPSC-VPSC nie przewiduje rozdrobnienia
ziaren, ktére przewiduje model FC-Tg. Koncepcja modelu 3SCP jest oparta na zalozeniu, ze po-
dziarno oddziatuje przede wszystkim ze swoim bliskim sasiedztwem (efektywnym osrodkiem re-
prezentujacym uSrednione zachowanie podziaren nalezacych do tego samego metaziarna). Oddzia-
tywania migdzy podziarnem, a calym polikrysztalem nie sa natomiast tak silne. Ewolucji katéw
misorientacji podziaren towarzyszy zmiana wlasciwosci o§rodka reprezentujacego metaziarno. Mo-
del Taylora nie pozwala na zadna redystrybucje¢ odksztatcenia migdzy metaziarnami. Redystrybucja
odksztalcenn w wariancie FC-Tg jest wigc mozliwa tylko miedzy podziarnami w metaziarnie, bo na
tym poziomie uzywany jest model VPSC, co prowadzi do duzych niejednorodnosci odksztatcenia
migedzy podziarnami w danym metaziarnie, a co za tym idzie duzego Sredniego kata misorientacji.
Uzycie modelu VPSC na obu poziomach pozwala na redystrybucj¢ odksztalcenia na obu poziomach
przejscia migdzy skalami, co prowadzi do mniejszej niejednorodnosci odksztatcenia w danym me-
taziarnie. W podziarnach dzialaja wtedy podobne zestawy systeméw poslizgu, co przyczynia si¢
do braku powstawania duzych katéw misorientacji migdzy nimi. Z kolei w modelu FC-FC redystry-
bucja odksztatcen jest zablokowana na obu poziomach, co jeszcze bardziej ogranicza rozdrobnienie
ziaren (por. Rys. 4.3).

4.2.3 Wptyw aktywnosci systeméw poslizgu na ewolucje katéw misorientacji

Na podstawie przeprowadzonych symulacji przeanalizowano korelacje migdzy aktywnoScia
systemOw poslizgu a katami misorientacji podziaren. Rys. 4.5 przedstawia ewolucj¢ katéw miso-
rientacji dla dwéch wybranych metaziaren, oznaczonych numerami 23 i 43, zestawiona z wykre-
sami aktywnos$ci systemow poslizgu. Ewolucja katéw misorientacji zostata uzyskana w wariancie
FC-Tg modelu 3SCP, natomiast aktywnosci systeméw poslizgu w modelu dwuskalowym z przej-
Sciem za pomoca modelu Taylora. Linie o takim samym stylu na wykresach aktywnosci odnosza
si¢ do wspétplaszczyznowych systemdéw poslizgu. Mozna zauwazy¢, ze wystepuje korelacja mig-
dzy wzrostem kata misorientacji a aktywnosScia systemow poslizgu. W metaziarnie 23. nie ma roz-
woju misorientacji, co jest zwiazane z tym, ze w pierwszym przejsSciu przez kanat katowy tylko
cztery systemy poSlizgu wykazuja znaczaca aktywnosé. W metaziarnie 43. poczatkowo réwniez nie
ma rozwoju misorientacji, a wyrazna aktywnos$¢ wykazuja tylko cztery systemy poslizgu. Sytuacja
zmienia si¢ jednak, gdy ro$nie aktywno$¢ kolejnych dwoch systeméw. Prowadzi to do szybkiego
wzrostu misorientacji migdzy podziarnami w metaziarnie.

Podsumowujac, im wigksza liczba réwnoczesnie aktywnych systemdéw poslizgu w danym meta-
ziarnie, tym wigkszy §redni kat misorientacji. Powyzszy wniosek jest zgodny z obserwacja, ze roz-
drobnienie nastgpuje, gdy w réznych obszarach ziarna dziataja inne systemy poslizgu (por. np. (Hu-
ghes i Hansen, 1997)), mozna bowiem podejrzewaé, ze jesli w danym metaziarnie jest aktywnych
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Rysunek 4.5: Ewolucja Sredniego kata misorientacji 61/9 w modelu tréjskalowym FC-Tg (linia cia-
gta — kat liczony wzgledem Sredniej orientacji w metaziarnie, linia przerywana — kat liczony wzgle-
dem aktualnej orientacji metaziarna wyznaczonej w modelu dwuskalowym FC) oraz aktywnos¢
systeméw poslizgu (linie o tym samym stylu odnosza si¢ do systeméw wspotplaszczyznowych)
w modelu dwuskalowym dla dwdéch wybranych metaziaren dla symulacji czterech przejs$¢ przez
kanat ECAP w $ciezce Bc.

wiele systeméw poslizgu, to istnieje duze prawdopodobieristwo, ze w sasiadujacych podziarnach
aktywne beda rézne systemy poslizgu. Ponadto, wyniki sa zgodne z obserwacjami stwierdzaja-
cymi, Ze powstawanie granic duzego kata silnie zalezy od orientacji krystalograficznej (Hughes
i Hansen, 1997). Mozna to zaobserwowac na Rys. 4.5: metaziarna 23. i 43. réznia si¢ od siebie
jedynie orientacja (katy Eulera wynosza odpowiednio: 212.05°, 87.93°, 268.47° 1 10.49°, 65.37°,
19.87°), ale dziatajaca deformacja prowadzi do powstawania w kazdym z nich zupelnie innej pod-
struktury. Ponadto, mozna zauwazy¢, ze w przypadku wzrostu kata misorientacji, wzrasta réwniez
réznica miedzy katem misorientacji obliczonym wzgledem dwdéch réznych orientacji odniesienia
(linia czarna ciagta i przerywana), co dodatkowo podkresla, ze deformacja metaziarna w tym przy-
padku nie moze by¢ traktowana jako jednorodna.

W celu zweryfikowania hipotezy gloszacej, ze ewolucja misorientacji podziaren w modelu
3SCP jest zwiazana z aktywnoScia réznych systemow poslizgu w podziarnach zbadano aktyw-
nosci systeméw w podziarnach obu rozwazanych metaziaren. Rys. 4.6 przedstawia rozwoj kata
misorientacji i aktywnoSci systemow poslizgu dla dwéch podziaren w metaziarnie 43. Przygladajac
si¢ wykresom mozna zauwazyé, ze wystepuja istotne réznice w aktywnosSciach systeméw posli-
zgu dla podziaren. Przyktadowo, w trakcie pierwszego przeciskania w podziarnie 10. aktywnych
jest osiem systemow poSlizgu, a w podziarnie 50. pigé. Powyzsza réznica prowadzi do znaczacego
wzrostu kata misorientacji. Rys. 4.7 przedstawia analogiczne wykresy dla metaziarna 23. Jak tatwo
zauwazy¢, aktywnosci systeméw poSlizgu dla podziaren sa prawie identyczne. Skutkuje to bardzo
niskimi katami misorientacji (warto zauwazy¢, ze wykresy rozwoju kata sa inaczej wyskalowane
niz na Rys. 4.6). Powyzsza analiza potwierdza, ze wzrost kata misorientacji obserwowany w symu-
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Rysunek 4.6: Zmiany kata misorientacji 67 i aktywnosci systeméw poslizgu uzyskane w symula-
cji modelem 3SCP FC-Tg czterech przejs¢ przez kanat katowy w Sciezce Bc. Wykresy wykonano
dla dwéch wybranych podziaren metaziarna 43. Kat misorientacji: linia ciagla - kat liczony wzgle-
dem §redniej orientacji w metaziarnie, linia przerywana - kat liczony wzgledem aktualnej orientacji
metaziarna wyznaczonej w modelu dwuskalowym FC. Aktywno$¢ systemdéw poslizgu: linie o tym
samym stylu odnosza si¢ do systeméw wspéiptaszczyznowych.

lacjach modelem 3SCP dla materiatu o sieci A1 wynika z réznych aktywnosci systeméw poslizgu
w podziarnach.

Warto réwniez przyjrzec si¢ blizej brakowi wzrostu kata misorientacji w modelu VPSC-VPSC.
Na Rys. 4.8 pokazano rezultaty analogiczne do pokazanych na Rys. 4.6 otrzymane za pomoca wa-
riantu Tg-Tg. Metaziarno 43 mialo taka sama orientacje, jak poprzednio, jak jednak tatwo zauwazy¢
aktywnos$ci systemow poslizgu dla podziaren sa prawie identyczne, co skutkuje brakiem wzrostu
kata misorientacji.
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Rysunek 4.7: Zmiany kata misorientacji 6¢)¢ i aktywnosci systeméw poslizgu uzyskane w symula-
cji modelem 3SCP FC-Tg czterech przejs¢ przez kanat katowy w Sciezce Bc. Wykresy wykonano
dla dwéch wybranych podziaren metaziarna 23. Kat misorientacji: linia ciagta - kat liczony wzgle-
dem §redniej orientacji w metaziarnie, linia przerywana - kat liczony wzgledem aktualnej orientacji
metaziarna wyznaczonej w modelu dwuskalowym FC. Aktywnos$¢ systemow poslizgu: linie o tym
samym stylu odnoszg si¢ do systeméw wspdiptaszczyznowych.
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Rysunek 4.8: Zmiany kata misorientacji 6¢)Y i aktywnosci systeméw poslizgu uzyskane w symula-
cji modelem 3SCP Tg-Tg czterech przejs¢ przez kanat katowy w Sciezce Bc. Wykresy wykonano
dla dwéch wybranych podziaren metaziarna 43. Kat misorientacji: linia ciagta - kat liczony wzgle-
dem §redniej orientacji w metaziarnie, linia przerywana - kat liczony wzgledem aktualnej orientacji
metaziarna wyznaczonej w modelu dwuskalowym Tg. Aktywnos¢ systeméw poslizgu: linie o tym
samym stylu odnoszg si¢ do systeméw wspdiptaszczyznowych.
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4.2.4 Poréwnanie z wynikami eksperymentalnymi dla czystego aluminium
i stopu aluminium

Przewidywania modelu 3SCP w wariancie FC-Tg zostaly poréwnane z obserwacjami do§wiad-
czalnymi z prac (Kawasaki et al., 2009) i (Xu et al., 2011). Rys. 4.9 1 4.10 przedstawiajg zestawienie
rozktadéw katéw misorientacji otrzymanych w symulacji (lewa kolumna) i eksperymencie (prawa
kolumna). Otrzymano do$¢ dobra zgodno$¢ migdzy przewidywaniami modelu i danymi z ekspery-
mentéw. Wyniki zblizone do wynikéw danego eksperymentu mozna otrzymaé zmieniajac parametry
modelu 3SCP, mianowicie warto$§¢ wyktadnika n w prawie potggowym oraz maksymalny wstepny
kat zaburzenia Av. Mimo, ze wyniki symulacji i do§wiadczeni wykazujg znaczace podobieristwo,
nalezy podkresli¢, ze poréwnywane wielkoSci nie sa do konca takie same. Kawasaki et al. (2009)
oraz Xu et al. (2011) mierzyli katy misorientacji na granicach ziaren, natomiast przy przetwarzaniu
wynikéw modelu 3SCP, misorientacje byty liczone wzglgdem $redniej orientacji w kazdym z me-
taziaren.

4.3 Symulacje rozwoju tekstury i rozdrobnienia ziaren w procesie
walcowania na zimno materiatu o sieci A3

Koncepcja modelu tréjskalowego opiera si¢ na obserwacjach rozwoju mikrostruktury metali
o sieci Al. Mimo tego, podjeto prébe zastosowania modelu 3SCP do modelowania rozwoju mi-
krostruktury metali o sieci A3 poddanych duzym odksztatceniom plastycznym. Materiatem, ktory
poddano analizie byt czysty tytan. Powodem wyboru tego metalu, byta jego wysoka temperatura
topnienia powodujaca, ze w materiale tym podczas walcowania na zimno temperatura nie powinna
wzrosnaé do poziomu pozwalajacego na rekrystalizacj¢ dynamiczng. W poréwnaniu do materialéw
o sieci A1 mechanizmem majacym bardzo istotny wptyw na rozdrobnienie ziaren w czystym tyta-
nie jest bliZniakowanie. Powoduje ono powstawanie struktur lamelarnych oddzielonych od matrycy
ziarna granicami wysokiego kata.

Ewolucj¢ mikrostruktury blach z czystego tytanu w procesie walcowania na zimno analizo-
wano w pracach (Chun et al., 2005; Bozzolo et al., 2007; Zhong et al., 2008; Zherebtsov et al.,
2011, 2013). W pracy (Bozzolo et al., 2007) przedstawiono wyniki modelowania tekstury tytanu
podczas walcowania na zimno przy uzyciu programu VPSC (Lebensohn i Tomé, 1993). Pozostale
prace (Chun et al., 2005; Zhong et al., 2008; Zherebtsov et al., 2011, 2013) dotyczyty jedynie ana-
lizy zjawisk obserwowanych eksperymentalnie. W zadnej z wymienionych prac nie przedstawiono
modelowania rozdrobnienia ziaren zachodzacego w materiale poddanym walcowaniu.

W cytowanych pracach (Chun et al., 2005; Bozzolo et al., 2007; Zhong et al., 2008; Zherebtsov
etal., 2011, 2013) stwierdzono, ze:

e Aktywne sa systemy blizniakowania rozciagajacego T1 {1012} (1011) i skracajacego Cl1
{1122} (1123).

e Blizniakowanie T1 wymaga do uruchomienia nizszego naprezenia stycznego niz Cl,
ale z uwagi na teksturg poczatkowo uruchamiane jest przede wszystkim bliZzniakowanie C1.
Nastepnie wewnatrz bliZniakéw C1 powstaja bliZniaki T1.

e BliZniakowanie ma istotny wplyw na rozwdj tekstury i rozdrobnienie ziaren, szczegdlnie
w poczatkowym etapie deformacji. Powstaja wtedy granice bliZzniacze bgdace granicami wy-
sokiego kata oraz nastgpuje reorientacja zbliZzniaczonych fragmentéw skutkujaca zmianami
tekstury.
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Rysunek 4.9: Rozktady katéw misorientacji 6¥9 po 1, 2 i 4 przejsciach procesu ECAP (Sciezka Bc,
90°) otrzymane w: a) symulacjach za pomoca wariantu FC-Tg modelu 3SCP dla materiatu o sieci
Al (n = 201 Ay = 0.3°) i b) doswiadczeniu przeprowadzonym na prébce z czystego aluminium
(Kawasaki et al., 2009).
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Rysunek 4.10: Rozktady katéw misorientacji d¥9 po 1, 2 i 4 przejsciach procesu ECAP (Sciezka Bc,
90°) otrzymane w: a) symulacjach za pomoca wariantu FC-Tg modelu 3SCP dla materiatu o sieci
Al (n =101 Ay = 0.3°) i b) do§wiadczeniu przeprowadzonym na prébee ze stopu Al-1% Mg (Xu
etal., 2011).
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Tablica 4.2: Parametry dwuskalowego modelu plastycznosci krysztatu dobrane dla blachy z czy-
stego tytanu wyznaczone w celu modelowania walcowania na zimno. Majac na celu zwigztos¢
opisu uzyte zostaty angielskie nazwy i skréty: prism. (pryzmatyczny), basal (bazalny), 1. pyr. <c+a>
(piramidalny <c+a> pierwszego rzedu), T1 (bliZniakowanie rozciagajace T1), C1 (bliZniakowanie
skracajace C1), slip (poslizg) i twin (blizniakowanie).

Teo ho B | Tsat/fsat | p q
System Oddziatywanie | [MPa] | [MPa] [MPa]/~ | — | prism. basal pyr<c+a>
twin
prism. slip-slip 140 250 1 160 1 1 1 1
slip-twin — 0 — 1 — 2,0
basal slip-slip 412 1 1 2000 2 1,8 1,8 1,8
slip-twin — 0,88 | — 1,53 — 2,0
1. pyr <c+a> slip-slip 412 1 1 2000 2 1,8 1,8 1,8
slip-twin — 1,88 | — 1,53 — 2.0
T1 twin-slip — 10 1 1 — 1 1 1
twin-twin 198 1,62 | — 0,68 1 1
Cl twin-slip — 10 1 1 — 1 1 1
twin-twin 280 1,7 — 0,3 1 1

e Dla wigkszych odksztatcen bliZniakowanie wysyca si¢ i gtéwnym mechanizmem odpowie-
dzialnym za deformacj¢ plastyczna staja si¢ poslizgi, przede wszystkim po plaszczyznach
pryzmatycznych {1010}. Nastepuje dalsze rozdrobnienie ziaren spowodowane mechani-
zmami analogicznymi do wystgpujacych w materiatach o sieci Al.

4.3.1 Dobér parametréw modelu

W celu wykonania symulacji modelem tréjskalowym nalezy najpierw dysponowaé zestawem
parametréw dla modelu dwuskalowego, ktére sa potrzebne do symulacji dla kazdego z metaziaren.
Parametry uzywane w poprzednim rozdziale do symulacji proceséw KOBO i ECAP zostaly uznane
za nieodpowiednie, poniewaz deformacja w temperaturze pokojowej zachodzi w inny sposéb niz
deformacja w temperaturach wyzszych. W szczegdlnosci obecne jest blizniakowanie skracajace C1
{1122} (1123), ktére nie byto uwzgledniane w poprzednim rozdziale. Parametry modelu dwuska-
lowego uzywane w modelu 3SCP zostaty wyznaczone przy pomocy wariantu stycznego. Dobrano
je tak, aby prawidtowo przewidzie¢ ewolucj¢ tekstury powstajacej podczas walcowania blachy ty-
tanu na zimno, przy uwzglednieniu informacji zawartych w poprzednim akapicie. Doktadny poziom
naprezen nie byt istotny, dlatego w celu odtworzenia krzywej naprgzenie-odksztatcenie nalezatoby
odpowiednio przeskalowaé parametry. W biezacym zadaniu istotne byly natomiast wzgledne warto-
Sci parametrow dla réznych rodzin systeméw poslizgu i blizniakowania. Dobrane parametry modelu
przedstawia Tab. 4.2.

Na Rys. 4.11 przedstawiono aktywnosci systemow poslizgu i bliZzniakowania w symulacji wal-
cowania na zimno. Najwigksza aktywnos$¢ w calym zakresie deformacji przejawia poslizg pryzma-
tyczny, co jest uzasadnione zaréwno jego najnizszym CRSS, jak i tekstura odpowiednia dla dzia-
tania tej rodziny systeméw. Poczatkowo drugim, najbardziej aktywnym systemem deformacji byto
bliZzniakowanie Cl1, ktére bylo aktywne mimo stosunkowo wysokiego CRSS z powodu korzyst-
nej dla jego aktywacji tekstury. Nastgpnie aktywowane byto bliZniakowanie T1, dziatajace przede
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Rysunek 4.11: Wykres aktywnosci systeméw poSlizgu i bliZzniakowania uzyskany w symulacji wal-
cowania na zimno przy uzyciu modelu dwuskalowego dla dobranych parametréw.

wszystkim jako bliZniakowanie wtérne (secondary twinning). Po wysyceniu bliZniakowania defor-
macja przez poslizg pryzmatyczny byta uzupetniana przez poslizgi bazalny i piramidalny.

Rys. 4.12 przedstawia tekstury: a) przyjeta wstepnie i b) uzyskana po zakonczeniu symulacji
procesu walcowania za pomoca dobranych parametréw. Nalezy tu zaznaczyC, ze przedstawione
tekstury uzyskano stosujac konwencje 2. (por. Dodatek). Konwencja ta zostata wybrana w celu bez-
posredniego odniesienia si¢ do wynikow eksperymentalnych, poniewaz uzywano jej we wszystkich
cytowanych tu pracach dotyczacych rozwoju tekstury tytanu w czasie walcowania. Parametry mo-
delu dwuskalowego zostaty dobrane tak, aby uzyskaé dobra zgodno$¢ przewidywanej tekstury z tek-
sturami mierzonymi eksperymentalnie i przedstawionymi w pracach (Chun et al., 2005) i (Zhong
et al., 2008).

4.3.2 Symulacja rozwoju mikrostruktury czystego tytanu podczas walcowania
na zimno

Nastepnie wykonano symulacje modelem 3SCP procesu walcowania dla wartosci n=10 i 20
oraz AV = 0, 3°. Rysunki 4.13 i 4.14 przedstawiaja figury biegunowe uzyskane w symulacji mo-
delem 3SCP. Uzywajac modelu tréjskalowego w wariancie FC-Tg udato si¢ poprawnie przewidziec¢
konicowe tekstury walcowania otrzymywane w eksperymentach, por. (Chun et al., 2005) — Rys. 6.
1 9., (Bozzolo et al., 2007) — Rys. 1., (Zhong et al., 2008) — Rys. 8. i (Zherebtsov et al., 2011) —
Rys. 5. W szczeg6lnosci udato si¢ przewidzie¢ powstawanie dwdoch widkien osi ,,c” nachylonych
wzglgdem kierunku normalnego do ptaszczyzny blachy (figura biegunowa {0001 }). Udato si¢ réw-
niez przewidzie¢ polozenie maksiméw na figurach biegunowych {1010} i {1120}. Nie udalo si¢
natomiast przewidzie¢ przejsciowego powstawania wtékna osi ,,c” normalnego do plaszczyzny bla-
chy. Wiékno to obserwowano w pracach (Chun et al., 2005; Bozzolo et al., 2007; Zhong et al.,
2008). Poczatkowo jego intensywnos¢ rosta, péZniej jednak malata. W pracy (Zherebtsov et al.,
2011) nie zaobserwowano powstawania tego widkna, a w pracy (Bozzolo et al., 2007) jego obec-
nos¢ przypisano wielokrotnej reorientacji na skutek bliZniakowania.

Narysunku 4.15 przedstawiono rozktady katow misorientacji uzyskane w eksperymencie (Chun
et al., 2005) i w modelu. Rozktady uzyskano poprzez liczenie katéw misorientacji migdzy lo-
sowo wybranymi podziarnami w kazdym z metaziaren. Dla kazdego z podziaren mozna wyloso-
wacé pewna liczbg ,,sasiadéw” — podziaren nalezacych do tego samego metaziarna. Oszacowano, ze
W rzeczywistosci podziarna maja okoto 12 sasiadéw. Wykonano rozktad katéw misorientacji, lo-
sujac po 12 sasiadéw dla kazdego z podziaren. Nastepnie, przeprowadzono analogiczng procedure,
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b)

Rysunek 4.12: Figury biegunowe wykonane dla tekstury a) wstepnie przyjetej, b) uzyskanej po sy-
mulacji walcowania na zimno przy uzyciu modelu dwuskalowego dla dobranych parametréw.

ale z losowaniem tylko jednego sasiada dla kazdego z podziaren. Nie znaleziono istotnych réznic
migdzy tak otrzymanymi rozktadami. Z tego powodu przedstawione tu wyniki zostaly uzyskane dla
jednego losowo wybranego sasiada dla kazdego z podziaren, co pozwolito na znaczne zwigkszenie
efektywnosci obliczeniowej. W kolumnie b) przedstawione sg rozklady uzyskane dla wszystkich
wylosowanych par. W symulacji udato si¢ jako$ciowo przewidzie¢ dwa obserwowane w ekspe-
rymencie maksima w okolicach katéw misorientacji 64, 4° oraz 85, 0°. Na rozktadach uzyskanych
w symulacji i widocznych w kolumnie b) widoczne jest rowniez maksimum w okolicach kata 48, 4°.
Jest to kat misorientacji najczesciej wystepujacy miedzy wtérnym bliZniakiem, a ziarnem przed re-
orientacja. Wydaje sig, ze pik ten nie jest obserwowany w eksperymencie, poniewaz liczba i dtu-
gos¢ granic migdzy drugorzednymi bliZniakami, a niezbliZniaczong orientacjq ziarna jest niewielka.
Z tego powodu wyniki przedstawione w kolumnie c) zostaty uzyskane bez brania pod uwage miso-
rientacji migdzy dwukrotnie zreorientowanymi podziarnami i ziarnami przed reorientacja. Dla tak
uzyskanych wynikéw istnieje jakoSciowa zgodnos¢ potozenia i wzajemnego stosunku wysokosci pi-
kéw z eksperymentem. W symulacji nie udato si¢ niestety przewidzie¢ procentowego udziatu granic
niskiego kata. W kazdym przypadku liczba granic niskiego kata uzyskana w symulacji jest nizsza
niz w eksperymencie. Moze to by¢ skutkiem uproszczen uzywanej w modelu 3SCP procedury re-
orientacji. Procedura zostata napisana tak, aby prawidtowo przewidywac teksture materiatu oraz
aby udzial objetosciowy zreorientowanych obszaréw byt zgodny z udzialem objgto$ciowym bliz-
niakowania wynikajacym z jego aktywnosci. W procedurze reorientowane sa cate ziarna. W modelu
tréjskalowym prowadzi to do powstawania struktur bliZzniaczych wewnatrz metaziaren. W rzeczy-
wistych mikrostrukturach wewnatrz bliZzniakéw moga powstawa¢ podstruktury dyslokacyjne, ktére
sa odpowiedzialne za wzrost udzialu granic niskiego kata obserwowany w eksperymencie. Model



86

{0001} {1010} {1120}
red. 10% red. 10% red. 10%

red. 20% red. 20%

Rysunek 4.13: Figury biegunowe ptaszczyzn sieciowych {0001}, {1010} i {1120} uzyskane w sy-
mulacji walcowania modelem 3SCP do redukcji 10, 20 i 30%.
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{1010} {1120}
red. 40% red. 40%

red. 60% red. 60%

red. 90%

Rysunek 4.14: Figury biegunowe ptaszczyzn sieciowych {0001}, {1010} i {1120} uzyskane w sy-
mulacji walcowania modelem 3SCP do redukcji 40, 60 i 90%.
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3SCP nie jest niestety w stanie przewidzie¢ powstawania tych podstruktur. W tym celu musiatby
powstac kolejny poziom, na ktérym podziarno mogtoby ulegaé dalszemu rozdrobnieniu.

4.4 Podsumowanie i wnioski

Wykonano symulacje rozwoju mikrostruktury metali o sieci A1 i A3 za pomoca tréjskalo-
wego modelu plastycznosci krysztatéw (Frydrych i Kowalczyk-Gajewska, 2016). W zaproponowa-
nym modelu pojedyncze ziarno polikrysztatu jest poczatkowo dzielone na pewna liczbg podziaren
o orientacjach lekko zaburzonych wzgledem orientacji macierzystego ziarna. W nomenklaturze mo-
delu 3SCP zbidr podziaren nazywany jest metaziarnem. Na podstawie przeprowadzonych studiéw
jako modele przejscia migdzy skalami wybrane zostaty model Taylora (polikrysztat-metaziarno)
i wariant styczny modelu VPSC (metaziarno-podziarno). W przypadku modelowania materiatu
o sieci Al powyzszy wybdr schematéw przejScia mikro-makro pozwolit na dziatanie r6znych syste-
moéw poslizgu w podziarnach nalezacych do jednego metaziarna. Prowadzi to do wzrostu misorien-
tacji migedzy podziarnami, a w konsekwencji powstawania migdzy nimi granic niskiego, a nastgpnie
wysokiego kata. Jak juz stwierdzono wczesniej, czynnikiem decydujacym o rozwoju misorientacji
migdzy ziarnami jest wstgpna orientacja metaziarna.

Model 3SCP ma kilka zalet w poréwnaniu do istniejacych podej$¢. Pomyst modelu zostat oparty
na podstawach fizycznych, wedtug ktérych deformacja zachodzaca przez poslizgi na réznych syste-
mach w sasiednich obszarach krysztatu prowadzi do rozdrobnienia ziaren. Leffers (2001a; 2001b)
zbudowal swéj model opierajac si¢ na podobnych zatozeniach. W przeciwieristwie do modelu Lef-
fersa model 3SCP nie wymaga jednak zadania poczatkowej orientacji mikrostruktury, co pozwala
na uzycie go dla dowolnego procesu deformacji. Ponadto, w modelu brana jest pod uwage niejed-
norodno$¢ odksztalcenn wewnatrz ziaren, ktdra nie jest rozwazana w modelu rozdrobnienia opartym
na zmianie ksztattu (Beyerlein et al., 2003) i modelu opartym na teorii dysklinacji (Nazarov et al.,
2006; Enikeev et al., 2007). Ponadto model jest konkurencyjny obliczeniowo, poniewaz liczba zia-
ren podczas symulacji nie wzrasta co dzieje si¢ zar6wno we wspomnianych modelach (Beyerlein
et al., 2003; Nazarov et al., 2006; Enikeev et al., 2007), jak i w modelu opartym na koncepcji za-
krzywienia sieci (Té6th et al., 2010b).

Przewidywania modelu dla materiatu o sieci A1 poréwnano z danymi do§wiadczalnymi doty-
czacymi rozwoju tekstury, dostgpnymi w (Beyerlein i Téth, 2009) i rozdrobnienia ziaren, dostep-
nymi w (Kawasaki et al., 2009) i (Xu et al., 2011) dla deformacji w czterech przejsciach przez kanat
katowy w Sciezce Bc. W obu przypadkach otrzymano satysfakcjonujaca zgodnos$¢ z eksperymen-
tem.

W literaturze nie spotkano si¢ z modelem zdolnym do przewidywania rozktadéw kata miso-
rientacji w mikrostrukturze metali o sieci A3, dlatego przedstawiony w rozprawie przyktad mozna
uznac za pionierski. Zastosowanie modelu 3SCP do modelowania rozdrobnienia ziaren w metalach
o sieci A3, nawet w przypadku odksztatcenia na zimno napotyka jednak na trudnosci spowodowane
obecnos$cia bliZzniakowania. Za pomoca modelu 3SCP udalo si¢ prawidtowo odwzorowac obec-
nos¢ pikéw zwiazanych z obecnoscia blizniakowania na rozktadach katéw misorientacji. Nie udato
si¢ natomiast przewidzie¢ udzialu granic niskiego kata. W tym celu nalezatoby zbudowaé model
czteroskalowy, lub w inny sposéb uwzgledni¢ powstawanie podstruktury dyslokacyjnej wewnatrz
bliZzniakéw.
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Rysunek 4.15: Rozktady katéw misorientacji dla blachy z czystego tytanu walcowanej na zimno
do redukcji 12, 20, 30 i 40% uzyskane w a) eksperymencie (Chun et al., 2005) i w symulacji mode-
lem tréjskalowym: b) dla wszystkich losowych par wewnatrz metaziarna, c) bez par migdzy bliZnia-
kiem wtdrnym, a orientacja oryginalna. Skr6t LAB oznacza udziat granic niskiego kata (ang. low
angle boundaries).
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Rozdziat 5

Model kontynualny MES

Model plastycznoSci krysztaléw uzywany na poziomie pojedynczego ziarna zostal opisany
w rozdziale drugim. Model zostat zaimplementowany na poziomie pojedynczego punktu catkowa-
nia (IP — ang. integration point) elementu w metodzie elementéw skoniczonych (MES). Tego typu
sformutowanie oznaczane jest w rozprawie skrétem CPFEM (ang. Crystal Plasticity Finite Element
Method). W sekcji pierwszej opisana zostata implementacja w MES modelu plastycznosci kryszta-
16w dla metali deformujacych si¢ przez poslizg i bliZniakowanie. Sekcja druga dotyczy modelowa-
nia ewolucji tekstury i rozdrobnienia ziaren materiatu o sieci A1 deformowanego w procesie ECAP.
Zatozono, ze w tym przypadku deformacja plastyczna zachodzi jedynie przez poslizg. W sekcji
trzeciej przedstawione zostaty wyniki symulacji préb eksperymentalnych dla stopu AZ31b. Wy-
niki modelowania rozwoju mikrostruktury stopu AZ31b deformowanego w procesie ECAP zawarto
w sekcji czwartej. Nalezy zaznaczyé, ze w sekcjach trzeciej i czwartej zostalty pokazane wstgpne
wyniki symulacji dla implementacji, ktéra nie jest jeszcze dostatecznie przetestowana w odniesie-
niu do aktywnos$ci mechanizmu bliZzniakowania i uwzglednienia zwiazanej z tym reorientacji sieci
krystalograficzne;j.

5.1 Implementacja

Sformutowanie CPFEM uzywane w niniejszej rozprawie to sformutowanie lagranzowskie z nie-
jawnym schematem catkowania Eulera nieliniowych réwnan konstytutywnych i hipersprezystym
réwnaniem konstytutywnym 2.19 w punkcie Gaussa. Implementacja modelu MES dla materiatu
o sieci Al zostala wykonana zaréwno dla modelu zaleznego, jak i niezaleznego od skali czasu.
W celu uniknigcia probleméw z niejednoznacznos$cia wyboru aktywnych systemdéw poslizgu w sfor-
mulowaniu niezaleznym od skali czasu, podazajac za (Kucharski et al., 2014; Petryk et al., 2016)
zastosowano regularyzowane prawo Schmida 2.25, (Gambin, 1991, 1992). Model CPFEM dla stopu
AZ31b zostal zaimplementowany w sformulowaniu zaleznym od skali czasu. Uzywane jest prawo
umocnienia Voce, opisane w sekcji 2.3.

W celu zastosowania niejawnego schematu catkowania Eulera réwnania konstytutywne zostaty
zapisane przyrostowo. Réwnanie ewolucji plastycznego gradientu deformacji:

F, = L,F,, (5.1)
jest catkowane z uzyciem funkcji eksponencjalnej argumentu tensorowego Atﬁp:

F,(t + At) = exp(AtL,)F,(t). (5.2)



91

Ponadto, uzywana jest metoda F-bar dla elementéw sze$cioSciennych (Souza Neto et al., 1996).
Uzycie metody zapewnia stabilno$¢ implementacji pozwalajaca modelowac niemal niescisliwe za-
chowanie materiatlu w zakresie geometrycznie nieliniowym.

Istotnym problemem jest odpowiednia implementacja procedury reorientacji. Reorientacja sieci
krystalicznej na skutek bliZzniakowania ma bardzo istotny wpltyw zaréwno na rozwdj tekstury, jak
i na odpowiedZ mechanicznag materiatu, dlatego nie mozna jej pominaé. W uzywanej implemen-
tacji zdecydowano si¢ modelowaé reorientacj¢ podobnie, jak w modelu dwu- i tréjskalowym, tzn.
po spetnieniu odpowiedniego warunku sie¢ w danym punkcie catkowania ulega reorientacji.

Zaimplementowano dwie szczegdlne postaci warunku reorientacji: oryginalny schemat PTVC
w wersji opartej o przyrost zakumulowanego bliZzniakowania opisany w Kowalczyk-Gajewska
(2013) oraz jego modyfikacje. W wersji oryginalnej, podobnie jak w schemacie PTVC, warunek

reorientacji jest spetniony, jezeli przyrost zakumulowanego blizniakowania AT, = fIW — fIW
na danym kroku czasowym jest wigkszy niz liczba & losowana z przedziatu (0, v,q). f&"7V i %W

to odpowiednio warto$¢ zakumulowanego bliZniakowania w biezacym i poprzednim kroku czaso-
wym, za$
W
Yoar =1 — [ - (5.3)

W drugim zaimplementowanym wariancie warunku reorientacji zamiast AT'; wystgpuje jego zmo-
dyfikowana warto$¢, a mianowicie

1 1

ftTW—o,5 - fg;W—O,E) ’ (5'4)

l4e 0B 1qe o

AT, =

natomiast gérna granica przedziatu, z ktérego losowane jest £ jest rowna:

1
fEW 05"

l4e oo

Vot = 1 — (5.5)

W pierwszym wariancie zapewniona jest zgodno$¢ zakumulowanego blizniakowania f7" li-
czonego przez dzielenie Scinania na systemach bliZzniakowania, traktowanego jako pseudo-poslizg,
przez charakterystyczne $cinanie od bliZniakowania 7y, z udzialem objgtoSciowym zreoriento-
wanych punktéw catkowania. W wariancie drugim, jezeli aktualna wartos¢ f" jest mniejsza niz
0,5 prawdopodobiefistwo reorientacji jest mniejsze, a po przekroczeniu tej wartosci wigksze, niz
aktualna warto$¢ f7"' (zobacz np. wykresy 5.33b). Drugi wariant byt motywowany pracami in-
nych badaczy, w ktérych w implementacji MES wykorzystywany jest w tym kontek$cie schemat
PTR (Tomé et al., 1991) z pewna krytyczna niezerowa wartoscia f7 " dla ktérej rozpoczyna sig
reorientacja. Na przyklad, w pracy (Hama et al., 2016) dotyczacej stopu magnezu AZ31b warto$é
te przyjeto jako réwna 0,3.

W wigkszosci prezentowanych symulacji wykorzystywany byl zmodyfikowany schemat re-
orientacji. W zwiazku z tym na wykresach przedstawiane bgdzie zaréwno zakumulowane bliZnia-
kowanie liczone na podstawie $cinania, jak i udzial objgtoSciowy zreorientowanych fragmentéw.
W procedurze zadano rowniez warunek, ze jezeli zakumulowany udzial objetosciowy blizniakéw
I't w danym punkcie catkowania przekroczy warto$¢ krytyczna (réwna dla stopu AZ31b 0,95), to
bliZzniakowanie dalej nie zachodzi. W przypadku zmiany drogi deformacji, np. kolejnego $ciskania
i rozciagania walcowanej blachy o wstgpnej teksturze bazalnej, moze nastapi¢ odbliZniaczenie, to
jest kurczenie si¢ i zanikanie powstatych bliZniakéw. W takim wypadku reorientacja sieci zachodzi
w odwrotnym kierunku niz w przypadku uprzedniego bliZniakowania. W celu umozliwienia zacho-
dzenia bliZzniakowania w modelu CPFEM wykonano sztuczne zerowanie udzialéw objetoSciowych
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zakumulowanego bliZniakowania liczonych na podstawie $cinania i ilo$ci zreorientowanych punk-
tow catkowania po zmianie drogi deformacji.

Implementacja CPFEM zostala wykonana w programie AceGen, stuzacym do automatycznej
generacji kodu. Program taczy mozliwosci symboliczne programu Wolfram Mathematica z techni-
kami automatycznego rézniczkowania i zaawansowanej optymalizacji kodu (Korelc, 2002). Symu-
lacje zostaty wykonane w programie AceFEM przy uzyciu oSmiowezlowych elementéw szeScio-
Sciennych.

5.1.1 Misorientacje i nowe ziarna

Biezacy kat misorientacji 09" (t) byt obliczany analogicznie, jak w modelu 3SCP, z tym
ze misorientacje byty liczone migdzy sasiednimi elementami m i n. Poniewaz kazdemu punktowi
catkowania jest przypisana orientacja krystalograficzna, mozliwe jest réwniez liczenie misorienta-
cji migdzy sasiednimi punktami catkowania. W przypadku materiatu o sieci A1, macierz orientacji
Q(t) w danym punkcie jest obliczana na podstawie kierunku sieciowego [100], normalnej do ptasz-
czyzny krystalograficznej (001) i iloczynu wektorowego obu wielkoSci. Powyzsze wektory byly
obliczane przez transformacj¢ kierunkéw i ptaszczyzn krystalograficznych do konfiguracji aktual-
nej:

m(t) = F.(t)mg, n(t)=F,7(t)ng. (5.6)

e

Orientacja danego elementu skoriczonego (ES) byta obliczana jako orientacja §rednia dla o$Smiu
punktéw catkowania w sposéb analogiczny do obliczania $redniej orientacji w metaziarnie (réwna-
nie 4.10).

Podobnie jak w innych publikacjach, np. (Té6th et al., 2010b), dany obszar byt traktowany jako
nowe ziarno gdy kat misorientacji migdzy tym obszarem a obszarami sasiednimi byt wigkszy niz
¥, = 5°. Oczywiscie, mozliwy jest rowniez wybor innej wartosci kata. Wptyw przyjetej warto-
Sci kata granicznego na otrzymane rezultaty zostanie przedyskutowany w sekcji 5.2.2. Schemat
blokowy pokazany na Rys. 5.1 przedstawia procedurg¢ opracowana w celu wyznaczenia nowych
ziaren. W ramach procedury najpierw poszukiwane sa wszystkie pary elementéw majace wspdlna
Sciang. W tym celu sprawdzane sa odlegtosci migdzy Srodkami elementéw w konfiguracji odnie-
sienia. Odlegtosci te musza by¢ réwne rozmiarowi elementu. Znalezione pary sa dodawane do listy
par sasiadéw ,,P”. Nastepnie obliczane sa katy misorientacji migdzy elementami kazdej z par. Gdy
kat dla danej pary jest wigkszy niz W, para ta jest usuwana z listy par ,,P”. W kolejnym kroku two-
rzona jest nowa, pusta lista stuzaca do przechowywania elementéw nalezacych do nowego ziarna.
Kolejno sprawdzane sa wszystkie pary o kacie misorientacji mniejszym niz W.. Elementy o katach
misorientacji migdzy soba mniejszych od 5° sa dodawane do podlist, ktére sa pézniej dodawane
do listy ,,NG”. W ten sposéb powstaje zagniezdzona lista zawierajaca zbiory elementéw naleza-
cych do nowych ziaren. Na koniec do listy jako jednoelementowe zbiory dodawane sg elementy,
ktére mialty wigksze niz W, katy misorientacji ze wszystkimi sasiadami. Kazdy z ostatniej grupy
elementéw stanowi oddzielne nowe ziarno.

W celu analizy wynikéw symulacji obliczane byty réwniez katy misorientacji migdzy nowymi
ziarnami. Procedura byta analogiczna, jak w przypadku obliczania katéw misorientacji migdzy sa-
siednimi ES: dla kazdego nowego ziarna obliczana byta orientacja Srednia, a nastgpnie macierz i kat
misorientacji dla danej pary nowych ziaren.

5.1.2 Wspoétczynniki Taylora

W celu analizy wynikéw symulacji rozwoju mikrostruktury materiatu o sieci A1 deformowa-
nego w procesie ECAP uzywano wspotczynnikéw Taylora, ktérych zadaniem byta ocena tatwosci
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Rysunek 5.1: Schemat blokowy przedstawiajacy procedurg wyznaczania nowych ziaren.
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z jaka dane ziarno ulega deformacji. Im wyzsza warto$¢ wspétczynnika Taylora dla ziarna, tym
wyzsze naprgzenie jest wymagane, aby uleglo ono deformacji. Wspétczynniki Taylora zostaly po-
liczone jako stosunek naprezenia Hubera-Misesa-Hencky’ego (HMH) o s do CRSS 7.:

3
M= THMIE i =158 -8, (5.7
Te 2

gdzie S jest dewiatorem naprg¢zenia Cauchy’ego. Dla uproszczenia, w celu obliczenia wspétczyn-
nikéw Taylora symulacje zostaly wykonane bez umocnienia — warto$¢ 7. byta réwna poczatkowej
warto$ci 7. = 10 MPa i taka sama dla wszystkich systemoéw.

Naprezenie Cauchy’ego dla kazdego ziarna k bylo liczone na podstawie pierwszego naprezenia
Pioli-Kirchhoffa S* i gradientu deformacji F* usrednionych po objetosci ziarna w konfiguracji
odniesienia:

1 _
.y kokT
_ . (SFFKT, 5.8
7 detFk( ) (5:8)

gdzie usrednione wielkoSci zostaty policzone wedlug wzoréw:

Sk — 2 wiK Fr = 2 wiF
Yiwi Yiwi

a w; sa wagami Gaussa w punktach catkowania nalezacych do ziarna k.

(5.9

5.2 Modelowanie rozwoju mikrostruktury w procesie ECAP dla
materiatu o sieci Al

W celu analizy rozwoju tekstury i rozdrobnienia ziaren w materiale o sieci A1 wykonano sy-
mulacje procesu ECAP. Deformacja plastyczna materiatu mogta zachodzi¢ przez poslizg na 12 sys-
temach {111} (110). Analogicznie do podej$cia uzywanego w modelu dwu- i tréjskalowym, poje-
dyncze przejscie przez kanat byto modelowane jako proste Scinanie. W celu analizy niejednorodno-
Sci odksztatcenia wewnatrz ziaren, kazde ziarno reprezentowane byto przez kilkadziesiat-kilkaset
elementéw szeScioSciennych. Symulacje zostaty przeprowadzone dla czterech réznych idealizacji
mikrostruktury (IM), por. Rys. 5.2. Kazda z dwoch pierwszych idealizacji sktada si¢ z 64 szescien-
nych ziaren. Kazdemu z ziaren przypisano innga, losowo wybrang orientacj¢. Kazde z ziaren zostato
podzielone na 64 (IM1, Rys. 5.2a) lub 512 (IM2, Rys. 5.2b) elementéw skoniczonych (ES). Dwie
pozostate idealizacje zostaty otrzymane dla teselacji Woronoja. Generacja periodycznej teselacji,
jak réwniez rzadkiej i gestej siatki (odpowiednio dla IM3 i IM4, por Rys. 5.2¢ i d) zostaty wyko-
nane w programie Neper (Quey et al., 2011). IM3 zostata podzielona na 19 x 19 x 19 = 6859,
natomiast IM4 na 37 x 37 x 37 = 50653 ES.

Zastosowano mikro-periodyczne warunki brzegowe opisane w sekcji 5.3.1 1 przedstawione
za pomoca wzoru 5.12. F jest obréconym gradientem deformacji dla prostego $cinania (por., np.
(Beyerlein i T6th, 2009), kat kanatu w modelowanym procesie wynosi 7/2), a ug i ug sa wek-
torami przemieszczefi na przeciwlegtych Scianach szeSciennego elementu objetosci. Komponenty
gradientu F w uktadzie wspétrzednych {z,y, 2z} (jak na Rys. 5.2) sa réwne:

2+cosg 0 —sing 2 0 -1

Ej= 0 10 |=lo1 0. (5.10)
(cos%Jrl)2

T
S )

0 —cosg 1 0 O



95

=
2=
=
e
?22%’#:,;5;.«
= =

2
=
=2

=L

=,

=<

=
SS9

=
—

~
==

(N}
=

—

Sl

_—
SSS———
—_——

~

27

e
LRI

Y
e e e e v |
<7

X

Rysunek 5.2: Cztery idealizacje mikrostruktury uzywane w symulacjach procesu ECAP dla mate-
riatu o sieci Al: a) IM1: 64 szedcienne ziarna, kazde podzielone na 64 ES, b) IM2: 64 szeScienne
ziarna, kazde podzielone na 512 ES, c¢) IM3: 64 nieregularne ziarna, cato$¢ podzielona na 192 ES
i d) IM3: 64 nieregularne ziarna, cato$¢ podzielona na 373 ES.

5.2.1 Tekstura

Rys. 5.3 przedstawia figury biegunowe {111} otrzymane dla symulacji jednego przejscia przez
kanat katowy. Uzyskane tekstury sa podobne do tekstur uzyskanych w sposéb do§wiadczalny, por.
np. Rys. 7. w pracy (Beyerlein i Téth, 2009). Tekstury uzyskane dla réznych gestosci siatki nie r6z-
nig si¢ zbytnio od siebie. Z drugiej strony, tekstury policzone przy zastosowaniu teselacji Woronoja
w niewielkim stopniu réznig si¢ od tych bedacych wynikiem symulacji z uzyciem ziaren szescien-
nych. Moze to by§ skutkiem innych ksztaltow ziaren i innych otoczen ziaren w obu przypadkach.
Réznica nie wynika natomiast z wrazliwosci na wstgpna teksture, poniewaz w kazdym przypadku
obliczenia zostaty wykonane dla tego samego zestawu wstgpnych orientacji.

Uzyskane tekstury byty rowniez analizowane w sposéb iloSciowy poprzez liczenie wartosci
funkcji rozktadu orientacji dla obr6conych komponentéw idealnej tekstury prostego $cinania. Za-
uwazono, ze wartoSci komponentéw dla tekstury uzyskanej przy uzyciu modelu CPFEM sg niz-
sze niz analogiczne wartoSci uzyskane przy uzyciu modeli mikromechanicznych, por. (Frydrych
i Kowalczyk-Gajewska, 2016). Uzyskane wartoSci nie zostaty przedstawione w rozprawie, ponie-
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P . T

c) IM3 d) IM4

Rysunek 5.3: Figury biegunowe {111} policzone na podstawie tekstury uzyskanej w symulacjach
jednego przejscia przez kanat katowy dla materiatu o sieci Al i idealizacji mikrostruktury a) IM1,
b) IM2, ¢) IM3 oraz d) IM4. Czerwone linie i punkty oznaczaja orientacje idealne dla materiatu
o sieci Al deformowanego w procesie ECAP o kacie kanalu 90° wyznaczone za pomocg modelu
prostego Scinania przez Li et al. (2005).
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waz sa one silnie wrazliwe zaréwno na wybdr wstepnego zestawu 64 orientacji, jak réwniez ich
przestrzenne rozmieszczenie.

5.2.2 Nowe ziarna

Nowe ziarna (zbiory elementéw majace katy misorientacji z sasiednimi do zbioru elementami
wigksze niz ¥, = 5°) przedstawiono na Rys. 5.4 na konfiguracji odniesienia. Mozna zauwazy¢
(szczeg6lnie w przypadku bardziej gestych siatek), ze nowe ziarna maja tendencje do powstawania
blisko poczatkowych granic ziaren. Ponadto, niektére ziarna wydaja si¢ nie by¢ podzielone wcale,
podczas gdy inne sa podzielone do tego stopnia, ze niemal kazdy ES stanowi nowe ziarno. Rys. 5.5
przedstawia mapy zakumulowanego $cinania na konfiguracji odniesienia uzyskane w symulacjach
dla idealizacji IM2 i IM4. Poréwnujac mapy na Rys. 5.5 a i b z obrazem nowych ziaren na Rys.
5.4b i d mozna stwierdzi¢, ze wiele nowych ziaren powstaje na styku obszaréw ulegajacych réznym
wielko$ciom §cinania.

Chociaz warto$¢ ¥, = 5° byta uzywana w innych pracach (por. np. (Té6th et al., 2010b)) i jest to
kat domyslnie uzywany do wyznaczania granic ziaren w analizie EBSD, nie stanowi ona jedynego
mozliwego wyboru. Oczywistym jest, ze warto$¢ kata ma ogromny wptyw na wyznaczenie nowych
ziaren. Rys. 5.6 przedstawia mapy nowych ziaren (naniesione na konfiguracje odniesienia) otrzy-
mane dla réznych wartosci kata ¥, mianowicie: a) 3, b) 7, ¢) 10 i d) 15°. Mozna tatwo zauwazy¢,
ze uzycie kata U, = 3° skutkuje przewidywaniem silnego rozdrobnienia mikrostruktury, natomiast
dla ¥, = 7°, nowych ziaren jest znacznie mniej. Wybér ¥, = 10° lub 15° powoduje, ze na ma-
pach jest jeszcze mniej nowych ziaren. Ponadto, w tych przypadkach nastapito nawet potaczenie
niektérych poczatkowych ziaren w jedno nowe ziarno. Majac na uwadze powyzsza analiz¢ uznano,
ze warto$¢ kata ¥, = 5° jest optymalna, poniewaz pozwala na analiz¢ powoddéw, dla ktérych roz-
drobnienie ziaren wystgpuje w jednym regionie a nie wystgpuje w innym. Dla pozostatych wartoSci
kata albo wszystkie ziarna byly mocno podzielone, albo przewidywanych byto bardzo mato nowych
ziaren.

W pracach (Wu et al., 2006) i (Chun et al., 2005) w celu wyznaczenia granic wysokiego kata
uzywano warto$ci odpowiednio 11° i 15°. Z wyzej opisanych powodéw zastosowanie takich warto-
$ci w niniejszym rozdziale nie miato sensu. Na Rys. 5.15 mozna zauwazy¢, ze w zadnym przypadku
kat misorientacji migdzy poczatkowymi ziarnami nie byt nizszy niz 15°. Potaczenie tej obserwacji
z faktem, ze zdeformowane ziarna maja w wielu przypadkach migdzy soba misorientacje nizsze
niz 10° (por. Rys. 5.6¢c) pozwala wysnu¢ wniosek, ze misorientacje migdzy ziarnami maleja. Powo-
dem zblizania si¢ orientacji ziaren do siebie moze by¢ rozwdj tekstury, w tym przypadku dazenie
orientacji ziaren do idealnych orientacji dla jednego przejscia przez kanat ECAP, czyli do obrécone;j
tekstury Scinania.

5.2.3 Rozkfady katéw misorientacji

Rys. 5.7 przedstawia rozktady katéw misorientacji dla kazdej z czterech idealizacji. Rozktady
w lewej kolumnie uzyskano dla misorientacji dla kazdej pary elementéw majacych wspdlna Sciang,
por. Rys. 5.8a, natomiast rozktady w kolumnie prawej dla par sasiednich nowych ziaren pokazanych
na Rys. 5.4. Nowe ziarna byly traktowane jako sasiadujace, jezeli mialy ze soba co najmniej jedna
wspolng Sciang migdzy elementami skoficzonymi, por. Rys. 5.8b. Niezaleznie od tego, czy liczba
wspdlnych Scian wynosita jeden, czy byta wigksza, kat misorientacji dla danej pary nowych ziaren
byt obliczany tylko raz, por. Rys. 5.8c. Na rozktadach widoczne sa dwa lokalne maksima: wyzsze
dla matych katéw i nizsze dla katéw w okolicach 45°. Wyniki te sg jakoSciowo zgodne z rozktadami
przedstawionymi na Rys. 4a w pracy Téth et al. (2010a). Autorzy mierzyli katy misorientacji miedzy
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b) IM2

a) IM1

d) IM4

Rysunek 5.4: Nowe ziarna wyznaczone z warunku kata misorientacji wigkszego niz 5° pokazane

tanem poczatkowym,

Odwnania ze s

mapy zostaly pokazane na konfiguracji odniesienia. Rysunki zostaty wykonane w programie Neper

(Quey et al., 2011).

7

dla czterech reprezentacji mikrostruktury. W celu utatwienia por
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nowo-powstalymi sasiednimi ziarnami, dlatego wyniki eksperymentu stanowia baz¢ do poréwnania
dla wynikéw symulacji przedstawionych w prawej kolumnie Rys. 5.7.

Jak widaé, w przypadku gestych siatek (Rys. 5.7 b i d) udziaty duzych katéw sa mniejsze niz
w przypadku siatek rzadkich (Rys. 5.7 a i ¢). Obserwacja ta jest tatwa do wyjasnienia, jesli przyj-
rzymy si¢ liczbie x zdefiniowanej jako liczba katéw misorientacji migdzy obszarami (odpowiednio
elementami lub nowymi ziarnami) nalezacymi do réznych poczatkowych ziaren Ny,,, podzielona
przez liczbg katéw misorientacji migdzy obszarami (ponownie, odpowiednio elementami lub no-
wymi ziarnami) nalezacymi do jednego poczatkowego ziarna N;,;. Wysokie warto$ci x oznaczaja
znaczny udziat katéw misorientacji migdzy obszarami nalezacymi do réznych poczatkowych ziaren.
Katy te sa wysokie, poniewaz poczatkowe ziarna maja orientacje roztozone losowo w przestrzeni
orientacji. Z tego powodu dla wysokich warto$ci x udziat duzych katow jest wyzszy niz dla wartoSci
niskich.

Podsumowujac, rézne idealizacje mikrostruktury (ziarna w ksztalcie szeScianéw lub teselacje
Woronoja) prowadza do podobnych rozktadéw katéw misorientacji. Rodzaj idealizacji wptywa na
ksztalt rozktadu przede wszystkim poprzez stosunek liczby potaczen w strefie granic poczatkowych
ziaren do liczby potaczern w ich wnetrzach. Jest to dobrze widoczne, gdy poréwnamy Rys. 5.7
a i d. Odpowiednie idealizacje maja inne ksztalty ziaren i liczbe ES. Ponadto w przypadku ziaren
szeSciennych poczatkowe granice sa ptaskie, podczas gdy granice migdzy ziarnami uzyskanymi dla
teselacji Woronoja sg zabkowane. Warto$ci « w obu przypadkach sa jednak zblizone, co skutkuje
podobnym poziomem dwoch lokalnych maksiméw w obu przypadkach.

W celu doktadniejszego zbadania pochodzenia obu maksiméw obecnych w rozktadach katéw
misorientacji na Rys. 5.7 zdecydowano si¢ rozdzieli¢ rozktady misorientacji w sposob podobny jak
w pracy (Téth et al., 2010a). Katy misorientacji podzielono na te lezace w strefie granic poczatko-
wych ziaren oraz te wewnatrz poczatkowych ziaren. W przypadku misorientacji migdzy sasiednimi
ES, za strefe granic ziaren uznano warstwe o grubosci jednego ES pod brzegiem kazdego sze-
Sciennego ziarna. Pozostale elementy nalezaty do drugiej grupy. W przypadku misorientacji miedzy
sasiednimi nowymi ziarnami, dane nowe ziarno bylo zaliczane do strefy granic poczatkowych zia-
ren, jesli miato co najmniej jedna wspdlna Sciang z elementem nalezacym do innego poczatkowego
ziarna niz to, w ktérym samo byto. Otrzymane w ten sposéb rozdzielone rozktady katéw misorien-
tacji otrzymane dla symulacji jednego przejscia przez kanat katowy przedstawia Rys. 5.9a. Mozna
zauwazy¢, ze dla katow grupy pierwszej (strefa poczatkowych granic) udziat duzych katéw jest
zdecydowanie wigkszy niz dla grupy drugiej. Rys. 5.9b przedstawia wyniki analogiczne do wyni-
kéw z Rys. 5.9a, ale tym razem z analizy zostaly wykluczone katy misorientacji migdzy obszarami
nalezacymi do réznych poczatkowych ziaren. W sktad grupy pierwszej wchodza wigc teraz tylko
katy migdzy elementami lub nowymi ziarnami lezacymi wprawdzie w poblizu poczatkowej gra-
nicy, ale nalezacymi do tego samego poczatkowego ziarna. Poréwnujac rysunki 5.9a i 5.9b mozna
stwierdzi¢, ze obecno$¢ maksimum dla duzych katéw jest skutkiem wliczania do rozktadu katow
misorientacji katéw migdzy obszarami nalezacymi do r6znych poczatkowych ziaren, a wigc o miso-
rientacjach roztozonych losowo. Z drugiej strony mozna réwniez zauwazy¢, ze nawet na Rys. 5.9b
katy misorientacji w strefie poczatkowych granic s3 nieco wyzsze niz katy pozostate, co w sposéb
posredni pokazuje, ze wg modelu kontynualnego w poblizu granic ziaren rozdrobnienie zachodzi
szybciej.

5.2.4 Sformutowanie zalezne od skali czasu

Wszystkie powyzsze wyniki otrzymano uzywajac sformutowania niezaleznego od skali czasu
dla n = 8. Mozna je poréwna¢ z wynikami uzyskanymi dla sformutowania zaleznego od skali
czasudlan = 2n — 1 = 15. W celu uzasadnienia wyboru wartosci n, obliczenia przeprowadzono
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Rozktad katéw misorientacji miedzy sasiednimi:
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Rysunek 5.7: Rozktady katéw misorientacji migdzy sasiednimi elementami (lewa kolumna) i sa-
siednimi nowymi ziarnami (prawa kolumna) otrzymane dla czterech idealizacji mikrostruktury.
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a) b) c)

Rysunek 5.8: Schemat ukazujacy ktére katy misorientacji byty obliczane w celu narysowania roz-
ktadéw katéw misorientacji migdzy sasiednimi elementami i nowymi ziarnami. a) Dwa ES byly
traktowane jako sasiednie w przypadku gdy miaty wspdlng Sciang. b) Dwa nowe ziarna byty trak-
towane jako sasiednie, jesli nalezace do nich elementy miaty co najmniej jedna wspdlng Sciang.
¢) Réwniez w przypadku gdy elementy nalezace do dwéch nowych ziaren miaty wiele wspélnych
Scian, do rozktadu katéw brana byta pod uwagg tylko jedna misorientacja.
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Rysunek 5.9: Rozdzielone rozktady katéw misorientacji uzyskane w symulacji jednego przejScia
przez kanat katowy dla idealizacji IM2 (64 szeicienne ziarna, kazde podzielone na 512 ES) w przy-
padku a) brania i b) niebrania pod uwage katéw migdzy obszarami nalezacymi do réznych poczat-
kowych ziaren. Rozklady w lewej i prawej kolumnie zostaly uzyskane dla sasiednich ES i sasiednich
nowych ziaren.
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Rysunek 5.10: Figury biegunowe {111} policzone dla tekstury uzyskanej w symulacjach jednego
przejécia przez kanal ECAP dla IM1 i sformulowania zaleznego od skali czasu oraz n = a) 15
i b) 20. Czerwone linie i kropki to orientacje idealne dla materiatu o sieci A1 poddanego jednemu
przejéciu przez kanat procesu ECAP o kacie 90°, modelowanemu jako proste Scinanie (Li et al.,
2005). Osie sa takie same, jak na Rys. 5.3.

réwniez dla jeszcze wigkszej wartosci n = 20. Figury biegunowe {111} i rozktady katéw misorien-
tacji dla obu wartoSci n (15 i 20) dla IM1 zostaty przedstawione odpowiednio na Rys. 5.101 5.11.
Wyniki sa zgodne z przewidywaniami modelu niezaleznego od skali czasu (por. 5.3a i 5.7a). Po-
wyzsza analiza pokazuje, ze na przedstawione wyniki nie ma wptywu fakt przyjecia sformutowania
niezaleznego od skali czasu.

5.2.5 Dyskusja

Zadaniem biezacej podsekcji jest proba odpowiedzi na pytanie: co powoduje, ze jedne ziarna
ulegaja rozdrobnieniu, a inne nie. W tym celu przedyskutowane zostang dwie hipotezy: 1) rozdrob-
nieniu ulegaja ziarna niekorzystnie zorientowane wzglgdem danej deformacji i 2) rozdrobnieniu
ulegaja obszary lezace w poblizu granicy wysokiego kata. Wedlug hipotezy pierwszej trudno defor-
mowalne ziarna ulegaja rozdrobnieniu, dzigki czemu deformacja zachodzi przy dziataniu nizszych
naprezei. W drugim przypadku rozdrobnienie zachodzitoby w celu zachowania kompatybilnosci
w okolicy granicy. Sasiednie ziarna majace inng orientacj¢ odksztalcaja si¢ na skutek dziatania r6z-
nych systeméw poslizgu. W przypadku jednorodnej deformacji kazdego z ziaren powodowatoby
to powstawanie pustek i naktadania si¢ materiatu. Dlatego w poblizu granicy musza zachodzi¢ do-
datkowe deformacje. Deformacja brzegu ziarna istotnie rézniaca si¢ od deformacji wnetrza moze
prowadzi¢ do powstawania nowych ziaren w poblizu poczatkowej granicy wysokiego kata. O ile
nie zaznaczono inaczej, w celu zweryfikowania obydwu hipotez analizowano wyniki dla idealizacji
IM2 (64 szeScienne ziarna, kazde podzielone na 512 ES).

W celu sprawdzenia hipotezy pierwszej, policzono wspétczynniki Taylora dla kazdego z zia-
ren. Wsp6tczynniki Taylora dla odksztalcenia 0,1 przy réznym stopniu zaggszczenia siatki przed-
stawia Rys. 5.12. Warto$¢ odksztatcenia 0,1 zostata wybrana poniewaz uznano, ze wspétczynniki
powinny by¢ policzone dla stanu przed rozdrobnieniem. W przypadku wigkszych odksztatcen (gdy
nowe ziarna juz powstaly) warto$ci wspéiczynnikéw bylyby usredniane migdzy obszarami defor-
mujacymi si¢ w rézny sposob, co nie dawatoby odpowiedzi na pytanie o powody rozdrobnienia.
Wsp6étczynniki zostaty policzone w sposéb przedstawiony w podsekcji 5.1.2. Dla coraz gestszych
siatek wspotczynniki zbiegaja do wspdlnych wartosci.
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Rysunek 5.11: Rozktady katéw misorientacji dla wszystkich sasiednich (majacych wspdlna Sciang)
ES uzyskane w symulacji jednego przejscia przez kanal ECAP dla IM1 przy zastosowaniu sformu-
towania zaleznego od skali czasu oraz n = a) 15 i b) 20.

W celu oceny korelacji dwoch zbioréw danych obliczany byt wspétczynnik korelacji Pearsona:

= COV(lf,y) (511)
Sz Sy

gdzie cov(x,y) jest kowariancja a s,, s, to odchylenia standardowe dla dwéch zbioréw danych.
Gdy jeden ze zbioréw zawieral wartosci wspétczynnikéw Taylora dla najdrobniejszej siatki (512
elementéw na ziarno) a drugi dla najrzadszej (8 elementéw na ziarno) lub $redniej (64 elementy
na ziarno), wartoSci r byty bliskie jednosci, co oznacza prawie petna korelacje, a w danym przy-
padku, ze dwa zbiory sa prawie takie same.

Nastepnie dokonano analizy korelacji wspétczynnikéw Taylora i liczby powstatych nowych zia-
ren dla kazdego z poczatkowych ziaren. Wyniki zestawienia dwoch zbioréw przedstawia Rys. 5.13.
Jak widaé, punkty sa bardzo rozrzucone. Wspétczynnik korelacji » wynosi 0,266, co oznacza staba,
dodatnia korelacje. Wyniki pokazuja wigc, ze istnieje staba tendencja ziaren trudno deformowal-
nych (o wysokim wspétczynniku Taylora) do ulegania wigkszemu rozdrobnieniu niz ziarna tatwo
deformowalne, ale na pewno nie jest to jedyny czynnik decydujacy o rozdrobnieniu.

Na wartoSci wspélczynnikéw Taylora wyznaczone w modelu CPFEM moze mie¢ wpltyw
nie tylko orientacja danego ziarna, ale rwniez orientacje ziaren sasiednich. Pytanie, jakie nasuwa
si¢ W tym momencie brzmi: na ile uzasadnione jest uzywanie wspotczynnikow Taylora wyznaczo-
nych w symulacji numerycznej do oceny wptywu orientacji ziarna na rozdrobnienie. W celu odpo-
wiedzi na to pytanie wykonano cztery dodatkowe symulacje dla tego samego zbioru 64 orientacji,
ale przypisanych w kazdym przypadku innym, losowo wybranym ziarnom. W symulacjach wyzna-
czono wspotczynniki Taylora dla kazdej z orientacji i poréwnano je ze soba,. W tym celu policzono
wspdtczynniki korelacji, ktérych wartosci okazaty sig by¢ powyzej 0,8, co Swiadczy o bardzo wyso-
kiej korelacji. Podsumowujac, mozna stwierdzié, ze orientacje poczatkowych ziaren zdecydowanie
silniej wptywaja na wartosci wspotczynnikoéw Taylora niz orientacje ziaren sasiednich. Z tego po-
wodu wspétczynniki Taylora wyznaczone w modelu CPFEM moga by¢ uzywane do oceny wptywu
poczatkowej orientacji na rozdrobnienie danego ziarna.

W celu sprawdzenia drugiej hipotezy (rozdrobnienie ziaren jest najwigksze w poblizu granic
wysokiego kata) zbadano zalezno$¢ migdzy Srednim katem misorientacji migdzy sasiednimi ele-
mentami w strefie poczatkowej granicy ziarna, a poczatkowym katem misorientacji na tej gra-
nicy. Strefa granicy dla kazdego z dwdch ziaren po obu jej stronach sktadata si¢ w tym przypadku
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Rysunek 5.12: Wspétczynniki Taylora dla ziaren szeSciennych dla réznych gestosci siatek.
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Rysunek 5.13: Zalezno$¢ liczby nowych ziaren od wspétczynnika Taylora. Wyniki zostaly otrzy-
mane dla 64 szeSciennych ziaren podzielonych na 8x8x8 elementéw i odksztatcenia 0,1. Prosta
zostata dopasowana metoda najmniejszych kwadratéw. r jest wspdtczynnikiem korelacji Pearsona.



107

grain A )
boundary grain A grain B
zone
of face X
boundary boundary
zone zone
of grain A of grain B
wrt. grain B wrt. grain A
f;ce X face X

Rysunek 5.14: Schematyczny rysunek przedstawiajacy strefy granic ziaren uzywane w celu weryfi-
kacji hipotezy 2.
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Rysunek 5.15: Zalezno$¢ Sredniego kata misorientacji w strefie przy poczatkowej granicy ziaren
od poczatkowego kata misorientacji na tej granicy. Prosta zostata otrzymana metoda najmniejszych
kwadratéw. r jest wspétczynnikiem korelacji Pearsona.

z dwéch warstw 4x4 ES na Srodku Sciany, por. Rys. 5.14. Elementy w poblizu krawgdzi szescien-
nych ziaren zostaly pominigte, w celu analiz wytacznie wplywu misorientacji dwéch sasiednich
ziaren na rozdrobnienie. Srednie katy misorientacji dla stref byty liczone jako Srednie arytmetyczne
dla wszystkich katéw misorientacji migdzy sasiednimi elementami nalezacymi do danej strefy. Na-
stepnie strefy po obu stronach granic byly taczone w pary i dla kazdej z par liczony byt $redni kat
misorientacji:

S = (004 + 60),

gdzie 81 i 67 to Srednie katy misorientacji w przylegajacych strefach. Nastepnie wartosci Sred-
nich katéw zostaly zestawione z katami misorientacji migdzy poczatkowymi orientacjami ziaren po
obu stronach granicy (z uwzglednieniem periodycznych warunkéw brzegowych), co przedstawia
Rys. 5.15. Podobnie, jak w przypadku wykresu wykonanego w celu weryfikacji pierwszej hipo-
tezy dane prezentuja bardzo duzy rozrzut, cho¢ mozna zaobserwowaé staba, dodatnig korelacje
(r = 0,18). Podsumowujac, mozna stwierdzi¢, ze rozdrobnienie ziaren przewidywane przez mo-
del CPFEM jest skomplikowanym zjawiskiem i nie mozna za pomocg zaprezentowanych prostych
hipotez jednoznacznie odpowiedzie¢ na pytanie, dlaczego dane ziarno ulegto, badZ nie uleglo roz-
drobnieniu. Z drugiej strony, wydaje sig, ze oba czynniki (trudno$¢ deformacji i duza misorientacja
przy granicy) maja wplyw na ksztatt rozdrobnienia, co sugeruja istniejace stabe dodatnie korelacje.
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a) b)

Rysunek 5.16: Mapy nowych ziaren wg kryterium W, = 5° dla ziarna nr a) 51 b) 64.

Postanowiono réwniez sprawdzié, czy rozdrobnienie ziaren przewidywane przez model CPFEM
jest wynikiem dziatalnos$ci innych systemdéw poslizgu w réznych czgsciach ziarna. W tym celu wy-
brano najbardziej i najmniej podzielone ziarna. Ziarno nr 5. (por. Rys. 5.16a) zostato podzielone
na jedynie 8 nowych ziaren, z czego 499 z 512 ES nalezacych do poczatkowego ziarna znalazio
si¢ w jednym nowym ziarnie. Pozostale nowe ziarna zawieraty od 1 do 6 ES. Rys. 5.17 przedsta-
wia aktywnosSci systeméw poslizgu dla losowo wybranych elementéw nalezacych do nowych ziaren
oznaczonych jako 1.1 3. (ziarno 1. zawierato 499, a ziarno 3. 6 ES) oraz dla elementéw, z ktérych
zbudowane byly nowe ziarna oznaczone jako 2., 4. i 5. Jak mozna si¢ bylo spodziewaé, w ele-
mentach nalezacych do jednego nowego ziarna aktywowane sg podobne grupy systeméw poslizgu,
natomiast migdzy aktywnosciami w ES nalezacych do réznych nowych ziaren zachodza istotne
réznice.

Najsilniejszemu rozdrobnieniu ulegto ziarno nr 64., ktére zostato podzielone na 296 nowych
ziaren. Najwigksze nowe ziarno (oznaczone numerem 17.) zawieralo w tym wypadku 50 ES. Rys.
5.18 przedstawia wykresy aktywnos$ci systemow poslizgu dla wybranych elementéw. Podobnie, jak
w poprzednim przypadku, aktywnosci dla elementéw nalezacych do réznych nowych ziaren bar-
dzo si¢ od siebie r6znia, natomiast wykresy aktywnos$ci dla elementéw w jednym nowym ziarnie
sa podobne. Z drugiej strony, w przypadku stosunkowo duzego (50 ES) ziarna nr 17. wystgpuja
dos¢ duze réznice migdzy wykresami dla r6znych elementéw. W przypadku nowego ziarna 1. na-
lezacego do ziarna 5., nie zaobserwowano tak duzych réznic. Mozna zatem podejrzewac, ze gdyby
deformacja zachodzita dalej, ziarno 17. ulegloby dalszemu rozdrobnieniu. W ziarnie ulegajacym
duzemu rozdrobnieniu wewnatrz nowych ziaren wystgpuja wigksze zmiany aktywnoSci systemow
niz w przypadku nowych ziaren nalezacych do ziarna ulegajacemu niewielkiemu rozdrobnieniu.

Nastepnie, wykonano wykresy aktywnosci systemow poslizgu wzdhuz linii elementéw biegna-
cej przez poczatkowe ziarno w kierunku z dla ziaren 5 i 64. Linie bieglty w poblizu Srodkéw Scian
xy. Wyniki sa przedstawione na Rys. 5.19 i 5.20 odpowiednio dla poczatkowych ziaren 5. i 64.
Mozna zauwazy¢, ze w ziarnie 5., ktore uleglo jedynie niewielkiemu rozdrobnieniu, zmiany aktyw-
nosci systeméw sa bardzo umiarkowane, podczas gdy w ziarnie 64. sa one bardzo duze.

Odwzorowanie rzeczywistej mikrostruktury

Idealizacja mikrostruktury materialu za pomoca teselacji Woronoja przypomina rzeczywista
strukture ziaren, poniewaz generowanie teselacji mozna poréwnaé do procesu zarodkowania i wzro-
stu ziaren (Diard et al., 2005). Z drugiej strony w przypadku uzywania regularnej siatki szescio-
Sciennych elementéw skoficzonych granice migdzy ziarnami maja zabkowany ksztatt. Z kolei mi-
krostruktura wygenerowana z uzyciem szesciennych ziaren nie jest zbyt podobna do mikrostruktury
rzeczywistego metalu, ale w rozwazanym tu przypadku regularnej siatki szeScioSciennych elemen-
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Rysunek 5.17: Wzgledne aktywnosci poszczegdlnych systemow poslizgu dla losowo wybranych
elementéw nalezacych do najmniej podzielonego ziarna nr 5. Kazdy system poslizgu oznaczono
innym kolorem..
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Rysunek 5.18: Wzgledne aktywnosSci poszczegdlnych systemoéw poslizgu dla losowo wybranych
elementdéw nalezacych do najsilniej podzielonego ziarna nr 64. Kazdy system poslizgu oznaczono
innym kolorem..

tow poczatkowe granice ziaren sg plaskie. Diard et al. (2005) poréwnywali rozktady pola naprezen
w poblizu granic ziaren w przypadku uzycia regularnej siatki elementéw szescio$ciennych i nieregu-
larnej siatki elementéw czworos$ciennych w modelu CPFEM dla materiatéw o sieci A3. Zaobserwo-
wali, ze wyniki dla wnetrz ziaren nie r6znia si¢ od siebie, ale r6znice w wartoSci naprezei na granicy
ziarna mogg by¢ niedoszacowane dla siatki nieregularnej (z powodu zabkowanego ksztattu granicy).
W zwiazku z powyzszym wydaje sig¢, ze réwniez dyskutowane w rozprawie rozdrobnienie ziaren
w poblizu granic otrzymane dla teselacji Woronoja moze by¢ niedoszacowane. Rozwigzaniem opty-
malnym wydaje si¢ by¢ wigc uzycie teselacji Woronoja i generacja nieregularnej siatki elementéw
czworoS$ciennych. W ten sposéb oddane sa topologiczne cechy mikrostruktury, jak i zachowane sa
ptaskie granice poczatkowych ziaren. Nalezy tu zaznaczy¢, ze w przypadku uzycia nieregularnej
siatki trudniejsze staja si¢ zar6wno wlasciwa generacja periodycznej siatki, jak i p6Zniejsze zadanie
periodycznych warunkéw brzegowych. Wykonanie symulacji z uzyciem takiego podejscia wykra-
cza poza ramy niniejszej rozprawy, cho¢ w przysziosci nalezaloby zbada¢ wplyw uzycia bardziej
precyzyjnie odwzorowanej mikrostruktury na przewidywane rozdrobnienie ziaren.

5.3 Symulacje prob eksperymentalnych dla stopu AZ31b

W celu przetestowania implementacji MES z aktywnym mechanizmem bliZniakowania przepro-
wadzono szereg symulacji numerycznych préb eksperymentalnych wykonanych dla prébek z wal-
cowanej blachy i wyciskanego preta stopu AZ31b, opisanych w sekcji 3.2.2. Wyniki symulacji (od-
powiedZ mechaniczna i tekstura krystalograficzna) zostaly nastgpnie pordwnane z wynikami eks-
perymentalnymi oraz wynikami uzyskanymi za pomoca modelu dwuskalowego. W celu uzyskania
wynikéw otrzymanych w biezacej sekcji uzyto przyblizenia rzeczywistego materialu za pomoca
szeSciennych ziaren (kazde ziarno stanowito jeden element skorficzony). Takie podejscie jest uza-
sadnione, gdy interesuje nas odpowiedZ materialu na poziomie agregatu polikrystalicznego (Mika
i Dawson, 1998). Wyniki symulacji z uzyciem wielu elementéw na ziarno zostaty przedstawione
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Rysunek 5.19: Wzgledne aktywnoSci poszczegdlnych systeméw poslizgu dla elementéw na linii
biegnacej rownolegle do kierunku z w poblizu Srodkéw Scian xy dla najmniej rozdrobnionego

ziarna nr 5. Kazdy system poslizgu oznaczono innym kolorem..
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Rysunek 5.20: Wzgledne aktywnoS$ci poszczegdlnych systeméw poslizgu dla elementéw na linii
biegnacej réwnolegle do kierunku z w poblizu Srodkéw $cian zy dla najsilniej rozdrobnionego

ziarna nr 64. Kazdy system po§lizgu oznaczono innym kolorem..
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Rysunek 5.21: OdpowiedZ mechaniczna w testach: jednoosiowego rozciagania w plaszczyznie bla-
chy (IPT), sciskania w ptaszczyznie blachy (IPC) i po grubosci blachy (TTC) dla prébek wycigtych
z walcowanej blachy wykonanej ze stopu AZ31b. Linia ciagta - symulacje, linia z markerami -
eksperyment (Proust et al., 2009), linia przerywana - krzywa napre¢zenie-odksztatcenie uzyskana
dla niezmodyfikowanego warunku reorientacji.

w poprzedniej sekcji. W tym wypadku tak gesta siatka byla potrzebna w celu analizy zjawiska
rozdrobnienia ziaren.

Zaréwno w przypadku probek wycigtych z blachy, jak i dla probek wycigtych z wyciskanego
preta, przedstawione w kolejnych sekcjach symulacje prob eksperymentalnych z uzyciem CPFEM
przeprowadzono dla pojedynczego zestawu parametréw umocnienia przedstawionego w tabeli 5.1.
Wykorzystywane w dalszych symulacjach parametry, podobnie do (Kowalczyk-Gajewska, 2011),
zostaty wstepnie dobrane poprzez poréwnanie wynikéw symulacji i testow $ciskania i rozciagania
prébek wycigtych z walcowanej blachy przedstawionych w pracy (Proust et al., 2009). Przy iden-
tyfikacji parametréw zatozono mikro-periodyczne warunki brzegowe (dyskusje zatozonych warun-
kéw brzegowych przedstawiono w nastgpnej sekcji). Dobra zgodno$¢ z eksperymentem dla testu
Sciskania w ptaszczyznie blachy (IPC) udato si¢ uzyskac jedynie dla zmodyfikowanego warunku
reorientacji (Rys. 5.21).

5.3.1 Symulacje dla prébek z walcowanej blachy

Oczekuje sig¢, ze dla reprezentatywnego elementu objetoSci (RVE) wiasciwosci efektywne
nie beda zaleze¢ od rodzaju uzywanych warunkéw brzegowych (Besson et al. (2010), s. 204).
W zwiazku z tym wyznaczono wymagany rozmiar RVE poprzez przeprowadzenie symulacji dla
coraz wigkszej liczby orientacji (a co za tym idzie coraz wigkszej liczby ES, poniewaz kazdy z nich
miat jedna orientacj¢) dla trzech rodzajéw warunkéw brzegowych (WB): prostych (PRO), mikro-
periodycznych (PER) i quasi kinematycznie jednorodnych (KIN). Szescian poddany prostym WB
miat zadane zerowe przemieszczenie w kierunku x na §cianie x = 0 i ujemne (dodatnie) przemiesz-
czenie w kierunku x na $cianie przeciwlegtej dla przypadku Sciskania (rozciagania), por. Rys. 5.22a.
Mikro-periodyczne warunki brzegowe zapewniaja zgodno$¢ przemieszczen dla weztéw na przeciw-
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Tablica 5.1: Parametry modelu CPFEM dla stopu AZ31b. W celu zwigztoSci opisu uzyte zostaly
angielskie nazwy i skréty: pri (pryzmatyczny), bas (bazalny), pyr (piramidalny <c+a> drugiego
rzgdu) i twi (bliZzniakowanie). Indeksy ss, st, ts i tt oznaczaja oddzialywania odpowiednio migdzy
poslizgiem i poSlizgiem, poSlizgiem i bliZniakowaniem, bliZzniakowaniem i poslizgiem oraz bliZnia-
kowaniem i bliZniakowaniem.

TcO T1 088 b a(s)t " aiS/ts ait " dpri | Qbas | Qpyr | Qtwi

System | [kPa] [kPa] [kPa] [kPa] | [kPa] [kPa]
pri 0.1122 | 0.0557 0.609 1.0 0.0 0.00001 | 1.0 | 1.0 1.0 1.6
bas 0.0029 | 0.0783 | 0.03016 0.9 0.0 0.00001 | 1.0 | 1.0 | 0.5 1.6
pyr 0.1350 | 0.0709 1.585 1.0 0.0 0.0002 1.0 1.0 1.0 1.4
twi 0.0649 | 0.0100 0.0 0.95 72.5 0.001 0.0 | 0.0 1.0 1.4

(a) (b) (c)
proste warunki brzegowe  mikro-periodyczne warunki brzegowe quasi kinematycznie

PRO WB u PER WB jednorodne warunki brzegowe

, KINWB |[<g

u, UZ%
y \ U= U, L y
Z
Z X \ 2O X
< N

ksztatt wynikajacy z zadanego wymuszenie pozostawania
gradientu deformac;ji w ptaszczyznie

WNYYYYYYY
WNYYYYYYY

'0

zerowe naprezenie

Rysunek 5.22: Schemat prostych (PRO), mikro-periodycznych (PER) i quasi kinematycznie jedno-
rodnych (KIN) warunkéw brzegowych.

legtych stronach szescianu, por. Rys. 5.22b. Przedstawia je rownanie
ug—ug=(F-1I) (X4 —Xp), (5.12)

gdzie F jest jednorodnym gradientem deformaciji dla $ciskania lub rozciagania. Warunki quasi ki-
nematycznie jednorodne sktadaty si¢ z warunkéw prostych i dodatkowego wymagania, aby boczne
Sciany szeScianu pozostawaty ptaskie, por. Rys. 5.22c.

Rysunek 5.23 przedstawia krzywe naprezenie-odksztalcenie uzyskane w eksperymentalnej pro-
bie rozciagania oraz w odpowiadajacej jej symulacji dla réznych warunkéw brzegowych, jak row-
niez tekstury uzyskane w symulacji. Jak widaé, w przypadku rozciagania, dla ktérego symulacja
nie przewiduje aktywnosci blizniakowania z powodu silnej wstepnej tekstury (por. Rys. 5.34a) zo-
rientowanej niekorzystnie dla jego dziatania, wyniki zaleza w bardzo niewielkim stopniu od warun-
kéw brzegowych. Mozna powiedzieé, ze w tym przypadku uzycie 27 orientacji (podzial szeScianu
3x3x3) jest wystarczajace w odniesieniu do przewidywania makroskopowej odpowiedzi mecha-
nicznej elementu objgtosci.

W przypadku Sciskania w plaszczyZnie blachy aktywne staje si¢ blizniakowanie, co powoduje,
ze deformacja staje si¢ bardziej niejednorodna niz w przypadku dziatania jedynie systeméw po-
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Rysunek 5.23: Poréwnanie odpowiedzi mechanicznej (krzywe naprezenie-odksztatcenie) i tekstur
(figury biegunowe {0001}) dla réznych warunkéw brzegowych i 27 orientacji w przypadku symu-
lacji rozciagania.
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Slizgu, a uzyskana w symulacji odpowiedZ materiatu staje si¢ w wigkszym stopniu zalezna od za-
danych warunkéw brzegowych. Rysunek 5.24 przedstawia poréwnanie odpowiedzi mechanicznej
(krzywe naprezenie rzeczywiste — rzeczywiste odksztatcenie plastyczne. Odksztalcenie to wyzna-
czono jako réznicg migdzy catkowitym odksztalceniem rzeczywistym, a wartoscig rzeczywistego
naprezenia dzielonego prze modut Younga réwny ok. 40,3 MPa. Modut zostat wyznaczony na pod-
stawie krzywych eksperymentalnych.) i tekstur (figury biegunowe {0001}) dla réznych warunkéw
brzegowych i 27 orientacji w przypadku kolejnego $ciskania i rozciggania. Warunki KIN i PER daja
w tym przypadku zblizony poziom naprg¢zenia, natomiast naprezenia dla prostych WB sa znacznie
mniejsze. Jest to spowodowane tym, ze w przypadku PRO materiat ma mozliwos¢é duzej lokaliza-
cji odksztatcenia, pozwalajacej na deformacje¢ przede wszystkim na tatwych systemach deformac;ji,
por. Rys. 5.25a. W przypadku KIN i PER deformacja szeScianu jest znacznie bardziej ograniczona
(por. Rys. 5.25b i ¢), co wymusza deformacj¢ na trudnych systemach lub deformacj¢ na tatwych
systemach, ale przy udziale wyzszych napr¢zefi. Z powodu podobieistwa PER i KIN WB oraz
z powodu faktu, ze dla wigkszej liczby orientacji wystgpowaly problemy z osiagnigciem zbieznoSci
dla KIN WB, w dalszej kolejnosci beda przedstawione wyniki tylko dla PRO i PER WB.

Rysunki 5.26-5.31 przedstawiaja wyniki uzyskane dla podziatu krawedzi szeScianu na 5, 7, 9,
11, 13 i 15 czesci, czyli dla agregatu polikrystalicznego zawierajacego odpowiednio 5% = 125,
73 = 343,93 = 729, 113 = 1331, 133 = 21971 153 = 3375 orientacji. Krzywe dla rozciagania
dla WB PRO i PER sa w kazdym z tych przypadkéw bardzo do siebie zblizone, wystgpuja nato-
miast do$¢ duze réznice migdzy poziomami naprezen przy Sciskaniu, ktére zmniejszaja si¢ wraz
ze wzrostem liczby orientacji. Z drugiej strony dla coraz wigkszych zadan coraz trudniej jest uzy-
ska¢ zbieznos¢, zwtaszcza dla PRO WB. Najwigksze zadanie, ktére udato si¢ przeliczy¢ do konica
przy uzyciu obu rodzajéw WB zawierato 9% = 729 orientacji i ES. W przypadku 73 = 343 réznice
miedzy krzywymi byly tylko nieznacznie mniejsze niz w przypadku 93 = 729, co wzigwszy pod
uwage znacznie mniejszy koszt obliczeniowy uzasadnia zastosowanie takiej wielko$ci RVE do dal-
szych symulacji. R6znice migdzy odpowiedziami mechanicznymi dla obu rodzajéw WB przy takiej
wielkosci RVE nie s co prawda zaniedbywalnie male, ale doktadnos$¢ jest wystarczajaca na uzytek
niniejszego rozdziatu. W dalszej cz¢sci uzywane byly mikro-periodyczne warunki brzegowe (PER),
ktére zdaniem autora lepiej oddaja deformacje RVE w trakcie préby Sciskania (boczne Sciany kostki
nie moga deformowac si¢ swobodnie, gdyz sq ograniczane przez sasiednie objetosci). Ponadto, jak
wida¢ na rysunkach 5.26-5.31, zblizenie pozioméw napregzen dla obu rodzajéw WB zachodzi po-
przez przyblizanie si¢ krzywej dla PRO WB do krzywej dla PER WB, a nie na odwrét. Za uzyciem
PER WB przemawia takze to, ze przy ich wykorzystaniu zadanie staje si¢ bardziej stabilne nume-
rycznie (por. np. Rys. 5.29).

Rys. 5.32 przedstawia krzywe naprezenie-odksztalcenie uzyskane w eksperymencie opisanym
w sekcji 3.2.2 oraz symulacjach przy uzyciu modelu dwuskalowego i kontynualnego. W przypadku
obu modeli nie udato si¢ doktadnie odwzorowac ksztattu krzywych (z wyjatkiem symulacji rozcia-
gania modelem VPSC, gdzie krzywa uzyskana w symulacji jest bardzo blisko krzywej eksperymen-
talnej). Nie jest zaskoczeniem, ze model mikromechaniczny przewiduje krzywe bardziej zblizone
do eksperymentalnych, poniewaz w oparciu o te krzywe przeprowadzono wcze$niej optymalizacje
parametréw tego modelu. Takiej optymalizacji nie przeprowadzono dla modelu CPFEM. Z drugiej
strony w modelu VPSC nie ma sprezystosci, ktéra jest obecna w modelu kontynualnym. Uwzgled-
nienie odksztalcen sprezystych pozwala na przewidywanie tagodnej zmiany znaku naprgzen przy
zmianie kierunku obcigzenia.

Rys. 5.33 przedstawia aktywnoSci systeméw poslizgu i bliZzniakowania oraz zakumulowane
bliZzniakowanie (liczone na dwa sposoby opisane w sekcji 5.1). Rysunek mozna poréwnac z analo-
gicznym Rys. 3.14 uzyskanym przy uzyciu modelu dwuskalowego (na Rys. 5.33 wykres dla kolej-
nego Sciskania, odcigzenia i rozciagania zostat rozbity na dwa wykresy, podczas gdy na Rys. 3.14
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Rysunek 5.24: Poréwnanie odpowiedzi mechanicznej (krzywe naprezenie-odksztatcenie) i tekstur
(figury biegunowe {0001}) dla réznych warunkéw brzegowych i 27 orientacji dla symulacji kolej-
nego $ciskania i rozciagania.



118

v

a) PRO b) PER ¢) KIN

Rysunek 5.25: Zdeformowany element objgtosci dla maksymalnej wartosci odksztatcen Sciskaja-
cych w przypadku: a) prostych, b) mikro-periodycznych i ¢) kinematycznie jednorodnych WB.

-01 -0.08 -0.06 -0.04 -0.02 0. 0.02 0.04
300:_ T T T T T T _:
‘© i ———— ]
[a N L ]
=S, 2001 ]
9 i ]
2 100¢ 1
; [ 7
S 0
N i ]
© —-100°¢ ]
C L ]
2 i ]
© -200" —— PROS5 -
& E —— PERS5 ]
Z -300" .
-01 -0.08 -0.06 -0.04 -0.02 0. 0.02 0.04

Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne

Rysunek 5.26: Krzywe napr¢zenie-odksztalcenie dla PRO i PER WB dla 125 orientacji (podziat
krawedzi szeScianu na 5).
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Rysunek 5.27: Krzywe naprezenie-odksztalcenie dla PRO i PER WB dla 343 orientacji (podziat
krawedzi szeScianu na 7).
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Rysunek 5.28: Krzywe naprezenie-odksztalcenie dla PRO i PER WB dla 729 orientacji (podziat
krawedzi szeScianu na 9).
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Rysunek 5.29: Krzywe naprezenie-odksztatcenie dla PRO i PER WB dla 1331 orientacji (podziat
krawedzi szeScianu na 11).
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Rysunek 5.30: Krzywe naprg¢zenie-odksztatcenie dla PRO i PER WB dla 2197 orientacji (podziat
krawedzi szeScianu na 13).
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Rysunek 5.31: Krzywe napre¢zenie-odksztatcenie dla PRO i PER WB dla 3375 orientacji (podziat
krawedzi sze$cianu na 15).

zamieszczony zostal w tym przypadku jeden wykres). W modelach dwu- i trdjskalowym uzywana
byta procedura PTVC, ktéra zapewnia zgodnos$¢ zakumulowanego bliZniakowania liczonego na oba
sposoby podane na koricu rozdziatu drugiego, dlatego w rozdziatach trzecim i czwartym na wykre-
sach zakumulowane bliZniakowanie oznaczane bylo jedna krzywa. W modelu CPFEM, ze wzgledu
na uzycie zmodyfikowanego warunku reorientacji, zgodno$¢ obu wielkosci nie jest zapewniona,
dlatego na wykresach prezentowane beda dwie krzywe. Przy rozciaganiu wykresy aktywnosci dla
obu modeli sa poczatkowo podobne. W modelu dwuskalowym w miarg umocnienia poslizgu pry-
zmatycznego, jego aktywnos¢ spada, i dominujacy staje si¢ poslizg piramidalny. W symulacji MES,
poslizg piramidalny nie zostal w widocznym stopniu uruchomiony. W wypadku rozciagania krzywa
naprezenie-odksztatcenie uzyskana w modelu dwuskalowym jest blizsza wynikom do§wiadczenia,
dlatego wydaje sig, ze optymalizacja parametréw umocnienia w CPFEM mogtaby w tym przypadku
poprawi¢ przewidywanie odpowiedzi mechanicznej materiatu. W przypadku $ciskania oba modele
przewiduja dominacj¢ poslizgu bazalnego i reorientacjg wigkszosci ziaren na skutek bliZniakowa-
nia. Podczas kolejnego rozciagania model MES przewiduje wyzsza niz model 2SCP aktywno$¢ sys-
temu piramidalnego. Réznica migdzy udziatami objetoSciowymi bliZzniakéw wyznaczonymi w obu
modelach jest tylko pozorna i wynika ze sposobu ich zliczania: w modelu 2SCP odbliZniaczanie
po zmianie drogi deformacji prowadzi do zmniejszenia udziatu objgtoSciowego blizniakéw, nato-
miast w modelu MES udziat objetoSciowy bliZniakéw przy zmianie drogi deformacji jest zerowany,
a dziatajace dalej odbliZniaczanie prowadzi do jego wzrostu.

Rys. 5.34 przedstawia tekstury uzyskane w symulacji modelem kontynualnym. Tekstury a-d od-
powiadaja analogicznym teksturom uzyskanym w eksperymencie (Rys. 3.7) i symulacji modelem
VPSC (Rys. 3.15). W symulacjach udato sig odwzorowaé najwazniejsze sktadowe tekstur ekspery-
mentalnych. W przypadku tekstury po Sciskaniu i kolejnym rozciaganiu blizsza do§wiadczeniu jest
tekstura uzyskana w symulacji modelem kontynualnym, poniewaz, podobnie jak w eksperymencie,
jest ona ,,stabsza” niz tekstura po samym rozciaganiu.
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Rysunek 5.32: Krzywe naprezenie-odksztatcenie uzyskane w eksperymencie (linia czarna), symula-
cji modelem dwuskalowym VPSC (linia czerwona) oraz symulacji modelem kontynualnym z PER
WB i 343 ES-orientacji (podziat krawedzi szeScianu na 7) w przypadku a) rozciagania i b) §ciskania
i rozciagania.
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Rysunek 5.33: AktywnoSci systeméw poslizgu i bliZzniakowania oraz zakumulowane bliZniakowa-
nie uzyskane w symulacji modelem kontynualnym z PER WB i 343 ES-orientacji (podziat krawedzi
szeScianu na 7) w przypadku a) rozciagania i b) §ciskania i rozciagania.

5.3.2 Symulacje dla prébek z wyciskanego preta

W dalszej kolejnosci przeprowadzono symulacje numeryczne prob eksperymentalnych wyko-
nanych na prébkach wycigtych z wyciskanego preta ze stopu AZ31b opisanych w sekcji 3.2.2.
Symulacje przeprowadzono dla identycznych parametréw jak w poprzedniej sekcji (Tab. 5.1) oraz
dla wstegpnej tekstury przedstawionej na Rys. 5.35a. W kazdym przypadku $ciskanie nastgpowato
w tym samym kierunku, a zmiana drogi deformacji byta uzyskiwana przez obrot sieci krystalogra-
ficznej, przy pozostawieniu warto$ci parametréw umocnienia bez zmian. W przypadku symulacji
Sciskania w kierunkach pod katem 45° i 90° do ED tekstura byta odpowiednio obracana. W przy-
padku wstepnego Sciskania i kolejnego $ciskania w kierunkach pod katem 45° i 90° do ED, tekstura
uzyskana we wstepnej deformacji réwniez byta odpowiednio obracana. Symulacje przeprowadzono
dla mikro-periodycznych WB i 72 = 343 orientacji, zgodnie z analiza przeprowadzona dla blachy.
Wyjatkiem byta symulacja Sciskania w kierunku prostopadtym do ED, dla ktérej nie udato si¢ uzy-
ska¢ zbieznoSci dla takiej liczby orientacji. W zwiazku z tym, obliczenia zostaly przeprowadzone
dla 62 = 216 orientacji. Rys. 5.35 przedstawia tekstury analogiczne do przedstawionych na rysun-
kach 3.4 (wyniki eksperymentalne) i 3.11 (symulacja modelem VPSC). Tekstury zostaly dobrze
odwzorowane - na figurach biegunowych mozna dostrzec wszystkie najwazniejsze komponenty.
Warto zauwazy¢, ze figury biegunowe uzyskane na podstawie symulacji MES sg bardziej rozmyte
niz uzyskane w modelu dwuskalowym, co jednak przemawia na korzy$¢ wynikéw modelu MES
ze wzgledu na ich lepsza zgodno$¢ z do§wiadczeniem.

Rys. 5.36 przedstawia krzywe rzeczywiste naprezenie - rzeczywiste odksztalcenie plastyczne
(wartos$ci bezwzgledne) oraz aktywnos$ci systemow i udzialy objetosciowe bliZniakowania. Krzywe
naprezenie-odksztalcenie zostalty w wigkszosci przypadkéw dos¢ dobrze odwzorowane. Wystepuja
istotne réznice w stosunku do wynikéw symulacji modelem 2SCP (krzywe zielone). Powodem
réznic ksztattu krzywych jest w niewielkim stopniu obecno$¢ odksztalcenr sprezystych w modelu
MES, ale wigksze znaczenie maja réznice migdzy aktywnoSciami systemow poslizgu i bliZzniako-
wania przewidywanymi przez oba modele (por. Rys. 3.9). Dla Sciskania w kierunku ED w symulacji
CPFEM najwigksza aktywnoS$¢ wykazywat poslizg bazalny, podczas gdy w symulacji 2SCP poczat-
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b)

d)

Rysunek 5.34: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} wykonane na podstawie tekstury:
a) wstepnie przyjetej, i uzyskanej w symulacjach modelem kontynualnym: b) po rozciaganiu,
¢) po Sciskaniu i d) po rozciaganiu nastgpujacym po $ciskaniu.
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Rysunek 5.35: Figury biegunowe {0001}, {1010} i {1012} rzutowane na plaszczyzne przekroju
poprzecznego préobki wykonane na podstawie tekstury: a) wstgpnie przyjetej i po symulacji b) $ci-
skania 2%, c) Sciskania 4%, d) wstgpnego Sciskania 4% i kolejnego Sciskania 3,5% prostopadle
do kierunku ED i e) wstgpnego Sciskania 4% i kolejnego Sciskania 3,5% pod katem 45° do kierunku
ED.
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kowo dominujacy byt pryzmatyczny. W pozostatych prébach aktywnosci systeméw przewidywane
przez oba modele sa dos¢ podobne (dominujacy poslizg bazalny, aktywno$¢ poslizgu pryzmatycz-
nego malejaca z czasem na rzecz aktywnosci poslizgu po plaszczyznach piramidalnych). Z tego
powodu réwniez ksztalt krzywych naprezenie-odksztalcenie przewidywanych przez oba modele
jest podobny. Wyjatek stanowi symulacja $ciskania pod katem 90° do ED prébki Sciskanej wstepnie
do poziomu odksztatcen plastycznych ok. 4%. W tym wypadku symulacja VPSC przewiduje do-
minacj¢ poslizgu pryzmatycznego na odcinku ok. 6% odksztatcenia po zmianie drogi deformacji.
Réznice w aktywnoS$ciach systeméw przektadajg si¢ w oczywisty sposéb na réznice migdzy ksztat-
tami krzywych naprezenie-odksztalcenie w obu przypadkach. Nalezy podkresli¢, ze przedstawione
wyniki modelowania CPFEM moga ulec zmianie w momencie przeprowadzenia optymalizacji pa-
rametréw materialowych zawartych w Tabeli 5.1 dla kontynualnego modelu MES polikrysztatu.

5.4 Symulacja procesu ECAP dla stopu AZ31b

Przeprowadzono symulacje procesu ECAP dla stopu AZ31b w celu por6wnania wynikéw z da-
nymi eksperymentalnymi (Gu et al., 2013) oraz wynikami symulacji modelem dwuskalowym VPSC
(por. sekcja 3.3.3). Symulacje przeprowadzono wg podobnego schematu, jak w sekcji 3.3.3, rozkla-
dajac jedno przejscie przez kanat na dwa quasi-przejscia. W symulacji zadano gradient deformacji
F uzyskany przez obrécenie gradientu deformacji F dla prostego $cinania:

1 0 —2ctg(P/2)
Fij=10 1 0 :
0 0 1

gdzie kat ® = 135°, por. Rys. 3.29. W pierwszym quasi-przej$ciu gradient deformacji zostat ob-
récony o kat 5 = 180° — 135° = 45° w ptaszczyznie ND-ED. W celu symulacji drugiego quasi-
przejscia zastosowano podobna procedurg, jak w przypadku symulacji zmiany drogi deformacji
w prébach eksperymentalnych dla probek wycigtych z preta, mianowicie, sie€ krystaliczna w kaz-
dym punkcie catkowania zostata obrécona o kat 45°. Rys. 5.37 przedstawia aktywnosSci systemow
poslizgu i bliZzniakowania oraz zakumulowane bliZniakowanie (liczone wg §cinania i objgtosci zre-
orientowanych obszaréw) w symulacji jednego przejscia przez kanatl katowy ECAP przy uzyciu
CPFEM. Podobnie jak w symulacji modelem dwuskalowym (por. Rys. 3.30), najwigksza aktyw-
no$¢ wykazuje poslizg bazalny, wspomagany przez poslizgi na ptaszczyznach pryzmatycznych i pi-
ramidalnych <c+a> II rzgdu. BliZniakowanie jest aktywne tylko na poczatku procesu, co réwniez
jest zgodne z symulacja modelem VPSC. Z drugiej strony, uzyskany udziat objetosciowy bliZnia-
kéw w symulacji CPFEM jest dwa razy nizszy niz w symulacji VPSC. Rys. 5.38 przedstawia figury
biegunowe {0001} i {1010} policzone dla tekstury odpowiednio a) przyjetej wstepnie, b) w trakcie
procesu (po jednym quasi-przejéciu) i ¢) po jednym przejSciu przez kanat (dwa quasi-przejscia). Po-
réwnujac wyniki z eksperymentem (por. (Gu et al., 2013) — Rys. 2) i symulacja modelem 2SCP (por.
Rys. 3.31) mozna stwierdzi¢, ze uzyskano dobra zgodno$¢ z do§wiadczeniem, lepsza niz przypadku
modelu 2SCP. Przewaga CPFEM polega gtéwnie na przewidywaniu stabszej tekstury (bardziej roz-
proszone orientacje), niz w przypadku modelu mikromechanicznego.



127

0. 0.01 0.02 0.03 004 005 0.06 0.07 0.08 009 0.1

=
o
=
)
2
z 2
g g
z
2 £
g <
® S7
& ol ME:
o g 50 VPSC
- z o Eksperyment ]
2 0. 001 002 003 004 005 006 007 008 009 0.1 "0.00 0.02 0.04 0.06 0.08
< | Rzeczywiste odksztalcenie plastyczne | |Odksztatcenie|
sl 002 004 006 008 0.1 012 014

N
a
=]

N
=]
=]

o
o
=
2
2
H] 0
N 3
g 150 2
2 100} % 04 )
£ <
£ —— MES7 0.2 3
KR £ —— VPSC
| = — Eksperyment 0.0 L T
0 L L L L | | | .
2 0 0.02 004 006 008 0.1 012 0.4 0.00 0.05 0.10 0.15
Na) | Rzeczywiste odksztatcenie plastyczne | |Odksztatcenie|
0. 002 004 006 008 0.1 012 0.4
— 250
©
=
s 200
2
% 150 3
2100 £04
K <
4 —— MES7
n  § % ——VPSC 02
# z —— Eksperyment 00 X T
0 .
Z)\ 0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.00 0.05 0.10 0.15
5} | Rzeczywiste odksztalcenie plastyczne | |Odksztatcenie|
b udziat obj. zreorientowanych IP
B e e e e e udziat obj. blizniakéw (wg $cinania)

blizniakowanie T1

poslizg pryzmatyczny

VVVV VvV VYV VY VY Y poslizg bazalny

poslizg piramidalny <c+a> Il rzedu

Rysunek 5.36: Poréwnanie symulowanych krzywych naprezenie-odksztalcenie i aktywnosci syste-
moéw dla prébek z preta stopu AZ31b. Lewa kolumna: krzywe naprezenie rzeczywiste - rzeczywi-
ste odksztatcenie plastyczne uzyskane w préobach eksperymentalnych oraz symulacjach modelem
VPSC i MES dla prébek wycigtych z wyciskanego preta stopu AZ31b. Prawa kolumna: aktywno-
Sci systemow poslizgu i blizniakowania oraz zakumulowane bliZzniakowanie uzyskane w symulacji
CPFEM. Wyniki byly uzyskane dla: a) Sciskania w kierunku wyciskania ED, b) Sciskania w kie-
runku prostopadtym do ED, c) Sciskania pod katem 45° do ED, d) §ciskania wstepnie $ciskanej (ED
2%) probki w kierunku prostopadtym do ED, e) Sciskania wstgpnie Sciskanej (ED 2%) prébki pod
katem 45° do ED, f) Sciskania wstepnie $ciskanej (ED 4%) probki w kierunku prostopadtym do ED
i g) Sciskania wstgpnie Sciskanej (ED 4%) prébki pod katem 45° do ED.
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Rysunek 5.36: Ciag dalszy.
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Rysunek 5.37: Aktywnosci systeméw poslizgu i bliZniakowania oraz zakumulowane bliZniakowa-
nie (liczone wg §cinania i objetoSci zreorientowanych obszaréw) w symulacji jednego przejscia
przez kanatl katowy ECAP przy uzyciu CPFEM.

{1010}

b)

)

Rysunek 5.38: Figury biegunowe {0001} i {1010} wykonane na podstawie tekstury: a) wstgpnie
przyjetej do symulacji, b) w trakcie procesu (po jednym quasi-przejsciu), ¢) po jednym przejsciu
przez kanal (dwa quasi-przejscia).



130

Rozdziat 6

Podsumowanie i wnioski

Zastosowane w rozprawie podej$cie mikromechaniczne pozwala oszacowa¢ makroskopowa od-
powiedZ materiatu polikrystalicznego przy poprawnym rozpoznaniu mechanizméw deformacji za-
chodzacych na poziomie mikro (pojedynczego ziarna) i zastosowaniu odpowiednich schematéw
przejscia mikro-makro. W tym konteksScie w pracy do opisu zachowania materialu na poziomie
lokalnym wykorzystano model plastycznosci krysztaléw deformujacych si¢ przez poslizg i bliznia-
kowanie. W odniesieniu do schematéw przejsScia mikro-makro w rozprawie zaprezentowane zostaty
wyniki symulacji przeprowadzonych z uzyciem analitycznych modeli mikromechanicznych: dwu-
(2SCP) i tréjskalowego (3SCP) oraz kontynualnego modelu plastycznosci krysztatéw zaimplemen-
towanego w MES (CPFEM). Na podstawie uzyskanych wynikéw przeprowadzono szczegétowa
analizg i dyskusje zdolnoSci wyzej wymienionych modeli do przewidywania ewolucji mikrostruk-
tury w metalach i stopach o wysokiej wytrzymatosci wtasciwej poddanych procesom intensywnej
deformacji plastycznej (SPD). Prezentowane rezultaty dotyczyly przewidywania odpowiedzi me-
chanicznej, rozwoju tekstury krystalograficznej i rozdrobnienia ziaren podczas $ciskania i rozciaga-
nia, réwniez ze zmiang drogi deformacji, oraz proceséw SPD takich jak ECAP i KOBO. Wykazano,
ze wykorzystywane podejScie jest skutecznym narzedziem modelowania wymienionych zjawisk.
Biorac pod uwage wyniki symulacji mozna w szczegdlnosci stwierdzié, ze:

e Zaréwno modele oparte na schemacie wewnetrznie zgodnym (2SCP i 3SCP), jak i model kon-
tynualny MES przy odpowiednim dobraniu parametréw sa w stanie poprawnie przewidywac
rozwoj tekstury materiatu poddanego deformacji na zmiennych Sciezkach odksztalcenia.

o Tekstury przewidywane przez model kontynualny sa blizsze wynikom eksperymentalnym niz
tekstury otrzymywane przez zastosowanie modelu 2SCP, ktéry przewiduje zbyt silne tekstury.
Z kolei w przypadku modelu 3SCP na zmniejszenie poprawnosci przewidywania tekstury
wplywa uzycie modelu Taylora.

e Symulacje przy uzyciu modelu kontynualnego MES sa znacznie bardziej czasochtonne niz
symulacje modelem 2SCP (w przypadku przewidywania usrednionego rozwoju mikrostruk-
tury dla agregatu), jak rOéwniez sa bardziej czasochtonne niz symulacje modelem 3SCP
(w przypadku przewidywania rozdrobnienia ziaren).

e Odpowiedz mechaniczna materiatu dla obcigzen cyklicznych moze zosta¢ okreSlona z wigk-
sza dokladnos$cig w przypadku modelu kontynualnego z uwagi na uwzglednienie odksztatcei
sprezystych. W przypadku modelowania rozwoju mikrostruktury w procesach SPD pominig-
cie odksztatcen sprezystych przestaje mie¢ znaczenie.
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Analityczne modele mikromechaniczne pozwalaja na zadanie bardzo skomplikowanych wa-
runkéw brzegowych (np. wielokrotne przejscia przez kanat ECAP, deformacja w procesie
KOBO). Deformacja RVE w procesie ECAP przez zadawanie kolejnych prostych $cinan
w sformutowaniu MES moze by¢ przeprowadzona poprzez generacje nowej siatki elemen-
tow skonczonych i przekazywanie do niej odpowiednich zmiennych modelu. Zadanie to nie
jest trywialne ze wzgledu na konieczno$¢ poprawnego przekazania duzej liczby zmiennych
modelu plastycznosci krysztatéw oraz odpowiednie rozwiazanie problemu interpolacji wiel-
kosci tensorowych.

Do oryginalnych aspektéw pracy mozna zaliczy¢:

Sformutowanie zatozen oraz dobér parametréw modelu dwuskalowego dla czystego tytanu
deformowanego w podwyzszonych temperaturach.

Sformutowanie procedury identyfikacji i dobér parametréw modelu dwuskalowego stopu
AZ31b przy uzyciu opracowanej implementacji algorytmu genetycznego oraz wynikow ba-
dan eksperymentalnych przeprowadzonych w instytucie autora na wyciskanych pretach i wal-
cowanych blachach ze stopu AZ31b.

Opracowanie metodologii zadawania zmiennych $ciezek deformacji uzyskanych w uprosz-
czonej analizie MES w kodzie VPSC. Zastosowanie modelu dwuskalowego do symulacji
rozwoju tekstury czystego technicznie tytanu deformowanego w procesach ECAP i KOBO.
Przeprowadzenie analizy wplywu bliZniakowania na rozwdj tekstury w tych procesach.

Zastosowanie zoptymalizowanych parametréw modelu dwuskalowego do symulacji rozwoju
tekstury stopu magnezu AZ31b deformowanego w procesie ECAP.

Sformutowanie oryginalnego modelu tréjskalowego oraz jego implementacja. Zastosowanie
zaproponowanego podejsScia do modelowania ewolucji tekstury i rozdrobnienia ziaren mate-
riatéw o sieci Al i A3. W szczeg6lnosSci opracowanie procedury analizy wynikéw modelu
w przypadku aktywnosci bliZniakowania.

Analiz¢ rozdrobnienia ziaren w procesie ECAP dla materialu o sieci Al z wykorzystaniem
modelu tréjskalowego. Poréwnanie rezultatéw z dostepnymi w literaturze wynikami badan
doswiadczalnych.

Wykorzystanie modelu trdjskalowego do analizy rozdrobnienia ziaren w procesie walcowa-
nia blach z czystego technicznie tytanu deformujacego si¢ przez poslizg i bliZniakowanie.
Poréwnanie rezultatéw z dostgpnymi w literaturze wynikami badai do§wiadczalnych.

Wstepna weryfikacje implementacji w MES modelu plastycznosci krysztatow uwzgledniaja-
cego bliZzniakowanie. Przeprowadzenie symulacji prostych préb eksperymentalnych i procesu
ECAP przy uzyciu implementacji modelu kontynualnego MES.

Sformutowanie i implementacja procedur do analizy rozwoju tekstury i powstawania nowych
ziaren w procesach intensywnej deformacji plastycznej przy wykorzystaniu wynikéw konty-
nualnego modelu MES polikrysztatu.
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Na podstawie analizy wynikéw przedstawionych w rozprawie wytaniaja si¢ kierunki dalszych
badan:

e W celu lepszego przewidywania odpowiedzi mechanicznej materiatéw poddanych defor-
macjom cyklicznych za pomoca analitycznych modeli mikromechanicznych nalezy w nich
uwzgledni¢ odksztalcenia sprgzyste. Planowane jest wykonanie tego zadania we wspotpracy
z Laboratoire d’Etude des Microstructures et de Mécanique des Matériaux w Metz we Francji
(Czarnota et al., 2015).

e Symulacje proceséw SPD (np. kolejnych przejs¢ przez kanat ECAP) za pomoca modelu kon-
tynualnego moga by¢ przeprowadzone poprzez generacje nowej siatki i przekazywanie do niej
zmiennych modelu. Najprostsza mozliwoscia przekazywania zmiennych jest ich przekazy-
wanie migdzy najblizej potozonymi punktami catkowania starej i nowej siatki. Wykonano
wstepna implementacje takiej procedury. Bardziej doktadna metoda jest interpolacja zmien-
nych miedzy punktami catkowania, ktéra w przypadku CPFEM nie moze by¢ wykonana przez
liczenie zwyktych $rednich wazonych wielkos$ci tensorowych. Planowane jest wykonanie in-
terpolacji przy uzyciu algorytmu sferycznej interpolacji liniowej we wspétpracy z Model-
ling and Simulation Group, Institute I: General Materials Properties, Friedrich-Alexander-
University of Erlangen-Niirnberg w Erlangen w Niemczech (Prakash et al., 2015).

e Wyniki rozwoju mikrostruktury wewnatrz ziaren sa tym doktadniejsze, im doktadniejsze jest
odwzorowanie samej mikrostruktury, dlatego planowane jest przeprowadzenie symulacji mo-
delem kontynualnym dla periodycznych teselacji Woronoja z siatka zbudowana z elementéw
czworoSciennych. Uzycie takiej siatki umozliwitoby uzyskanie ptaskich granic ziaren.
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Dodatek

Konwencje uzywane w celu rysowania figur biegunowych metali i sto-

pow o sieci A3

Ksztalt figur biegunowych w przypadku materiatéw o sieci A3 zalezy od przyjetej konwencji
osi ortogonalnego uktadu wspétrzednych. Rys. 1.4b przedstawia uktad heksagonalny. Uktad ten jest
bardzo dogodny do opisu krysztaléw o sieci A3, poniewaz oddaje on istniejace w takich kryszta-
tach symetrie. Niestety uklad ten nie jest ortogonalny, dlatego w celu opisu orientacji sieci trzeba
dokona¢ transformacji uktadu wspéirzgdnych. W oprogramowaniu stuzacym do rysowania figur
biegunowych mozliwe sa dwie konwencje tej transformacji:

1) OS x jest réwnolegta do osi a; (i = 1, 2, 3, wybor ¢ nie ma znaczenia ze wzgledu na symetri¢),
por Rys. 6.1a,

2) OS$ y jest réwnolegta do osi a;, por Rys. 6.1b.

Of z jest zawsze réwnolegta do osi ¢ komérki, a niezdefiniowana o§ (y w konwencji 1. i x w kon-
wencji 2.) jest prostopadta do obu zdefiniowanych osi. Wydaje sig, ze czgsciej uzywana konwencja
jest konwencja 1. Taka konwencja jest uzywana w programie VPSC oraz w przypadku symulowa-
nych figur biegunowych przedstawionych w tej pracy, chyba, ze zaznaczono inaczej.

W celu pokazania znaczenia wyboru konwencji na Rys. 6.2 przedstawione zostaly figury bie-
gunowe (0001), {1010} i {1120} wykonane dla pojedynczej orientacji opisanej katami Eulera
(0,0,0). Jak wida¢ wybor konwencji nie ma wptywu na figure biegunowa (0001), poniewaz kie-
runek ,,c” jest w obu konwencjach taki sam. Wybdr konwencji ma natomiast bardzo istotny wplyw
na figury {1010} i {1120}, mianowicie prowadzi do ich zamiany. Jak widaé, wybor konwencji

Konwencja 1. Konwencja 2.

Rysunek 6.1: Konwencje uzywane w celu rysowania figur biegunowych orientacji krysztatéw o sieci
A3.
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(0001) {1010} {1120}

Konwencja 1.

Konwencja 2.

Rysunek 6.2: Figury biegunowe (0001), {1010} i {1120} dla orientacji (0,0,0) wykonane w obu
konwencjach.

jest bardzo istotny i powinien by¢ dokonywany §wiadomie oraz zaznaczony w publikowanych pra-
cach. Takie podejscie pozwolitoby uniknaé wielu nieporozumien i znacznie utatwito poréwnywanie
wynikéw uzyskiwanych przez rézne grupy badaczy.
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