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SPIS WAZNIEJSZYCH OZNACZEN | SKROTOW

A* —powierzchnia aktywacji; m*, cm’
Aco — parametr zwiazany z pr¢dkoscia odksztatcenia w pelzaniu Cobla
A,3 — temperatura rozpoczecia przemiany austenit-ferryt; °C
b — dlugo$¢ wektora Burgersa; nm, um, mm, cm
bs — wspotczynnik reprezentujacy przyrost gestosci dyslokacji
C — parametr wystgpujacy w rownaniu KHL
C4 —spadek predkosci dyslokacji podczas zdrowienia
C; —koncentracja atoméw pierwiastkow obcych w roztworze
C1,..., s — stale wystepujace w rownaniach Zerilliego — Armstronga
CR — predko$¢ chlodzenia; °C/s, K/s
d — wielko$¢ ziarna; nm, pm, mm
dy — wielko$¢ ziarna ferrytu; pm
d, —wielko$¢ ziarna austenitu; pm
Dp — $rednia odleglo$¢ migdzy granicami ziarn lub wielko$¢ komorki, nm, pm
d. — $rednia $rednica zastepcza ziarna; nm, pm, mm
D, — wspoélczynnik dyfuzji granic ziarn
f —udzial objgtosciowy wydzielen
f — gestos¢ granic szerokokatowych
fo — parametr reprezentujacy oddziatywanie pomig¢dzy atomami a dyslokacja
F —sila obciazajaca; N
G — modul $cinania; MPa, GPa
HV —twardo$¢ mierzona sposobem Vickersa
K — modut $cisliwosci; MPa
kg — stala Boltzmann’a; J/K
ks — stala powiazana z wytrzymatos$cia granic podziarn
k, — wspotczynnik nachylenia w rownaniu Halla-Petcha
| —$rednia odlegto$¢ pomigdzy przeszkodami; mm
L —$rednia dlugos¢ dyslokacji, nm, um, mm, cm
m — czulo$¢ naprezenia na predkos¢ odksztatcenia
M — wspotczynnik Taylora
n — wykladnik umocnienia

no, n — wspolczynniki w rownaniu KHL



[Nb] . —1lo$¢ Nb rozpuszczonego
[Nb]so1 —ilo$¢ Nb wydzielonego
R — stata gazowa; J/mol K
r — promien czastki, nm

r — odleglo$¢ zrodta od granicy ziarna lub promien oddziatujacej linii poslizgu
(jesli zrodlo jest wewnatrz granicy);nm, pm, mm
R. — granica plastyczno$ci; MPa

RJ/R,, — zapas plastycznosci,
R, — wytrzymato$¢ na rozciaganie; MPa
S1, Sy, — systemy poslizgu
S1, S, —systemy poslizgu poprzecznego
S, — obszar granicy ziarn na jednostke¢ objgtosci
T — temperatura bezwzgledna; K, °C
t — czas wytrzymania; s
t4 — Czas wyzarzania; s
Tr — temperatura nagrzewania; °C
Tp — temperatura odksztalcenia; °C
T,, T, —temperatura topnienia; K,°C
Tr — temperatura wygrzewania; K,°C
T, — temperatura odniesienia; K,°C
fr — Czas wygrzewania; s
Ts — temperatura rozpoczecia przemiany austenit — ferryt; K, °C
V* — objetosé aktywacji; m’, cm’, mm’
X, x —odlegtos¢ od srodka probki; mm
& — intensywno$¢ odksztalcenia
& — intensywno$¢ predkosci odksztalcenia
&, —tensor predkosci odksztalcenia
6 —kat dezorientacji granic ziarn
0145 — $redni kat dezorientacji granic ziarn waskokatowych
x — $rednica wydzielonych czastek; nm
— wspotczynnik Poissona

— catkowita gestos§¢ dyslokacji; m?, cm™

1%
Yo,
o, — gestos¢ dyslokacji geometrycznie niezbednych; m?, cm™
o — intensywno$¢ naprezenia; MPa

o —napr¢zenie dziatajace w kierunku normalnym; MPa

n



o, — haprezenie tarcia sieci; MPa

6, — skladowa naprezenia uplastyczniajacego pochodzaca od nieodksztatconych
czastek; MPa
o,s — umocnienie od roztworu stalego; MPa

0, —umocnienie wydzieleniowe; MPa
o, —umocnienie od granic ziarn; MPa
0y, —umocnienie od substruktury; MPa
o, —umocnienie dyslokacyjne; MPa
o, —napregzenie wewngtrzne; MPa
— tensor napr¢zenia
o —naprgzenie uplastyczniajace; MPa
o — naprezenie pochodzace od barier aktywowanych cieplnie; MPa
7 —napre¢zenie styczne; MPa

7. — czas relaksacji potrzebny dla dysocjacji uwigzionych w granicy ziarna
dyslokacji krawedziowych

ARB — proces walcowania pakietowego blach (z ang. Accumulative Roll Bonding)

ATP — procesy rozdrabniania struktury na drodze zaawansowanej przerobki
cieplno-plastycznej (z ang. Advanced Thermomechanical Processing)
CEC - proces cyklicznego wyciskania $Sciskajacego (z ang. Cyclic Extrusion
Compression)
EBSD — dyfrakcja elektrondw wstecznie rozproszonych (z ang. Electron Back
Scattered Diffraction)
EBU - energia btedu ulozenia

ECAP —proces wyciskania przez matrycg katowa (z ang. Equal Chanel Angular
Pressing)
DBTT —temperatura przejscia w stan kruchy (z ang. Ductile to Britlle Transition
Temperature)
HPT — proces skrecania pod ci$nieniem (z ang. High Pressure Torsion)

MES — Metoda Elementéw Skonczonych
MF — proces wieloosiowego kucia (z ang. Multiaxial Forging)

RST — temperatura zatrzymania rekrystalizacji (z ang. Recrystallization Stop
Temperature)
SD — odchylenie standardowe

SEM — skaningowa mikroskopia elektronowa

SHPB — technologia badania materialow w warunkach bardzo duzych predkosci
odksztatcenia ( z ang. Split Hopkinson Pressure Bar)
SPD — procesy z duzymi odksztalceniami plastycznymi (z ang. Severe Plastc
Deformation)
TEM - przeswietleniowa mikroskopia elektronowa



1 OPRACOWANIE LITERATUROWE - STAN ZAGADNIENIA

1.1 Rys historyczny oraz podstawowe pojecia zwigzane z
rozdrobnieniem struktury

Wytwarzanie materialow o coraz bardziej rozdrobnionej strukturze stanowi
obecnie jeden z najprezniej rozwijajacych si¢ obszarow badan w dziedzinie inZynierii
materiatlowej. Najlepiej Swiadczy¢ moga o tym ogromne i w dalszym ciagu wzrastajace
naklady $rodkéw pienigznych na rozwoj nanotechnologii (Rys. 1.1) [124]. Sama
koncepcja uzyskiwania materialow, zbudowanych z najdrobniejszych, mozliwych do
uzyskania czastek, przypisywana jest Richardowi Feynmanowi, ktory w roku 1959
wyglosil przemowienie zatytutowane: ,,Tam na spodzie jest mndstwo miejsca” (There’s
Plenty of Room at the Bottom)[25] na temat manipulowania atomami dla potrzeb
tworzenia nowych materialdow. Samo pojecie nanotechnologia zostato uzyte po raz
pierwszy w roku 1974 przez Taniguchi z University of Tokio, ktory dla potrzeb
przemystu elektronicznego opisat mozliwosci konstruowania materialdéw na poziomie
manometrycznym [122]. Dalszy rozwoj nanotechnologii mozliwy byt gtéwnie dzigki
rozwojowi technik obserwacji nanostruktury. Przyktadowo pojawienie si¢ w roku 1981
mikroskopii skaningowej tunelowej, umozliwito obserwowanie klastrow atomoéw, a
zaprezentowana w roku 1991 przez firm¢ IBM technologia pozwolita, przy uzyciu jako
narzedzia - sit atomowych, na zmiang utozenia pojedynczych atoméw ksenonu [132].
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Rys. 1.1 Naktady na nanotechnologie [124].



W celu uporzadkowania istniejacego nazewnictwa w dalszej cze$ci pracy
przyjeto nastgpujacy podziat materiatow ze wzgledu na uzyskany poziom rozdrobnienia
1 elementy strukturalne:

— materiaty ultra-drobnoziarniste,
— materiaty nanokrystaliczne,
— materiaty nanostrukturalne.

Najczgsciej przyjmuje si¢, ze odpowiednia dla danego stopnia rozdrobnienia
struktury nazwa stosowana jest gdy dotyczy co najmniej 70% objgtosci. Nalezy w tym
miejscu nadmienié, ze stosowanie pojecia nanomaterial powinno si¢ ogranicza¢ do
takich materiatow, ktore oprocz silnego rozdrobnienia struktury (najczgsciej ponizej
100nm) charakteryzuja si¢ nowymi wlasnos$ciami (fizycznymi, mechanicznymi)
wynikajacymi z tego rozdrobnienia [128]. Poczatkowo nanomateriaty uzyskiwane byty
gléwnie w niewielkiej objetosci metodami, ogdlnie okreslanymi pojeciem ,.bottom-up”
— samoorganizacji (Rys. 1.2) - gdzie nanoczastki tworzono poprzez laczenie ze soba
atomow, klastréw atomow czy molekul. Metody te obejmuja takie procesy jak m.in.
technika chemicznego osadzania nanoczastek z fazy gazowej, zaggszczanie
nanoproszku, czy krystalizacja ze stanu amorficznego [30, 98, 62], a uzyskiwana ta
droga wielko$¢ ziarna miescita si¢ ponizej 100nm (Rys. 1.2).

100um 10um Tum 100nm 10nm 1nm
| | 1 | 1 1 1 1
| | Silna akumulacia LFrocesy
Procesy odksztatcenia SPD bottom-up

“top-down” _ | Materiaty
Specjalna amorficzne
przerébka Materiaty

termomechaniczna nanokrystaliczne
Konwencjonalna
przerébka
termomechaniczna

Materiaty
ultra-drobnoziarniste

Materiaty typowe

Rys. 1.2 Zakres uzyskiwanego rozdrobnienia struktury w metalach i stopach.

Druga grupa metod, pozwalajacych na uzyskanie wigkszych objetosci materiatu o
silnie rozdrobnionej strukturze (tzw. bulk materials), z materialu wyjSciowego o
strukturze typowej, ogolnie okreslana jest pojeciem ,.fop-down™ — rozdrabniania (Rys.
1.3). Grupa ta obejmuje procesy, wykorzystujace silna akumulacje odksztatcenia (z ang.
Severe Plastic Deformation — SPD), a takze specjalne procesy przerdbki cieplno-
plastycznej (z ang. Advanced Thermomechanical Processing — ATP)[38, 39, 112, 139].
Chociaz wykorzystanie silnej energii odksztalcenia do rozdrabniania struktury byto



znane juz wczesniej [107, 108], prawdziwy rozwdj metod SPD nastapit od roku 1993,
kiedy to Valiev przedstawit je jako efektywne narzg¢dzie do produkcji materialow ultra-
drobnoziarnistych [133]. Materiatami ultra-drobnoziarnistymi przyjeto si¢ nazywac
materialy, gldbwnie metale 1 stopy, w ktorych wielko$¢ ziarna jest na poziomie ok. 1um.

Obecnie uzyskane rozdrobnienie struktury, przy wykorzystaniu tych metod, waha
si¢, w zalezno$ci od materiatu, od 1um do ok. 100nm [128]. W przypadku specjalnej
przerobki cieplno-plastycznej do uzyskiwania struktur silnie rozdrobnionych, pierwsze
proby dotyczace wykorzystania procesu walcowania na goraco, mialy miejsce na
poczatku lat 80-tych, a uzyskane rozdrobnienie struktury w stalach mikrostopowych i
weglowo-manganowych osiagneto poziom 4um. W 1984r Yada wykorzystal proces
walcowania na goraco i S$ciskania, gdzie na drodze przemiany i rekrystalizacji
dynamicznej ferrytu, uzyskali w stalach TRIP rozdrobnienie na poziomie 1um[39].

Nanokrystalicznymi, nazywamy takie materialy, w ktorych $rednia wielko$¢
ziarna jest mniejsza od lum oraz gdy wewnatrz ziarn nie wystgpuje struktura
dyslokacyjna lub jej obecno$¢ jest sladowa.
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Przyktadem moze by¢ rozdrobnienie ziarna uzyskane w wyniku rekrystalizacji
dynamicznej po silnym odksztalceniu plastycznym (Rys. 1.3a) [39]. Materiaty
nanostrukturalne, podobnie jak nanokrystaliczne charakteryzuja si¢ stopniem
rozdrobnienia struktury ponizej 1um ale dodatkowo ziarna posiadaja silng podstrukturg
(strukture komoérkowa oraz dyslokacyjne granice waskokatowe). Tego typu materialy
otrzymujemy np. po silnym odksztatceniu na zimno, gdy uktady dyslokacyjne tworza
struktur¢ komoérkowa (Rys. 1.3b )[14].

W  niniejszej pracy wplyw rozdrobnienia na mechanizmy umocnienia
przedyskutowany zostanie w oparciu o materialy ultra-drobnoziarniste 1
nanostrukturalne, gtownie stale niskowgglowe 1 mikrostopowe. Struktura typowa beda
okreslane materialty o typowym poziomie rozdrobnienia struktury - powyzej Sum,
otrzymywane w konwencjonalnych procesach przerdbki cieplno-plastyczne;.
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1.2 Sposoby uzyskiwania struktur ultra-drobnoziarnistych i
nanokrystalicznych

Stale o strukturze ultra-drobnoziarnistej juz od pewnego czasu ciesza si¢
szerokim zainteresowaniem. Obecnie, mozna je wytwarza¢ w skali laboratoryjnej a
takze w niewielkim stopniu w skali przemystowej [22, 41, 86, 111]. Przyklad moze
stanowi¢ proces walcowania w wykrojach zamknigtych, na ciepto walcowki ze stali
niskowegglowej[86]. W procesie tym wytwarzane sa prety o dtugosci do 20m 1 $rednicy
18mm, w ktorym wielko$¢ ziarna zostata zmniejszona nawet do 500nm (Rys. 1.4).

Wielkosc ziarna ferrytu, um

20 10 5 2 1 0.5
L e e T | ]
Materiat Materiat
typowy ultra-drobnoziarnisty
- 700 —
o
=
$ 600
9o
[]
1S
& 500
=
=
400
300
10 10° 10° 10"

. . 3
Liczba ziarn na 1mm

Rys. 1.4 Zmiana wytrzymalosci w zaleznosci od uzyskanego stopnia rozdrobnienia struktury w procesie
walcowania walcowki w wykrojach zamknigtych. Stal 015C-Si-Mn[86].

Rozdrobnienie ziarna )

I : 1
Podejscie Podejscie
“bottom-up” “top-down”

Silna akumulacja odksztatcenia Specjalna przerébka
plastycznego (SPD) cieplno-plastyczna (ATMP)
Osadzanie

. +f Wyciskanie przez kanat katowy (ECAP)| o Dynamiczna rekrystalizacja austenitu
il A2 N CERRREEFUR  of Cykliczne wyciskanie Sciskajace (CEC) | o Indukowana odksztalceniem
e v Walcowanie pakietowe (ARB) przemiana ferrytu (SIDT)
Krystalizacja ze stanu o Skrecanie pod ci$nieniem (HPT) » Odksztalcanie w zakresie dwufazowym
amorficznego v Kucie wieloosiowe (MF) » Dynamiczna rekrystalizacja ferrytu
v Proces powtarzajacego sig faldowania | ¥ Wyrazne zdrowienie ferrytu podczas
i prostowania (RCS) odksztalcania na cieplo i wyzarzania
¥ Kucie w matrycy ze ¥ Przemiana odwrotna
zbieznymi rowkami (CGP)
. —

Rys. 1.5 Zestawienie podstawowych sposoboéw uzyskiwania struktur ultra-drobnoziarnistych i
nanokrystalicznych.
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Metody wytwarzania struktur ultra-drobnoziarnistych i nanostrukturalnych
zostaly schematycznie zebrane na Rys. 1.5. Jak juz wspomniano w poprzednim
podrozdziale, materialy ultra-drobnoziarniste 1 nanostrukturalne moga by¢
otrzymywane na drodze specjalnej przerdbki cieplno-plastycznej (47P) lub technik
silnej akumulacji odksztatcenia (SPD). Pierwsza z nich bazuje na istniejacych procesach
przemystowych (gtéwnie proces walcowania) wprowadzajac nowe, alternatywne
techniki cieplno-plastycznej przerobki i wykorzystujac zjawiska mikrostrukturalne np.
rekrystalizacje dynamiczng austenitu z nast¢pujaca po niej przemiana fazowa austenit-
ferryt [38], przemiang ferrytyczna indukowana odksztalceniem [39], odksztalcenie w
zakresie dwufazowym, przemiang odwrotng czy walcowanie na zimno z wyzarzaniem
struktury martenzytycznej (Rys. 1.5) [39, 111]. Uzyskiwany poziom rozdrobnienia z
wykorzystaniem procesow z tej grupy zawiera si¢ w przedziale pomigdzy Spm a 800nm
[22, 39, 111]. Druga grupa procesow - SPD - wykorzystuje silng akumulacje
odksztalcenia w temperaturze otoczenia badz w warunkach przerobki plastycznej na
cieplo. Przykladowe, dobrze znane juz procesy wykorzystujace t¢ technike to:
wyciskanie przez kanat katowy ECAP (z ang. Equal Chanel Angular Pressing) [107,
108, 133], cykliczne wyciskanie Sciskajace CEC (z ang. Cyclic Extrusion Compression)
[102], walcowanie pakietowe ARB (z ang. Accumulative Roll Bonding) [54, 128],
skrgcanie pod cisnieniem HPT (z ang. High Pressure Torsion) [131, 132] czy kucie
wieloosiowe MF' (z ang. Multiaxial Forging) [105].

Pasma poslizgu

\ Granice przejsciowe
~7 (GNBs)

Granice priypad kowe
(GNBs i IDBs)

Rys. 1.6 Rozwoj struktury dyslokacyjnej w materiatach odksztalcanych plastycznie na zimno wraz ze
wzrostem odksztalcenia [127].

W przypadku procesow wykorzystujacych silna akumulacje odksztatcenia,
rozdrobnienie struktury uzyskiwane jest przez wprowadzenie duzej liczby dyslokac;ji,
ktére tworza niskoenergetyczne konfiguracje w formie waskokatowych granic ziarn,
ktére nastgpnie ewoluuja, wraz z odksztatceniem, do postaci jednorodnych, ziarn o
granicach szerokokatowych [139]. Powstajace granice dyslokacyjne moga tworzy¢ tzw.
granice dyslokacyjne geometrycznie niezb¢dne (GNBs), ktére przyjmuja forme¢ pasm
scinania lub warstw dyslokacyjnych oraz granice dyslokacyjne geometrycznie
przypadkowe (IDBs), ktore tworza skupiska pomigdzy tymi pierwszymi — Rys. 1.6 [21,
127]. Udzial objetosciowy granic dyslokacyjnych wzrasta wraz z odksztalceniem
plastycznym i wptywa na wilasno$ci odksztalconego materialu takie jak: naprezenie
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uplastyczniajace, ciagliwo$¢ czy tekstura [6, 53]. Ponadto, wraz ze wzrostem
odksztalcenia plastycznego zmniejsza si¢ odleglto§¢ pomigdzy poszczegdlnymi
granicami i rdwnocze$nie ros$nie $redni kat ich dezorientacji - Rys. 1.7.

a) b)
E 5 25
=
=
s 3 4
2 - 20
z °o o
8 ’g - E a3 .=
= 115 & N3 o1 =& b8 S
i @ @ c e 0 1=
o = = av c
> o E g 1o ‘3:-’
R 410 3 9.2 5
@ T o E %)
= @ o3 1 o
; Y 0.2 IDB b
.0 - C D — ‘1 o
2 -5 T © av X
2 °
g 0 0 | | | | 0
5 0 1 2 3 4 5
Odksztatcenie Odksztatcenie

Rys. 1.7 Zmiana $redniej odlegtosci pomigdzy granicami i wzrost kata dezorientacji granic wraz z
odksztalceniem plastycznym w przypadku a) granic geometrycznie niezbednych i b) granic
geometrycznie przypadkowych [6].

Mimo, ze wigkszo$¢ technik SPD nie ma perspektywy ich wykorzystania do
produkcji materiatow nanokrystalicznych na skale przemystowa (ze wzgledu na mate
wymiary uzyskiwanych w tych procesach objgtosci materiatu), sa one coraz
powszechniej stosowanym narz¢dziem do wytwarzania struktur o duzym poziomie
rozdrobnienia. Materialy uzyskiwane ta droga stanowia punkt wyjscia do dalszych
badan nad zachowaniem si¢ tego typu struktur i do rozwoju rownan konstytutywnych,
stuzacych do ich modelowania.

1.2.1 Symulator MaxStrain

Jedna z technik wykorzystujacych silna akumulacj¢ odksztalcenia plastycznego
do uzyskiwania struktur ultra-drobnoziarnistych jest wieloosiowe §ciskanie - symulator
MaxStrain. W odroznieniu od wigkszosci metod SPD, technologia MaxStrain
wykorzystuje odksztatcenie w dwodch osiach, podczas gdy ptynigcie materialu w trzecim
kierunku jest catkowicie zablokowane [11, 53]. Schemat, przedstawiajacy zasadg
dziatania symulatora MaxStrain przedstawiono na

Rys. 1.8. Odksztatcenie zadawane jest poprzez dwa przeciwbiezne kowadta,
ktore §ciskaja probke jednoczesnie sita F, w kierunku zaznaczonym na rysunku. Mimo,
ze dla pojedynczej operacji $ciskania, odksztatcenie wynosi od 0.3 do 0.5, w procesie
tym mozliwe jest uzyskanie odksztatcenia dochodzacego do 30 bez utraty spdjnosci
materiatu [11, 53]. Po kazdym odksztalceniu, probka jest obracana o 90° wokot
dhuzszej osi 0 i1 odksztalcenie zadawane jest ponownie, az do uzyskania pozadanego
odksztatcenia catkowitego. Zablokowanie ptynigcia materiatu w kierunku osi 0
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zapewnia utrzymanie prawie statej objgtosci materialu w strefie odksztalcenia. Warunki
prowadzenia do$§wiadczen z wykorzystaniem techniki MaxStrain oraz towarzyszace im
ograniczenia przedstawione zostana w dalszej czesci pracy.

F

Rys. 1.8 Zasada dziatania symulatora MaxStrain.

1.3 Mechanizmy odksztatcenia

Materiaty o strukturze ultra-drobnoziarnistej i nanokrystalicznej charakteryzuja
si¢ zwigkszonym udziatem granic ziarn, co moze znacznie zmieniac ich state fizyczne i
wlasno$ci mechaniczne: modut sprgzystosci, ciagliwosé, migknigcie cieplne, opornosé
zmgcezeniowa oraz odporno$¢ na pelzanie oraz czulo$¢ na predkos$¢ odksztatcenia [78,
111]. Gdy w materiale, wraz ze zmniejszajaca si¢ wielko$cia ziarna, rosnie
objetosciowy udzial granic ziarn zmianie ulega znaczenie poszczeg6Olnych
mechanizméw odksztatcenia oraz sposob ich dzialania - w poréwnaniu z typowymi
materiatami polikrystalicznymi. Wzrost gestosci dyslokacji w odksztatlcanym materiale
obserwowany jest do momentu wystapienia pewnego ,,nasycenia”’ — nastgpnie moga
wystapi¢ procesy anihilacji, czyli zmniejszanie efektu umocnienia dyslokacyjnego, co w
bezposredni sposob przektada si¢ na obnizenie umocnienia odksztalceniowego.
Wzrostowi gestosci dyslokacji towarzyszy czgsto zwigkszona tendencja do lokalizacji
naprezen $cinajacych, co sprzyja generowaniu dyslokacji 1 ich anihilacji w granicach
ziarn. Jest to jedno z podstawowych Zrodel utraty ciagliwosci w materiatach ultra-
drobnoziarnistych i nanokrystalicznych [65, 111, 126].

1.3.1 Podstawy fizyczne odksztalcenia plastycznego

Badania literaturowe wskazuja, ze w przypadku materiatéw metalicznych o
strukturze rozdrobnionej do poziomu wielko$ci ziarna ponizej lum, odksztatcenie
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plastyczne moze zachodzi¢ na drodze innych mechanizméw odksztatcenia niz te, ktére
obserwowane sa dla struktur typowych. Gtéwna przyczyna zmian w mechanizmach
odksztalcenia jest znaczny wzrost udziatu objgtosciowego granic ziarn i zmniejszenie
ich $rednicy do rozmiardéw, dla ktorych zasigg dziatania spigtrzajacych si¢ dyslokacji
staje si¢ porownywalny badz wigkszy od samej $rednicy ziarna. W takim przypadku
odksztatceniu plastycznemu towarzysza nast¢pujace zjawiska [14, 15, 78]:

zanik efektu spigtrzania dyslokacji na granicach ziarn,
— sprezyste odksztalcenie granic ziarn na skutek powstajacych wygie¢ dyslokacji,

wzrost znaczenia strefy granic ziarn — tzw. efekt ,,rdzenia 1 plaszcza”,

powstawanie pasm $cinania,

obecnos$¢ zrodet 1 ujs¢ dyslokacji w granicach ziarn.

Zjawiska te, ktorych bezposrednim efektem jest odksztalcenie plastyczne, wystepuja
najczesdciej rownolegle, a stopien aktywnosci danego mechanizmu zalezy przede
wszystkim od poziomu rozdrobnienia struktury (konkretnie od udziatu objetosciowego
granic ziarn szeroko 1 waskokatowych) a takze od rodzaju sieci krystalicznej czy tez od
zastosowanych warunkéw odksztalcania. W kolejnych podrozdziatach zostana
doktadniej omowione podstawy fizyczne modeli przedstawionych wyzej mechanizmow
odksztalcenia.

1.3.1.1 Zanik efektu spietrzania dyslokacji na granicach ziarn

Podstawowy zwiazek pomigdzy wielkoscia ziarna a granica plastycznosci lub
napr¢zeniem uplastyczniajacym reprezentowany jest przez rownanie Halla—Petcha [ 32,
94]:

o, =0, +kyd’”2 (1.1)

p

W powyzszym réwnaniu gy jest napr¢zeniem tzw. tarcia wewnetrznego (uwzglednia
wpltyw umocnienia roztworowego 1 wydzieleniowego ale nie dyslokacyjnego). W sensie
fizycznym jest to naprgzenie uplastyczniajace nieodksztalconego monokrysztatu,
zorientowanego dla dziatania zloZzonego systemu poslizgu, lub jest to granica
plastyczno$ci  gruboziarnistej struktury polikrystalicznej, wolnej od tekstury.
Wspdtczynnik k, uwzglednia warunki odblokowania granic ziarn, a d jest wielkoScia
ziarna.

W materiatach typowych, interpretacja fizyczna rownania (1.1) najczesciej opiera si¢ na
dwoch modelach: a) modelu spigtrzenia dyslokacji (z ang. pile-up model) 1 b) modelu
»gestosci dyslokacji” [58]. Model spigtrzania dyslokacji zaklada istnienie warto$ci
krytycznej naprgzenia stycznego 7., przekroczenie ktérej umozliwi kontynuacje
poslizgu przez granicg ziarna [19]:
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T =n,T (1.2)

gdzie: 7, - naprgzenie styczne potrzebne do przekroczenia bariery réwne przytozonemu
naprezeniu z, ng — liczba dyslokacji okupujacych odcinek / wzdtuz ptaszczyzny poslizgu
migdzy Zrédlem a przeszkoda (granica ziarna).

Rys. 1.9 Zanik efektu spigtrzania dyslokacji na granicach ziarn [78].

Koncepcja modelu spigtrzania dyslokacji na granicach ziarn lezy u podstaw zalezno$ci
Halla-Petcha (réwnanie (1.1)). Zaktada ona, ze dyslokacje sa generowane przez zrddla
Franka-Reada, ktore znajduja si¢ w centrum ziarn. Jednakze, w sytuacji gdy wielkos¢
ziarna zmniejsza sig, liczba dyslokacji w jego wyniku zmierza do zera i wowczas zanika
efekt umocnienia. Rys. 1.9 przedstawia indywidualne dyslokacje (dodatnie i ujemne)
unieruchomione w przeciwlegtych granicach ziarn. W efekcie, mechanizm spigtrzania
si¢ dyslokacji na granicach ziarn zanika. Model ten zostat zaproponowany przez Pande
[92] 1 byt dalej rozwijany przez Armstronga i wspolpracownikow [2] w kierunku
zmiany wspotczynnika nachylenia &, w rownaniu (1.1).

1.3.1.2 Model sprezystego odksztatcenia granic ziarn (Bow-out)

Kolejnym zjawiskiem obserwowanym w strukturach silnie rozdrobnionych po
odksztatceniu plastycznym, jest tworzenie si¢ sprezyscie odksztatconych granic ziarn.
Powstaja one na skutek wygie¢ dyslokacji, ktore tworza si¢ w materiale podczas silnego
odksztatcenia plastycznego (

Rys. 1.10a) [134]. Ko [52] zaproponowal model, pozwalajacy na opis tego
zjawiska. Warunek plastycznego ptynigcia jest w tym modelu $ciSle zwiazany z
napr¢zeniem krytycznym, ktore jest wymagane do utworzenia zrodta Franka-Reada.
Teoretycznie, naprgzenie krytyczne dla takich warunkow mozna zapisaé nastgpujaco:

r, =i{[l—3vj1n(£j—1+5} (1.3)
24 (1-v) U 2 b 2
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gdzie: G — modut $cinania, b — dlugos¢ wektora Burgersa, v — wspotczynnik Poissona, L
— $rednia dlugos$¢ dyslokacji.

Dla materiatow o wielko$ci ziarna powyzej 100nm, diugo$¢ dyslokacji jest
poréwnywalna z p?, gdzie p jest gestoscia dyslokacii [36].

a) b)

dysocjacja “uwigzionej”
sieci dyslokacji

sprezyscie odksztatcony
brzeg granicy ziarna

ab: segment dyslokacji

Rys. 1.10 Schematyczne przedstawienie dziatania modelu wyginania si¢ na zewnatrz dyslokacji —a) oraz
dysocjacja uwigzionych sieci dyslokacji krawgdziowych [52].

Na podstawie rownania (1.3) mozna wyprowadzi¢ zalezno$¢ pozwalajaca na obliczenie
granicy plastyczno$ci materiatow ultra-drobnoziarnistych:

o,=0,+Mr, (1.4)

gdzie o;— jest naprezeniem tarcia sieci, a M jest wspotczynnikiem Taylora.

W przypadku materiatlow typowych ogélnie przyjmuje sig, ze dyslokacje spigtrzaja si¢
na granicach ziarn - o ile nie napotkaja innych oporéw w ich wngtrzach. W strukturach
po duzym odksztalceniu plastycznym dominujacym zjawiskiem jest dysocjacja
uwigzionych dyslokacji krawegdziowych w granicach ziarn (

Rys. 1.10b). W tego typu materialach obserwuje si¢ nierownowagowe granice ziarn o
bardzo duzej gestosci dyslokacji 1 wysokich naprezeniach wewnetrznych. Wazna rolg
odgrywa w tym przypadku proces zdrowienia dynamicznego, ktory z latwoscia
zachodzi w tych warunkach 1 powoduje dodatkowo zanik umocnienia
odksztatceniowego. Zmiana gestosci dyslokacji zwiazana ze zdrowieniem moze by¢
opisana nast¢pujacym rownaniem [52]:

dp _c.t _p (1.5)
dt bd

gdzie: p jest gestosé dyslokacji, £ - predkos¢ odksztalcenia a,; — czlon geometryczny
zwigzany z udzialem dyslokacji aktywnych 1 7, — czas relaksacji potrzebny dla
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dysocjacji uwigzionych w granicach ziarn dyslokacji krawgdziowych. W warunkach
odksztalcania w stanie ustalonym tj. (dp/dt)=0, 1, moze by¢ zapisane w postaci:

_phd
Ca,E 1.6)
Jezeli zatem czas odksztalcania bgdzie diuzszy od 7, to dyslokacje uwigzione w
granicach ziarn bgda mialy wystarczajaco duzo czasu na ,,rozpuszczenie si¢” podczas
odksztatcania, powodujac tym samym brak umocnienia odksztatceniowego[24, 93].

1.3.1.3 Poslizg po granicach ziarn

W przypadku materialow nanokrystalicznych, dla pewnej krytycznej wielko$ci
ziarna, pojawia si¢ tzw. odwrécony efekt Halla-Petcha (migknigcie wraz z
rozdrobnieniem mikrostruktury) [74, 89, 90, 92]. Ogoélnie, efekt ten mozna przypisacé
zwigkszonej aktywnos$ci granic ziarn w strukturach nanokrystalicznych z powodu ich
Slizgania si¢, badz z powodu dyfuzyjnego przeplywu masy przez granice ziarn.
Mozliwym mechanizmem odksztalcenia w tym przypadku mogto by by¢ petzanie Cobla
mimo, ze mechanizm ten w typowych metalach polikrystalicznych pojawia si¢ tylko w
temperaturze powyzej 0.5T;,, [74]. Jednakze w przypadku odksztalcenia na zimno, gdy
wielko$¢ ziarna osiagnie odpowiedni poziom rozdrobnienia, gléwna role¢ moze zaczaé
odgrywa¢ mechanizm podobny do poslizgu po granicach ziarn opisywany przez
wspomniane petzanie Cobla (Rys. 1.11)[13, 78].

>

<

Rys. 1.11 Mechanizm odksztalcenia poprzez poslizg po granicach ziarn [78].

Zatem, odwrécony efekt Halla-Petcha mogtby by¢ wtasnie bezposrednia konsekwencja
petzania Cobla, w ktorym predkos¢ odksztalcenia wyrazona jest nast¢pujacym
rownaniem (1.7):

. ACo ng O-n
E=—""—"7-—

1.7
Cd’ (L.7)
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gdzie: Dgj, — wspoOtczynnik dyfuzji granicy ziarna, o, - przylozone naprezenie normalne,
G — modut $cinania, A ¢, — parametr, d — wielko$¢ ziarna.

Niemniej jednak, konwencjonalny mechanizm pelzania Cobla wymaga aby t~d°=/d"
12104, aby krzywa zaleznosci z(d"?)
przeczy wynikom uzyskiwanym w badaniach do$wiadczalnych [89]. Roéwniez inni

bardzo szybko malata ze wzrostem d. To jednak

badacze wykazali, ze ten sam po$lizg po granicach ziarn nie jest wystarczajacy do
osiagnigcia wzglednego $cinania ziarn, przedstawionego schematycznie na Rys. 1.11.
Jak wykazali Raj i Ashby [101], oraz Fu [26], musi zaistnie¢ pewne plastyczne
dopasowanie, ktére jednak wprowadza dalsze trudnosci w opisie tego mechanizmu.
Niemniej jednak wydaje sig, ze poslizg po granicach ziarn staje si¢ mechanizmem
dominujacym dla struktur o wielkosci ziarna ponizej 10nm, 1 to wiasnie ten mechanizm
mogliby by¢ odpowiedzialny za odwrdcony efekt H-P. Najprawdopodobniej jest to wige
wynik jednoczesnego wystgpowania obu mechanizmow tj. poslizgu po granicach ziarn
poprzez mechanizm podobny do pelzania Cobla 1 poprzez relaksacjg — jak
zaproponowat Fan[24].

1.3.1.4 Wzrost znaczenia strefy granic ziarn — tzw. efekt ,,rdzenia i ptaszcza” (Core
and Mantle)

Trudno$ci w opisie efektow zwiazanych z rozdrobnieniem struktury wynikaja
gldwnie z roznic w zjawiskach fizycznych, pojawiajacych si¢ w obszarze granic ziarn i
w samych wnetrzach ziarn. Li po raz pierwszy w 1963r. [58] zaobserwowat, ze granice
ziarn moga dziata¢ jako zrédta dyslokacji. Podejscie to zostalo rozszerzone przez
Ashbyego [5], ktory zaproponowal podziat na dyslokacje statystycznie zmagazynowane
1 geometrycznie niezb¢dne — wymagane sa dla dopasowania niezgodno$ci napr¢zen w
granicach ziarn ze wzgledu na anizotropig [36].

a) b)

== Ne |

ZIARNO 1

(¢)
n‘ ZIARNO 2 ///S/ ?/ s,
y/ S, S, % ; %

Rys. 1.12 Zjawiska zachodzace w otoczeniu granic ziarn [27].

Wplyw granicy ziarna na rozwdj] mechanizmu odksztalcenia plastycznego
schematycznie zilustrowano na Rys. 1.12. Zaktadajac, ze w sasiadujacych ziarnach
odksztatcenie zachodzi poprzez pojedynczy pos$lizg, mozna zauwazy¢ iz w wigkszej
odlegtosci od granicy (we wnetrzu ziarna) w ziarnach 1 i 2 aktywowane sa odpowiednio
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systemy poslizgéw Si1 S,. Sa to systemy, posiadajace najwigksze efektywne naprg¢zenia
styczne dla odpowiednich ziarn.

W sasiedztwie granicy ziarna kierunek dzialania efektywnego naprgzenia stycznego
zmienia sig, z powodu pewnej sprezystej anizotropii. Prowadzi to do aktywacji zrodet w
sasiedztwie granicy i do poslizgu w systemie S; w ziarnie 1 i S, w ziarnie 2. Zmiana
kata dziatania kierunku maksymalnego naprgzenia stycznego wraz ze zmiang osi
obciazenia, prowadzi do poslizgu poprzecznego, schematycznie oznaczonego na
rysunku 1.14b jako S, i S, , odpowiednio w ziarnie 1 i 2. W rezultacie dochodzi do
znacznego niedopasowania sieci krystalograficznej w obszarze przylegajacym do
granicy ziarna, przez co umacnia si¢ on znacznie szybciej niz samo wngtrze ziarna.

Rys. 1.13 przedstawia schematyczny podzial ziarna na dwa obszary: centralny —
»fdzen” 1 obszar granicy ziarna, zwany ,,ptaszczem”. Stosunek objgtosci tych dwdch
obszarow zalezy od wielkos$ci ziarna. Gdy zmniejsza si¢ wielko$¢ ziarna, ,,ptaszcz” staje
si¢ proporcjonalnie wigkszy, jak pokazano na Rys. 1.13b [78]. Jak juz wspomniano,
odpowiedz mechaniczna (odpowiedz na naprgzenie uplastyczniajace) kazdego z tych
obszaréw jest inna — umocnienie odksztalceniowe jest wyrazniejsze w obszarze
»ptaszcza”.

Rys. 1.13 Schemat kompozytowego mechanizmu odksztatcenia ,,rdzen i ptaszcz”. Ziarno typowe —a),
ziarno rozdrobnione —b)[78].

Whnetrza ziarn poddane sa bardziej jednorodnemu stanowi naprgzenia, podczas gdy w
»~plaszczu” jest kilka czynnikow powodujacych zwigkszone umocnienie: zrodta
dyslokacji, zmiana w orientacji ptaszczyzny maksymalnego $cinania, niedopasowanie
sprezyste 1 plastyczne [26, 27,75].

1.3.1.5 Powstawanie pasm scinania

Cecha charakterystyczna procesu odksztatcania materialéw ultra-drobnoziarnistych i
nanokrystalicznych - a w wielu przypadkach  bezposrednia przyczyna braku
umocnienia jest lokalizacja odksztalcenia poprzez tworzenie si¢ pasm $cinania [44, 78]
(

Rys. 1.14). Jak juz wspomniano, ograniczona sklonno$¢ do umocnienia
odksztalceniowego wynika z braku kumulowania si¢ dyslokacji wraz z odksztatceniem
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plastycznym. Napre¢zenie uplastyczniajace metalu moze by¢ reprezentowane przez sumg
sktadowej atermicznej (o¢) 1 cieplnej (¢*) [78]:

o'p:o'G+o'* (18)

Sktadowa atermiczna reprezentuje naprg¢zenie potrzebne do pokonania przeszkod
dalekiego zasiggu - gltéwnie granic ziarn. Skladowa cieplna reprezentuje efekty
pochodzace od defektow punktowych i liniowych tj. przeszkéd, ktore moga byé
pokonane dzigki energii cieplnej. Sktadowa 7z moze by¢ wyrazona za pomoca
nastgpujacego roéwnania:

o, =kp"’ (1.9)

G
gdzie p jest gestoscia dyslokacji ruchomych.

Powstawanie pasm $cinania moze by¢ wspomagane przez koalescencj¢ nanoziarn, ktéra
zostata zaobserwowana przez Wanga [135].

G_ > 6 > >
¢
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< < <

Rys. 1.14 Mechanizm koalescencji ziarn [78].

Rys. 1.14 schematycznie przedstawia, w jaki sposob sasiadujace ze soba réwnoosiowe
nanoziarna moga, podczas rotacji, tworzy¢ wydluzone ziarna, ktore dziataja jako
uprzywilejowane S$ciezki dla odksztatcenia plastycznego, poniewaz umozliwiaja
bardziej rozlegly ruch dyslokacji. Na rysunku gltéwne orientacje poslizgu 1 ich rotacje w
ziarnach zaznaczone zostaly odcinkami.

1.3.1.6 Zrédla i ujscia dyslokacji w granicach ziarn

Gdy wielko$¢ ziarna maleje do poziomu nano, dyslokacje bez przeszkod moga
przemieszcza¢ si¢ w ich wnetrzu. Tak wige, dyslokacje wyemitowane z granicy po
jednej stronie ziarna, moga zanika¢é w przeciwleglej granicy. Zjawisko to,
przedstawione schematycznie na Rys.1.15, zostalo po raz pierwszy zaobserwowane
dzicki symulacji metoda Dynamiki Molekularnej (MD) i zostato analitycznie opisane
przez Liao [59,60] oraz Asaro [3]. Autorzy wykorzystali podejécie energetyczne, w
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ktéorym pracg potrzebna do przemieszczenia si¢ frontu dyslokacji poréwnuje sig¢ z
energia pozostawiona przez Srubowe segmenty petli dyslokacyjnej oraz energia
odksztatcenia (Rys. 1.16)[77].

Ujscia

Zréd%ak

Rys. 1.15 Schematyczne przedstawienie mechanizmu odksztatcenia w ktorym granica ziarna stanowi
zarowno zrodta jak i ujscia dla dyslokacji[78].

Rys. 1.16 przedstawia dyslokacj¢ wyemitowana z granicy ziarna AD i przemieszczajaca
sig czgSciowo poprzez wyidealizowane sze$cienne ziarno. Ta dyslokacja, dla ktorej
przyje¢to charakter krawedziowy, pozostawia za soba dwie dyslokacje srubowe AB 1 DC.
Rys. 1.16b przedstawia widok trojwymiarowy tego samego uktadu dyslokacji, ktory
wyemitowany z lewej granicy przebyt sredni dystans x w ziarnie. Odksztalcenie lewej
strony tego ziarna odksztalcana jest przez odksztalcenie styczne y. Natomiast naprezenie
styczne moze by¢é wyrazone poprzez nastgpujace rOwnanie:

r=aGb/d (1.10)
gdzie o jest rzedu jednosci. Przykltadowo, dla miedzi o wielko$ci ziarna 50nm i przy

zatozeniu, ze a=0.5, b=0.25nm otrzymamy =242MPa, natomiast dla ziarna o $rednicy
d=20nm, t=603MPa.

a)
|l d ol
D C
d
A B
X

Rys. 1.16 Sposob przemieszczania si¢ dyslokacji poprzez nanoziarno i pozostawienie dwoch segmentow
AB i CD -a); przemieszczanie si¢ uktadu dyslokacji poprzez nanoziarno w ptaszczyznach rownolegtych i
tworzenie si¢ odksztatcenia $cinajacego y -b) [77].
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Wszystkie omowione mechanizmy odksztalcania mogq dziata¢ w strukturze
Jjednoczesnie, jednakze w zaleznosci od poziomu rozdrobnienia jeden z nich moze sta¢
sie mechanizmem dominujqcym. W odroznieniu od struktur typowych, gdzie obszary
dziatania poszczegolnych mechanizmow sq dos¢ dobrze poznane i opracowane w
postaci tzw. map mechanizmow odksztalcenia plastycznego [4], w strukturach ultra-
drobnoziarnistych i nanokrystalicznych istnieje potrzeba zdefiniowania obszarow dla
nowych mechanizmow odksztatcania, w ktorych zostanq odzwierciedlone zarowno
czynniki materialowe (wielkos¢ ziarna, sktad chemiczny, sie¢ krystaliczna) jak i
procesowe (odksztatcenie, temperatura odksztatcenia i predkosé odksztatcenia).

1.3.2 Podziat na obszary dziatania poszczegolnych mechanizméw
odksztafcenia

Intensywne  badania nad  odksztalcaniem  plastycznym — materiatow
nanokrystalicznych prowadzone sa w wielu osrodkach badawczych na catym $wiecie.
Spowodowalo to gwaltowny postgp w zrozumieniu podstawowych mechanizmow
odksztatcenia dzialajacych w strukturach ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych.
Wszystkie mechanizmy opisane w tym rozdziale moga wystepowaé pojedynczo lub
wspolnie, w zalezno$ci od warunkow materiatowych (wielko$¢ ziarna, sktad chemiczny
itp.) oraz procesowych (temperatura, predkos¢ odksztalcenia, stan naprezenia).
Niemniej jednak niektére z nich moga dominowac¢ i tym samym mozna zatozy¢, ze
beda kontrolowa¢ rowniez umocnienie odksztalcanego materiatu.

Dla uszeregowania wedlug wazno$ci wymienionych mechanizméw odksztalcenia
plastycznego dla poziomu rozdrobnienia, dla ktérego staja si¢ dominujace, postuzono
si¢ systematyka przyjeta za Conradem [14, 15]. Autorzy badali wptyw mechanizmow
odksztatcenia dla réznych metali w szerokim zakresie wielko$ci ziarna od
kilkudziesigciu nanometréw do kilku mikrometréw. Pozwolito to na wyodrgbnienie
trzech podstawowych zakresow, w ktorych zachodzi zmiana w zachowaniu materiahu.
Graniczna wielko$¢ ziarna dla przejsécia z jednego zakresu do drugiego zalezy zar6wno
od parametrow procesu odksztatcania (predkos¢ odksztalcenia, temperatura) jak i cech
samego materiatu (poczatkowa mikrostruktura i tekstura).

W zakresie powyzej 1 mikrometra na mozliwosci wzajemnego blokowania si¢
dyslokacji wplywa zaréwno gestos¢ dyslokacji ruchomych jak i lasu dyslokacji.
Wynikajace z tego naprezenie plastycznego plynigcia w tym zakresie znacznie wzrasta
wraz ze zmniejszaniem si¢ wielko$ci ziarna, co w pelni potwierdza zaleznos¢ Halla-
Petcha [78, 90, 111].

Dla zakresu $rednicy ziarna pomigdzy 1um a 100nm, wspoétczynnik nachylenia
k, w réwnaniu Halla-Petcha ulega znacznemu zmniejszeniu. Jednoczesnie wigkszos$¢
dotychczasowych modeli, opisujacych zwiazki pomigdzy obciazeniem a struktura
typowa, przestaja dziata¢ w poprawny sposob, a tym samym przewidywaé zaleznosé
wielkosci ziarna od napre¢zenia i umocnienia odksztatlceniowego. Wynika to z réznic,
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ktore wystgpuja w fizycznych procesach, zachodzacych w obszarze granic ziarn 1 we
wnetrzach ziarn. Ashby zaproponowal, Ze naturalna roznica w akumulacji odksztalcenia
plastycznego pomigdzy obszarem granic ziarn a ich wngtrzem moze zosta¢ wyjasniona
przez przyjgcie istnienia dyslokacji geometrycznie niezbednych (GNDs). Wedtug tej
teorii, odksztalcenie wnetrza ziarna zachodzi gltownie poprzez pojedynczy poslizg
podczas gdy w obszarze granicy ziarna (ptaszcz) sie¢ krystaliczna ulega duzym
rotacjom, wywotujacym dodatkowy poslizg (patrz Rys. 1.11). Skutkuje to wyzsza
predkoscia umocnienia odksztalceniowego w obszarach przylegajacych do granicy
ziarna. Obserwowane réznice moga wynika¢ z dwoch gtéwnych zrodet:

a) latwego zarodkowania dyslokacji w granicach ziarn, co jest przyczyna

mniejszego naprezenia plastycznego ptynigcia w tym obszarze,

b) w poblizu granicy ziarna nast¢puje zmiana kierunku maksymalnego napr¢zenia

stycznego z powodu anizotropii sprezystej [29].

Chia [12] zasugerowal istnienie trzech podstawowych mechanizméw dla wzrostu
gestoscei dyslokacji wraz ze zmniejszajaca si¢ wielkoscia ziarna:

a) granice ziarn stanowig zrodia dla dyslokacji,

b) granice ziarn zmniejszaja ich $rednia droge swobodna,

c) dyslokacje geometrycznie niezb¢dne pozwalaja w przypadku niejednorodnego

odksztatcenia chroni¢ granice ziarn przed powstawaniem pustek i zawinigc.

Mechanizmy te moga dziala¢ niezaleznie od siebie lub wspodlnie, nastgpujaco po sobie
lub rownoczes$nie.

Kolejny przedziat wielkosci ziarna, w ktorym nastgpuje zmiana dominujacych
mechanizméw odksztalcenia to zakres §rednic ziarn ponizej ok. 100nm. Taki poziom
rozdrobnienia nie zostal jeszcze uzyskany w przypadku stali. Tym niemniej,
publikowane sa wyniki badan dla skonsolidowanego proszku zelaza, dla ktorego jako
graniczng wielko$¢ ziarna, przy ktérej nastgpuje zmiana dominujacego mechanizmu
odksztatcenia z odksztalcenia przez poslizg dyslokacji na mechanizm poslizgu po
granicach ziarn, przyjgto d=80nm. Ponizej tej wielkoSci ziarna zaobserwowano
odwrécony efekt Halla-Petcha [49].

Jak juz wspomniano, istnieja trzy podstawowe przyczyny tzw. odwrdconego
efektu Halla-Petcha, czyli zmniejszania si¢ naprg¢zenia uplastyczniajacego wraz ze
zmniejszeniem wielko$ci ziarna: a) dyfuzyjne pelzanie granic ziarn — petzanie Cobla)
lub b) poslizg po granicach ziarn i/lub c) $cinanie granic ziarn [14, 15].

Podsumowanie dyskusji nad wplywem rozdrobnienia struktury na mechanizmy
odksztatcenia, oraz zjawiska obserwowane dla danego poziomu rozdrobnienia struktury,
przedstawiono dodatkowo w tablicy. 1.1. Zestawiono tutaj rowniez podstawowe modele
konstytutywne, stuzace do opisu poszczegdlnych mechanizmoéw odksztalcenia w
zalezno$ci od poziomu rozdrobnienia struktury.

Przedstawione mechanizmy odksztalcenia zwiazane sa rowniez z mechanizmami

umocnienia, ktore dzialaja w materiatach ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych.
Dyskusja tych mechanizméw bedzie przeprowadzona w kolejnych rozdzialach w
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odniesieniu do procesdw umocnienia, wystgpujacych w materialach o strukturach

typowych.

Tablica 1.1: Glowne mechanizmy odksztalcania oraz inne zjawiska zwiqzane z silnym
rozdrobnieniem struktury [84]

Wielko$¢ ziarna Mechanizm Gltowne obserwacje Model konstytutywny
odksztatcania opisujacy zachowanie si¢
materiatu
d>1pm Poslizg dyslokacji Przecinanie si¢ dyslokacji Model pile-up

100nm<d < lym

Odksztatcanie wnetrza
ziarna zachodzi na
drodze pojedynczego
poslizgu, podczas gdy
odksztalcanie obszaru
granic ziarn odbywa si¢
w dwoch lub trzech
systemach poslizgu

Bardziej jednorodny stan

naprezenia we wngtrzach

ziarn, duze rotacje sieci w
obszarze granic ziarn

- Model pile-up
- Model bow-out
- Model rdzen i ptaszcz

d < 100nm - petzanie dyfuzyjne Brak spigtrzania si¢ Odwré6cony H-P
(Petzanie Cobla) dyslokacji wraz z modele kompozytowe
- poslizg po granicach odksztalceniem
ziarn

- §cinanie granic ziarn

1.4 Mechanizmy umocnienia

Dotychczasowe badania wielokrotnie potwierdzity, ze bezposrednim efektem
dziatania okre§lonych mechanizméw odksztatlcenia sa odpowiednie
mechanizmy umocnienia lub migknigcia 1 stopien niejednorodnosci wilasnosci
mechanicznych. W zwiazku z tym nalezy oczekiwac, ze rozdrobnienie struktury do

rowniez

poziomu ultradrobnoziarnistego badz nanokrystalicznego, bedzie w mniejszym lub
wigkszym stopniu zmienia¢ zarowno wage jak i1 sposob dziatania poszczegdlnych
sktadowych mechanizméw umocnienia, tj.:

— roztworowego,

odksztalceniowego,

— dyslokacyjnego,

— podstruktury,

— czastkami faz obcych,
— od granic ziarn.

1.4.1 Umocnienie roztworowe

Pierwiastki rozpuszczone w osnowie dziataja jako przeszkody dla ruchu
dyslokacji, tym samym powodujac wzrost wtasnosci wytrzymatosciowych [10, 16, 19-
21, 73, 83]. Umocnienie od atomé6w obcych moze odbywaé si¢ na drodze trzech
podstawowych mechanizmow:
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— blokowanie dyslokacji w ich potozeniach wyjsciowych,
— zmniejszenie szybko$ci ruchu dyslokacji w wyniku zwigkszenia naprgzenia
,tarcia” sieci,
— utrudnienie w pokonywaniu przeszkdd przez dyslokacje w wyniku ograniczenia
poslizgu poprzecznego.
Poziom umocnienia roztworowego zalezy od rodzaju roztworu jaki tworzy pierwiastek
rozpuszczony w danej osnowie. Rozrozniamy dwa podstawowe rodzaje roztworow:
substytucyjne i migdzyweztowe. W przypadku roztwordw substytucyjnych wielkosé
atoméw pierwiastka rozpuszczonego i1 osnowy jest porownywalna, mozliwa jest
zamiana atomow w wezlach sieci krystalograficznej. Atomy obce powoduja sferyczne
odksztatcenie sieci, a efektywne umocnienie wzgledne, na jednostke skoncentrowania,
réwne jest ok. 1/10 warto§ci modulu $cinania G osnowy. Roztwory migdzywegziowe
powstaja gdy atomy pierwiastka rozpuszczonego sa duzo mniejsze od osnowy, przez co
lokuja si¢ w pozycjach migdzyweztowych, np. atomy C, N, B, H, O. Konsekwencja jest
niesferyczne odksztalcenie sieci. Efektywne wzgledne umocnienie, na jednostke
skoncentrowania, jest duzo wigksze anizeli w przypadku roztworéw substytucyjnych,
jest trzykrotnie wigksze od modutu $cinania G osnowy.
Wsrod podstawowych efektéw umocnienia spowodowanych oddziatywaniem atomow
obcych wymieni¢ nalezy:

- Oddziatywanie sprgzyste pola naprezen wynikajacego z niedopasowania z siecia
0SNowy

- Oddziatywanie modutéw $cinania. W wyniku réznic w strukturze elektroniczne;j
W obszarze otaczajacym atomy obce wystepuje lokalne zréznicowanie wiazan
metalicznych i statych sprezystosci w stosunku do osnowy. W efekcie sie¢ moze
by¢ lokalnie bardziej elastyczna lub sztywna - czyli posiada¢ odpowiednio
nizsza lub wyzsza warto$¢ modutu Scinania. W konsekwencji wystegpuje lokalne
oddziatywanie pola naprezen sprezystych na dyslokacje srubowe 1 krawgdziowe.
Ocena ilosciowa oddziatywania modutéw $cinania moze by¢ dokonana za
pomoca nastepujacej zaleznosci [16]:

_1dG _dinG
=G ac T dc (1.11)

gdzie ¢ oznacza koncentracje danego pierwiastka rozpuszczonego w osnowie.

- Oddzialtywanie btedéw utozenia, tzw. oddziatywanie Suzuki lub chemiczne.
Rozpuszczalno$¢ pierwiastka stopowego moze by¢ wigksza w obszarach z
btedami ulozenia anizeli w pozostalej objetosci krysztatu. W efekcie atomy
obce wedruja do takich miejsc tworzac skupiska blokujace ruch dyslokacji.

- Oddziatywanie elektryczne (atomy obce oddzialuja na dyslokacje poprzez dipole
elektryczne)

- Oddzialywanie uporzadkowania bliskiego zasiggu (atomy obce maja tendencjg
do grupowania si¢ i tym samym zwigkszaja energi¢ nieuporzadkowania w sieci)
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- Oddzialywanie uporzadkowania dalekiego zasiggu (wystgpuje w stopach
wykazujacych sklonno$¢ do tworzenia tzw. podsieci. Ruch dyslokacji w tego
typu sieciach jest przyczyna powstawania tzw. granic pozafazowych).

Precyzyjne opisanie mechanizméw odpowiedzialnych za umocnienie roztworowe jest
trudne do jednoznacznego wyjasnienia. Zakladajac, ze odksztalcenie sieci
spowodowane obecnoscia atomu obcego wywota pole naprg¢zen, to mozna przyjaé ze
wynikajace z tego oddzialywanie na dyslokacj¢ bedzie roéwnowazne wzrostowi
naprg¢zenia stycznego potrzebnego dla uruchomienia dyslokacji. Z drugiej strony
oddziatywanie to bedzie reprezentowane przez zmiang modutu sprezystosci. Najczesciej,
dla danej zawarto$ci pierwiastka rozpuszczonego stosowana jest nastgpujaca zalezno$¢
wyrazajaca umocnienie roztworowe [73]:

2/3 4/3
Gss T = Acl ]po

(1.12)

gdzie 4 1 B sa statymi, a f, reprezentuje oddziatywanie pomigdzy atomami pierwiastka
rozpuszczonego a dyslokacja, w ktorym uwzglednione sa zaré6wno odksztatcenie sieci
jak 1 zmiana modutu spre¢zystosci. Parametr f, jest wyrazony nastgpujacym wzorem:

ﬂ:(id_ade_G]

a dCi G dCl. (113)

gdzie [ jest stala zalezng od rodzaju dyslokacji (krawedziowa, Srubowa lub mieszana),
na ktéra oddziatuja atomy pierwiastka rozpuszczonego.

Obecnos¢ pierwiastka rozpuszczonego moze w niektorych sytuacjach powodowac efekt
odwrotny do umocnienia, np. w niskich temperaturach odksztatcania (ponizej
temperatury pokojowej). Przyczyna obserwowanego migknigcia jest fakt, ze w
przypadku ferrytu sktadowe krawedziowe i1 S$rubowe dyslokacji posiadaja rozna
zdolno$¢ do przemieszczania si¢. Dyslokacje krawedziowe moga si¢ przemieszczad
fatwiej ze wzgledu na nizszy potencjal Peierlsa. W efekcie dyslokacje krawedziowe
moga ciagnac za soba dtugie segmenty dyslokacji sSrubowych. Z mobilnos$cia dyslokacji
srubowych zwigzana jest wielko§¢ granicy plastyczno$ci 1 naprezenia
uplastyczniajacego ferrytu. Efekt migknigcia zwiazany jest z oddzialywaniem atomow
pierwiastkéw rozpuszczonych z dyslokacjami srubowymi, w wyniku czego tworza si¢
uskoki dyslokacyjne w postaci przegig¢ i progéw [20]. Obecno$¢ atomoéw obcych
powoduje lokalne odksztalcenie sieci 1 moga powstawaé¢ podwdjne uskoki dyslokacji
lub moze ulec obnizeniu potencjal Peierlsa dyslokacji srubowej, co w efekcie prowadzi
do obnizenia naprezenia plastycznego plynigcia. Ogolnie, w uproszczonych
obliczeniach inzynierskich przyrost witasnosci wytrzymatosciowych np. granicy
plastyczno$ci wywotany umocnieniem roztworowym moze by¢ przedstawiony w
postaci nastgpujacej zaleznos$ci [29]:
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O-ss = Zkici
0 (1.14)

gdzie: k; — wspodtczynnik umocnienia roztworem stalym dla i-tego pierwiastka
rozpuszczonego; ¢; — zawarto$¢ i-tego pierwiastka rozpuszczonego (% wagowy).

Najczes$ciej w praktycznych zastosowaniach wykorzystywane sa empiryczne zaleznos$ci
dla danych sktadow chemicznych, np. zaproponowane dla stali niskoweglowych i
mikrostopowych nastgpujace zaleznos$ci [28, 95, 96, 123]:

o, =37[Mn]+83[Si]+ 59 A1)+ 38[Cu] +11[Mo]+ 291§ N]

(1.15)
o, =80[Mn]+75([P]+ 60[Si]+ 80[Cu] + 80[Ti |+ 5004 N, | (1.16)
o, =215 +104[Si]+ 50[Mn]+ 64[P]+ 6.1[Cr]+ 39.5 Ni] +
+4.8[Co]+18.1[Mo] (1.17)
o, =55+ 42[Mn]*** + 750[P]+ 2400[Nb]+ 60[Si]+
+80[Cu] + 80[Ti] + 5000[ N | (1.18)

W przypadku stali ultra-drobnoziarnistych, dziatanie umocnienia roztworowego
polega na zwigkszaniu predkosci akumulacji dyslokacji, bez wzgledu na zastosowana
predkos¢ odksztatcania. Wzrasta tym samym ggstos¢ dyslokacji, co w efekcie prowadzi
do wigkszego umocnienia odksztalceniowego, w poréwnaniu ze stalami, w ktérych
umocnienie roztworowe jest stabe. Réwnoczesnie umocnienie roztworowe w stalach
ultra-drobnoziarnistych zmniejsza wielko$¢ komorek i odlegtosci pomigdzy granicami
dyslokacyjnymi a takze opdznia rozwdj mikrostruktury [129]. Zawarto$¢
mikrododatkow stopowych w roztworze zmniejsza energi¢ biedu utozenia (EBU). Wraz
Z jej obnizeniem tworzaca si¢ struktura komodrkowa staje si¢ mniej wyrazna. Wpltyw
atomow obcych na strukturg materialu odksztalcanego jest rezultatem ich segregacji do
dyslokacji a tym samym do zmiany EBU [10].

1.4.2 Umocnienie odksztaticeniowe

Umocnienie odksztalceniowe, w zakresie podstawowych mechanizmow
dyslokacyjnych zostatlo oméwione w rozdziale 1.3.1. Ponizej zostana zaprezentowane
dwa mechanizmy bedace efektem umocnienia odksztatceniowego, ktéore mozna
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wyrdzni¢ ze wzgledu na role, jaka odgrywa w ksztalttowaniu wlasnosci mechanicznych
poprzez przerdbke plastyczna.

Istnieje szereg modeli pozwalajacych na oceng naprgzenia uplastyczniajacego w
warunkach przerobki plastycznej, zarbwno na zimno jaki na ciepto lub goraco. Przy
ustalonych warunkach procesu odksztatcania oraz dla okreslonego sktadu chemicznego
stali z powodzeniem stosowane sa empiryczne rdwnania, ktore uwzgledniaja
najbardziej istotne parametry technologiczne. Przyktadowo, dla stali mikrostopowej z
dodatkiem Nb z powodzeniem mozna zastosowaé bardzo popularnag posta¢ roéwnania
opisujaca zmiany napregzenia uplastyczniajacego w funkcji wielko$ci ziarna austenitu,
predkosci 1 temperatury odksztalcania oraz zawartosci Nb [137]:

o= 22.780.2235_0048061;0‘070 eXp(2§;§0JeXp(3.01 . [Nb]) (1.19)

gdzie d, jest wielkoscia ziarna austenitu, a [Nb] oznacza calkowita zawarto$¢ niobu w
stali.

Bardzo czgsto dla przyblizonej oceny umocnienia pochodzacego od odksztalcenia
plastycznego wykorzystuje si¢ znang posta¢ réwnania Taylora:

o, = aGhp'"’ (1.20)

gdzie: G — modut $cinania dla czystego zelaza; G = 8.1x10*MPa, b — dlugo$é wektora
Burgersa; dla ferrytu b = 0.248nm, p — ggstos¢ dyslokacji, o — stala zalezna od
oddziatywania migdzy dyslokacjami, oo = 0.38 — 1.33 (dla stali ferrytycznych = 0.8).

Zalezno$¢ (1.20) mozna przedstawi¢ w innej postaci, uwzgledniajac gestosé
poczatkowa dyslokacji po oraz zaktadajac, ze w warunkach przerobki plastycznej na

goraco lub ciepto, naprgzenie wewngtrzne o; jest rOwne naprgzeniu uplastyczniajacemu

op:

o, =0, = aGb(p — ,00)1/2 (1.21)

p

1.4.3 Umocnienie dyslokacyjne

Umocnienie dyslokacyjne opisywane réwnaniami (1.20) i (1.21) dotyczy efektywnej
gestosci dyslokacji, tzn. tej czeSci ktéra pozostaje w materiale odksztalconym po
uwzglednieniu proceséw zdrowienia oraz anihilacji:

dg dg umoc dé‘ zdr .

29



lub [137]

op 5pj
do =| = |de +| = |dt 1.23
r (&9) ¢ (& (1.23)

Jesli gestos¢ dyslokacji wzrasta réwnomiernie wraz ze wzrostem odksztatcenia,
pierwszy czlon po prawej stronie rownania (1.23) moze by¢ zastapiony nast¢pujacym
rOwnaniem:

1o)
P pen (1.24)
oc

gdzie b, jest wspotczynnikiem reprezentujacym przyrost gesto$ci dyslokacji 1 jest
zalezny od temperatury odksztalcania, wielkosci ziarna austenitu, predkosci
odksztatcenia oraz zawartosci Nb zard6wno w roztworze jak 1 w wydzieleniach [137].
Poniewaz gestos¢ dyslokacji mozna przyja¢ jako proporcjonalna do odksztalcenia, dla
malych warto$ci odksztatcen, w réwnaniu (1.24) wyktadnik m = 0. Parametr b; mozna
wyznaczy¢ w oparciu o badania Johnsona 1 Gilmana [45] oraz ogdlna zalezno$¢
przyrostu gestosci dyslokacji od temperatury [137]:

my *n Q
b, = bD" " exp(R—; (1.25)

by = by, exp(A ' [Nb]sol +B- [Nb]pre) (1.26)

— 1los¢ Nb rozpuszczonego; [Nb] — 1los¢ Nb

pre

gdzie: R — stata gazowa; [Nb]

sol

wydzielonego m,,n,,by,, A, B,Q, —state

Wystepujacy po prawej stronie rownania (1.23) czilon (%j moze by¢ wyrazony w

nastgpujacej postaci:

1o) 0y
L =clo-p) (1.27)

gdzie n, jest parametrem, ktory przyjmuje warto$ci w zalezno$ci od wystepujacego
mechanizmu zdrowienia [106]: i) ny=1 gdy dyslokacje znikaja w wyniku wspinania i
absorpcji na granicach ziarn, ii) n;=2 gdy spotykaja si¢ dyslokacje réznoimienne.

Poniewaz oba mechanizmy moga zachodzi¢ roéwnocze$nie, warto$ci parametru
ng moga si¢ zmienia¢ w zakresie 1+ 2.

30



Wystepujacy w rownaniu (1.27) parametr ¢, odzwierciedla spadek predkosci dyslokacji
podczas zdrowienia 1 jest funkcja temperatury odksztatcania, wielko$¢ ziarna austenitu,
predkosci odksztatcenia oraz ilo$ci rozpuszczonego i wydzielonego Nb. Zaleznos¢
parametru ¢, od kazdego z wymienionych czynnikdw nie jest jednoznacznie okres§lona,
niemniej jednak mozna przyjac ze ponizsze rdOwnanie jest wtasciwa jego reprezentacja:

¢, =c,Dj g™ exp(%) (1.28)
CO = COO eXp(C : I:Nb]sol + D : [Nb]pre) (129)

gdzie: m_,n_,c,,C,D,0. — state
Podstawiajac réwnania (1.24) 1 (1.27) do (1.23) oraz przyjmujac, ze m=0 i n=0 przy

zatozeniu warunkow stalej predkosci odksztatcenia, otrzymamy nastgpujaca postac
roéwnania na gestos¢ dyslokacji:

p = (b"—gj(l - exp[— %D + Py (1.30)
c, &

W tablicy 1.2 zamieszczono przykladowe wartosci parametrow, wystepujacych w
rownaniach 1.25 1.29, dla mikrostopowej stali z dodatkiem Nb [137].

Tablica 1.2: State dla rownan (1.25) — (1.30)

b, 4, B, Ob,
mm- %wag' | %wag' b, b J/molK
1.33x107 | 0.92 541 -0.207 0.105 34100
c C D 0.

s! %wag' | %wag' e fle J/molK
144 -4.30 0 -0.182 1.02 -18200

W przypadku cieplno-plastycznej przerdbki stali niskowgglowych i mikrostopowych,
mozna réwniez w sposob przyblizony wyznaczy¢ efektywna gestos¢ dyslokacji w
oparciu o podstawowe parametry odksztalcania.

1.4.4 Umocnienie od podstruktury
Przyrost granicy plastycznosci, a doktadniej mowiac naprezenia uplastyczniajacego w

materiale w ktérym zostala zmagazynowana energia odksztalcenia moze by¢ obliczony
jako dodatkowe naprgzenie oy lub jako skladowa ogélnego rownania Halla-Petcha.
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Umocnienie bgdace sktadowa umocnienia odksztalceniowego mozna przedstawic¢ za
pomoca nastepujacego, uogdlnionego rownania [ 58]:

O e =kSDBm (1.31)
gdzie: m — wyktadnik z zakresu —1 do —1/2, k; — stala zwiazana z wytrzymatoscia granic
podziarn

k 1.6G\bO ~2.1J0

§ 27[‘1—\/; N (132)
gdzie: 6 — kat dezorientacji granic podziarn Dp — $rednia wielko$¢ podziarna lub
odlegto$¢ miedzy $ciankami komorek.

Najbardziej rozpowszechniong zaleznos$cia opisujaca umocnienie pochodzace od granic
podstruktury jest nastepujace rownanie [56]:

Oy =0y + ky'DB_l (1.33)
Innym sposobem na reprezentacji umocnienia pochodzacego od podstruktury jest w
granicy plastycznos$ci lub naprgzeniu uplastyczniajacym zastapienie w rOwnaniu Halla-
Petcha S$rednicy ziarna, d, tzw. $rednica zast¢pcza, d. wyznaczona za pomoca

nastgpujacego rownania:

| -1
d, =d + D, 1.34)

W przypadku zmagazynowania w materiale bardzo duzej energii odksztalcenia granice
waskokatowe (kat dezorientacji <15°) =zamieniaja si¢ w klasyczne granice
szerokokatowe. Mechanizm ten zostanie szerzej omowiony przy dyskusji umocnienia
od rozdrobnienia struktury.

1.4.5 Umocnienie czgstkami faz obcych

Obecnos¢ czastek faz obcych stanowi zrodto silnego umocnienia wnikajacego z
oddziatywania z przemieszczajacymi sie dyslokacjami [16, 29]. Sita tego oddziatywania
zalezy od sktadu chemicznego, wielko$ci, rozmieszczenia oraz stopnia koherencji z
osnowa. Ze wzgledu na pochodzenie czastek mozemy rozrézni¢ dwa podstawowe
sposoby umacniania: dyspersyjne i wydzieleniowe.

Umocnienie dyspersyjne: gdy czastki wprowadzane sa do stopu w procesie
wytwarzania, np. metodami metalurgii proszkéw lub utleniania wewngtrznego i
pomiedzy nimi a osnowa wystepuje niekoherentna granica migdzyfazowa.
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Umocnienie wydzieleniowe: gdy czastki faz wtornych wydzielaja si¢ w osnowie
(podczas zabiegdw przesycania i starzenia lub indukowane odksztalceniem) i pomigdzy
nimi a osnowa wystgpuje koherentna granica migdzyfazowa, a w otoczeniu tych czastek
wystepuje sprezyste odksztatcenie sieci osnowy i pole naprezen dalekiego zasiggu.

Umocnienie wydzieleniowe stali jest najczeéciej uzyskiwane na drodze

tworzenia twardych, niekoherentnych wydzielen, tj. weglikow lub weglikoazotkéw Nb,
Mo, Ti 1 V. Wydzielenia posiadaja sie¢ krystaliczna, ktorej elementarna komorka
znacznie rozni si¢ od tej w Fe. Dodatkowo, czastki tych wydzielen posiadaja bardzo
wysoki modul sprezystosci 1 duza twardos¢. Jedynie zarodki, lub bardzo mate
wydzielenia moga by¢ koherentne lub pot-koherentne z siecia zelaza.
Korzystna rola drobno rozmieszczonych wydzielen nie jest ograniczona tylko do
umocnienia dyspersyjnego. Drobne dyspersyjne wydzielenia utrzymuja takze
drobnoziarnista struktur¢ w stali w wysokich temperaturach poprzez blokowanie
migrujacych granic ziarn. W obu przypadkach potrzebna jest duzy udziat objgtosciowy
drobnych wydzielen.

L
tb

A
-

wydzielenie

92

;

dyslokacja

Rys. 1.17 Schematyczne przedstawienie interakcji pomiedzy dyslokacja a wydzieleniami w stali.
Dyslokacje tworza wygigcia pomigdzy dwoma przeszkodami z powodu rozdzielonej sity $cinajacej .
Napigcie linii dyslokacyjnej, 7, zapobiega wydluzaniu sig linii dyslokacyjnej. Dla czastek ulegajacych
$cinaniu ¢/2>0 — dziala wowczas mechanizm Motta-Nabarro, dla czastek, gdzie dziata mechanizm
Orowana: ¢/2=0[16].

Czastki biorace udzial w procesie umocnienia wydzieleniowego, podobnie jak
atomy pierwiastkbw obcych w umocnieniu roztworowym, moga oddzialywaé na
przemieszczajace si¢ dyslokacje na drodze réznych mechanizméw (Rys. 1.17). Do
najwazniejszych zaliczy¢ nalezy:

— przecinanie czastek przez dyslokacje — mechanizm Motta-Nabarro,

— omijanie czastek przez dyslokacje z tworzeniem wokd&t nich petli
dyslokacyjnych - mechanizm Orowana,

— omijanie czastek przez dyslokacje w wyniku zmiany plaszczyzny poslizgu przez
wspinanie lub poslizg poprzeczny.
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Mate koherentne wydzielenia —_— Wigksze niekoherentne
s3 przecinane przez Wzrost promienia wydzielen wydzielenia
przemieszczajgce sie dyslokacje (mechanizm Orowana)

Rys. 1.18 Schematyczne przedstawienie oddzialywan pomigdzy wydzieleniami a dyslokacjami [16].

Gdy wydzielenia sa migkkie, koherentne, dyslokacja moze je przecina¢ (Rys. 1.18).
Przyrost umocnienia jest efektem sumowania nastgpujacych sktadowych:

- umocnienia od odksztatcenia koherencji, wg mechanizmu Motta-Nabarro.
(umocnienie pojawia si¢ w wyniku zaburzenia pola odksztatcen-
przemieszczenie atomow- wokot wydzielenia koherentnego z osnowa). Dla
malych wydzielen (<10nm) umocnienie wynikajace z braku koherencji wzrasta
wraz ze wzrostem wydzielen. Dla wydzielen >10nm, umocnienie stabnie wraz
ze wzrostem wielkos$ci wydzielen.

— umocnienia ,,chemicznego” (po przecigciu wydzielenia przez dyslokacje¢: zmiana
energii bledu ulozenia w wydzieleniu, zmiana granicy podzialu wydzielenie-
osnowa, wzrost energii niedopasowania itp.). W tym wypadku wzrost
umocnienia nastgpuje wraz ze wzrostem wielkosci wydzielenia. W przypadku
stali mikrostopowych umacnianych wydzieleniowo dominujacym jest
mechanizm Orowana poniewaz wystgpujace tutaj czastki wydzielen sa twardsze
od osnowy 1 posiadaja wyzsze moduly $cinania oraz najczesciej sa
niekoherentne z osnowa

Przyrost naprgzenia wywotany mechanizmem Orowana mozna obliczy¢ za pomoca tzw.
roéwnania Aschbyego-Orowana [16]:

p

_ 0.538Ghf""? In(ﬁJ
K 2b (1.35)
gdzie: f— udziat objgtosciowy wydzielen, x — §rednia Srednica wydzielonych czastek.

Posta¢ wzoru (1.35) zmienia si¢ wraz ze zmiang stopnia koherencji wydzielenia z
0Snowa.
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Ogolnie mozna stwierdzi¢, ze w przypadku wydzielen miekkich oddziatywanie na
dyslokacje prowadzi jedynie do wzrostu predkos$ci umocnienia odksztalceniowego.
Natomiast wydzielenia twarde powoduja znaczny wzrost efektow umocnienia w czasie
procesu odksztatcania.

Na wielko§¢ umocnienia pochodzacego od czastek faz obcych ma wptyw rowniez
rodzaj dyslokacji, z ktorymi te czastki oddzialuja. Napigcie linii dyslokacyjnej
opisywane przez mechanizm Orowana moze istotnie rozni¢ si¢ w przypadku dyslokacji
krawedziowej, srubowej lub mieszanej. Dla przyktadu:

1/2
&, = 0.093MGh . ln[zl(J (1.36)

K 7y

dla dyslokacji krawedziowej, oraz

1/2
o, = 0.140MGbH S ln(zkj

K 7,

(1.37)
dla dyslokacji srubowe;.

Wzrost umocnienia pochodzacy od $cinania koherentnych wydzielen mechanizmowi
jest proporcjonalny do \/ﬁ , gdzie f jest ich udzialem objgtoSciowym, a » promieniem

wydzielenia.
W og6lnym przypadku naprgzenie $cinajace poczatkowo wzrasta proporcjonalnie do

\/F , jako ze dyslokacje $cinaja bardzo male, koherentne wydzielenia. Umocnienie

wydzieleniowe osiaga nastgpnie maksimum zanim zacznie spada¢ wraz z dalszym

wzrostem Srednicy wydzielen — proporcjonalnie do E, kiedy to przewaza¢ zaczyna
r
mechanizm Orowana. Dla danego udzialu objetosciowego wydzielen, istnieje

optymalny rozmiar czastek, dla ktérego umocnienie jest maksymalne — Rys. 1.19.

Umocnienie &
wydzieleniowe \

Maksymalne
umocnienie

wydzieleniowe /

Promien wydzielen

Rys. 1.19 Schemat przedstawiajacy wpltyw mechanizmu Motta-Nabarro i Orowana na umocnienie
materialu w zaleznos$ci od promienia wydzielen [16].
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Rys. 1.20 Zmiana udziatu objgtosciowego w strukturze komorkowej wraz ze wzrostem udziatu
objetosciowego wydzielen[17].

W przypadku struktur o silnym poziomie rozdrobnienia, uzyskanych na drodze
duzej akumulacji odksztatcenia plastycznego, ze wzgledu na interakcje pomigdzy
wydzieleniami a dyslokacjami, bardzo duza rol¢ odgrywa udziat objgtosciowy
wydzielen [16, 83]. W materiatach silnie rozdrobnionych, charakteryzujacych sig
struktura komoérkowa, mozna wyr6ézni¢ dwa rodzaje $cian komorek: Sciany I typu —
ktore rozwijaja si¢ wowczas gtownie jako dlugie réwnolegle §ciany o duzej gestosci
dyslokacji, a takze $ciany typu Il - sa one mniej wigcej prostopadte do Scian typu I i
charakteryzuja si¢ mniejsza gestoscia dyslokacji [17].

Dodatkowo, $ciany pierwszego typu, ktdre nie sa podzielone w sposdb regularny przez
$ciany drugiego typu mozna zdefiniowaé jako ,.komoérki otwarte”, natomiast komorki,
w ktorych sa obecne oba rodzaje $cian mozna traktowac jako ,,komorki zamknigte”.
Gdy udzial objgtosciowy wydzielen wzrasta, zmniejsza si¢ Srednia wielkos¢ komorek
zamknigtych w substrukturze [17] a takze ich udziat objetosciowy — Rys. 1.20. Takze
odlegtos¢ pomigdzy $ciankami komorek zmniejsza si¢ wraz ze wzrostem udzialu
objetosciowego wydzielen.

W przypadku struktur silnie rozdrobnionych, poza udzialem objgtosciowym wydzielen,
duza role odgrywa takze ich wielko$¢. Dla przyktadu, w stalach z dodatkami
mikrostopowymi Ti, wydzielenia mozna podzieli¢ na trzy klasy wielkosci [17]:
mniejesze lub réwne lpum (wydzielenia TiN); wydzielenia o rozmiarze pomigdzy
100nm and Ipum (TiS,Ti4C,S,), czy tez bardzo drobne wydzielenia o rozmiarze ok.
100A(TiC). Tylko drobne wydzielenia sa aktywne w blokowaniu dyslokacji.
Wydzielenia wigksze blokuja jedynie mata, ograniczong ilos¢ dyslokacji. W materiatach
ultra-drobnoziarnistych, wydzielenia takze stanowia przeszkody dla ruchu dyslokacji,
zmniejszajac tym samym proces dynamicznego zdrowienia. W rezultacie, obserwuje si¢
znaczne utrzymywanie dyslokacji w ziarnach co z kolei, hamuje zanik umocnienia
odksztatceniowego, skutkujac we wzros$cie ciagliwosci [65].

Podsumowujac dyskusje na temat wplywu umocnienia wydzieleniowego, mozna

stwierdzi¢ iz w przypadku materiatow o sieci Al, rozwoj struktury komdrkowe;j silnie
zalezy od udziatu objetosciowego wydzielen. Mechanizmem kontrolujacym ten rozwoj
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jest mechanizm Orowana. W przypadku materiatow o sieci A2, wydzielenia maja
wplyw tylko na odlegtosci pomigdzy $ciankami typu II. Wynika z tego, iz powstawanie
scianek I typu jest kontrolowane gléwnie przez przemieszczanie si¢ dyslokacji
srubowych, zwiazanych raczej z naprgzeniem tarcia sieci, anizeli z oddzialywaniem
pomigdzy poszczegélnymi dyslokacjami czy tez pomigdzy dyslokacjami a
wydzieleniami.

1.4.6 Umocnienie od granic ziarn

Jak juz wspomniano w rozdziale 1.3.1.1, najbardziej uogoélnionym zwiazkiem
pomigdzy wlasno$ciami mechanicznymi a wielkos$cia ziarna jest rOwnanie Halla-Petcha
dla dolnej granicy plastycznosci (rownanie 1.1). Rownanie Halla-Petcha znajduje
zastosowanie nie tylko do obliczania efektu wumocnienia pochodzacego od
szerokokatowych granic ziarn ale rowniez podziarn, komodrek dyslokacyjnych, plytek
martenzytu lub perlitu oraz blizniakow odksztalcenia. Waznym jest aby za kazdym
razem mozliwie precyzyjnie okresli¢ warunki dla jakich rdwnanie 1.1. jest stosowane.
Zagadnienie to nabiera szczegoOlnego znaczenia w przypadku materialdbw o bardzo
silnym rozdrobnieniu ziarna. Osobnym problemem jest analiza tzw. odwrdconej
zaleznosci Halla-Petcha dla materiatbw nanokrystalicznych. Obnizenie granicy
plastycznosci po przekroczeniu pewnego krytycznego stopnia rozdrobnienia thumaczone
jest najczesciej zmiang mechanizmu odksztatcania z poslizgu dyslokacyjnego na poslizg
po granicach ziarn. Dla materialow nanokrystalicznych wzér Halla-Petcha moze by¢
stosowany (poza wspomnianym wczesniej wyjatkiem dla nanomaterialdéw) do
wyznaczenia wptywu wielko$ci ziarna na granicg plastycznosci.

W przypadku materiatéw nanostrukturalnych, réwnanie Halla-Petcha moze by¢
wykorzystywane jedynie dla wyznaczenia napr¢zenia uplastyczniajacego, ktoére
odpowiada biezacemu stanowi materiatu, tzn. zgromadzonej energii odksztatcenia:

_ “1/2
o, = O-O(s) + ky(s)d (1.38)

gdzie oy jest naprgzeniem uplastyczniajacym dla wngtrza monokrysztatu lub struktury
gruboziarnistej dla danego odksztatcenia. Odzwierciedla wzrost ggstosci dyslokacji w
granicach wasko-katowych podstruktury (bez dyslokacji rozproszonych, ktorych
gesto$¢ silnie maleje wraz ze wzrostem odksztalcenia); k., - stala dla danego
odksztalcenia.

Rownanie Halla-Petcha opiera si¢ na podstawowym mechanizmie blokowania
przemieszczajacych si¢ dyslokacji przez bariery, ktore stanowia granice ziarn (Rys.
1.21). Sasiadujace ziarna maja zazwyczaj rdézna orientacje¢ krystalograficzna ale
wspolna granice ziarn. Podczas odksztatcenia plastycznego poslizg lub ruch dyslokacji
musi nastapi¢ w poprzek tej wspdlnej granicy. Ogolnie umocnienie od granic ziarn
wzrasta gdy energia bledu utozenia (EBU) maleje ( np. silne dla Cu, stabe dla Al).
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Schemat mechanizmu oddziatywania granicy ziarna na przemieszczajaca si¢ dyslokacje
przedstawiono na Rys. 1.21. Granica ziarna stanowi przeszkodg dla ruchu dyslokacji
poniewaz:
— orientacja sasiadujacych ziarn jest rézna. Dyslokacja przechodzac z ziarna A
do B musi zmieni¢ kierunek i ptaszczyzng poslizgu. Jest to tym trudniejsze
im wigksza jest dezorientacja krystalograficzna.
— zaburzenie utozenia atomow wewnatrz granic ziarn powoduje brak ciaglosci
ptaszczyzn poslizgu migdzy ziarnami.

Ptaszczyzna poslizgu

Zrodio

Granica ziarna

Rys. 1.21 Mechanizm spigtrzania si¢ dyslokacji w granicach ziarna [29].

Jak wida¢ na Rys. 1.21 w warunkach, gdy przylozone naprgzenie jest dostatecznie duze
1 dziala dostatecznie dlugo, przemieszczajace si¢ dyslokacje moga skupiaé si¢ przed
przeszkoda (granica ziarna) tworzac tzw. spigtrzenia dyslokacji. W konsekwencji
powstaje dodatkowe pole naprezen co w efekcie powoduje wzrost wilasnosci
wytrzymato$ciowych.

Jednakze, jak wspomniano przy dyskusji mechanizméw odksztalcenia, w
przypadku, gdy odstgp pomigdzy dyslokacjami mobilnymi jest poréwnywalny z
wielkos$cia ziarna 1 gdy naprezenie przylozone do tych dyslokacji bedzie odksztatcac
sprezyscie granice — stabilne spigtrzenia dyslokacji nie utworza si¢ — mechanizm
spigtrzania nie bgdzie wiec mogt dalej stuzy¢ do wyjasnienia rownania Halla-Petcha
[88]. W takim wypadku mozna zaproponowaé, by naprgzenie potrzebne do
zapoczatkowania migracji dyslokacji w substrukturze, sktadajacej si¢ zarowno z granic
wasko- jak i szerokokatowych (ze zrédtami Franka-Reada wewnatrz ziarn/podziarn),
reprezentowane przez nastepujaca zaleznos¢ [88]:

c=0,+0,+ ale\/;l. + asz(% + é) (1.39)

gdzie G jest modutem S$cinania, b — dlugo$¢ wektora Burgersa, 6'p jest sktadowa
naprezenia uplastyczniajacego, pochodzaca od nieodksztalcalnych czastek (naprezenie
Orowana ¢, = Gb/ L, gdzie L jest odlegloscia pomigdzy czastkami), p, gestoscia
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dyslokacji w podziarnach a ¢ odlegloscia pomigdzy Sciankami podziarn; d jest badz
wielkoscia ziarna, w nieodksztalconym materiale polikrystalicznym, badz odlegtoscia
pomigdzy granicami szerokokatowymi w strukturze po silnym odksztatceniu
plastycznym.

Przyjmujac, ze model spigtrzania dyslokacji na granicach ziarn jest wciaz obowiazujacy
[33], mozna podja¢ prébe opisu umocnienia powodowanego przez waskokatowe
granice ziarn, w oparciu o zatozenie, ze opdr granicy jest napr¢zeniem wymaganym do
»przepchnigcia” dyslokacji krawedziowej przez prosta Sciang ziarna (lub komorki).
Wowczas stala k, rownania Halla-Petcha bgdzie rowna:

k =Gbo (1.40)

gdzie 0 jest katem dezorientacji granicy ziarna.

Jako alternatywne wyjasnienie dla r6znic w mechanizmie umocnienia od rozdrobnienia
struktury, Hansen [33] powiazal naprezenie uplastyczniajace struktury komorkowej z
catkowita gestoscia dyslokacji. Zatozyt on, 1z ggsto$¢ dyslokacji granicy ziarna wynika
jedynie z granic dyslokacyjnych geometrycznie niezbednych 1 zaproponowat
nastepujaca zaleznos$¢ na naprezenie:

o =0, + MaGb\3b0D, ""* (1.41)

gdzie r, naprgzenie tarcia sieci, M wspotczynnik Taylora, Dp odleglo$¢ pomigdzy
granicami, mierzona wzdtuz dowolnych linii. W przypadku stali, dla warto§ci M=3 i

a=0.24, wspotczynnik nachylenia &k, ~w rownaniu Halla-Petcha wyniesie w
przyblizeniu:

k, =1.25G\bo (1.42)

Wartos¢ ta jest wyzsza w poréwnaniu do te uzyskanej z modelu spigtrzania dyslokacji.
Jak juz wspomniano, roéwnanie (1.42) pokazuje wpltyw kata dezorientacji na
wspotczynnik k, dla granic dyslokacyjnych. Mozna zauwazy¢, ze dla tego typu granic,
wspotczynnik nachylenia w rownaniu Halla-Petcha (réwnania 1.40 i 1.42) wzrasta
proporcjonalnie do pierwiastka kwadratowego kata dezorientacji. Tak wigc, przy
matych katach dezorientacji, wspolczynnik nachylenia &, dla komorek czy podziarn
bedzie mniejszy, niz w przypadku szerokokatowych granic ziarn. Na tej podstawie
mozna przypuszczac, ze istnienie pewna krytyczna warto$¢ kata dezorientacji granicy,
dla ktorej udzial w umocnieniu pochodzacy od granic wasko i szerokokatowych bedzie
rowny. Podsumowujac mozna wigc stwierdzié, 1Z umocnienie materiatu
nanostrukturalnego moze by¢ traktowane jako ztozony efekt w zalezno$ci od uktadu
dyslokacji.
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Sktadowa mechanizmu umocnienia pochodzaca od wasko- i szerokokatowych granic
ziarn moze réwniez by¢ uwzgledniona nie tylko poprzez okreslenie odleglosci
pomigdzy granicami, ale takze przez okreslenie ich udzialu objgtosciowego. W
przypadku struktur silnie odksztatlconych plastycznie, umocnienie pochodzace od
poszczegolnych rodzajow granic ziarn moze by¢ wyrazone nastepujacej addytywnej
formie [34]:

o =0, + MaGb[1.5bS,6,,,(1— ) + k‘/S—;f (1.43)

gdzie Sy - obszar granicy na jednostke objetosci, f - ggstos¢ granic szerokokatowych i
045 - Sredni kat dezorientacji granic waskokatowych.

Zalezno$¢ ta daje dobra zgodno$¢ z wynikami do§wiadczalnymi dla analizy napre¢zenia
plastycznego ptynigcia w temperaturze pokojowej Al, Ni oraz stali [F. W réwnaniu
(1.43) Sy moze zosta¢ zamienione z 2/Dp, gdzie Dj jest $rednig odleglo$cia pomigdzy
granicami.

Na podstawie powyzszej analizy mozna stwierdzi¢, iz roznice w rownaniach
konstytutywnych opisujqcych mechanizmy umocnienia, w przypadku materiatow ultra-
drobnoziarnistych i nanostrukturalnych wynikajq glownie ze znacznie zwiekszonego
udziatu granic wqsko- i szerokokqtowych. Granice te stanowiq podstawowe przeszkody
dla ruchu dyslokacji. Mozliwosci przewidywania wlasnosci mechanicznych takich
materiatow zalezq zatem od prawidlowej reprezentacji wymienionych zjawisk np. w
modelu naprezenia uplastyczniajqcego.

1.5 Efekty silnego rozdrobnienia struktury

W zaleznos$ci od zastosowanej metody wytwarzania mozna uzyska¢ struktury o
ré6znym poziomie rozdrobnienia ziarna, udziale objeto§ciowym granic ziarn wasko czy
szerokokatowych, czy tez poziomie niejednorodnosci. Z punktu widzenia jakoSci
mikrostruktury, silne odksztalcenie plastyczne, stosowane w technikach SPD
wprowadza duzy udzial substruktury (najcz¢sciej poprzez fragmentacj¢ pierwotnych
ziarn), ktora nastepnie, w odpowiednich warunkach(wyzarzanie badz dynamiczne
zdrowienie), moze zosta¢ zamieniona na strukture szerokokatowa. Prowadzi to w
efekcie do wigkszego poziomu rozdrobnienia w poroéwnaniu z metodami ATP.
Odksztatcenie na ciepto i zimno przy zastosowaniu technik ATP réwniez powoduje
duze rozdrobnienie struktury i prowadzi do fragmentacji ziarn (do postaci komorek i
podziarn). W przypadku odksztalcania na goraco technika ATP, mniejsza zdolnos¢ do
akumulacji energii odksztalcenia, ze wzgledu na dynamiczne procesy zdrowienia w
wyzszych temperaturach, skutkuje w uzyskaniu mniejszego stopnia rozdrobnienia
struktury, ktora jednakze charakteryzuje si¢ wigksza jednorodno$cia. Jak juz
wspomniano w poprzednich rozdziatach, wszystkie te czynniki, a w szczegdlnosci
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rozdrobnienie struktury, wpltywajac na zjawiska fizyczne zachodzace w materiale,
uruchamiaja bardziej zlozone mechanizmy odksztalcenia i umocnienia w poréwnaniu ze
strukturami typowymi. To z kolei, wptywa na zmiang koncowych wlasnosci materiatu
stwarzajac mozliwos$ci uzyskania materiatow o nowych, specjalnych wtasnosciach.

Podsumowanie efektow wynikajacych z rozdrobnienia struktury dla zelaza i stali
zestawiono w tablicy 1.3. Mozna zauwazy¢, ze stlusznym jest podziat dyskutowanych
zaganien na zakresy determinowane wielkoscia ziarna, w ktorych na skutek zmian w
mechanizmach odksztatcenia 1 umocnienia, obserwuje si¢ roOwniez zmiany wilasnosci
mechanicznych.
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1.5.1 Wilasnosci wytrzymatosSciowe i udarnosé¢

Zmniejszenie rozmiaru ziarna z zakresu mikro- do nanometrycznego powoduje
przede wszystkim poprawg wlasnosci wytrzymato§ciowych mimo, iz dla wielu
materialow zaobserwowano spadek wspolczynnika nachylenia k&, w réwnaniu Halla-
Petcha [14, 15,49, 90, 111]. Rys. 1.22 1 Rys. 1.23 przedstawiaja ogolne zachowanie si¢
granicy plastycznosci dla zmniejszajacego si¢ rozmiaru ziarna [78, 90]. Potwierdzaja
one, omowione juz wczesniej, istnienie zakresow wielkosci ziarna, dla ktorych
nast¢puje zmiana zachowania si¢ materiatu.

Granica plastycznosci

4

~10-20 nm ~1um Wielkos¢ ziarna

Rys. 1.22 Schematyczne przedstawienie istnienia obszaréw w ktdrych nastgpuje zmiana zachowania si¢
materiatu [90].

Granica plastyczno$ci, MPa

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
Wielko$é ziarna, nm™"?

C Sanders *  Fougere ® Chokshi

® Nieman * Nieman Merz

4 Conrad *  Hommel - Sanders

< Chokshi ' Henning > Huang
Embury Cai Hansen

Rys. 1.23 Zalezno$¢ granicy plastycznosci od wielo$ci ziarna dla miedzi [78].

Rowniez w przypadku stali obserwuje si¢ znaczng poprawg wlasnosci
wytrzymato$ciowych, gdy wielko$¢ ziarna zmniejsza si¢ do zakresu nanometrycznego
[110,111]. Stale ultra-drobnoziarniste, uzyskiwane metoda silnej akumulacji
odksztatcenia, charakteryzuja si¢ silna substruktura i duza gegstoscia dyslokacji w
ziarnach szerokokatowych. Zatem, wzrost wytrzymatosci w tym przypadku wynika nie
tylko z umocnienia pochodzacego od rozdrobnienia struktury, lecz réwniez od
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umocnienia odksztalceniowego czy umocnienia od tekstury. Sledzac zalezno$é¢ granicy
plastycznos$ci od wielko$ci ziarna, w przypadku stali nie obserwuje si¢ odwrdoconego
efektu Halla-Petcha, gdyz poziom rozdrobnienia, ktoéry bylby potrzebny do jego
zaistnienia nie jest jeszcze uzyskiwany. Widoczny jest natomiast, spadek
wspotczynnika nachylenia w réwnaniu Halla-Petcha (dla poziomu rozdrobnienia
ponizej 300nm) gldwnie na skutek zmian zachodzacych podczas odksztatcania w
strukturze (np. w stalach niskoweglowych zastgpowanie twardego perlitu przez z
cementyt sferoidalny w osnowie ferrytycznej)[111].

Kolejna korzyscia wynikajaca z silnego rozdrobnienia struktury jest znaczna
poprawa udarno$ci [63, 65, 111, 116]. Wraz ze zmniejszaniem si¢ wielko$ci ziarna,
propagacja zainicjowanego pg¢knigcia zostaje znacznie ograniczona. Rozdrobnienie
struktury zwigksza wigc poziom wytrzymato$ci na zerwanie oraz obniza temperaturg
przejscia w stan kruchy DBTT [99]. Gdy poziom rozdrobnienia osiagnie pewna
krytyczna warto$¢ (ponizej kilkunastu nanometrow) obserwowana jest zmiana
mechanizmu pekania [57]. W przypadku materiatéw o strukturze typowej przetom
powstaje jako efekt tworzacych si¢ mikropekni¢¢ i nastepujacej ich koalescencji. W
materiale nanokrystalicznym, gdzie aktywno$¢ dyslokacji jest ograniczona a
dominujacym mechanizmem jest poslizg po granicach ziarn, przetom powstaje poprzez
rozrywanie wigzan atomowych wzdhuz $ciezki, ktéra na powierzchni przelomu tworzy
morfologi¢ w postaci pustek.

a) b)
1000 — 25
© o
o //
0 = 800 P 25
Q 4+— -
£ 600 2 Ll
v
-50 - = N - -
. S gt 125 E
4 ~ B 2 400 X 8
k= -100 . e \ DBTT -175
m 8 2 A
Q e 204 LY -225
-150 2 0 &
0 275
0 10 20 30 40 50 60
L ] -1/2 -1/2
_200 L 1 1 Il d \‘mm Il ]
0 5 10 15 20 100 105 2 1 0.5 0.3
Wielkos¢ ziarna ferrytu, um Wielkos¢ ziarna, um

Rys. 1.24 Wplyw rozdrobnienia struktury na temperaturg przejscia w stan kruchy [7, 99].

W przypadku stali, uzyskiwany poziom rozdrobnienia nie osiqga wartosci
krytycznej, ktora jest wymagana dla zmiany mechanizmu pekania, niemniej jednak w
stalach ultra-drobnoziarnistych obserwuje sie znaczne obnizenie temperatury przejscia
w stan kruchy w porownaniu do stali o strukturze typowej — Rys. 1.24[111, 121].
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1.5.2 Wiasnosci plastyczne

Rozdrobnienie struktury wiaze si¢ jednak réwniez ze spadkiem wlasnosci
plastycznych [65, 91, 123, 111-112, 120,121], co mozna zaobserwowa¢ kolejno na Rys.
1.25, Rys. 1.26 i Rys. 1.27. Jednym z podstawowych zrddel utraty ciagliwos$ci jest
zmniejszenie efektu umocnienia dyslokacyjnego. Utrata ciagliwosci odpowiada
momentowi utraty spojnosci, ktéry obserwowany jest na wykresie rozciggania jako
koniec odksztalcen rownomiernych. Pierwsza z przyczyn utraty wtasnosci plastycznych
w stalach ultra-drobnoziarnistych moze by¢ zdrowienie dynamiczne, ktére w przypadku
tych materialéw znacznie obniza predko$¢ umocnienia odksztatceniowego [110-112].

1000
ECAP, stal IF
——  struktura wyjsciowa
800 —— 1 przepust
—— 2 przepusty
—— 4 przepusty

600

8 przepustow
8 przepustow

400

Naprezenie rzeczywiste, MPa

200

| ]
0.2 0.3 0.4 0.5
Odksztatcenie rzeczywiste

Rys. 1.25 Wyniki proby rozciagania dla stali IF. Materiat wyj$ciowy i materiat po odksztatceniu ECAP
po roznej ilosci przepustow [23].
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Rys. 1.26 Zalezno$¢ wlasnosci plastycznych od $redniej wielkosci ziarna dla stali IF [126].
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Rys. 1.27 Zalezno$¢ wilasnosci plastycznych od $redniej wielkosci ziarna dla stali IF [126].
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Rys. 1.28 Schematyczne przedstawienie zmian wydluzenia rownomiernego &, w zaleznosci od poziomu
rozdrobnienia struktury [91].

Podczas odksztalcenia plastycznego dyslokacje, ktore przenosza to odksztalcenie
wewnatrz ziarn zatrzymywane sa na granicach. Kinetyka dynamicznego zdrowienia
zwigzana jest natomiast z rozprzestrzenianiem tych uwigzionych dyslokacji
krawedziowych w granicach ziarn [93]. Obnizenie ggstosci dyslokacji w ziarnach
prowadzi zatem do ostabienia efektu umocnienia odksztalceniowego. Badania sugeruja,
iz istnieja dwa typy mechanizmu zdrowienia — wolniejsze — we wngtrzach ziarn i
szybsze w poblizu granic ziarn. O ile ten drugi mechanizm nie ma wigkszego znaczenia
w przypadku struktur typowych (z powodu mniejszego udziatu objetosciowego granic),
o tyle wydaje si¢ on by¢ istotny w przypadku struktur o silnym rozdrobnieniu ziarna
[110].

Zjawisko utraty ciagliwosci w materialach ultra-drobnoziarnistych 1
nanokrystalicznych, moze by¢ rowniez wyjasnione w oparciu o niestabilnos¢ plastyczna
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pojawiajaca si¢ w probie rozciggania. Niestabilno$¢ ta, powodujaca zapoczatkowanie
powstawania szyjki na skutek lokalizacji odksztalcenia moze by¢ tatwo oszacowana w
oparciu o kryterium Consideére [5]:

do
=29 1.44
o=— (1.44)

gdzie o — naprezenie rzeczywiste, ¢ — odksztalcenie rzeczywiste

Gdy w probie rozciagania, predko$¢ umocnienia do/de osiagnie warto$¢
napr¢zenia uplastyczniajacego, konczy si¢ zakres odksztalcen rownomiernych i zaczyna
tworzy¢ si¢ szyjka. W przypadku materiatéw silnie rozdrobnionych gdzie - szczeg6lnie
we wczesnym stadium odksztalcania - nastgpuje znaczny wzrost naprgzenia
uplastyczniajacego a dodatkowo jest niski poziom umocnienia odksztalceniowego,
niestabilno$¢ plastyczna pojawia si¢ znacznie wczesniej, niz w przypadku materiatow
typowych (Rys. 1.28) [91]. Zjawisku utraty umocnienia odksztalceniowego mozna
przeciwdziataé przez zwigkszenie gestosci dyslokacji, ktoére w konsekwencji spowoduje
wzrost predkosci umocnienia i opdznienie lokalizacji odksztalcenia pod dziataniem
napr¢zenia rozciagajacego. Wzrost udzialu objgtosciowego granic ziarn w materiatach o
strukturach silnie rozdrobnionych powoduje, ze wzrasta aktywno$¢ mechanizmow
dyfuzyjnych, ktéore poprawiaja wilasnosci plastyczne. Niemniej jednak, wzrost
ciagliwosci z tego wynikajacy jest niewspOtmiernie maly w poréwnaniu z
ograniczeniem wynikajacym ze spadku dyslokacyjnie kontrolowanej plastycznosci.
Takze wumocnienie wywotane wzrostem predko$ci odksztalcenia (kryterium
niestatecznos$ci Hart’a) moze stanowi¢ drogg do poprawy ciagliwosci w strukturach
silnie rozdrobnionych[78]. Podstawowym w tym wypadku zatozeniem jest stwierdzenie,
ze wraz ze zwigkszajacym si¢ stopniem rozdrobnienia nastgpuje wzrost czulo$ci na
predko$¢ odksztalcenia, reprezentowanej przez wspoOtczynnik m. Taka tendencja
obserwowana jest przede wszystkim w metalach o sieci Al. W przypadku metali o sieci
A2, wptyw stopnia rozdrobnienia struktury jest zdecydowanie stabszy lub odwrotny
(Rys. 1.29) [136]. Jest to zgodne z teza, ze w metalach o sieci A2 umocnienie
odksztalceniowe jest mniej czule na obnizenie temperatury lub wzrost predkosci
odksztatcenia, anizeli w przypadku sieci Al.

Gléwnym czynnikiem kontrolujacym wspotczynnik m jest tzw. objgto$¢ aktywacji dla
odksztalcenia plastycznego V'*, ktéra mozna opisaé nastgpujaca zaleznoscia [104]:

V* = bA* = mk,T(Alné/ Ao ) (1.45)

gdzie: b — dhugos¢ wektora Burgersa, 4* - obszar aktywacji dla ruchu dyslokacji, ks —
stala Boltzmanna, 7 — temperatura, & -predkos¢ odksztalcenia i 0, — naprgzenie
uplastyczniajace.
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Rys. 1.29 Zalezno$¢ wspotczynnika czutosci predkosci odksztatcenia na naprezenie od wielo$ci ziarna
dla metali o sieci A1 —a) i A2 —b) [136].

Jest ona powiazana ze wspotczynnikiem czutosci predkosci odksztatcenia na naprezenie
Ww sposOb nastepujacy:

m=173%,/V*c, (1.46)

Tym samym ciagliwo$¢, predkos¢ odksztatcenia oraz mechanizmy odksztalcenia sa ze
soba $cisle powiazane 1 istnieje mozliwo$¢ ich kombinacji dla poprawy zdolnosci
materiatu do odksztalcen plastycznych. Nalezy oczekiwaé, ze poprawa plastycznos$ci w
przypadku ultra-drobnoziarnistych stali mikrostopowych bgdzie mozliwa w momencie
osiagnigcia podwyzszonej czutosci na predkos¢ odksztatcenia. Jest to mozliwe poprzez
zaprojektowanie odpowiedniego procesu przerdbki cieplno-plastycznej oraz sktadu
chemicznego badanego materiatu [113].

Wsrod korzystnych efektow, zwigzanych z rozdrobnieniem struktury do poziomu
nanometrycznego, nalezy rowniez wymieni¢ nadplastyczno$¢, ktdra obserwowana jest
w niektorych metalach i1 stopach drobnoziarnistych (w tym w stalach), przede
wszystkim w wyzszych temperaturach ale rowniez w warunkach matych predkosci
odksztalcenia [55, 79, 132]. Silne rozdrobnienie struktury powoduje pojawienie si¢
stanu nadplastyczno$ci w znacznie nizszych temperaturach, badz tez w warunkach
wyzszych predkosci odksztalcenia (w poréwnaniu ze strukturami typowymi).
Nadplastyczno$¢ w materiatach nanokrystalicznych pojawia si¢ gtownie jako rezultat
poslizgu po granicach ziarn [132]. W przypadku stopéw aluminium o poziomie
rozdrobnienia struktury pomigdzy 1pum a 500nm, obserwuje si¢ takze pojawienie stanu
nadplastycznosci w warunkach duzej predkosci odksztalcenia [9]. Glownym
czynnikiem, wymaganym do zaistnienia tego typu nadplastycznosci, jest wyrazna
przewaga w strukturze szerokokatowych granic ziarn. Ogélnie mozna podsumowac, iz
pojawienie si¢ stanu nadplastyczno$ci w materialach nanokrystalicznych zwiazane jest z
relatywnie duzym umocnieniem odksztalceniowym powodowanym przez zmiang
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mechanizmow odksztatcenia, prawdopodobnie z powodu trudnosci z akomodacja
dyslokacji przez granice ziarn [117].

Podsumowujac dyskusje na temat wlasnosci plastycznych w strukturach silnie
rozdrobnionych mozna stwierdzi¢, iz ich poprawg w strukturach ultra-drobnoziarnistych
1 nanokrystalicznych mozna osiagna¢ gléwnie przez zwigkszenie umocnienia
odksztatceniowego [91, 93, 110, 111], ktore w stalach mozna osiagna¢ poprzez [65, 97]:

— wytworzenie struktury bimodalnej (o zréznicowanym rozkladzie wielko$ci ziarna),
ktéra zapewniataby z jednej strony dobra wytrzymato$¢ przy jednoczesnym
dostarczeniu odpowiedniego poziomu plastycznosci,

— uzyskanie struktury wielofazowej (np. ferryt+martenzyt),

— wprowadzenie do struktury defektow w postaci dyspersyjnych czastek faz obcych
(drobne wydzielenia weglikoazotkéw, cementytu itd.) stanowiacych dodatkowe
przeszkody dla ruchu dyslokacji.

1.6 Modele naprezenia uplastyczniajacego

Reakcja materiatu odksztatcanego plastycznie na zadawane obcigZzenie jest
zmiana naprg¢zenia uplastyczniajacego. Z tego tez powodu mozna przyjac, ze dyskusja
zwiazkéw pomigdzy stopniem rozdrobnienia struktury a mechanizmami umocnienia
moze by¢ poprowadzona z wykorzystaniem modeli napr¢zenia uplastyczniajacego. W
ten sposoéb mozliwym bedzie uwzglednienie najbardziej istotnych warunkow
odksztatcania, zarowno procesowych jak 1 materiatowych.

1.6.1 Kompozytowy model Bensona-Meyersa

Benson [8] i Meyers [76] opracowali opis konstytutywny, w ktérym naprezenie
plastycznego plynigcia uzaleznione zostalo od wielko$ci ziarna w  zakresie
nanometrycznym. PodejScie to opiera si¢ na czterech podstawowych zatozeniach,
wykorzystywanych do opisu umocnienia pochodzacego od granic ziarn:

- granice ziarn dzialaja jako przeszkody dla ruchu dyslokacji,

- granice ziarn stanowig zrodta dyslokacji,

- anizotropia sprezysta powoduje dodatkowe naprgzenia w otoczeniu granic

ziarn,

- W obszarze granic ziarn generowanych jest wiele systemow poslizgu,

podczas gdy wngtrza ziarn, zdominowane sa przez pojedyncze poslizgi.

W $wietle powyzszych zalozen mozna przyjaé, iz wnetrza ziarn umacniaja si¢ poprzez
klasyczny model (pos$lizg dyslokacji), podczas gdy granice ziarn wykazuja znacznie
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szybszy wzrost gestosci dyslokacji (jak juz wcze$niej wspomniano w podrozdziale
1.3.4.1—-

Rys. 1.12). Model ten przewiduje kompozytowy charakter materiatu, w ktérym wngtrza
ziarn posiadaja naprezenie uplastyczniajace o,p, natomiast umocniona strefa granic
ziarn, odpowiednio naprgzenie uplastyczniajace 0,6 [8]:

0, =0,5 +8ky, (0,65 — O )D™'? — 16kf4A(UpGB - O'pB)D_l (1.47)

p

gdzie: o, — naprezenie uplastyczniajace, kyq — wspotczynnik nachylenia Meyersa-
Ashwortha, D — Srednia wielko$¢ ziarna.

Dla rozmiaréw ziarna z zakresu mikrometycznego dominuje sktadowa D7 i w efekcie
uzyskiwana jest tradycyjna zalezno$¢ Halla-Petcha. Warto$¢ wspoétczynnika nachylenia
k, w rownaniu Halla-Petcha wyniesie:

k, =8ky, (0,65 —0,5) (1.48)

Gdy wielko$é ziarna maleje, czynnik D™ zaczyna dominowaé a warto$é ap(D‘I/ ?) osiaga
maksimum. Sytuacja taka pojawia si¢ dla pewnej krytycznej wartosci wielko$ci ziarna
DC=(4kMA)2 . Dla warto$ci D<D,. zaklada sig, ze krzywa zalezno$ci napre¢zenia
uplastyczniajacego od odwrotnosci wielkosci ziarna stabilizuje si¢ na okreslonym
poziomie. Model ten posiada szereg zatozen i uproszczen:

- zalozono, iz warstwa umocniona odksztalceniowo zalezy od wielkos$ci ziarna
w klasyczny sposob (D7?),

- naprgzenie uplastyczniajace warstwy umocnionej jest stale a umocnienie
odksztalceniowe pomigdzy ta warstwa a wngtrzem ziarn zmienia si¢
gradientowo,

- ,,hasycenie” naprezenia uplastyczniajacego w granicach ziarn nastgpuje we
wczesnym stadium odksztatcenia plastycznego.

Jak pokazano na Rys. 1.30, pomimo zastosowania tak drastycznych zatozen, uzyskano
catkiem dobra zgodno$¢ z wynikami do$wiadczalnymi. Zaréwno wyniki badan
doswiadczalnych jak i obliczen modelowych potwierdzaja fakt, iz wspdtczynnik
nachylenia rownania Halla-Petcha w zakresie nanometrycznym jest nizszy w
poréwnaniu do zakresu typowych wielkos$ci ziarn.
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Rys. 1.30 Zaleznos$¢ naprezenia uplastyczniajacego od wielkosSci ziarna dla Zelaza —a) i miedzi —b).
Porownanie wynikow doswiadczalnych i wynikéw obliczen wedtug rownania (1.47). [76].

1.6.2 Model Parka

Przyktadem modelu naprezenia, ktdry nie bazuje na klasycznej teorii spigtrzania
dyslokacji na granicach ziarn jest model zaprezentowany przez Parka [93]. W podejsciu
tym wykorzystano model odksztalcenia sprezystego granic ziarn, ktéry opisano w
rozdziale 1.3.1.2., oraz warunki dla naprezenia krytycznego koniecznego do powstania
wygiecia dyslokacji, opisane rownaniem (1.3):

1+2
2

+

(7:0

(o}

MGh 30), [ p~ 12

~1/2 (1__}“ Ty |
27p” " (1-0) (1.49)
gdzie: o, — naprgzenie tarcia sieci (= 76 MPa); M — wspotczynnik Taylora (= 2.78 dla
sieci A2); G — modul $cinania (= 78 GPa); b — dlugo$¢ wektora Burgersa (= 2.48x10
m); v - wspotczynnik Poissona (= 0.33) i p - gestosé dyslokacji.

51



Pomiar gestosci dyslokacji jest czgsto utrudniony i niedokladny, w zwiazku z tym
stosowane sa metody zastgpcze np. z wykorzystaniem obrazu struktury komoérkowe;j tj.
srednicy zastepczej komorek [119]. Gestos¢ dyslokacji w rownaniu (1.49) moze zostaé
wyznaczona z nastgpujacej zaleznos$ci:

D
P/t =28 (1.50)
ky

gdzie d; - S$rednica podziarna (wielko§¢ komorki, Sredni dystans pomigdzy
poprzecznymi $cianami komorek) a k; — stata (k;=23).

Przedstawione w pracy [119] poréwnanie wynikéw obliczen wartosci  granicy
plastycznos$ci za pomoca wzoru (1.49) z warto$ciami zmierzonymi w probie §ciskania
dla stali IF ($rednia wielkosci ziarna 1.5um) oraz w probie rozciagania dla stopu FeAl
(Srednia wielko$¢ ziarna 500nm), $wiadczy o zadowalajacej zbieznosci modelu.
Przedstawiona metodyka moze by¢ zastosowana w badaniach i modelowaniu wtasno$ci
w materiatach, uzyskanych po przerdbce na zimno, gdzie w materiale obserwuje si¢
duzy udzial waskokatowych granic ziarn.

1.6.3 Model KHL (Khan — Huang - Liang)

Kolejny model, ktory charakteryzuje si¢ duza doktadnoscia w przewidywaniu
naprezenia  uplastyczniajacego  dla  materiatbw  ultra-drobnoziarnistych i
nanokrystalicznych zostat opracowany przez zespot Khan, Hunag 1 Linag (KHL) [47-
49]. Pierwotna posta¢ tego modelu zostala zaproponowana w 1999r i1 zaktadata
mozliwo$¢ rozktadu caltkowitej predkosci odksztalcenia na czgs¢ sprezysta i
plastyczna[48]:

ky Iné " pYo |-Ciné *m
o, _Lmﬁj[‘“B(lanJ () ]g (1-7") (1.51)

gdzie:

. (-t | - | |
N [ T ]: ]’ o, - naprezenie uplastyczniajace; & — intensywno$¢ odksztatcenia; 7,

— temperatura topnienia; 7 — temperatura biezaca; 7, — temperatura odniesienia;
Dl =10°s"; & =1s"' - predkos¢ odksztalcenia odniesienia; & - intensywno$¢ predkosci

odksztalcenia; 4, k,, B, no, n1, C, m — stale materiatowe.
Model ten zostat nastepnie zmodyfikowany w taki sposob, aby opisywal umocnienie

odksztalceniowe materialu w zalezno$ci od odksztalcenia, predkosci odksztatcenia,
temperatury 1 wielkosci ziarna [49]:
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gdzie: o, - naprgzenie uplastyczniajace; & — intensywno$¢ odksztatcenia; 7, —
temperatura topnienia; 7 — temperatura biezaca; 7, — temperatura odniesienia;
D! =10°s"; & =1s"' - predko$¢ odksztatcenia odniesienia; & - intensywno$¢ predkosci

. * .
odksztatcenia; a, k,, B , no, n1, C, m — state materialowe.

Dodatkowo, ta lepko-plastyczna posta¢ modelu odzwierciedla efekt odwrocenia
zaleznosci Halla-Petcha dla struktur nanokrystalicznych (Rys. 1.31), tj. obnizanie
warto$ci granicy plastycznos$ci wraz z rozdrobnieniem struktury.
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Rys. 1.31 Zmiana granicy plastycznosci w zalezno$ci od wielkos$ci ziarna dla nanokrystalicznego zelaza
obliczona wedtug liniowej zalezno$ci Halla-Petcha (linia czerwona) oraz wedtug zaleznosci bi-liniowe;j
[49].

Model KHL (roéwnanie 1.52) charakteryzuje si¢ bardzo dobra doktadno$cia w szerokim
zakresie wielkosci ziarn (od nanometréw do setek mikrometrow) oraz predkosci
odksztatcenia (Rys. 1.32) [49].
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Rys. 1.32 Poré6wnanie wynikéw doswiadczalnych i obliczen modelowych z wykorzystaniem modelu
KHL dla aluminium (a) i zelaza (b) [49].

Na podstawie przeprowadzonej analizy teoretycznej wykazano, jak istotnym jest
konieczno$¢ zréznicowania modeli konstytutywnych, zarowno dla mechanizmow
odksztatcenia plastycznego jak 1 umocnienia w przypadku, gdy struktura zostaje
rozdrobniona do poziomu ponizej 1um.
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2 CELITEZA PRACY

Badania literaturowe oraz przeprowadzona dyskusja nad zwiazkami pomigdzy
stopniem rozdrobnienia struktury a poszczegdlnymi mechanizmami umocnienia
pozwalaja na sformutowanie celu i tezy pracy.

W celu wyznaczenia podstawowych zwiazkéw pomigdzy czynnikami materiatowymi i
procesowymi, ktore wpltywaja na rozdrobnienie struktury, a w konsekwencji na
mechanizmy umocnienia stali niskoweglowych, sformutowano nastgpujace cele pracy:

— zdefiniowanie zrodet zmian obserwowanych w mechanizmach umocnienia,
spowodowanych przez silne rozdrobnienie struktur badanych materiatow,

— ocena mozliwo$ci opisu  teoretycznego  mechanizméw  umocnienia
wystepujacych w strukturach ultra-drobnoziarnistych

— opracowanie podstawowych zwiazkéw konstytutywnych pomigdzy parametrami
procesu odksztalcania a zmianami strukturalnymi dla modelowania wtasnos$ci
mechanicznych struktur silnie rozdrobnionych.

Teze pracy stanowi stwierdzenie, ze: analiza mechanizmow umocnienia oraz
weryfikacja  doswiadczalna istniejqcych  zwiqzkow  konstytutywnych  pomiedzy
parametrami procesu odksztatcania a zmianami strukturalnymi pozwoli na poprawe
modelowania wlasnosci mechanicznych materiatow o strukturach silnie rozdrobnionych.
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3 BADANIA DOSWIADCZALNE

3.1 Cel i zakres badan

Badania do$wiadczalne przeprowadzono dwuetapowo. Pierwszy — wstepny etap

obejmowal analiz¢ wplywu stopnia rozdrobnienia struktury na uzyskane wtlasno$ci
wytrzymato$ciowe badanych stali w konwencjonalnych procesach przerdbki plastyczne;.
W tym celu wykorzystano proces kontrolowanego walcowania w warunkach
laboratoryjnych.
W kolejnym etapie badan wykorzystano procesy silnej akumulacji odksztalcenia
plastycznego (SPD) dla uzyskania struktury ultra-drobnoziarnistej i nanokrystaliczne;j.
Analizie poddano zarowno wptyw zastosowanych parametréw procesu odksztatcania 1
mechanizmOw umocnienia na uzyskany poziom rozdrobnienia 1 jakos$¢ struktury, jak i
wynikajace z tego koncowe wiasnosci badanych materialow.

Przeprowadzone badania obejmowaty:

— Wytworzenie struktur ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych:
o kontrolowane walcowanie,
o symulator MaxStrain,
— Badania mikrostruktury:
o mikroskopia optyczna,
o przeswietleniowa mikroskopia elektronowa
o SEM/EBSD,
— Badania wlasno$ci mechanicznych uzyskanych materiatow:
o proba rozciagania,
o prodba $ciskania,
o odksztatcanie z bardzo duzymi predkosciami odksztatcenia z
wykorzystaniem Zmodyfikowanego Preta Hopkinsona (SHPB).
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3.2 Materiaty badawcze

Do badan wytypowano cztery gatunki stali, w istotny sposob rozniace si¢ czutoscia na
zastosowane warunki odksztalcania. Podstawowy material badawczy stanowity dwie
stale z mikrododatkami stopowymi (X65 oraz Y). Jako swoisty materiat referencyjny
dla stali mikrostopowych wytypowano stal weglowo-manganowa(250) oraz stal wolna
od atomow miedzyweztowych (Ti-IF). Podstawowy sktad chemicznych badanych stali
przedstawiono w tablicy 3.1. Zalozono, ze tego typu gatunki stali sa szczegOlnie
podatne na ksztalttowanie wiasnosci mechanicznych na drodze przerdbki cieplno-
plastycznej, tym samym stanowia dobry material badawczy dla oceny zmian
aktywnos$ci mechanizméw umocnienia od stopnia rozdrobnienia struktury.
Ksztaltowanie wtasnosci w tych stalach opiera si¢ na trzech podstawowych
mechanizmach umocnienia: umocnienie roztworowe, wydzieleniowe i od granic ziaren.
Kontrolowanie parametrow odksztalcania w zakresie austenitycznym, w czasie
przemiany fazowej oraz w wysokotemperaturowym ferrycie umozliwia silne
oddziatywanie na wymienione mechanizmy umocnienia. Dodatkowa przyczyna wyboru
wymienionych gatunkéw stali jest fakt, ze znajduja one szerokie zastosowanie w
przemys$le maszynowym, samochodowym oraz stoczniowym. Tak wigc, mozliwosci
poprawy wilasno$ci mechanicznych oraz doktadnosci kontrolowania zachowanie si¢
materialu w warunkach np. duzych obcigzen plastycznych 1 predkosci odksztalcenia
moga si¢ szybko przeklada¢ na efekty ekonomiczne. Zwlaszcza stale o niskiej
zawartosci wegla z mikrododatkami stopowymi stanowia bardzo ciekawy materiat
badawczy, gdyz pozwalaja na obserwacje oraz analizg wigkszosci znanych
mechanizméw umocnienia. Ponadto, sktad chemiczny tych stali pozwala na
uzyskiwanie bardzo duzego rozdrobnienia koncowej struktury ferrytycznej na drodze
przerébki cieplno-plastycznej a co za tym idzie — w polaczeniu z umocnieniem
wydzieleniowym, prowadzi do uzyskania wysokich witasno$ci wytrzymatosciowych,
plastycznych oraz poprawe odpornosci na kruche pgkanie w obnizonych temperaturach.

Tablica 3.1: Podstawowy sktad chemiczny badanych stali (w % wagowych)

Materiat (oznaczenie) | C Mn | Si Al Ti Nb B

C-Mn (250) 0.15 1.0 ]0.14 ]0.031|0.002 | 0.005 | 0.0003
Mikrostopowa (X65) | 0.07 1.1 1025 [0.0410.02 |0.04 |-
Mikrostopowa II (Y) | 0.07 1.36 | 0.27 [0.02 |0.031 | 0.067 | 0.002
Ti-1F (IF) 0.0022 | 0.11 | 0.009 | 0.037 | 0.073 | - -
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3.3 Urzadzenia i techniki wykorzystane dla uzyskania struktury
drobnoziarnistej i ultra-drobnoziarnistej

3.3.1 Proces kontrolowanego walcowania

Pierwszym etapem badan do$wiadczalnych byla wstgpna ocena wplywu
rozdrobnienia struktury ferrytycznej na wlasnosci mechaniczne stali 250 1 X65. W tym
celu wykorzystano proces kontrolowanego walcowania, gdzie dzigki odpowiedniemu
doborowi parametréw przerdbki cieplno-plastycznej (uwzglednienie réznych zjawisk
mikrostrukturalnych: rekrystalizacja dynamiczna i zdrowienie, proces wydzieleniowy
oraz indukowana odksztalceniem przemiana austenit - ferryt) uzyskano mikrostruktury
0 poziomie rozdrobnienia ziarna ferrytu od 12 do 2pum.

Aby prawidlowo dobra¢ parametry procesu walcowania dla badanych stali,
wykonano szereg badan wstgpnych. Pierwszym badanym parametrem byla temperatura
nagrzewania wsadu do walcowania Tk. Jest to istotny parametr, szczegdlnie w
przypadku stali z mikrododatkami stopowymi, gdyz decyduje m.in. o rozpuszczaniu
weglikoazotkow niobu Nb(C,N), co z kolei ma kluczowy wplyw na dalszy rozwoj
mikrostruktury [73]. Nizsza temperatura nagrzewania wsadu hamuje rozrost ziarna
austenitu, gdyz wegliki niobu 1 azotki tytanu efektywnie blokuja granice ziarn.
Obnizona w ten sposob predkos¢é migracji granic ziarn bezposrednio przyczynia si¢ do
bardziej rozdrobnionej struktury austenitu. W celu okreslenia w jakiej temperaturze
nastapi rozrost poczatkowego ziarna austenitu badanych stali z materialu wsadowego
wycigto niewielkie probki szescienne (10x10x10mm), ktore nastgpnie austenityzowano
w piecu fluidyzacyjnym (w atmosferze ochronnej azotu) w roznych temperaturach (900,
950, 1000, 1100, 1200°C) przez 300s. Probki te kolejno hartowano w wodzie 1 trawiono.
Nastgpnie metoda siecznych wyznaczono $rednia wielkos$¢ ziarna austenitu.

120
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40 1

| / - A
20 ~ E : A
] = Stal 250 (A)

0 A Stal X65 (B)

Wielkosc¢ ziarna austenitu, um

L P s N S R T PR ) IR S e e SO It
800 850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250

Temperatura nagrzewania T, °c

Rys. 3.1 Wyniki pomiaru wielko$ci ziarna austenitu w stalach 250 i X65 [82].
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Na Rys. 3.1 przedstawiono wykres wielkosci ziarna austenitu w zalezno$ci od
temperatury wygrzewania. Wida¢ wyraznie, iz dodatki mikrostopowe w przypadku stali
X65 efektywnie hamuja rozrost ziarna austenitu do temperatury ok. 1100°C. W
przypadku stali 250 obserwuje si¢ gwaltowny rozrost ziarna powyzej temperatury
900°C, ktére nastepnie stabilizuje si¢ osiagajac Srednia warto$¢ ok. 70um.

Rys. 3.2 Wyjsciowe struktury austenitu badanych stali: 250 — T = 900°C -a), 1200°C -b); X65 — T =
1000°C -c), 1200°C -d) [82].

W celu przeanalizowania wptywu wyjsciowej wielko$ci ziarna austenitu jako jednego z
parametréow decydujacych o poziomie rozdrobnienia struktury w wyrobie finalnym,
wybrano dwie temperatury nagrzewania dla kazdego badanego gatunku stali, takie w
ktorych uzyskano drobna 1 rozro$nigta strukture wyjsciowa austenitu po wygrzewaniu.
Struktury te dla obu stali zestawiono na

Rys. 3.2.

Kolejnym bardzo istotnym parametrem przy planowaniu przerdbki cieplno-plastyczne;j,
szczegblnie w przypadku stali z dodatkami mikrostopowymi, jest poprawne okreslenie
temperatury rozpoczgcia przemiany austenit-ferryt (7s=A4,3). Temperatura ta jest
uzalezniona od parametrow procesu przerobki cieplno-plastycznej, takich jak wielkosé
ziarna austenitu, predkos¢ chlodzenia a takze od skladu chemicznego stali. Istnieje
wiele metod wyznaczana rdéznymi metodami obejmujacymi analiz¢ cieplna,
dylatometri¢, zmiany mikrostrukturalne 1 pomiarem intensywnos$ci steksturowania.
Ostatnio zostala opracowana nowa metoda, zwana odksztatcaniem podczas ciaglego
chlodzenia (z ang. Continous Cooling Deformation-CCD). Metoda ta do$¢ dobrze
okresla temperaturg¢ 4,3 dla stali, uwzgledniajac nawet wplyw historii odksztalcania
[138], gdyz wykazuje ona catkiem dobra czuto$¢ na te parametry. Dodatkowym atutem
tej metodologii jest fakt, iz do okreslenia temperatury 4,3 mozna zastosowaé konkretny
schemat przerébki cieplno-plastycznej. Metodologia ta moze by¢ wyjasniona w
nastgpujacy sposob: gdy zmienia si¢ temperatura, napr¢zenie mozna zdefiniowaé za
pomoca réwnania 3.1 odnoszacego si¢ do ogdlnej formy réwnania konstytutywnego
[19] 1 wyrazenia na obliczenie wysoko-temperaturowego naprgzenia uplastyczniajacego
[109].

é = Asinh(ac)" exp(%j (3.1)
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przeliczenie daje:

_ sinh™ (X)) (3.2)
r a ’

gdzie:

X = {% [5 exp(%ﬂ} (3.3)

o, 1 ¢ sa odpowiednio napr¢zeniem uplastyczniajacym i predkoscia odksztatcenia, R -
stata gazowa, A, n’i 1 a state dla danego sktadu chemicznego. Tak wigc przewiduje sig,
Ze napr¢zenie powoli wzrasta wraz ze spadkiem temperatury, tym samym zaktadajac iz
podczas ciaglego chtodzenia nie zachodza Zzadne zmiany mikrostrukturalne. Dlatego,
gdy zaistnieje jakiekolwiek odchylenie od tego zachowania na krzywej CCD, moze by¢
ono powiazane ze zmiang mikrostruktury.

W niniejszej pracy metod¢ ta wykorzystano do wyznaczenia temperatury 4,3 dla stali
2501 X65, gdyz w przypadku tych stali szczegdlnie istotne byto jej doktadne okreslenie
dla konkretnych schematéw przerdbki cieplno-plastycznej (dobdr temperatury
odksztatcenia dla walcowania na goraco). W tym celu wykorzystano plastometr skr¢tny,
bedacy na wyposazeniu Centre for Material and Fibre Innovation w Deakin University
(Rys. 3.3).
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\
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Termopara wewnelrzna L] N
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Rys. 3.3 Plastomer skretny bedacy na wyposazeniu CMFI, Deakin University [7].

Stal zostala nagrzana do temperatury austenityzowania, i wytrzymana przez dany czas
(czas 1 temperatura austenityzowania zostaly okreslone zgodnie z zastosowanym
schematem cieplno-mechanicznym). Kolejno, probke schiodzono ze stala predkoscia
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chlodzenia 0.5K/s do temperatury wyzszej, ktora byta wyzsza niz kazda z temperatur
krytycznych napotkanych podczas chiodzenia z temperatury nagrzewania (RS7, A,3).
Nastegpnie probke poddano ciaglemu odksztalcaniu ze stata predkoscia odksztalcenia
(0.001s™) i dalszemu schladzaniu, dopéki temperatura nie spadta wyraznie ponizej
temperatury A4,3.

Tablica 3.2: Temperatura A,3 wyznaczona dla stali 250 i X65 metodq CCD
Stal | T4, °C | A)3, °C
250 | 1200 | 778

900 800
X65 | 1200 | 799
1000 | 815

Wyrazna zmiana zaobserwowana zostata w przebiegu krzywej ptynigcia kazdej z
badanych stali. Zmiana ta zwigzana jest z poczatkiem przemiany austenit-ferryt tj. z
poszukiwang temperatura A,3. Badania metalograficzne probek wykonane na
zamrozonych strukturach w temperaturze o 10°C wyzszej 1 nizszej od tej temperatury
réwniez potwierdzily zmiany mikrostrukturalne.  Wyznaczone temperatury 4,3
zamieszczono w tablicy 3.2.

Tablica 3.3: Parametry procesu walcowania zastosowane dla stali: 250 -a) i X65 -b)

a)

Probka | Tr, | Tp, | Odksztatcenie; | CR,
°C | °C | redukcja pasma | ° C/s
Al 900 | 900 | 0,51; (40%) 0.2
A2 | 1200 | 750 | 0,91; (60%) 4
A3 900 | 778 | 0,51; (40%) 10
A4 900 | 800 | 0,51; (40%) 10
A5 900 | 800 | 0,70; (50%) 10
A6 | 1200 | 750 1,35; (74%) 10
A7 900 | 800 1.35; (74%) 10

b)

Probka | Tr, | Tp, | Odksztatcenie, | CR,
°C | °C |redukcjapasma | °C/s
B1 1200 | 1000 | 1,05; (65%) 0.2
B2 1200 | 800 1,05; (65%) 0.2
B3 1200 | 800 1,05; (65%)
B4 1200 | 840 1,20; (70%)
B5 1000 | 840 1,31; (73%)
B6 1000 | 800 1,31; (73%)

E NI N I S S

Walcowanie probek ze stali 250 i X65 prowadzone bylo zgodnie ze schematami
zamieszczonymi w tablicy 3.3. na walcarce duo firmy Dinkel, bgdacej na wyposazeniu
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Centre for Material and Fibre Innovation, Deakin University w Australii (Rys. 3.4).

Wymiary probek, oraz podstawowe parametry walcarki, zamieszczono w tablicy 3.4.

Rys. 3.4 Walcarka duo firmy Dinkel.

Proces walcowania prowadzono w nastgpujacy sposOb: probki nagrzewano do
temperatury nagrzewania Tk, wytrzymano w tej temperaturze przez 300s a nastgpnie
schtadzano do temperatury walcowania 7 1 walcowano. Po odksztatceniu, probki byty
schtodzone do temperatury otoczenia z réznymi predkosciami CR. Zastosowano cztery
rozne osrodki chlodzace: woda, powietrze, olej (Super Quench Oil) oraz wekna

Kaowool.

Tablica 3.4: Wymiary wsadu do walcowania oraz podstawowe parametry walcarki

Dhugos¢ probki, mm 140
Szeroko$¢ probki, mm 40
Wysoko$¢ probki, mm 15
Srednica walcéw, mm 350

Dhugos¢ beczki walcéw, mm | 450

max nacisk, T 200
Predkos¢ obrotowa, rpm 30
Moc silnika, kW 75

Podczas procesu nagrzewania i walcowania, temperatura probek mierzona byla w
sposob ciagly przy uzyciu dwoch termopar typu N, umieszczonych w otworach,

wywierconych po obu bokach walcowanej probki na glgbokos¢ ok. 10mm.
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3.3.2 Proces z wykorzystaniem silnej akumulacji odksztafcenia
plastycznego — symulator MaxStrain

W drugiej czeSci badan doswiadczalnych wykorzystano symulator MaxStrain,
znajdujacy si¢ w Instytucie Metalurgii Zelaza w Gliwicach (Rys. 3.5). Urzadzenie to o
ktéorym wspomniano juz w rozdziale 1.2.1 wykorzystuje metodg silnej akumulacji
odksztalcenia SPD.

3
2
"
N
§
¥
b

Rys. 3.5 Symulator MaxStrain. Widok og6lny -a); widok klatki symulatora —b) proces odksztatcania
probki na goraco [11] —c).

Schemat symulatora MaxStrain przedstawiono na Rys. 3.6. Sklada si¢ ono z
obrotowego zestawu, ktory jest zamontowany do symulatora termomechanicznego
Gleeble. Zestaw ten zbudowany jest z bardzo sztywnej ramy, w ktorej montuje si¢
probke tak, by obracata si¢ wokot swojej dluzszej osi. Probka utrzymywana jest poprzez
zaciski, ktére sa elektrycznie izolowane od siebie, co pozwala na przeptyw duzego
pradu przez probkeg. Prad ten jest kontrolowany przez system, pozwalajacy na szybka i
doktadna kontrole temperatury w probce. System termomechaniczny zapewnia
doktadna, serwo-hydrauliczna kontrolg dwoch niezaleznych kowadel umieszczonych po
dwoch przeciwleglych stronach probki, tak jak zaznaczono strzatkami na Rys. 3.6,
okreslajacymi jednoczes$nie kierunek dziatania odksztatcenia. Poniewaz oba konce
probki sa zablokowane, odksztatcenie w $rodkowej czesci probki nie powoduje jej
wydluzania. Podczas S$ciskania, material ptynie jedynie w kierunku bocznym. Po
pierwszym odksztalceniu probka jest szersza i ciensza. Po obroceniu jej o 90°
zadawane jest kolejne odksztalcenie powodujace ponownie plynigcie materialu w
kierunku bocznym, tym razem prostopadle w stosunku do pierwszego odksztalcenia.
Kolejne odksztalcenia powoduja zwigkszanie si¢ szeroko$ci probki w  strefie
odksztatcenia, natomiast nie zwigksza si¢ jej catkowita dlugos¢.
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Rys. 3.6 Schemat budowy symulatora MaxStrain [11].

Minimalny czas przerwy pomigdzy kolejnymi odksztatlceniami moze wynosi¢ 0.2s.
Odksztatcenie moze by¢ prowadzone w dowolnej temperaturze, predko$¢ nagrzewania i
chlodzenia materiatu, takze moze by¢ S$cisle kontrolowana. Zakres predkosci
odksztalcenia wynosi od 0.01 do 50s™.

3.3.2.1 Niejednorodnos¢ mikrostruktury i wlasnosci w materiatach uzyskanych po
odksztalceniu na symulatorze MaxStrain

Bardzo waznym aspektem, zwiazanym =z uzyskiwaniem struktur ultra-
drobnoziarnistych na symulatorze MaxStrain jest duza niejednorodnos¢ odksztatcenia
plastycznego. Wynika ona przede wszystkim z silnej akumulacji odksztalcenia a takze
ze zmiany kierunku obciazania w kazdym kolejnym etapie $ciskania, co powoduje duza
lokalizacj¢ odksztatcenia na skutek sporych zmian stosunku wysokosci do szerokos$ci
probki.

a) b)
FORGE3 V6.2, DATAFILE= MaxStrain-123_1.don FORGES V6.2, DATAFILE= MaxStrain-123_2.don

207805 1

0001977 DOEAH

TIME: 0.4600 |, H: B.275 ,INC: 27 TIME: 0.4423 | H: 1160 |NC: 28

Rys. 3.7 Rozktad odksztalcenia w koncowej fazie pierwszego -a) i trzeciego -b) etapu odksztalcania na
symulatorze MaxStrain [53].
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Wyniki symulacji metoda elementéw skonczonych, przedstawiajace rozktady
odksztalcenia, uzyskane po pierwszym 1 trzecim etapie odksztatcania
(z uwzglednieniem kumulowania si¢ odksztalcenia) przedstawiono na Rys. 3.7 [53].
Widaé¢ wyraznie iz poziom niejednorodnosci odksztalcenia plastycznego na przekroju
poprzecznym probki wzrasta i zmienia si¢ wraz ze zmiang kierunku obcigzenia w
kolejnym etapie odksztatcania. Rys. 3.8 oraz Rys. 3.9 przedstawia obliczone wartosci
intensywno$ci  odksztalcenia w  charakterystycznych punktach na przekroju
poprzecznym probki (punkty 1-5 — ptaszczyzna prostopadta do gtownej osi w $srodku
probki — Rys. 3.8, punkty 6-10 — ptaszczyzna prostopadta do gléwnej osi probki lezaca
w odleglosci 4mm od s$rodkowej ptaszczyzny — Rys. 3.9). Nalezy zauwazy¢, iz w
wyniku zmiany kierunku obciazenia w kolejnym etapie odksztalcania, punkty 1 i 6
przechodza odpowiednio w punkty 3 i 8, za$ punkty 3 i 8 przyjmuja symetryczne
polozenie wzglgdem punktow 1 1 6. W pierwszych trzech etapach, najwigksze
odksztatcenie skumulowane wystepuje w punkcie 2, lezacym w $rodku przekroju
poprzecznego probki. W czwartym etapie najwicksza warto$¢ intensywnosci
odksztatcenia otrzymano dla punktu nr 3, co przypisa¢ mozna duzej wysokosci probki
(stosunek wysokosci do szerokosci wynosit ok. 1.65), ktora spowodowata lokalizacje
odksztatcenia w strefie pod kowadtami — Rys. 3.10 [53].
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Rys. 3.8 Obliczone wartosci odksztatlcenia w wybranych punktach odniesienia na przekroju poprzecznym
odksztatcanej probki w funkcji czasu: wartosci dla
punktow 1- 5 [53].
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Rys. 3.9 Obliczone warto$ci odksztalcenia w wybranych punktach odniesienia na przekroju poprzecznym
odksztalcanej probki w funkcji czasu: wartosci dla
punktow 6-10 (b) [53].

65



Rys. 3.10 Lokalizacja odksztalcenia przy kowadtach w wyniku duzego zréznicowania wysokosci do
szerokosci w kolejnych etapach procesu [53].

Duza niejednorodno$¢ odksztalcenia plastycznego w procesie odksztatcania na

symulatorze MaxStrain wplywa bezposrednio na niejednorodno$¢ rozwoju
mikrostruktury a w efekcie, na poziom niejednorodnosci wilasno$ci mechanicznych
odksztatconego materialu. Niemniej jednak w srodkowym obszarze strefy odksztatcenia
uzyskuje si¢ podobny stopien odksztatcenia (Rys. 3.10). Zatem, przy przyjgciu
odpowiedniej techniki lokalizacji miejsca poboru probek do badah metalograficznych 1
wlasnos$ci, mozliwe jest przeprowadzenie analizy pordwnawczej dla probek po roznej
historii odksztalcania SPD.
W niniejszej pracy do badan na zimno i ciepto (w temperaturze 500°C) przygotowano
probki w postaci prostopadtosciandow o dtugosci 21.2mm i kwadratowym przekroju
poprzecznym 10x10mm (Rys. 3.11a). Wszystkie probki do badan MaxStrain zostaty
wycigte elektroiskrowo z materiatow dostarczonym w stanie wyjsciowym, w kierunku
rownolegtym do kierunku walcowania.

a)

Rys. 3.11 Widok probek przed —a) i po odksztalceniu —b) [68, 80].
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Proces odksztalcenia MaxStrain prowadzono wedlug schematow zestawionych w
tablicy 3.6. Odksztalcenie przeprowadzono w jednakowy sposob dla wszystkich
badanych stali. W przypadku schematu nr 1, probki odksztalcanie byly w temperaturze
otoczenia z catkowitym odksztalceniem 5 (odksztatcenie 0.5 w kazdej sekwencji). W
schemacie 2, dodatkowo po odksztalceniu w temperaturze pokojowej (odksztatcenie
catkowite 5), probki nagrzewano do temperatury 500°C i poddawano wyzarzaniu w tej
temperaturze przez czas 1200s. Kolejny schemat — nr 3 obejmowat odksztatcanie w
temperaturze pokojowej =z catkowitym odksztalceniem 20 1 wyzarzaniem
rekrystalizujacym w takich samych warunkach jak w przypadku poprzednim.

Tablica 3.6: Parametry procesu odksztatcania na symulatorze MaxStrain

Nr Oznaczenie Ty tr | CR Pierwszy cykl Drugi cykl

probki odksztalcenia odksztalcenia

°C S °Cls Tpi | & T, ty CR, Tpy | & | CR,

°C °C s | °C/s | °C °C/s
1 |IF_1;250 1;X65 1;Y 1 - - - 2015 - - - |- -
2 |IF 2;250 2;X65 2;Y 2 | - - - 12015 500 |[1200| 4 - | - -
3 |IF_3;250 3;X65 3;Y 3 | — - — |20 (20| 500 [1200( 4 - | - -
4 [IF _4;250 4;X65 4;Y 4 [ 500 | 300 [ — [500]| 4 - - 4 - | - -
5 |IF _5;250 5:X65 5;Y 5 | — - - 2015 500 (1200 - | 500 | 5 4

3.4 Badania mikrostruktury

Obserwacja mikrostruktury w probkach po walcowaniu prowadzona byta w
plaszczyznie normalnej, réwnoleglej do kierunku walcowania (Rys. 3.12a) w polowie
wysokos$ci probki oraz w odlegtosci 0.1-0.15mm od jej powierzchni. Pomiary wielkosci
ziarna ferrytu w tych probkach prowadzono metoda siecznych, wspomagajac sig
programem do analizy obrazéw Image)J. W kazdym przypadku brano pod uwage co
najmniej 300 ziarn.

a) b)

EBSD
TEM

Rys. 3.12 Sposdb wycinania probek do badan mikrostrukturalnych w probkach po walcowaniu —a), i
probkach po odksztalceniu MaxStrain —b). RD-kierunek walcowania, ND, kierunek normalny do RD.
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W przypadku probek po odksztalceniu na symulatorze MaxStrain badania
mikrostruktury prowadzone byly za pomoca przeSwietleniowej mikroskopii
elektronowej. Cienkie folie wycigto w plaszczyznie, lezacej w potowie przekroju
poprzecznego w odleglosci ok. 2mm od $rodka prébki (Rys. 3.12b). W tym samym
miejscu prowadzono badania mikrotekstury (EBSD).

W  przypadku probek odksztalcanych na symulatorze MaxStrain, obserwacje
mikrostruktury prowadzono na plaszczyznie lezacej w polowie probki w niewielkiej
odlegtosci (ok. 2mm) od s$rodka jej przekroju poprzecznego (Rys. 3.12b). Prébki do
obserwacji mikrostruktury wycinane byly za pomoca precyzyjnej pity Struers Accutom-
50 wraz z chlodziwem, ktére zapobiegato ich przegrzaniu. Probki po walcowaniu
analizowane byly mikroskopem optycznym, natomiast w przypadku prébek po
odksztalceniu MaxStrain, na jednej potowie kazdej z probek przeprowadzono analiz¢
optyczna, TEM oraz EBSD.

3.4.1 Mikroskopia optyczna

Kazda probka do badan mikroskopii optycznej byta inkludowana w bakielicie,
badz w przewodzacym polimerze (dla analizy SEM/EBSD) a nastgpnie szlifowana przy
uzyciu papierow o gradacji 220, 600, 800 i 1200 w tejze sekwencji. Kolejny etap
obejmowat polerowanie powierzchni z wykorzystaniem past diamentowych 15, 6, 3,
Ium w sekwencji, przy uzyciu automatycznej polerki (Struers Rotoforce-4). Pomig¢dzy
kolejnymi krokami polerowania probki byly myte i ptukane etanolem w pluczce
ultradzwigkowej. Struktura austenityczna stali trawiona byla roztworem kwasu
pikrynowego z dodatkiem detergentu, natomiast struktura ferrytyczna 2% roztworem
kwasu azotowego w etanolu (nitalem).

W przypadku analizy EBSD, dla uzyskania wysokiego stopnia indeksowania, niezbedne
byto dalsze polerowanie powierzchni przy uzyciu krzemionki koloidalnej (colloidal
silica — OPS).

3.4.2 Przeswietleniowa mikroskopia elektronowa TEM

Badania  struktury z  wykorzystaniem  elektronowej  mikroskopii
przeswietleniowej przeprowadzono w Pracowni Mikroskopii Elektronowej na Wydziale
Inzynierii Metali i1 Informatyki Przemystowej AGH. Na wyposazeniu pracowni znajduja
si¢ dwa mikroskopy transmisyjne pracujacy przy napigciu przyspieszajacym 200kV:
mikroskop JEOL JEM2010 ARP (liniowa zdolno$¢ rozdzielcza 0,194nm)oraz
mikroskop JEOL JEM 200 CX. Oba mikroskopy wyposazone sa w przystawke
skaningowa oraz energio-dyspersyjny detektor do analizy skladu chemicznego w
nanoobszarach. W Pracowni wykorzystuje si¢ rowniez pelne wyposazenie do
przygotowania probek do transmisyjnej mikroskopii elektronowej: urzadzenia do cigcia
(pita drutowa, wolnoobrotowa pita tarczcowa na cienkie tarcze diamentowe),
elektropolerki oraz dwie $cieniarki jonowe.
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3.4.3 Analiza EBSD (Electron Back Scattered Diffraction)

Do analizy orientacji ziarn i1 tekstury wykorzystano elektronowy mikroskop
skaningowy LEO 1530 begdacy na wyposazeniu Centre for Material and Fibre
Innovation w Deakin University (Australia) wyposazony w jednostk¢ £BSD firmy HKL
[37]. Analiza EBSD jest relatywnie nowa technika stosowana do badania mikrostruktury
1 mikrotekstury metali. W metodzie tej, proébka umiejscowiona jest w komorze
mikroskopu skaningowego, tak aby pomigdzy powierzchnia probki a padajaca wiazka
elektronéw istnial niewielki kat, zazwyczaj 20°. Technika ta polega gltéwnie na
gromadzeniu i indeksowaniu zbioru dyfraktograméw linii Kikuchiego z poszczegdlnych
ziarn na ktére pada wiazka elektronow mikroskopu skaningowego (Rys. 3.13). Kiedy
wiazka elektronéw wchodzi w krystaliczne ciato state jest dyfuzyjnie 1 nieelastycznie
rozpraszana we wszystkich kierunkach. Dlatego tez, niektore elektrony padaja pod
katem Bragga na kazdy zestaw plaszczyzn sieciowych. Elektrony te nast¢pnie moga
ulega¢ elastycznemu rozproszeniu, dajac silnie wzmocniona wiazke. Za zrodio
rozpraszania elektrondw mozna uwaza¢ obszar pomigdzy plaszczyznami sieci gdzie w
wyniku przecigcia si¢ tzw. stozkow Kossela ze sfera Ewalda powstaja linie Kikuchiego
[7, 103]. Tworza si¢ one na fosforowym ekranie kamery EBSD, ktory jest ustawiony tak,
aby przechwytywaé tworzace si¢ stozki dyfrakcyjne — woOwczas powstaje para
rownolegtych stozkowych przekrojow (tzw. stozkow Kossela), ktore sa niemal proste i
wygladaja jak rownolegle linie (linie Kikuchiego). Mozna zauwazyC, ze sa one
oddalone od siebie o kat 265, ktory z kolei jest proporcjonalny do odleglosci pomigdzy
plaszczyznami sieciowymi. Caty dyfraktogram linii Kikuchiego na fosforowym ekranie
sklada si¢ z par réwnoleglych linii, gdzie kazda para linii (znana jako pasmo
Kikuchiego) posiada okreslona (r6zna) szerokos¢ i odpowiada okreslonej ptaszczyznie
krystalograficznej — Rys. 3.14.

Wigzka elektronéw

N 0

Kamera

. [ i .
_ A 0=70

Probka

Ekran fosforowy | inje Kikuchiego

Komputer

Rys. 3.13 Schemat przedstawiajacy glowne sktadniki systemu EBSD [37].
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W niniejszych badaniach w celu uzyskania wysokiego stopnia indeksowania oraz
ostrych pasm Kikuchiego, bardzo istotne byto doktadne i staranne przygotowanie
powierzchni probek w sposob, jaki opisano powyzej, a takze prawidlowe ustawienie
mikroskopu.

Poza odpowiednim przygotowaniem probki, na indeksowanie takze wplyw ma
ustawienie EBSD oraz charakterystyka mikrostrukturalna probki. Ustawienie
parametréw pomiaru EBSD wykonano na podstawie serii probnych doswiadczen. Jako,
ze badane probki poddane byly bardzo silnemu odksztalceniu plastycznemu, nalezy
takze wspomnie¢, iz na poziom indeksowania wptywa takze ilo$¢ odksztatcenia
resztkowego pozostajacego w mikrostrukturze (np. na skutek silnego odksztalcenia
badZ przemiany).

Rys. 3.14 Przyktadowy dyfraktogram linii Kikuchiego [37].

Aby wyeliminowa¢ zerowe rozwiazania (dyfraktogramy EBSD ktore nie mogly zostaé
zindeksowane) a takze odizolowane punkty, ktore zostaty zindeksowane niewlasciwie,
wykorzystano postprocesowa redukcje szumu. Punkty, ktére zostaty usunigte z mapy
EBSD, wypehione zostaty kopiami punktow sasiednich.

3.5 Badania wlasnosci mechanicznych

Badania wtasno$ci mechanicznych obejmowaty zarowno badania w warunkach
quasi-statycznych, jak 1 w warunkach obcigzenia dynamicznego (predkos¢
odksztalcenia rzedu 1700-2000s™) a takze pomiary twardosci.

3.5.1 Badania wtasnosci mechanicznych materiatu wyjsciowego

W celu dokfadnego okreslenia wplywu stopnia rozdrobnienia struktury na
mechanizmy umocnienia badanych stali a takze w celu dostarczenia dodatkowych
danych dla procesu modelowania ich wiasnosci, niezbgdnym byto okreslenie wtasnosci
mechanicznych dostarczonego materialu wyjsciowego. Wlasnosci te wyznaczono w
probie jednoosiowego S$ciskania na probkach cylindrycznych o $rednicy 3mm i
wysokosci h=4,5mm w temperaturze pokojowej dla dwoédch réznych predkosci
odksztalcenia (0,001 i 1s™). Proby $ciskania z predkoscia 0,001s™ przeprowadzono na
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maszynie wytrzymato$ciowej INSTRON 4502 begdacej na wyposazeniu Wydziatu
InZynierii Metali 1 Informatyki Przemystowej AGH. Préby dla wyzszej predkosci
odksztalcenia (1s™) przeprowadzono na symulatorze Gleeble 3800 znajdujacym si¢ w
Instytucie Metalurgii Zelaza w Gliwicach.

3.5.2 Badania wtasnosci mechanicznych préobek po walcowaniu

W przypadku probek po walcowaniu, pierwszy etap badan wlasno$ci
mechanicznych obejmowal proby quasi-statycznego rozciagania z wykorzystaniem
maszyny wytrzymalosciowej MTS w Centre for Material and Fibre Innovation (Deakin
University). Z kazdego pasma po walcowaniu, wyci¢to dwie plaskie probki do
rozciagania réwnolegle do kierunku walcowania (RD) zgodnie z Rys. 3.15a. Doktadna
geometri¢ 1 wymiary tych probek przedstawiono na rysunku Rys. 3.15b.
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Rys. 3.15 Sposob wycinania probek do badan wlasnosci mechanicznych w walcowanym pasmie —a);
wymiary i geometria probek do proby rozciagania —b); wymiary i sposob utozenia probek do $ciskania na
zmodyfikowanym precie hopkinsona —c).

Kolejny etap obejmowal badanie zachowania si¢ struktur w warunkach obciazenia
dynamicznego. W tym celu wykorzystano test SHPB (z ang. Split Hopkinson Pressure
Bar), bedacego na wyposazeniu Faculty of Engineering and Industrial Science,
Swinburne University (Melbourne, Australia) — Rys. 3.16. Obecnie jest to powszechnie
znana i szeroko stosowana technika badania zachowania si¢ réznych materiatow w
warunkach duzych predkosci odksztatcenia (rzedu 10°s™).

W konwencjonalnej metodzie SHPB prébka umieszczona jest migdzy dwoma pretami:
padajacym i przekazujacym a dziatanie tej metody jest nastgpujace: wystrzeliwany za
pomoca cisnienia pret uderzajacy uderza w pret padajacy 1 wowcezas generowany jest
impuls naprgzenia, ktory przemieszcza si¢ poprzez pret padajacy do momentu, gdy
uderzy on w probke. Nastepnie czes$¢ tego impulsu odbija si¢ od powierzchni pomigdzy
pretem padajacym a probka z powodu oporu niedopasowanego materiatu, pozostata
czg$¢ natomiast przemieszcza si¢ dalej przez probke, odksztatcajac ja plastycznie.
Transmitowany impuls jest przekazywany nastgpnie do kolejnego preta —
przekazujacego, 1 przemieszcza si¢ wzdluz niego do momentu, gdy dotrze do konca
probki. Poniewaz probka jest stosunkowo krotka, naprg¢zenie rozchodzace si¢ w niej
mozna uzna¢ uwazac za jednoosiowe. Znajac wartosci naprezen w precie padajacym i
przekazujacym (dzigki zapisowi z czujnikdw tensometrycznych) mozna przy pomocy
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podstawowych rownan teorii propagacji fal oraz zasady superpozycji standw, uzyskac
wielkos$ci naprezenia, odksztatcenia i predkosci odksztalcenia w probee [31].

Rys. 3.16 Zmodyfikowany Pr¢t Hopkinsona (SHPB) na wyposazeniu Swinburne University of

Technology.
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Rys. 3.17 Sposdéb pomiaru rozktadu twardos$ci w probkach po walcowaniu[82].

W tej grupie badan doswiadczalnych, ostatnim etapem bylo okreslenie poziomu
niejednorodno$ci wlasnosci mechanicznych w probkach po walcowaniu. Badania te
przeprowadzono za pomoca twardo$ciomierza ZWICK 3212 znajdujacego si¢ na
wyposazeniu Katedry Plastycznej Przerobki Metali AGH. Pomiar rozktadow twardosci
prowadzono  metoda Vickersa przy obciazeniu S5SkG zgodnie ze schematem
zamieszczonym na Rys. 3.17.

Wtasnosci mechaniczne w probkach po odksztalceniu MaxStrain wyznaczano w probie
rozciagania a poziom niejednorodnosci tych wtasnosci na przekroju strefy odksztatcenia
okreslano poprzez wykonanie rozkladéw twardosci.

Kazda probka po odksztalceniu na symulatorze MaxStrain zostala przecigta na polowg
w plaszczyznie wzdluznej. Nastgpnie z jednej potowy wycigto przy pomocy drazarki
elektroiskrowej probke do rozciagania (Rys. 3.18a). Z kolei na drugiej potowie, po
wykonaniu zgltadéw metalograficznych, przeprowadzono pomiar rozktadu twardosci, a
takze badania mikrostruktury wedtug schematu opisanego we wczesniejszej czgsci tego
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rozdzialu. Wymiary 1 geometria ptaskich probek do rozciagania przedstawiona zostata
na Rys. 1.19b,c. Probki te rozciagane byly na maszynie wytrzymato$ciowej typu
INSTRON 4502, bedacej na wyposazeniu Wydziatu Inzynierii Metali 1 Informatyki
Przemystowej AGH. Proby prowadzono z predkoscia 2mm/min. Ze wzgledu na mate
wymiary probek, niemozliwe byto zastosowanie ekstensometru.
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Rys. 3.18 Miejsce wycigcia probki do rozciagania z probki po odksztatceniu MaxStrain —a); wymiary
probki do rozciggania (grubosé probki -2mm) —b); widok probki do rozciagania —c)[80].

Jak  wspomniano, technika wuzyskiwania struktury ultra-drobnoziarniste] 1
nanokrystalicznej na symulatorze MaxStrain, ze wzgledu na kumulacj¢ kilkunastu (lub
kilkudziesigciu) sekwencji pojedynczych odksztalcen $ciskajacych, prowadzi do silnej
niejednorodnosci odksztalcenia w catej objgto$ci probki, a tym samym do duzego
poziomu niejednorodno$ci mikrostruktury i wilasno$ci mechanicznych. W niniejsze;j
pracy, oszacowania poziomu niejednorodnos$ci wlasnosci dokonano w oparciu o
pomiary rozktadu twardo$ci na powierzchni, lezacej w potowie przekroju poprzecznego
probki — Rys. 3.19. Odciski wykonano metoda Vickersa, przy obciazeniu wglebnika
S5kG. Na powierzchni kazdej z uprzednio przecigtych na potowe probek wykonano,
poczawszy od srodka ich przekroju poprzecznego, 9 odciskow w kierunku wzdluznym 1
6 odciskéw w kierunku poprzecznym probki. Odleglosci pomigdzy odciskami wynosity
0,75mm.

Rys. 3.19 Rozktad odciskéw podczas pomiaréw twardosci HV na przekroju prébki po odksztalceniu
MaxStrain[80].
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4 WYNIKI BADAN

4.1 Rozdrobnienie struktury po procesie walcowania

4.1.1 Analiza mikrostrukturalna

Pierwszy etap badan doswiadczalnych mial na celu zbadanie wptywu
parametréw procesu walcowania (temperatury nagrzewania, temperatury odksztatcenia,
odksztatcenia 1 predkosci chtodzenia) na uzyskany poziom rozdrobnienia struktury
ferrytycznej, a w efekcie na koncowe wtasnosci wyrobu.

Wyniki pomiaru $redniej wielko$ci ziarna ferrytu oraz rozktad wielko$ci ziarna w
materiale odksztalcanym z dana historia odksztalcenia przedstawione zostaly
odpowiednio dla stali 250 (A) oraz dla stali X65 (b) w tablicach 4.1 1 4.2 oraz na Rys.
4.11Rys. 4.2

Tablica 4.1: Wyniki pomiarow Sredniej wielkosci ziarna ferrytu w probkach ze stali 250
po procesie walcowania

Probka | d,(SD),
pm

Al | 1279 (6.58)
A2 | 10.81(5.87)
A3 | 7.57(5.84)
A4 | 6.12(3.34)
A5 | 5.22(2.85)
A6 | 3.96(2.14)
A7 | 2.44(1.48)

W przypadku obu stali mozna ogdlnie stwierdzi¢, iz najwigksze rozdrobnienie
struktury uzyskano dla probek, ktore byly odksztalcane w temperaturze tuz przed
rozpoczgciem przemiany austenit — ferryt (7s) — rysunek 4.3g 1 4.4f. Dodatkowo, probki
nagrzane do wyzszej temperatury 7z (z bardziej rozro$nigta struktura poczatkowa)
charakteryzuja si¢ bardziej niejednorodna struktura anizeli probki z mniejszym ziarnem
poczatkowym austenitu. Jak mozna bylo oczekiwac, rowniez zastosowanie wigkszego
odksztalcenia doprowadzito do wigkszego rozdrobnienia ziarna ferrytu.

74



0,25

I A
i A2
0,20 . A3
Ad
g . A5
Ey 0,15 . A6
[=} AT
N
=
ig 0,10
w
@
O 005
' Stal 250
0,00

5 10 15 20 25 30 35 40
Rozmiar ziarna ferrytu d , um

Rys. 4.1 Rozktad wielkosci ziarna ferrytu w probkach po walcowaniu ze stali 250.

Tablica 4.2: Wyniki pomiarow sredniej wielkosci ziarna ferrytu w probkach ze stali X65
po procesie walcowania

Probka | d, (SD),

um

Bl | 1234 (6.11)
B2 | 10.09 (6.01)
B3 | 8.53(5.05)
B4 | 5.28(3.53)
B5S | 4.13(2.14)
B6 | 3.02(1.53)
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Rys. 4.2 Rozktad wielkosci ziarna ferrytu w probkach po walcowaniu ze stali X65.

Rys. 4.3 1 Rys. 4.4. przedstawiaja w formie wykresow wyniki pomiardw R, R,
oraz R,/ R,,, w zalezno$ci wielko$ci ziarna ferrytu, odpowiednio dla stali 250 1 X65. W
przypadku stali 250, wspotczynnik nachylenia réwnania Halla-Petcha wydaje si¢ by¢
zgodny z oczekiwaniami — zardbwno w przypadku R, jak i R,,. Potwierdzeniem tego jest
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rowniez poréwnanie wynikow doswiadczalnych z wynikami obliczonymi przy
wykorzystaniu empirycznych zaleznosci na R, 1 R, przedstawionych réwnaniami (4.1) i
(4.2) [40] — Rys. 4.3.

R, = 62.6 + 26Mn + 60Si + 759P + 213Cu + 3286N + 197 4.1)
1060
R,=165 + 54Mn + 100Si + 652P + 473Ni + 635C + 2173N + 1 (4.2)
1000

gdzie: d, jest wielkoS$cia ziarna ferrytu, mierzong w pm.
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Rys. 4.3 Zalezno$¢ R, i R, oraz R, / R,, od wielko$ci ziarna ferrytu zmierzona i obliczona przy
wykorzystaniu rownan 4.1 i 4.2 dla stali 250.

W przypadku stali z dodatkami mikrostopowymi zaobserwowano pewne
rozbiezno$ci pomigdzy wynikami pomiardw 1 obliczen z wykorzystaniem modelu
empirycznego — Rys. 4.4. Nalezy przypuszczaé, ze wynikaja one z umocnienia
wydzieleniowego, jaki jest obecny w tego typu stalach a nie jest uwzgledniany w
rownaniach (4.1) i (4.2). Dwa ostatnie pomiary R, i R,  odpowiadajace najwigkszemu
poziomowi rozdrobnienia ferrytu odnosza si¢ do schematow odksztatcenia, w ktérych
material nagrzany zostat do nizszej temperatury nagrzewania Tz. W konsekwencji, w
probkach tych uzyskano nizszy poziom umocnienia wydzieleniowego z powodu
mniejszej ilosci rozpuszczonego w roztworze niobu, a istniejace wydzielenia powstate z
pierwotnego procesu produkcji sa zbyt duze dla efektywnego oddziatywania.
Stwierdzenie to niejako potwierdza rowniez pordwnanie z wynikami obliczen modelem
Hodgsona-Gibbsa — mimo iz model ten opracowany zostal dla stali C-Mn 1 nie
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uwzglednia efektu umocnienia wydzieleniowego [40]. Dlatego tez, w przypadku
struktur, gdzie poziom tego umocnienia byt istotny (schematy Al1-A4), widoczne sa
wyrazne roéznice pomigdzy wynikami z badan do$wiadczalnych a wynikami obliczen,
natomiast w przypadku probek o mniejszym poziomie umocnienia wydzieleniowego
(schematy A4-AS5), roznice te sa mniejsze.

0,954
£ 0,90 S - PR
<, 0851 ¥ o i = e
& S0 il / = zmierzone
0,75 A‘—-'-""""F" —&— pbliczone
0,70 = T i T L T T T T T
600 -
n n
500 2y g & = u
g :
n
2 4004 .
1]
g ]
S 3004
o
= ]
E 200 S ® R (zmierzona)
] R_ (obliczona)
100 ® R _(zmierzona)
| Stal X65 . R_(obliczona)
0 : . : : : , ; ] ; g
8 10 12 14 16 18

Wielkos¢ ziarna ferrytu, d mm™

Rys. 4.4 Zalezno$¢ R, , R, oraz R, / R,, od wielko$ci ziarna ferrytu zmierzona i obliczona przy
wykorzystaniu rownan 4.1 i 4.2 dla stali X65.

Na rysunkach 4.5. i 4.6. zestawiono mikrofotografie struktur, uzyskane dla
wszystkich przyjetych schematow odksztatcania, odpowiednio dla stali 250 i X65.

Dla szczegdlowego przedyskutowania uzyskanych zmian mikrostruktury oraz
wiasnosci probek po walcowaniu poréwnano ze soba wybrane schematy walcowania, o
podobne;j historii odksztatcenia.

Poroéwnujac mikrostruktury probek A2 i A6 (Rys. 4.5b, f) mozna zauwazy¢, iz
zgodnie z oczekiwaniem zwigkszenie odksztalcenia w temperaturze odpowiadajacej
poczatkowi przemiany fazowej austenit-ferryt, spowodowato znaczne rozdrobnienie
koncowej struktury, przypuszczalnie na skutek zwigkszonej predkosci zarodkowania
ferrytu. W obu przypadkach materiat zostat odksztalcony w temperaturze 750°C, co
spowodowato wystapienie indukowanej odksztalceniem przemiany fazowej, ktorej
zwigkszony udzial objetosciowy w probce A6 (Rys. 4.5f) mozna przypisaé
zastosowaniu w tym przypadku wigkszego odksztatcenia. W obu przypadkach, struktura
charakteryzuje si¢ wysokim poziomem niejednorodnosci, co jest typowe dla
odksztatcenia w zakresie dwufazowym [72]. Zwigkszenie predkosci chtodzenia po
odksztatceniu (probka A6), spowodowato wzrost udziatu struktury bainitycznej kosztem
struktury perlitycznej (probka A2).
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a)A1 0.51@900C S o . “RERs c)A3 0.51@778C

Rys. 4.5 Mikrostruktury optyczne uzyskane dla stali A po procesie walcowania[ MAFE].

W przypadku schematéw A3 i A4 (Rys. 4.5¢, d) mozna zauwazy¢, iz stosunkowo
niewielka zmiana temperatury walcowania dla probki A4, wplyngla na znacznie
wigksze rozdrobnienie jej koncowej struktury. Gléwnym efektem odksztatcenia w tym
przypadku, jest wzrost jednorodnosci miejsc zarodkowania ferrytu. Natomiast w probce
A3, najbardziej prawdopodobna przyczyna widocznej duzej niejednorodnosci struktury
jest fakt, iz w zastosowanej temperaturze odksztatcenia (778°C), przemiana fazowa
austenit — ferryt zostata juz czg$ciowo rozpoczgta (patrz tablica 3.2).

Wpltyw wielko$ci odksztalcenia zastosowanego tuz przed rozpoczgciem przemiany
fazowej austenit — ferryt na zmiany koncowej struktury jest wyraznie widoczny w
przypadku schematow A5 i A7 (Rys. 4.5e, g). Znacznie wigksze odksztatcenie
zastosowane w przypadku probki A7 skutkowato w znacznym rozdrobnieniu struktury
ferrytu. Struktury obserwowane w tych dwoch przypadkach wskazuja na wystapienie w
niewielkim stopniu przemiany indukowanej odksztatceniem.

Podobng analiz¢ przeprowadzono dla stali z dodatkami mikrostopowymi (Rys. 4.6).
Ogolnie, wptyw parametrow odksztatcenia na rozwdj mikrostruktury po walcowaniu,
jest podobny jak w przypadku stali 250. Niemniej jednak nalezy zauwazy¢ iz
maksymalny poziom rozdrobnienia jaki uzyskano w przypadku tej stali byl mniejszy niz
w stali C-Mn dla podobnych warunkéw odksztatcania.
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Rys. 4.6 Mikrofotografie struktur dla stali X65 po procesie walcowania. SC — chlodzenie powolne
(0.2°C/s); AC — chtodzenie szybkie (4°C/s).

Rys. 4.6a 1 b przedstawia poréwnanie struktur otrzymanych dla schematéw walcowania
B1 i B2. Zastosowane w tym przypadku historie procesu odksztalcania spowodowaty
wystapienie dwoch réznych zjawisk kontrolujacych rozwoj mikrostruktury. Rys. 4.7.
przedstawia wptyw zawarto$ci Nb na temperatur¢ zatrzymania rekrystalizacji (RST).
Obliczenia przeprowadzone w pracy [66] oraz dane zamieszczone w [18] 1 [46]
wskazuja, 1z dla zawartosci Nb 0.04% wag., temperatura RST wynosi ok. 930-950°C.
Na tej podstawie mozna stwierdzi¢, ze dla probki odksztatlconej w temperaturze wyzszej
(schemat B1) nalezy si¢ spodziewaé relatywnie matej objgtosci wydzielen, w tym
rowniez indukowanych odksztatceniem Nb(C,N), w zwiazku z czym nie beda one w
tym przypadku wplywaly na opoznianie rekrystalizacji dynamicznej czy tez na
hamowanie rozrostu ziarna. Przeciwnej sytuacji mozna oczekiwaé¢ dla schematu B2,
gdzie walcowanie w temperaturze ponizej RST (800°C) skutkowalo zaistnieniem
intensywnego, indukowanego odksztatceniem, procesu wydzieleniowego Nb(C,N).
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Rys. 4.7 Zalezno$¢ temperatury zatrzymania rekrystalizacji (RST) od zawartosci Nb w roztworze [66].

Spodziewanym efektem w tym przypadku, bedzie znaczne op6znienie rekrystalizacji (w
tych warunkach najprawdopodobniej meta-dynamicznej), co bezposrednio prowadzi do
obecnos$ci umocnionego (niezrekrystalizowanego) austenitu 1 w dalszej kolejnosci
wzrostu stosunku predkosci zarodkowania do predkosci wzrostu ferrytu. Jak wiadomo,
zjawiska te sprzyjaja wigkszemu rozdrobnieniu struktury ferrytycznej po przemianie
fazowej. Rownoczesnie, obserwuje si¢ zmiang w poziomie niejednorodnosci struktury —
zarowno wielkosci ziarna ferrytu jak i stopnia dyspersji perlitu (na korzys$¢ probki B1) —
Rys. 4.6a. Dodatkowo, w probce B2, perlit uformowat struktur¢ pasmowa — co jest
typowe dla tego gatunku stali po procesie kontrolowanego walcowania. Niemniej
jednak, poziom rozdrobnienia ferrytu w stalach mikrostopowych jest zawsze wigkszy w
przypadku, gdy jest on produktem przemiany fazowej z austenitu w stanie umocnionym
anizeli z austenitu zrekrystalizowanego.

Poréwnujac schematy B2 i B3 (Rys. 4.6b, ¢), mozna zauwazy¢, ze wigksza predkosé
chlodzenia zastosowana dla probki B3 (z niezmienionym poziomem umochienia
wydzieleniowego), doprowadzita do wzrostu wudzialu objgtosciowego struktury
bainitycznej (Rys. 4.6¢) w miejsce perlitycznej (Rys. 4.6b).

Wyzsza temperatura nagrzewania wsadu, 7z, w przypadku probki B4 (Rys. 4.6d)
doprowadzila do zupelnego rozpuszczenia Nb(C,N), podczas gdy w przypadku probki
BS5 (nizsza temperatura Ty), wigkszo$¢ wydzielen Nb nie zostata rozpuszczona i byla
obecna w postaci rozro$nigtych czastek weglikoazotkow. Zmiana temperatury
nagrzewania wplyngta roéwniez na wielko$¢ ziarna austenitu. Probka B4 posiada
znacznie bardziej jednorodna strukturg ferrytyczno-bainityczna anizeli probka B5 (Rys.
4.6d, e) mimo, ze poziom rozdrobnienia ferrytu byt wigkszy dla probki B5. Najbardziej
prawdopodobna tego przyczyna jest fakt, iz probka B4 posiadata mniejsza strukture
wyjsciowa austenitu od probki BS, oraz wystarczajaca ilos¢ Nb w roztworze, by
hamowac rekrystalizacj¢ pomigdzy odksztatceniem a poczatkiem przemiany fazowe;.
Probka B6 (Rys. 4.6e) rOwniez nagrzana zostata do nizszej temperatury poczatkowej, a
nizsza temperatura odksztalcenia spowodowala znaczne rozdrobnienie ferrytu. Mozna
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oczekiwad, 1z dla zastosowanych w tym przypadku parametréw odksztatcania, zaszta
indukowana odksztatceniem przemiana fazowa.

4.1.2 Wiasnosci mechaniczne

Wpltyw rozdrobnienia struktury na wlasno$ci mechaniczne otrzymanych
materiatow okre$lany byt zarbwno w warunkach obcigzenia quasi-statycznego jak i
dynamicznego. Tablice 4.3 1 4.4 podsumowuja wlasnosci mechaniczne, uzyskane dla
badanych probek w zaleznosci od poziomu rozdrobnienia struktury.

Tablica 4.3: Wyniki badan wlasnosci mechanicznych. Statyczna proba rozciggania dla
probek po walcowaniu. Stal 250 (A).

Probka | R., | Ru, | R./Ry
MPa | MPa
Al 288 | 443 | 0.65
A2 376 | 498 |0.76
A3 400 | 530 |0.76
A4 388 | 505 |0.77
A5 392 1523 10.75
A6 431 | 552 |0.78
A7 500 | 551 0091

Tablica 4.4: Wyniki badan wlasnosci mechanicznych. Statyczna proba rozciggania dla
probek po walcowaniu. Stal X65(B).

Prébka | R,, R, | R./Rn
MPa | MPa
Bl 395 | 489 | 0.81
B2 463 | 524 | 0.88
B3 502 | 561 |0.90
B4 504 | 563 |0.89
B5 400 | 483 | 0.83
B6 450 | 509 | 0.88

Przedstawione wyniki pomiardw pokazuja wyraznie, ze zmiany zachodzace w
mikrostrukturze i1 potaczone z nimi rozdrobnienie ferrytu, wplyngty na poprawg
wlasno$ci mechanicznych badanych stali. Ogo6lnie mozna stwierdzi¢, iz wraz z
rozdrobnieniem struktury w stali 250 nastapil wzrost zapasu plastycznos$ci, podczas gdy
w przypadku stali X65, zmienil on si¢ w niewielkim stopniu.

W  kolejnej czesci badan przeprowadzono analize wpltywu predkosci
odksztatcania na wilasnosci mechanicznych otrzymanych probek. Okreslono zwiazek
pomigdzy historig przerobki cieplno-plastycznej — stopniem rozdrobnienia struktury a
wlasnosciami mechanicznymi w warunkach quasi-statycznego rozciagania oraz
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Sciskania z bardzo duzymi predkos$ciami. Zaobserwowane roznice we wilasnos$ciach,
wynikaja przede wszystkim z zastosowania réznych schematow odksztalcania oraz
predkosci odksztalcenia. Zaleza one réwniez od skladu chemicznego stali oraz od
zastosowanych parametréw procesu wezesniejszej przerobki cieplno-plastycznej [85].

Aby w dostatecznie doktadny sposéb przeanalizowaé wyniki pomiaru wiasnosci
mechanicznych, dalsza analiza dotyczyla porownanych ze soba wybranych schematow
odksztatcania. Wyniki pomiarow wtasno$ci mechanicznych, w postaci zestawionych ze
soba krzywych plyniecia, dla stali A pokazano na Rys. 4.8.

Poréwnujac schematy A2 1 A6 (Rys. 4.8a), mozna zauwazy¢, iz wigksze rozdrobnienie
struktury w probce A6 zostalo odzwierciedlone we wilasno$ciach mechanicznych,
zard6wno w warunkach obciazenia quasi-statycznego jak i dynamicznego.
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Rys. 4.8 Porownanie krzywych naprezenie — odksztalcenie rzeczywiste dla stali A, zmierzonych w
warunkach obciazenia quasi-statycznego (rozciaganie) i dynamicznego ($ciskanie).Schematy: A2-A6 —a),
A3-A4 -b), A5-A7 —c).

Dla schematéw A3 1 A4 (Rys. 4.8b) widoczny jest minimalny spadek wtasnosci wraz z
rozdrobnieniem struktury, co jest zjawiskiem przeciwnym do oczekiwanego. Niemniej
jednak pewna rolg¢ moze tutaj odgrywac poziom jednorodno$ci struktury (wielko$ci
ziarna), oraz zmiany dotyczace drugiej fazy tj. udziat objgtosciowy perlitu i bainitu.

W przypadku probek A5 i A7 (Rys. 4.8b) mozna zaobserwowac, ze rozdrobnienie
struktury, w przypadku testow quasi-statycznych, powoduje wzrost granicy
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plastycznosci 1 odksztalcenia Liidersa, podczas gdy dla dynamicznych warunkow
obciazenia efekty wynikajace z rozdrobnienia sa minimalne.
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Rys. 4.9 Porownanie krzywych naprezenie — odksztalcenie rzeczywiste dla stali A, zmierzonych w
warunkach obcigzenia quasi-statycznego (rozciaganie) i dynamicznego ($ciskanie).Schematy: B1-B2 —a),
B2-B3 -b), B4-B5 —c), B5-B6 —d).

Podobna analiza zostata przeprowadzona dla stali z mikrododatkami stopowymi
(stal B). Poréwnanie krzywych naprgzenie-odksztalcenie rzeczywiste, wyznaczonych w
warunkach matej i1 duzej predkosci odksztalcenia, dla probek po walcowaniu,
przedstawiono na Rys. 4.9.
Poroéwnanie wlasno$ci mechanicznych wyznaczonych w temperaturze pokojowej z
réznymi predkosciami odksztatcania dla probek Bl i B2 (Rys. 4.9a) wskazuja, iz
wigksza objetos¢ wydzielen Nb(C,N) w przypadku probki B2 spowodowata, poza
zmiang poziomu umocnienia pochodzacego od rozdrobnienia struktury (zaleznos$é
Halla-Petcha), dodatkowe umocnienie wydzieleniowe.
Zestawienie wlasno$ci mechanicznych otrzymanych dla probek, odksztatcanych ze
schematami B2 i B3 (Rys. 4.9b) pokazuje, iz w przypadku struktury o wigkszym
stopniu rozdrobnienia (B3) uzyskano wyzsze wlasno$ci plastyczne 1 wytrzymatosciowe
dla obydwu zastosowanych predkosci odksztalcenia. Zastosowanie wigkszej predkosci
chlodzenia w przypadku schematu B3 (umocnienie wydzieleniowe pozostalo na
niezmienionym poziomie w stosunku do schematu B2), potwierdza korzystny wplyw
struktury rozdrobnionej na poprawg wilasnosci wytrzymatosciowych bez obnizenia
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wlasnos$ci plastycznych. Jako drugie zrodto réznic we wiasnosciach mechanicznych
pomigdzy probka B2 a B3 mozna wskaza¢ wzrost udzialu bardziej plastycznego bainitu
w strukturze B3 w miejsce perlitu (probka B2) — co wptynglo w tym przypadku na
poprawe wlasnosci plastycznych (Rys. 4.9b).

Poréwnujac wiasnosci probek B4 i BS (Rys. 4.9¢) widzimy, ze wlasno$ci mechaniczne
w przypadku B4 sa znacznie wyzsze, pomimo ze wlasno$ci plastyczne w obu probkach
sa podobne. Tendencja ta jest widoczna zarowno dla wilasnosci zmierzonych w
warunkach quasi-statycznego rozciagania jak 1 dynamicznego $ciskania. Poziom
umocnienia pochodzacego od rozdrobnienia struktury, w obydwu przypadkach byt
podobny, poniewaz uzyskana dla tych probek wielkos$¢ ziarna ferrytu byta zblizona (ok.
Sum). Tak wige, wyzsza wytrzymalo$¢ uzyskana w przypadku probek, odksztatcanych
wedlug schematu B4, moze wynika¢é z wigkszego poziomu umocnienia
wydzieleniowego spowodowanego wigkszym udzialem objgtosciowym dyspersyjnych
wydzielen Nb(C,N).

Zestawiajac ze soba wlasnosci mechaniczne zmierzone dla probek walcowanych
wedtug schematow BS 1 B6 (Rys. 4.9¢), zauwazymy, ze wyzszy poziom rozdrobnienia
struktury w probce B6 ($redni rozmiar ziarna ferrytu ok.3um), w pordwnaniu z probka
BS5, bezposrednio wptywa na wtasnos$ci mechaniczne, zarowno dla matych jak i duzych
predkosci odksztatcenia.

Przeprowadzona analiza wskazuje, ze wplyw wielko$ci ziarna umocnienie
badanego materiatu, zar6wno w warunkach obciazenia quasi-statycznego (predkosc
odksztalcenia 0,001s™) jak i dynamicznego (predko$é odksztatcenia ~1800s™) jest silnie
zréznicowany. Obserwowane zalezno$ci sa bezposrednim efektem historii rozwoju
mikrostruktury, ktéra z kolei wynika z zastosowane;j historii odksztatcania.

4.1.3 Niejednorodnosé mikrostruktury i wlasnosci

W celu oszacowania poziomu niejednorodnosci wtasnosci mechanicznych na

przekroju poprzecznym walcowanego pasma, przeprowadzono pomiary twardosci,
zgodnie ze schematem, przedstawionym na rysunku (Rys. 3.17)[82]. W przypadku stali
250 (A) wyniki przedstawione na Rys. 4.10a-b wskazuja, ze bez wzgledu na uzyskany
poziom rozdrobnienia struktury, probki charakteryzuja si¢ podobnym poziomem
niejednorodnosci wilasnosci mechanicznych. W przypadku stali X65 (Rys. 4.10c-d)
sytuacja przedstawia si¢ nieco inaczej — wigkszy poziom niejednorodnosci wlasnosci
zaobserwowano dla probki o drobniejszej. Stwierdzenie to dotyczy zaréwno réznicy we
wlasnos$ciach zmierzonych przy powierzchni i w $rodku probki, jak rowniez wzdhuz
przekroju poprzecznego walcowanego pasma.
Jednoczesnie, w przypadku wszystkich probek po walcowaniu odnotowano wyzsze
wartosci wlasno$ci mechanicznych w warstwie przypowierzchniowej. Bezposrednia
przyczyna réznic we  wlasnoSciach mechanicznych jest niejednorodnosé
mikrostrukturalna.
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réwnolegly do RD. Mikroskop optyczny — probka B3.

Przyktad poréwnania mikrostruktury przy powierzchni i w srodkowej czgsci probki po
walcowaniu przedstawiono na Rys. 4.11. Srednia wielko$¢ ziarna zmierzona w tym
przypadku w $rodku probki wynosita ok. 8.53um, podczas gdy w czesci
przypowierzchniowej, odpowiednio 2um. Niejednorodno$¢ mikrostrukturalna wynika
ze znacznie wigkszych odksztalceh w warstwie przypowierzchniowej w tym znacznie
wigkszego udzialu naprezen stycznych, ktére sa duzo bardziej efektywne w
rozdrabnianiu struktury.

4.2 Rozdrobnienie struktury po odksztatceniu przy
wykorzystaniu symulatora MaxStrain

4.2.1 Analiza mikrostruktury

Zastosowanie symulatora MaxStrain pozwolilo na uzyskanie rozdrobnienia
struktury z zakresu ponizej 1um. Taki stopien rozdrobnienia uzyskano dla kazdego
przypadku badanych stali. Nadmieni¢ jednak nalezy, ze otrzymane ta droga materiaty
charakteryzuja si¢ duza niejednorodnoscia mikrostrukturalng i nalezy bardzo starannie
prowadzi¢ analiz¢ otrzymanych wynikow. Na rysunkach przedstawiono wyniki
obserwacji mikrostruktur, otrzymanych technika cienkich folii przy pomocy
przeswietleniowego mikroskopu elektronowego.

W przypadku stali IF, zastosowanie silnego odksztalcenia w temperaturze
pokojowej (Rys. 4.12a) spowodowalo powstanie silnej struktury lamelarnej, ktora
nastgpnie, dzigki zastosowaniu wyzarzania w temperaturze 500°C ulegta
defragmentacji i 1 przybrata forme bardziej stabilnej struktury odksztatceniowej (Rys.
4.12b). Zastosowanie duzego odksztalcenia plastycznego z nastepujacym po nim
wyzarzaniem (schemat 3) sprawito, iz dzigki procesom zdrowieniowym, ktore zaszly
podczas wyzarzania, material nanostrukturalny zmienit si¢ w nanokrystaliczny.
Potwierdzaja to przeprowadzone obserwacje dla wszystkich badanych stali.
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Porownujac mikrostruktury uzyskane po zastosowaniu schematéw 1-3 dla stali 250
nalezy stwierdzi¢, ze takze w tym przypadku probka 250-1 (Rys. 4.13a) charakteryzuje
si¢ struktura lamelarng i podobnie, jak to mialo miejsce w przypadku stali IF, zamienita
si¢ w struktur¢ komorkowa dzigki zastosowaniu wyzarzania w temperaturze 550°C (Rys.
4.13bic).

dla stali 250 — schematy odksztatcenia 1-3.

Sposrdéd wszystkich badanych materiatow w stali 'Y otrzymano najwigkszy
poziom rozdrobnienia ziarna ferrytu. W przypadku odksztalcania w temperaturze
pokojowej, z odksztatceniem catkowitym 5 (schemat 1), uzyskana struktura sktadata si¢
w wigkszosci z rownoleglych pasm o szerokosci od 0.3 do 1um. We wngtrzach tych
pasm da si¢ zauwazy¢ typowa podstruktur¢ dyslokacyjna [68]. Zastosowanie duzego
odksztalcenia z nastgpujacym wyzarzaniem (schemat 3) doprowadzilo do znacznego
rozdrobnienia struktury a powstate ziarna sa rownoosiowe i zaokraglone.
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Rys. 4.14 Mikrostruktury uzyskane po odksztalceniu MaxStrain
dla stali Y — schematy odksztatcenia 1-3[68, 83].

Podobne obserwacje zanotowano w przypadku stali X65 (

Rys. 4.15), z ta tylko rdznica, ze osiagnigty tutaj poziom rozdrobnienia jest nizszy — w
porownaniu ze stala Y. Wynika to przede wszystkim z r6znic w sktadzie chemicznym
obu stali (nizsza zawarto$¢ dodatkow mikrostopowych w stali X65), a tym samym
mniejszego efektu umocnienia wydzieleniowego i roztworowego[83].

a) X65-1

b) X65-2

Rys. 4.15 Mikrostruktury uzyskane po odksztalceniu MaxStrain
dla stali X65 — schematy odksztalcenia 1-3[83].

Podobnie, pordwnanie otrzymanych mikrostruktur stali Y i X65, uzyskanych po
zastosowaniu 4 schematu odksztalcania, potwierdza fakt silniejszego rozdrobnienia, w
stali o wigkszej zawartosci dodatkéw mikrostopowych, jednakze w przypadku
odksztatlcenia w temperaturze 500°C — schemat 4 — granice ziarn w stali Y
charakteryzuja si¢ pewnym ,rozmyciem”. Poziom niejednorodnos$ci struktury w obu
stalach jest podobny -

Rys. 4.16 1
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Rys. 4.17.

Rys. 4.16 Mikrostruktury uzyskane po odksztalceniu MaxStrain
dla stali Y — schematy odksztatcenia 4, 5.

b) X65-5

Rys. 4.17 Mikrostruktury uzyskane po odksztalceniu MaxStrain
dla stali X65 — schematy odksztalcenia 4, 5 [68].

4.2.2 Analiza wynikéw EBSD

Wykorzystanie techniki £BSD w niniejszych badaniach miato przede wszystkim
na celu szczegdtowe zbadanie wplywu zastosowanych parametrow odksztalcania
(temperatura odksztatcenia, wielko$¢ odksztalcenia, czas wyzarzania) na stopien
rozwoju granic ziarn (zarowno wasko- jak i szerokokatowych), tym samym na
uzyskany poziom rozdrobnienia struktury. Na kolejnych rysunkach zamieszczono
wyniki tej analizy w postaci map orientacji krystalograficznej poszczegolnych ziarn,
oraz map reprezentujacych odwrotne figury biegunowe (reprezentacja tekstury).
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Rys. 4.18 Wyniki analizy EBSD dla probek ze stali 250. Mapy orientacji ziarn za pomoca katow Eulera -

a),-¢),-¢),-g),-1), Reprezentacja tekstury (odwrotne figury biegunowe) -b),-d),-f),-h),-j). Linie czerwone —

granice waskokatowe, linie czarne — granice szerokokatowe. Schematy odksztatcania: 1-a),-b); 2-c),-d);
3—8),—f); 4'g)a'h); 5'1)9'.])
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Porownujac schematy 2 1 3 w przypadku stali 250 (odpowiednio Rys. 4.18c, e),
mozna zauwazy¢ bardzo czytelny wzrost objgtosci struktury drobnoziarnistej oraz
wzrost udziatu granic szerokokatowych dla danych warunkéw wyzarzania. Gdy zadane
odksztalcenie zakumulowane na zimno jest duzo wigksze (20 vs. 5), obserwuje si¢
dalszy postep w rozdrobnieniu struktury, co przeczy spotykanym w literaturze wynikom,
wedtug ktorych wzrost odksztatcenia powyzej 4 nie powoduje dalszych konsekwencji w
rozwoju struktury oraz koncowych wiasnosci mechanicznych [51]. Nalezy
przypuszczaé, ze podstawowa tego przyczyna jest niejednorodnos¢ odksztatcenia oraz
schemat stanu mechanicznego charakterystyczne dla symulatora MaxStrain. Wyraznie
wida¢ ze zwigkszenie odksztalcenia sprzyjalo zamianie substruktury w granice
szerokokatowe.

Porownujac struktury uzyskane dla stali 250 po zastosowaniu schematow
odksztatcenia 2 1 4 (Rys. 4.18c, g) mozna zauwazy¢, patrzac na bardzo gruboziarnista
strukturg¢ dla schematu 4, co potwierdzone jest réwniez obserwowana tekstura,
domniemywaé mozna, ze energia odksztalcenia, ktore zostalo zadane w temperaturze
odksztatcenia zostato spozytkowane na ,selektywny” rozrost ziarn — innymi slowy
reorganizacja granic ziarn szerokokatowych. Obserwuje si¢ rowniez w przypadku
schematu 4 zdecydowanie wigksza przekatna podziarn, co dodatkowo potwierdza
wczesniejszy wniosek, ze reorganizacja struktury w tym schemacie prowadzi do
struktur rozro$nigtych, gruboziarnistych.

Iron bec (old) [100%]
1

Rys. 4.19 Wyniki an;
a),-c),-¢). Reprezentacja tekstury (odwrotne figury biegunowe) -b),-d),-f). Linie czerwone — granice
waskokatowe, linie czarne — granice szerokokatowe. Schematy odksztalcania: 1-a),-b); 2-c),-d); 3-¢),-f).
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Rys. 4.20 Wyniki analizy EBSD dla probek ze stali Y. Mapy orientacji ziarn za pomoca katéw Eulera -
a),-c),-¢). Reprezentacja tekstury (odwrotne figury biegunowe) -b),-d),-f). Linie czerwone — granice
waskokatowe, linie czarne — granice szerokokatowe. Schematy odksztalcania: 1-a),-b); 2-c),-d); 3-e),-f).
W przypadku tych samych warunkéow odksztalcenia (schemat 3) widoczne jest
wyraznie wigksze rozdrobnienie w stali Y (Rys. 4.20e) anizeli w stali X65 (Rys. 4.21¢).
Jednocze$nie wzrasta stopien zaawansowania zmiany substruktury w trwata strukture
szerokokatowa. Poczawszy od schematu odksztalcenia 1 zaobserwowaé mozna
silniejszy stopien utworzonej substruktury w stali Y (Rys. 4.20a) anizeli w stali X65
(Rys. 4.21a). Wskazuje to na silniejsza tendencj¢ stali Y do tworzenia struktur
dyslokacyjnych w postaci podziarn. Wynika to z wigkszego udziatu objgtosciowego
dyspersyjnych wydzielenh Nb(C,N) w tej stali, ktore efektywnie blokuja dyslokacje tak,

akumulujac efekty odksztatcenia [83].

Obraz struktury dla stali 250 (Rys. 4.18e) reprezentuje stan posredni pomigdzy stalami
mikrostopowymi. Porownujac stale 250 1 IF (Rys. 4.18¢ 1 Rys. 4.19¢) dla schematu
odksztatcenia nr 3 wida¢ wyraznie, ze zostat zachowany dosy¢ duzy udziat podstruktury
w warunkach tak duzego odksztalcenia, natomiast utworzone granice szerokokatowe sa
mocno rozdrobnione jedynie w przypadku stali 250 (Rys. 4.18e). Poziom rozdrobnienia
tych stali jest podobny do stali Y(Rys. 4.20¢). Obserwuje si¢ duza niejednorodnos¢
stopnia rozdrobnienia. Widoczne sa skupiska obszaréw silnie rozdrobnionych na
granicach ziarn pierwotnych. W mniejszej skali daje si¢ to rowniez zaobserwowaé w
przypadku stali X65 - Rys. 4.21e.
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Iron boe [old) [100%]
1

Rys. 4.21 Wyniki analizy EBSD dla probek ze stali X65. Reprezentacja orientacji ziarn za pomoca katow
Eulera -a),-c),-¢),-g),-1), Reprezentacja tekstury (odwrotne figury biegunowe) -b),-d),-f),-h),-j). Linie
czerwone — granice waskokatowe, linie czarne — granice szerokokatowe. Schematy odksztalcania: 1-a),-
b); 2-¢),-d); 3-e),-f); 4-g),-h); 5-1),7)).
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Z faktu tego wynika wniosek, ze istotne znaczenie moze mie¢ stopien
rozdrobnienia struktury wyjsciowej przed zastosowaniem odksztalcenia SPD. Tzn. im
mniejsze ziarno poczatkowe, tym struktura bardziej jednorodnie rozdrobniona, ale
nalezy domniemywacé, ze bedzie istnial pewien poziom graniczny wielkosci ziarna w
strukturze wyjsciowej dla ktorej] ww wniosek bedzie obowiazywal. Réwniez wielkos¢
odksztatcenia plastycznego bedzie miata w tym wypadku istotne znaczenie (Rys. 4.22).
W przypadku stali IF — schemat 3 — (Rys. 4.19¢) obserwuje si¢ bardzo silny poziom
steksturowania, co mozna ttumaczy¢ wyjatkowo duzym ziarnem wyj$ciowym.

Jezeli porownamy ze soba wyniki badan dla schematu 4, mozemy zauwazy¢, ze
dla stali X65 (Rys. 4.21g) nie wystepuja charakterystyczne dla stali 250 efekty
strukturalne (Rys. 4.21g). Za przyczyny tych rozbiezno$ci mozna wskaza¢ istnienie w
strukturze stali X65 czynnikow hamujacych (wydzielenia, roztwor staty). Podobnie jak
w stali 250 1 tutaj obserwuje sig silne steksturowanie.

i 7’ } wyzarzanie
D o g A5
k}/;—j/‘m.}/ /)

\'_{_._._/'L .......

wyzarzanie
_.-

wyzarzanie
e

duze—-—— odksztalcenie ——m= male

Rys. 4.22 Schematyczne przedstawienie zmian w mikrostrukturze podczas wyzarzania stali IF uzyskanej
w procesie ARB z r6znymi odksztatceniami [127].

Poréwnujac wyniki odksztatcania wedtug schematow 2 i 5 (Rys. 4.18c, 1) mozna
zauwazy¢, ze w przypadku stali 250 samo wyzarzanie w temperaturze 500°C dla
odksztatcenia 5 w temperaturze pokojowej nie spowodowato trwatego rozdrobnienia
struktury. Natomiast widoczna jest silne rozwinig¢ta substruktura drobnoziarnista. Po
zastosowaniu dodatkowego odksztalcenia w temperaturze wyzarzania nastapit wzrost
kata dezorientacji substruktury. Efekt ten jest obserwowany w przewazajacej objetosci
materialu. Prezentowana drobnoziarnista struktura charakteryzuje si¢ jednak duza
niejednorodno$cia. Wystgpuja rowniez lokalne obszary z rozwinigta jedynie
substruktura.

4.2.3 Witasnosci mechaniczne

Przyjete do badan schematy odksztatcania mialy na celu nie tylko wytworzenie
struktur ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych, lecz przede wszystkich zbadanie
wplywu rozdrobnienia struktury na mechanizmy umocnienia. W tym celu
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przeprowadzono badania wlasnosci mechanicznych, z réznymi predkosciami
odksztalcania.

Pierwsza grupg badan stanowity proby rozciagania, prowadzone na zimno w warunkach
quasi-statycznych. Wyniki tych prob przedstawiono w postaci wykresow,
zamieszczonych na rysunkach Rys. 4.23 1 Rys. 4.24.

1200 —

Naprezenie, MPa

Odksztatcenie

Rys. 4.23 Wyniki proby rozciagania w warunkach quasi-statycznego obcigzenia dla probek
odksztatcanych na symulatorze MaxStrain. Stale Y i IF [68, 69, 80].

Wyniki z przeprowadzonych prob rozciagania dla stali IF (Rys. 4.23),
potwierdzaja silny wplyw zastosowanej historii odksztalcenia na wiasnosci
mechaniczne koncowego wyrobu [68]. Rowniez w przypadku stali IF obserwowany jest
podobny przebieg krzywych naprezenie-odksztatcenie ze znacznie rdéznigcymi sig
warto$ciami wydtuzenia catkowitego. Nalezy zauwazy¢, iz w przypadku probki IF-3 jej
mikrostruktura byla catkowicie wyzdrowiona, jednakze efekt w postaci wzrostu
wlasnosci plastycznych jest niewielki. Ogolnie mozna stwierdzi¢, ze w stali IF
wydtuzenie rownomierne nie jest silnie zalezne od rozdrobnienia struktury. Zmiany
wlasno$ci obserwowane w stali Y sa duzo bardziej ztozone i skomplikowane. Z jednej
strony mozna zaobserwowac¢ duzy przyrost umocnienia odksztalceniowego 1 znacznie
wyzsze wlasnosci wytrzymatosciowe — w porodwnaniu do stali IF, z drugiej strony
uzyskany poziom wydluzenia catkowitego w wigkszosci przypadkow jest podobny.
Jedynie wyniki rozciagania probek odksztalconych wedhug schematu 2 wyraznie
odbiegaja od pozostatych.

Ogolnie mozna zauwazy¢, iz otrzymane wyniki z krzywej rozciagania dla materiatow
po odksztatceniu technika MaxStrain sa podobne do krzywych, uzyskiwanych z innych
procesOw, wykorzystujacych silna akumulacj¢ odksztatcenia - Rys. 1.25 [23].

Predkos¢ z jaka umacnia si¢ material odksztatcony w przypadku stali X65 1 250 jest
ogolnie podobna — Rys. 4.24. Nalezy pamigta¢, ze dla stali X65 dodatkowe zrodto
umocnienia stanowily wydzielenia weglikoazotkbw — co uwidocznione zostalo w
postaci wyzszego poziomu napr¢zenia dla tej stali. W odroznieniu od dwoch
poprzednich stali (Y i IF), w tym przypadku nie ma az tak wyraznego wplywu
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zastosowanej historii procesu odksztalcania na wuzyskany poziom wydluzenia
catkowitego. Zestawienie wszystkich podstawowych wlasno§ci mechanicznych
badanych probek znajduje sig¢ w tablicy 4.5.
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Odksztatcenie

Rys. 4.24 Wyniki proby rozciagania w warunkach quasi-statycznego obciazenia dla probek
odksztalcanych technika MaxStrain. Stale X65 1250 [68, 69, 80].

Tablica 4.5: Wyniki zmierzonych wiasnosci mechanicznych dla probek odksztatconych

technikq MaxStrain
Probka R., MPa R,,, MPa R./ R, HVS5
IF-1 366 610 0.6 201
IF-2 304 526 0.58 178
IF-3 360 597 0.6 193
IF4 364 488 0.75 188
IF-5 354 546 0.83 185
250-1 470 885 0.53 273
250-2 598 715 0.84 242
250-3 504 730 0.69 253
250-4 326 806 0.40 259
250-5 581 841 0.69 304
X65-1 619 1108 0.56 348
X65-2 640 889 0.72 290
X65-3 574 773 0.74 260
X65-4 617 870 0.71 289
X65-5 452 981 0.46 292
Y-1 700 912 0.77 309
Y-2 436 862 0.51 321
Y-3 850 984 0.86 354
Y-4 424 928 0.46 301
Y-5 488 1045 0.47 333
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Po odksztatceniu MaxStrain - Schemat 3

Naprezenie rzeczywiste, MPa
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Odksztalcenie rzeczywiste

Rys. 4.25 Porownanie krzywych napre¢zenie —odksztatcenie uzyskanych w probie rozciagania i Sciskania
badanych stali. MaxStrain dla schematu 3 [81].

Bardzo interesujace wyniki obserwacji zamieszczono na Rys. 4.25 [81]. Poréwnano
tutaj wyniki pomiar6w wlasno$ci mechanicznych dla dwoch réznych prob — rozciagania
1 $ciskania. W przeciwienstwie do materiatdbw o typowym poziomie rozdrobnienia
struktury, w strukturach nanokrystalicznych obserwuje si¢ znacznie wigksze rdznice w
przebiegu krzywych plastycznego ptynigcia, gdy zmieniony zostanie stan naprezenia.
Efekt ten jest zalezny od historii odksztatcania, zastosowanej w celu uzyskania struktur
ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych.
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Rys. 4.26 Poréwnanie krzywych naprezenie — odksztalcenie rzeczywiste uzyskanych dla probie
rozciagania dla badanych stali, uzyskanych po odksztat¢eniu MaxStrain dla schematu 3 i 4 oraz dla
materiatu wyj$ciowego [81].

Na Rys. 4.26 przedstawiono zestawienie krzywych plynigcia plastycznego dla
wszystkich badanych stali (wg schematu odksztatcenia nr 3 1 4). Wyraznie wida¢ wzrost
wlasno$ci wytrzymatosciowych oraz spadek ciagliwosci otrzymanych materiatow ultra-
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drobnoziarnistych. Najwigksze roznice we wlasnosciach mechanicznych w stosunku do
materiatu wyjSciowego o typowej strukturze, mozna zauwazy¢ w przypadku stali IF,
natomiast najmniejsze dla stali 250. Wnioski te dotycza zaréwno schematow
odksztatcenia 3 jak 1 4 [81].

4.2.4 Analiza niejednorodnosci mikrostruktury i wlkasnosci
mechanicznych w probkach po odksztatceniu MaxStrain

Jak juz wspomniano, struktury uzyskane na symulatorze MaxStrain charakteryzuja si¢
duzym poziomem niejednorodnos$ci mikrostrukturalnej. Przyktad makrostruktury dla
probki ze stali X65, uzyskanej po odksztatceniu ze schematem 2 (patrz: tablica 3.6)
zamieszczono na Rys. 4.27. Widoczne sa linie ptynigcia, ktore wynikaja gtownie ze
zmiany drogi odksztatcenia w procesie odksztalcania wykorzystujacym symulator
MaxStrain. Podobny poziom niejednorodnosci uzyskano w wynikach modelowania
komputerowego zamieszczonych rozdziale 3.3.2.1. Oczywistym jest, ze tak duzy
poziom niejednorodnos$ci odksztatcenia oraz mikrostruktury przektada si¢ bezposrednio
na niejednorodnos¢ wiasnosci mechanicznych. W niniejszych badaniach oszacowania
poziomu niejednorodnosci wtasnosci mechanicznych na przekroju poprzecznym probek,
uzyskanych technika MaxStrain, dokonano na podstawie pomiaréw twardos$ci, ktérych
rozktady zostaty wykonane zgodnie z rysunkiem (Rys. 3.19).

Rys. 4.27 Makrostruktura przekroju poprzecznego probek uzyskanych po odksztatceniu MaxStrain
wedlug schematu 2. Stal X65 -a) i Y-b).

Przyktadowe wyniki rozkladéw twardosci przedstawiono na Rys. 4.28. Zarowno w
przypadku stali IF jak 1 stali mikrostopowej Y, wida¢ wyraznie, ze poziom
niejednorodnosci zwigksza si¢ wraz ze wzrostem odksztatcenia (Rys. 4.28b 1 d).
Jednoczesnie mozna stwierdzi¢, iz we wszystkich przypadkach niejednorodnos¢
wlasno$ci mechanicznych, mierzona w kierunku wzdluznym zawsze byla mniejsza, niz
niejednorodno$¢ mierzona od $rodka probki w kierunku poprzecznym[68, 80].

98



14 1.4
HVS5;= 201 Probka IF1 HV5.= 193 Probka IF3
| Lbazy pom. = 8 mm | Lbazy pom. = 8 mm
1.2 1.2 —
o B o -
w 0
% z //\
o I Ex 1- A
T | s
08— 0.8 —
| ®—e—e Kierunek wzdluzny 1 ®—e—8 Kierunek wzdluzny
&—h—a Kierunek poprzeczny A—&—a Kierunek poprzeczny
0.6 T | T | T | | T | T | T 0.6 T T | T | L | L | T |
0 1 2 3 4 5 6 7 0 i 2 3 4 5 6 7
Odlegtos¢ od srodka, mm Odlegtos¢ od srodka, mm
c) d)
1.4 1.4 1
HV5.= 309 Probka Y1 HV5; = 354 Probka Y3
| Lbazy pom. = 8 mm _ Lbazy pom. = 8 mm
1.2 — 1.2 1
o T 4
n 'Y
z z
=, 1 . 1
0 "y
> >
I N I
0.8 — 0.8 —
®—8—@ Kierunek wzdluzny ®—8—@ Kierunek wzdluzny
4—h—a Kierunek poprzeczny A—A—a Kierunek poprzeczny
——T 71 1 T T T 06— T T T T T T T

4 5 6 7

6 7 1 2 3
Odlegtos¢ od $rodka, mm

1 2 3 4 5
Odlegtosc¢ od srodka, mm

Rys. 4.28 Przyktadowe wyniki pomiaréw rozktadu twardosci w kierunku wzdtuznym i poprzecznym na
przekroju probki dla stali [F —a), -b) i stali Y —c), -d) [80].

Analiza mikrostruktury, orientacji krystalograficznej ziarn oraz wyniki
pomiaréw wilasno$ci mechanicznych pozwolity na zbadanie wpltywu historii
odksztatcania na uzyskiwany poziom rozdrobnienia w strukturach analizowanych stali
niskowegglowych 1 mikrostopowych, a takze pozwolily na oceng poziomu
niejednorodno$ci uzyskanych struktur. Otrzymane wyniki zostaly wykorzystane w
dalszej czgs$ci pracy do weryfikacji modeli naprezenia uplastyczniajacego, ktore
zastosowano w symulacji procesOw S$ciskania i rozciagania materialdéw o strukturze
ultra-drobnoziarniste;.
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5 MODEL NAPREZENIA UPLASTYCZNIAJACEGO DLA
STRUKTUR ULTRA-DROBNOZIARNSTYCH

5.1 Wybér i wstepna weryfikacja modelu

Jednym z bardziej popularnych modeli, pozwalajacych na obliczenie napr¢zenia
uplastyczniajacego, w szerokim zakresie wielkos$ci ziarna oraz predkosci odksztatcenia,
jest model Zerilliego-Armstronga (Z-4A). W odréznieniu od wigkszosci modeli
empirycznych, model ten silnie bazuje na podstawach fizycznych 1 pozwala na opis
naprezenia uplastyczniajacego z uwzglednieniem zjawisk mikrostrukturalnych,
zachodzacych w odksztalcanym materiale [115]. Dla metali o sieci Al, w przypadku
materialéw typowych, ruch dyslokacji ograniczany jest przez ich wzajemne przecinanie
sig, co w efekcie prowadzi do umocnienia odksztatceniowego. Zalezno$¢ konstytutywna
w modelu Z-A dla metali o sieci Al przedstawia si¢ nastepujaco:

o, =05+’ exp(—e,T +¢e,TIné)+ kd™'? (5.1)
W przypadku metali o sieci A2, wplyw odksztalcania jest wzmocniony przez
dodatkowy empiryczny czton cs&" :

o, =0,+¢ exp(- ;T +c,TIné)+ce" +kd™"? (5.2)

gdzie: og - skladowa atermiczna, ci, ¢, ¢3, ca, cs stale, k - mikrostrukturalna
intensywno$¢ napregzenia, d —Srednia wielko$¢ ziarna, & — intensywnos¢ predkosci
odksztalcenia, 7' — temperatura bezwzgle¢dna.

Co prawda tworcy modelu przewidywali, Ze moze on by¢ stosowany w szerokim
zakresie wielkosci ziarna i predkosci odksztatcenia, niemniej jednak przydatnos$¢ tego
modelu w analizie materialow ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych nie zostata
jeszcze zweryfikowana. Z tego powodu w niniejszych badaniach podjgto probg oceny
modelu dla materialdow ultra-drobnoziarnistych oraz poréwnano go z modelem KHL
(patrz rozdzial 1.6.3) [80]. Podstawowa przyczyna wyboru modelu KHL dla
przeprowadzenia analizy poréwnawczej stanowi fakt, iz model ten zostat sprawdzony w
dziataniu dla szerokiego zakresu wielkos$ci ziarna (od kilkudziesi¢ciu mikrometrow do
kilkudziesigciu nanometréw) 1 predkosci odksztatcenia (od 0.001s" do 3000s™).
Ponadto model ten uwzglednia lepko-plastyczny charakter ptynigcia materialu oraz
zmiang mechanizméw umocnienia odpowiadajaca za odwrécenie efektu Halla-Petcha
(patrz Rys. 1.31).

Do  weryfikacji  zastosowanych  modeli  wykorzystano  komercyjne
oprogramowanie Abaqus Explicit w oparciu o Metode¢ Elementow Skonczonych [1].
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Przeprowadzono symulacj¢ procesu $ciskania probki osiowosymetrycznej ze stali IF na
zimno, w szerokim zakresie wielkoS$ci ziarna 1 predkosci odksztatcenia.

W pierwszym etapie w procesie modelowania wyznaczono wspotczynniki,
wystgpujace w rownaniu Z-4. W tym celu wykorzystano wczesniejsze wyniki
przeprowadzonych badan [70, 71].

Tablica 5.1: Wspolczynniki modelu Z-A wyznaczone dla stali Yi IF [70, 71, 115]

Stal oG, ci, C, c3, Ca, Cs, n ky,
MPa | MPa | MPa | MPa MPa MPa MPa mm®”
Y Ferryt 0 1100 - 0.00390 | 0.000280 | 336 | 0.298 5
Austenit | 35 - 1356 | 0.00245 | 0.000178 - - 23
IF Ferryt 0 1080 - 0.00558 | 0.000225 | 131 | 0.228 18
Austenit | 45 - 1100 | 0.00185 | 0.000150 - - 5

Dopasowanie wspotczynnikdw przeprowadzono przy wykorzystaniu gotowych
procedur optymalizacji, dostgpnych w oprogramowaniu Matlab tj. algorytmu Nelder-
Meada oraz procedury optymalizacji, minimalizujacej blad pomigdzy danymi
doswiadczalnymi a obliczonymi na podstawie modelu Z-A. Zestaw dobranych
wspotczynnikow przedstawiono w tablicy 5.1.

W przypadku modelu KHL przyjeto wspdiczynniki rownania zaproponowane przez
autorow modelu dla nanokrystalicznego Fe — tablica 5.2 [49].

Tablica 5.2: Wspolczynniki modelu KHL przyjete z [49]

Fe a, ky, B/a n; 1o c
MPa MPa/nm?

d* 0<d™<d*" | 80 2250 6.5 025 |04 0.017
=80nm

d¥" < g -4603 | 46.286 0.314 | - - )

Nastgpnie, oba modele, wraz z zestawem wspolczynnikow zostaly zaimplementowane
do symulacji metoda elementow skonczonych procesu S$ciskania  probek
osiowosymetrycznych. Implementacja modeli do programu Abaqus Explicit byla
mozliwa dzigki dotaczeniu do programu wilasnych procedur, napisanych w jezyku
skryptowym Python, ktéry miedzy innymi pozwala na bezposrednia kontrole
zastosowanych  modeli. Symulacje  komputerowe wykonano dla  probek
osiowosymetrycznych o wymiarach (¢6x9mm). Proces przebiegat z odksztalceniem
£=0.5 w temperaturze pokojowej. Jako, ze proces jest osiowosymetryczny, analizowano
tylko ¢wiartki przekroju poprzecznego probki, co pozwolito na skrocenie czasu obliczen.
Symulacja procesu odksztalcania odbywajacego si¢ w szerokim zakresie predkosci
odksztatcenia oraz uwzglednienie zjawisk cieplnych zachodzacych w odksztatcanym
materiale wymagato wygenerowania optymalnego podzialu strefy odksztatcenia na
siatkg elementow skonczonych. Siatka zostala przygotowana z wykorzystaniem
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elementow czterowegztowych typu CAX4RT. Dodatkowo, w przypadku symulacji
procesu $ciskania probek w warunkach duzych predkosci odksztatcenia zastosowano
funkcje adaptacji siatki. Doktadno$¢ analizowanych modeli materiatu analizowana byta
w roznych warunkach obciazenia (mala i duza predko$¢ odksztalcenia & =1s" i
£=1000s") a takze dla roznego poziomu rozdrobnienia struktury (100pum, 500nm i
100nm).

a) Intensywnos¢ naprezenia, MPa; Wielkos¢ ziarna d=100um; Mﬁndel Z-A
g % g=1s’

— 1 fm Tl Bl
b) Intensywnos¢ naprezenia, MPa; Wielkos¢ ziarna d=500nm;£=1000s "
Model KHL

5, Mises

5t

DOy ey
sesgyizunt

31222113113333:

[ttt ttatitntetn e

=

o
428
F

e 1 L 1
Rys. 5.1 Rozklady intensywnosci naprezenia obliczone przy wykorzystaniu modeli Z-A i KHL dla
r6znych predkosci odksztatcenia i wielko$ci ziarna — stal IF[80].

Rys. 5.1 przedstawia przyktadowe wyniki obliczen rozktadéow intensywnosci
napr¢zenia dla symulacji procesu spgczania probek ze stali IF z wykorzystaniem
analizowanych modeli (réwnania 5.2 1 1.52). Zgodnie z oczekiwaniem,
niejednorodno$¢ naprezenia uplastyczniajacego (przyjmowanego tutaj jako réwne
intensywnos$ci naprezenia, zgodnie z hipoteza wytezeniowa Hubera-Misesa-Hencky)
jest znacznie wigksza w przypadku obciazenia dynamicznego. W takich warunkach
obserwowany jest $rednio ok. 50% wzrost intensywnos$ci naprezenia w stosunku do
obliczen dla procesu $ciskania przeprowadzonego z mata predkoscia odksztatcenia (Rys.
5.1a). W przypadku struktury nanokrystalicznej (Rys. 5.1b), mozna zauwazy¢, ze model
Z-A daje znacznie wigksze warto$ci intensywnosci naprgzenia w porownaniu z
modelem KHL. Poniewaz wyniki publikowane w literaturze, dotyczace modelu KHL
[49] pokazuja, ze model ten gwarantuje bardzo dobra zgodno$¢ dla tego typu struktur,
odksztatcanych zarowno w warunkach duzych jak i matych predkosci odksztatcenia
mozna przyjaé, iz model ten wydaje si¢ bardziej adekwatnym dla tego typu materiatow i
bedzie kluczowym w dalszej analizie.
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Rys. 5.2 Niejednorodnos¢ rozktadu intensywnosci odksztatcenia (stosunek intensywnos$ci odksztalcenia
biezacej do nominalnej &,/¢,) dla probki ze stali IF. L — kierunek wzdtuzny, T — kierunek poprzeczny[80].

Przyktad oceny niejednorodnosci intensywnosci odksztalcenia z wykorzystaniem
modelu KHL zobrazowano na Rys. 5.2. Przedstawiono tutaj wzgledne zmiany
intensywno$ci odksztatcenia w $ciskanej probce (stosunek biezacej wartosci
intensywno$ci odksztatcenia ¢, mierzonej w odlegltosci x od srodka probki, do wartosci
nominalnej intensywnos$ci odksztatcenia ¢,) w funkcji odleglosci od $rodka probki.
Wida¢ wyraznie, iz nawet w przypadku duzego poziomu rozdrobnienia struktury
(100nm) czutos¢ modelu na zmieniajace si¢ warunki obcigzenia (predkosé
odksztatcenia) jest dostatecznie dobra — odzwierciedla on rowniez zmiany
niejednorodnos$ci intensywno$ci odksztalcenia. Przeprowadzone obliczenia modelowe
pozwalaja na stwierdzenie, ze jednym z podstawowych efektow zmiany warunkéw
odksztatcania z quasi-statycznych na dynamiczne, jest silna niejednorodnos¢ rozktadu
intensywnosci odksztatcenia [80].

Przedstawiona,  wstgpna  weryfikacja  przyjetych  modeli  naprgzenia
uplastyczniajacego pozwolita na dokonanie wyboru modelu, ktory poddano dalszej
bardziej szczegdlowej analizie 1 rozbudowie. W celu weryfikacji wykorzystano wyniki
badan do$wiadczalnych przedstawione w rozdziale 4. Przeprowadzona weryfikacja
miata na celu sprawdzenie mozliwo$ci wykorzystania modelu KHL do przewidywania
wlasnosci stali ultradrobnoziarnistych i nanokrystalicznych.

5.2 Weryfikacja przyjetego modelu dla ré6znych warunkéw
odksztalcenia

Weryfikacja teoretyczna i doswiadczalna modelu KHL byla prowadzona
dwuetapowo. W pierwszym etapie porownano wyniki obliczen modelem KHL z
rzeczywistymi doswiadczeniami dla stali X65 1 Y, odksztalcanymi w probach
rozciggania 1 $ciskania na zimno, w szerokim zakresie predkosci odksztalcenia i
wielkos$ci ziarna. Porownanie to przeprowadzono przy wykorzystaniu oprogramowania
Matlab, 1 prowadzono w sposob analogiczny do procedury wyznaczania
wspotczynnikow w rownaniu Z-A, opisanej w podrozdziale 5.1. Poczatkowe wartosci
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wspotczynnikow dla procesu optymalizacji, zostaly one wyznaczone w sposob
analogiczny do tego, jaki wykorzystali autorzy modelu [49]: stata C zostala okreslona
przy  wykorzystaniu  granicy  plastycznosci, wyznaczonej dla  materialu
nanokrystalicznego przy predkosciach odksztalcenia 1s' i 0.001s™. Kolejno, na
podstawie rzeczywistych krzywych naprezenie-odksztatcenie dla predkosci odniesienia,
wyznaczono parametry B i1 ng. Wykorzystujac wyznaczone parametry B 1 , oraz
wspotczynnik nachylenia w roéwnaniu Halla-Petcha dla predkosci odksztalcenia
0.0001s”, wyznaczono, a i k. Ostatecznie na podstawie krzywych rzeczywistych
napr¢zenie-odksztatcenie, uzyskanych przy innych predkosciach odksztalcenia,
okreslono parametr n;. Zestaw optymalnych wspdlczynnikéw réwnania KHL dla
analizowanych stali zostal zamieszczony w tablicy 5.3.

Tablica 5.3: Wartosci wspotczynnikow rownania KHL wyznaczone dla stali X65 i Y[83]

Stal a, ky, B/a ny Ny C
MPa | MPa/nm™?
X65 350 5880 0.6 0.08 0.13 0.015
Y 460 5950 0.75 0.09 0.15 0.021
12009 stal X65
A 1234um @ 1800s”
1000 < obliczone
¢ 8.53um @ 0.001s”

] J - - - -obliczone

% = 3um @ 0.001s”

& 800 4 —-—obliczone

7 ]

% 600 -,-—-—-t——___:.l—-'-—‘-—.-;-.—-r"' B =7
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Rys. 5.3 Poréwnanie wynikoéw obliczonych modelem KHL z wynikami uzyskanymi w probach
plastometrycznych prowadzonych w temperaturze pokojowej dla réznych wielkos$ci ziarna i predkosci
odksztalcenia — stal X65 [83].

Wyniki przeprowadzonej analizy porownawczej, zamieszczono w postaci wykresow na
Rys. 5.3 1 Rys. 5.4, odpowiednio dla stali X651 Y. Przedstawione wykresy potwierdzaja
whnioski, uzyskane podczas wstepnej weryfikacji modelu KHL dla stali IF. Takze 1 w
tym przypadku, uzyskano dosy¢ dobre przyblizenie w szerokim zakresie wielko$ci
ziarna 1 predkosci odksztalcenia. Dodatkowo, w przypadku stali X65 uzyskano dobra
zgodno$¢ dla roéznych stanow naprezenia, jakie istnieja dla proby rozciagania (w
warunkach quasi-statycznch) i $ciskania (z duza predkoscia odksztatcenia).
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Rys. 5.4 Porownanie wynikoéw obliczonych modelem KHL z wynikami uzyskanymi w probach
plastometrycznych prowadzonych w temperaturze pokojowej dla struktury typowej w szerokim zakresie
predkosci odksztalcenia — stal Y [83].

Dalsza weryfikacja oryginalnej postaci modelu KHL (réwnanie (1.51)) dla
analizowanych procesow dla stali X65, przeprowadzona zostala w oparciu o symulacje
metoda elementow skonczonych. W tym przypadku réwniez wykorzystano program
Abaqus Explicit, jednak — w odréznieniu od poprzedniej, wstgpnej weryfikacji — model
KHL zostat zaimplementowany do programu poprzez podprocedurg¢ uzytkownika
VUMAT. Jest to podprogram napisany w jezyku programowania Fortran, ktory
wykonuje obliczenia réwnolegle z solverem Abaqusa i wymienia z nim dane na
biezaco. Wszystkie symulacje byly prowadzone w takich samych warunkach predkosci
odksztatcenia 1 temperatury jakie byly przyjete w warunkach rzeczywistych. Rowniez
modele probek przygotowane w programie Abaqus miaty ksztalt i wymiary identyczne
z probkami wykorzystanymi w doswiadczeniach (Rys. 3.15b, ¢).

Wyniki z modelowania proby rozciagania dla materialu o réznej wielko$ci ziarna
przedstawiono na rysunku 5.5. Wplyw zastosowanej historii odksztatcenia, w pierwszej
kolejnosci jako rezultatu zastosowania réznej historii odksztatcenia, widaé przede
wszystkim w rozktadach intensywno$ci predkosci odksztalcenia (Rys. 5.5¢). W
przypadku probki B6 o najwigkszym poziomie uzyskanego rozdrobnienia, wartosci
intensywnos$ci predkosci odksztatcenia sa wyzsze anizeli w pozostalych probkach.
Potwierdza to skuteczno$¢ modelu KHL dla zastosowanych warunkow odksztatcenia.
Jest to szczegodlnie istotne w procesie rozciagania, gdyz w tym przypadku kluczowym
jest odpowiednia reprezentacja umocnienia zwiazanego z predkoscia odksztalcenia,
szczegdlnie w przypadku materialéw ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych, dla
ktérych waznym zagadnieniem jest poprawa ciagliwos$ci (zgodnie z kryterium Harta

[51]).
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Rys. 5.5 Przyktadowe wyniki modelowania. Rozktad intensywnosci naprezenia —a), intensywnosci
odksztatcenia —b) oraz intensywnosci predkosci odksztalcenia -) w rozciaganych probkach ze stali X65.
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Rys. 5.6 Przyklad obliczen modelowych rozkladu intensywnosci naprg¢zenia (a-c) oraz porownanie
stosunku napr¢zenia obliczonego modelem KHL do zmierzonego w te$cie SHPB -d).
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W przypadku obliczen symulacyjnych procesu $ciskania z bardzo duzymi predkosciami
(testy SHBP) zauwazono, ze zarOwno w rzeczywistym procesie jak i w symulacji MES,
rozdrobnienie struktury silnie wplywa na napre¢zenie plastycznego plynigcia, a w
efekcie na intensywno$¢ naprgzenia. Obserwowane efekty wystepuja w znacznie
wigkszym stopniu, niz mialo to miejsce w przypadku testoéw, prowadzonych w
warunkach quasi-statycznych (Rys. 5.6a-c). O dobrej zgodnosci przyjetego modelu z
wynikami doswiadczalnymi $wiadczy poréwnanie naprgzenia obliczonego z
napr¢zeniem uzyskanym w probie $ciskania, co przedstawia Rys. 5.6d. Mozna zatem
stwierdzi¢, iz wpltyw predkosci odksztatcenia na naprezenie uplastyczniajace dla
réznego poziomu rozdrobnienia zostata poprawnie odzwierciedlona, zar6wno w modelu
KHL, jak 1 w schemacie stanu napr¢zenia 1 odksztalcenia, jaki istnieje w przypadku
Sciskania pakietowego (dwoch probek utozonych jedna na drugiej).

a) Intensywnos¢ odksztatcenia

S5DpV13

{Ave. Crit.: 75%)
+8.000e-01
+7.333e-01
+6.667e-01
+6.000e-01

+0. 000e+00

TEMP

+2. 930e+02

Rys. 5.7 Przyktad obliczen. Rozktady intensywnosci odksztatcenia -a), intensywnos$ci predkosci
odksztatcenia —b) oraz temperatury —c) uzyskane w symulacji MES $ciskania na SHPB - stal X65.
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Rys. 5.7 przedstawia dalsze wyniki symulacji procesu $ciskania z bardzo duzymi
predkosciami (SHPB) z wykorzystaniem modelu KHL. Interesujace wyniki otrzymano
w przypadku rozktadu intensywnosci predkosci odksztatcenia, co wynika gléwnie z
utozenia probek w stosy oraz przyjetych warunkéw brzegowych — w szczegdlnosci
opisu kontaktu na powierzchniach stykajacych si¢ probek, w ktorym wspdlczynnik
tarcia opisano zaleznoscia od predkosci wzajemnego przemieszczania si¢ powierzchni
kontaktowych [61].

Przeprowadzona w tym etapie analiza potwierdza stuszno$¢ wyboru modelu KHL dla w
modelowaniu napre¢zenia uplastyczniajacego badanych materiatow uzyskanych na
drodze przerdbki cieplno-plastycznej o typowym stopniu rozdrobnienia struktury.

Kolejnym etapem weryfikacji modelu KHL bylo jego wykorzystanie dla

modelowania naprgzenia uplastyczniajacego w strukturach ultra-drobnoziarnistych i
nanokrystalicznych, uzyskanych w procesach odksztalcania z wykorzystaniem
symulatora MaxStrain.
Do analizy wykorzystano wyniki rzeczywistych wykreso6w naprezenie-odksztatcenie,
otrzymanych z proby rozciagania dla probek, wycigtych ze stali X65, Y 1 IF, po
odksztalceniu MaxStrain wedlug schematdéw 3 1 4 (tablica 3.6). Wartosci naprg¢zenia
uplastyczniajacego, obliczone modelem KHL poroéwnano z warto§ciami zmierzonymi a
wyniki zamieszczono na Rys. 5.8 1 Rys. 5.9.
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Rys. 5.8 Porownanie obliczenn modelowych (KHL — réwnanie (1.52) ) i zmierzonych w probkach po
odksztalceniu MaxStrain wg schematu 3 i 4. Stale X651 Y [83].
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Rys. 5.9 Poréwnanie obliczen modelowych (KHL — réwnanie (1.52) ) i zmierzonych w prébkach po
odksztalceniu MaxStrain wg schematu 3 i 4 dla stali IF [83].

Przedstawione porownanie wynikow pokazuje duze rozbiezno$ci pomigdzy
naprezeniem obliczconym a zmierzonym, szczegélnie dla poczatkowego etapu
odksztalcania, co wyklucza mozliwo§¢ wykorzystania modelu KHL dla materiatow
ultra-drobnoziarnistych. Najbardziej prawdopodobna przyczyna obserwowanych
duzych rozbieznos$ci jest fakt, iz tworcy modelu KHL badali materialty uzyskane w
technologii metalurgii proszkow, zageszczane na goraco, ktorych struktura zaréwno
poczatkowa jak i ta po odksztalceniu plastycznym charakteryzuje si¢ duzo wigkszym
poziomem jednorodno$ci w poréwnaniu z badanymi tutaj stalami mikrostopowymi, w
ktérych zmiany mikrostrukturalne oraz sktadowe mechanizméw umocnienia sa duzo
bardziej ztozone [83]. Ponadto, w przypadku struktur uzyskanych na symulatorze
MaxStrain, udzial umocnienia dyslokacyjnego — dla struktury niewyzdrowionej - jest
szczegblnie duzy i w znacznym stopniu wplywa na zachowanie materialu podczas
odksztalcania.

Bezposrednia konsekwencja przeprowadzonych badan i dyskusji otrzymanych wynikow
stata si¢ konieczno$¢ zaproponowania modyfikacji oryginalnej postaci modelu KHL dla
uwzglednienia dodatkowych mechanizméw umocnienia, pojawiajacych si¢ w
przypadku materiatow uzyskanych na drodze duzej akumulacji odksztalcenia.

5.3 Modyfikacja modelu KHL

Przedstawione w poprzednim podrozdziale rozbieznosci pomigdzy wynikami
uzyskiwanymi przy zastosowaniu modelu KHL dla struktur ultra-drobnoziarnistych,
wynikaja przede wszystkim z niedoszacowania umocnienia pochodzacego od granic
ziarn (wasko 1 szerokokatowych) oraz umocnienia wydzieleniowego, ktore — jak juz
wspomniano wczesniej, rOwniez w duzym stopniu wptywa na umocnienie materiatu np.
poprzez oddziatywanie pomigdzy wydzieleniami a dyslokacjami. Efektem dziatania
tych mechanizméw jest inny obraz krzywej umocnienia materialu, w pordwnaniu z
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materialami typowymi — co wida¢ wyraznie na przyktadzie krzywych z proby
rozciagania, oméwionych w rozdziale 4. W przypadku materialéw uzyskanych na
symulatorze MaxStrain, strefa odksztalcenia charakteryzuje si¢ duzym poziomem
niejednorodno$ci  odksztatlcenia, co prowadzi do silnej niejednorodnosci
mikrostrukturalnej. Uwzglednienie w sposob prawidlowy wplywu wszystkich
mechanizméw umacniania materialu  jest zatem bardzo istotne dla prawidtowego
przewidywania wlasno$ci materiatdéw ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych.
Bazowanie jedynie na krzywych umocnienia uzyskanych w warunkach jednoosiowe;j
proby rozciagania moze réwniez stanowié przyczyng nieprawidlowosci w procesie
modelowania, ze wzgledu na istotne roznice w schematach stanu naprezenia.

W oryginalnej postaci modelu KHL (réwnanie (5.3)) pierwszy czlon rownania
opisuje zalezno$¢ naprg¢zenia od wielkoSci ziarna 1 ma charakter dobrze znanej
zalezno$ci Halla-Petcha:

k i . n . . \C _ m
o =la+t |14 |1- 08 (7)" (5) L, -T
i Jd InD} & T, -T

Twoércy modelu wykazali, iz w przypadku badanych przez nich materialéw, czton ten

(5.3)

odzwierciedla zalezno$¢ napr¢zenia uplastyczniajacego od wielkosci ziarna 1 moze by¢
stosowany dla r6znych wielko$ci ziarna. Odwréocony efekt Halla-Petcha, obserwowany
ponizej pewnej krytycznej wielko$ci ziarna, jest tutaj rowniez uwzgledniany poprzez
zmiang wspolczynnikéw réwnania (5.3). Pozostata czg¢§¢ modelu, pozwala na
obliczenie umocnienia odksztalceniowego w funkcji wielkosci odksztatcenia, predkosci
odksztatcenia i1 temperatury.

Na podstawie przeprowadzonej wczesniej analizy teoretycznej oraz wynikow
zrealizowanych badan doswiadczalnych zaproponowano modyfikacj¢ rownania KHL
[83]. Zmianie ulegl pierwszy czlon rownania (5.3) w ten sposob aby uwzglednia¢ udziat
umocnienia pochodzacego od waskokatowych granic ziarn. Czton zostal zastapiony
nastepujaca zaleznoscia:

o, =a+MaGb\3bD,0,,,(1- f)+k\D,f (5.4)

W efekcie, koncowa posta¢ zmodyfikowanego modelu KHL przyjmie nast¢pujaca
postac:

InDJ & T, -T,

0

o= [a+MaGbJ3bD39LAB(1—f)+kJDBf][1+B*(l— In& J (g”)]( gjc [T‘TY (5.5)

gdzie: M, o, G, b, Dp, 0145, f - znaczenie jak w rownaniu (1.43), o, &, D!, ¢°, &, a, k,,

B*, no, ny, C, T, T,,, T,, m —znaczenie jak w rownaniu (1.52).
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Na tym etapie analizy, oceng efektu zwiazanego z temperatura pozostawiono w
niezmienionej postaci. Takze rozwdj pasm $cinania, zwigzanych ze S$ciskaniem
wieloosiowym 1 mozliwa zmiana w czuto$ci predkosci odksztalcenia na naprgzenie
[136] jest poza zakresem prowadzonej tutaj analizy.

Tablica 5.4: Wartosci wspotczynnikow dla zmodyfikowanego modelu KHL [83]

Stal | a, ky, B nj no C M a G, b,
MPa | MPa/nm’ MPa nm
0.5
X65 | 356 | 5880 -0.066 | 0.08 | -0.624 | 0.01
Y 460 | 5950 -0.042 | 0.09 |-0.69 | 0.009 275 10.24 1 81700 | 0.248

Aby zastosowa¢ zmodyfikowana posta¢ rownania KHL do modelowania naprg¢zenia
uplastyczniajacego  materiatdw  ultra-drobnoziarnistych 1 nanokrystalicznych,
niezb¢dnym byto wyznaczenie odpowiednich wspoélczynnikéw nowego réwnania (5.5).
Przy ponownej kalibracji wspoiczynnikdw przyjeto zalozenie, ze gdy poziom
rozdrobnienia struktury osiagnie pewna warto$¢ dla ktorej oryginalna posta¢ modelu
KHL (ré6wnanie (5.3)) przestanie dziata¢ w sposob poprawny, koniecznym jest
zastosowanie formy zmodyfikowanej — rodwnanie (5.5) — z nowymi warto$ciami
wspotczynnikow.

5.4 Weryfikacja zmodyfikowanego modelu KHL

Weryfikacje zmodyfikowanego modelu KHL (roéwnanie (5.5)) przeprowadzono
w oparciu o wyniki uzyskane w probie rozciagania i S$ciskania, struktur ze stali
mikrostopowych uzyskanych na drodze odksztalcenia MaxStrain. W pierwszej
kolejnosci wykorzystano schematy odksztalcenia, ktore charakteryzowaty sig
odpowiednio matym i duzym udzialem granic waskokatowych (schemat 3 i 4).

Na Rys. 5.10 zamieszczono wyniki analizy EBSD, przedstawiajace rozktady
czestosci wzglednej granic ziarn o réznym kacie dezorientacji, kolejno dla préobek X65-
3 —a), Y-3-b) 1 X65-4 -c). Wykresy te poshuzyly do oszacowania udziatu
objetosciowego waskokatowych granic ziarn, oraz $redniego kata dezorientacji granic
waskokatowych. —czyli danych potrzebnych do zmodyfikowanej postaci modelu.
Zostaly one zebrane w tablicy 5.5 dodatkowo wraz z wartosciami $rednich odlegtosci
pomigdzy granicami szerokokatowymi.
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Rys. 5.10 Rozktady czgstosci wzglednej granic ziarn w probkach po odksztatceniu MaxStrain dla probek
X65-3 -a) Y-3 -b) i X65-4 —c) — wyniki analizy EBSD [83].

Dobér pozostatych wspotczynnikow przeprowadzono z wykorzystaniem
omoOwionej wczesniej metody optymalizacji (rozdziat 5.1), z takim wyjatkiem, ze jako
wstepny zestaw wspotczynnikow dla procedury optymalizacji w programie Matlab,
wykorzystano wartosci dobrane wczes$niej dla oryginalnego modelu (tablica 5.3).
Wyniki procesu optymalizacji zestawiono w tablicy 5.4. Pozostate dane, potrzebne dla
zmodyfikowanej postaci wzoru KHL, tj. wartosci $redniego kata dezorientacji granic
waskokatowych, s$redniej odleglosci pomigdzy granicami szeroko katowymi oraz
udziatu objgtosciowego granic szerokokatowych uzyskano w oparciu o analiz¢ EBSD
(Rys. 5.10) 1 zestawiono w postaci tabelarycznej w tablicy 5.5.

Tablica 5.5: Wartosci Sredniego kqta dezorientacji granic waskokqtowych, sredniej
odlegtosci pomiedzy granicami szeroko kqtowymi oraz udziatu objetosciowego granic
szerokokqtowych dla probek X65-3, X65-4 i Y-3 [83]

Probka QLAB , DB , f
deg nm
X65-3 6.89 | 730 |0.711
X65-4 6.40 900 |0.459
Y-3 7.15 1600 |0.716
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Rys. 5.11 Wyniki obliczen z zastosowaniem zmodyfikowanego modelu KHL [83].

Wyniki przeprowadzonej weryfikacji przedstawia Rys. 5.11. Wida¢ wyraznie, iz
nastapita poprawa zgodnosci modelu z wynikami do$wiadczalnymi. Dodatkowo
doktadno$¢ obliczen poprawia si¢ wraz ze wzrostem odksztalcenia tj. dla wigkszych
wartosci naprezen rozciagajacych. Mozliwe wyjasnienie tego efektu moze stanowic teza,
iz ta poczatkowa niezgodno$¢ wynika ze zwigkszonej niejednorodnosci struktury dla
mniejszych odksztatcen.
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Rys. 5.12 Poréwnanie wynikoéw obliczen z wykorzystaniem oryginalnego modelu KHL dla struktur
typowych —a), i nanostrukturalnych —b) oraz zmodyfikowanego dla struktur nanostrukturalnych —c) [84].

Podsumowaniem dyskusji nad zastosowaniem modelu KHL dla modelowania
napr¢zenia uplastyczniajacego sa wyniki przedstawione na Rys. 5.12. Pokazano tutaj
skuteczno$¢ dzialania oryginalnej 1 zmodyfikowanej wersji modelu dla struktur
typowych 1 ultra-drobnoziarnistych [84]. Wida¢ wyraznie, iz podstawowa postac
modelu opisana rownaniami (1.52 i 5.1), w przypadku stali mikrostopowych, dziata
dobrze jedynie w zakresie rozdrobnienia struktury powyzej lum — za to w szerokim
zakresie predkosci odksztatcenia (Rys. 5.12a). Gdy struktura materiatu jest silnie
rozdrobniona a poziom umocnienia pochodzacego od granic ziarn znacznie wzrasta
pojawiaja si¢ duze rozbieznosci pomiedzy wynikami obliczen i doswiadczen (rysunek
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Rys. 5.12b). Modyfikacja modelu, polegajaca na uwzglednieniu efektu umocnienia od
granic ziarn waskokatowych 1 szerokokatowych osobno, pozwolita na znaczna poprawg
uzyskiwanych wynikow (Rys. 5.12¢). W efekcie mozna stwierdzié, ze przeprowadzona
modyfikacja moze by¢ stosowana dla przewidywania wlasnosci mechanicznych
materiatbw poddanych procesom odksztatcania na drodze silnej akumulacji
odksztalcenia, z duza niejednorodnos$cia mikrostruktury i wlasnosci, gdzie umocnienie
dyslokacyjne 1 umocnienie pochodzace od substruktury jest znaczne.

5.5 Plan dalszych badan

Dalsza praca nad rozbudowa modelu powinna dotyczy¢ jego rozwoju w oparciu
o podejscie wielkoskalowe poniewaz efekty analizowanych zjawisk, wystepujacych w
materiatach ultra-drobnoziarnistych i nanokrystalicznych, widoczne sa jednoczesnie w
wielu skalach. Mozna w tym celu wykorzysta¢ nowe techniki analizy numerycznej
(automaty komodrkowe, dynamika molekularna) [64, 118, 125]. Rys. 5.13 w
schematyczny sposob przedstawia algorytm dziatania kompleksowego modelu
wlasno$ci mechanicznych i rozwoju mikrostruktury dla tego typu materialdw, w oparciu
o przestrzenne automaty komorkowe i plastycznos¢ krysztatu.

Pl e el e e - T T —'|
| g0, 1.t |
| |

rostruktura |, | o ~f(64T.D.Xp, 6)
——
D.Xp, 6,p Automaty |
| Komoérkowe
= |
b | |
MES I |
. Plast ¢
Wiasnosci e |
p D |

Rys. 5.13 Plan dalszej budowy modelu. MES I — metoda elementow skonczonych w zastosowaniu do
skali makro. MES II — metoda elementéw skonczonych w zastosowaniu do skali mikro. KHL —
zmodyfikowany model naprezenia uplastyczniajacego (wg. Khan-Huan-Liang). € — tensor predkosci
odksztalcenia, ¢ — tensor naprezen normalnych, o, — naprezenie uplastyczniajace, T — temperatura, ¢ —
czas; D — §rednia wielkos¢ ziarna, Xp — utamek objgtosciowy ziarn z granicami szerokokatowymi, 6 — kat
dezorientacji granic ziarn, p — gesto$¢ dyslokacji.

Otrzymane w pracy 1 poddane szczegétowej dyskusji wyniki badan
doswiadczalnych moga stanowi¢ istotny fundament dla analizy wieloskalowej,
przedstawionej na Rys. 5.13. Bardzo waznym elementem dalszych badan
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doswiadczalnych jest weryfikacja zaproponowanych w niniejszej pracy rozwiazan dla
rzeczywistych procesow ATP 1 SPD. Wydaje sig, ze dodatkowym celem przysztych
badan powinno by¢ réwniez wykorzystanie procesow ATP dla wytworzenia struktur
bimodalnych, ktére moglyby by¢ poddane analizie podobnej do tej, przedstawionej w
niniejszej pracy.

6 PODSUMOWANIE | WNIOSKI KONCOWE

W pracy poddano dyskusji wplyw rozdrobnienia struktury na podstawowe
mechanizmy umocnienia wystgpujace w materiatach metalicznych po odksztatceniu
plastycznym. Zidentyfikowano obszary poziomu rozdrobnienia struktury, w ktorych
nast¢puje zmiana mechanizméw odksztatcenia, co bezposrednio wplywa na zmiany
umocnienia badanych materialow. Zdefiniowane zostaly ro6znice w opisach
mechanizmow odksztatcenia oraz umocnienia dla materialéw ultra-drobnoziarnistych 1
nanokrystalicznych. Szczegétowej analizie poddano mechanizmy umocnienia od granic
ziaren (szeroko- 1 waskokatowych) oraz umocnienia wydzieleniowego. W dalszej czgsci
pracy oméwiono efekty wynikajace z dziatania tych mechanizméw tj. zmiany we
wlasno$ciach koncowych materiatéw — zmiana wspolczynnika nachylenia w roéwnaniu
Halla-Petcha, zmiana czutos$ci naprezenia uplastyczniajacego na predkosé odksztalcenia,
zanik umocnienia odksztalceniowego oraz obnizenie wlasnosci plastycznych.
Przedstawiono takze istniejace modele naprezenia uplastyczniajacego dla struktur ultra-
drobnoziarnistych. Przeprowadzono dyskusje podstawach fizycznych badanych modeli
oraz warunki dla ich zastosowania w procesach komputerowego modelowania
wlasnosci oraz struktur ultra-drobnoziarnistych stali niskowgglowych.

W czeséci doswiadczalnej pracy, wytworzono struktury ultra-drobnoziarniste w
czterech gatunkach stali niskowgglowych 1 mikrostopowych. W tym celu zastosowano
procesy kontrolowanego walcowania oraz SPD — z wykorzystaniem silnej akumulacji
odksztatcenia w wieloosiowym spgczaniu (symulator MaxStrain).  Szczegdlowej
dyskusji  wplyw poszczegdlnych parametrow procesu na uzyskany poziom
rozdrobnienia oraz na koncowe wlasnosci mechaniczne. Przeprowadzona réwniez
zostata ocena niejednorodno$ci zmian w mikrostrukturze i1 wtasno$ci mechanicznych.

Wykorzystujac wyniki zrealizowanych badan do$wiadczalnych oraz analizy
teoretycznej przeprowadzono weryfikacje¢ wybranych, istniejacych modeli napr¢zenia
uplastyczniajacego dla materiatow ultra-drobnoziarnistych i nanostrukturalnych. W tym
celu wykorzystano symulacje komputerowa, w oparciu o komercyjny program Abaqus
Explicit, co pozwolito na weryfikacjg przyjetych rozwiazan oraz oceng ich przydatnosci
w modelowaniu wilasno$ci stali niskoweglowych o strukturze ultra-drobnoziarnistej.
Nastgpnie w oparciu o wyniki badan wtasnych, zaproponowano modyfikacje modelu
KHL poprzez rozdzielenie w modelu sktadowych umocnienia pochodzacych od granic
ziaren szeroko- 1 waskokatowych. Skuteczno$¢ dzialania zaproponowanych modeli
zweryfikowano kolejno w symulacji procesOw spgczania 1 rozciagania oraz poprzez
poréwnanie wynikéw doswiadczalnych z obliczeniowymi. Kompleksowa ocena
zrealizowanych w pracy badan pozwolita na sformutowanie nastgpujacych wnioskow:
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— Mozliwe jest wytworzenie struktur ultra-drobnoziarnistych w  stalach
niskowgglowych 1 mikrostopowych w oparciu o technike¢ SPD. Nalezy jednak
przeprowadzi¢ wnikliwa oceng¢ niejednorodnos$ci odksztalcenia 1 wynikajacych z
tego efektow w zmianach struktury 1 wtasnosci mechanicznych.

— Otrzymane wyniki z przeprowadzonych badan doswiadczalnych pozwalaja na
weryfikacje istniejacych zwiazkoéw konstytutywnych pomigdzy parametrami
procesu odksztatcania z silna akumulacja odksztalcenia a umocnieniem wyrobu
gotowego.

— Analiza zmian wystgpujacych w stalach, zwlaszcza z mikrododatkami
stopowymi jest trudna i ztozona. Z drugiej strony obecno$¢ dyspersyjnych
czastek faz obcych oraz umocnienie roztworowe stwarzaja wyjatkowe
mozliwos$ci roznicowania struktury dyslokacyjnej, ktéra moze by¢ wykorzystana
dla potrzeb uzyskania trwatej struktury ultra-drobnoziarnistej 1 nanokrystaliczne;j.

— Istnieje mozliwo$¢ poprawy doktadnosci w symulacji odksztalcania materiatow
ultra-drobnoziarnistych z wykorzystaniem zmodyfikowanego modelu KHL, w
ktérym uwzgledniono wptyw umocnienia dyslokacyjnego oraz umocnienia od
podstruktury.

Konieczne jest prowadzenie dalszych badan w kierunku rozszerzenia zakresu
parametréw, zardowno materiatowych, jak i procesowych, ktére w istotny sposéb moga
wpltywaé¢ na mechanizmy umocnienia oraz wiasnosci mechaniczne materiatow ultra-
drobnoziarnistych. Szczeg6lng uwage nalezy poswigci¢ poprawie wlasnosci
plastycznych.
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