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1. Wprowadzenie

Inzynieria materialowa sensu stricto zajmuje sie doborem materiatdw pod katem jak
najpetniejszego spetnienia wymagan stawianych w kontekscie warunkéw pracy materiatu
w Srodowisku docelowym. Najczesciej podstawowym kryterium decydujgcym o zastosowaniu
danego materiatu sg jego wtasnosci mechaniczne. Odpowiedni dobdr materiatu niesie jednak ze
sobg wiele trudnosci, gdyz niejednokrotnie jego rzeczywiste warunki pracy mogg odbiegad
znacznie od tych uzyskiwanych w laboratoriach. Przyktadowo, najczesciej popetnianym btedem
jest zatozenie, ze model reologiczny materiatu zbudowany dla warunkéw odksztatcania
z relatywnie niewielkimi predkosciami odksztatcenia (£ <100s?) moze byé zastosowany
w warunkach obcigzed dynamicznych. Kompleksowe podejscie do kwestii badania wtasnosci
reologicznych ciat statych, w tym wifasnosci mechanicznych wymaga zastosowania réznych
metod badawczych w zaleznosci od przewidywanych rzeczywistych warunkéw obcigzania.
Przyktadem jest przemyst motoryzacyjny, a w szczegdlnosci proces projektowania karoserii,
gdzie kosztem wielkiego naktadu pracy i skomplikowania procesu produkcji kazdy element
konstrukcyjny jest wykonany z materiatu, ktéry najlepiej spetnia swojg role w warunkach
zaréwno standardowego uzytkowania pojazdu, jak réwniez podczas kolizji, ktére nieuchronnie
pojawiajg sie w ruchu drogowym. W znacznej czesci to wtasnie przemyst motoryzacyjny jest tzw.
»,motorem napedowym” dla badania zachowania sie materiatdbw w warunkach obcigzen
dynamicznych, szczegdlnie pod katem zwiekszenia bezpieczenstwa w ruchu drogowym.

W wyniku wypadkéw komunikacyjnych ciato cztowieka podlega réznemu rodzajowi obrazen
w zaleznosci od rodzaju charakteru zdarzenia. Rolg konstruktora jest maksymalne, na ile to
mozliwe, ztagodzenie skutkéw takiego zdarzenia poprzez odpowiedni dobdr konstrukcji
karoserii, jak i materiatow z ktérych sg one wykonane. Rolg zaréwno konstrukgji, ale réwniez
materiatu jest maksymalne rozproszenie energii zderzenia tak, aby mozliwie najmniejsza jej ilos¢
zostata przekazana na ludzkie ciato. Najczesciej przyjmuje sie, ze energia odksztatcania w sensie
analitycznym jest catka z réwnania krzywej ptyniecia, co mozna w graficznej reprezentacji
przedstawic¢ jako pole pod wykresem krzywej w prdbie rozciggania. Zatem w celu zwiekszenia
energii odksztatcania nalezy albo zwiekszy¢ zakres catkowania — czyli zastosowac¢ materiat
o lepszej plastycznosci, taki ktéry zostanie bardziej odksztatcony przed utratg spéjnosci, albo
zwiekszy¢ wartosé catkowanej funkcji — czyli zastosowaé materiat o wyzszych wtasnosciach
wytrzymatosciowych. Kombinacja tak przeciwstawnych charakterystyk reologicznych
materiatow oraz fakt, ze charakterystyka ta moze sie zmienia¢ w sposéb gwattowny wraz ze
zmiang predkosci odksztatcania stanowi w dalszym ciggu wyzwanie dla inzynierii materiatowe].

Przestawiony powyzej przyktad z dziedziny motoryzacji jest jedynie jednym z wielu problemdw.
Z podobnymi przypadkami zmagajg sie inzynierowie w szeregu z pozoru diametralnie
odmiennych branz, jak budownictwo, gdzie najczesciej obcigzenia sg quasi-statyczne, ale
konieczne jest zabezpieczenie budowli rdwniez przed mozliwoscig dynamicznego oddziatywania
sit obcigzajgcych np. przed trzesieniami ziemi. Innym przyktadem jest przemyst wydobyweczy,
gdzie konstrukcje zabezpieczajgce ztozony system korytarzy polegajg obcigzeniom dynamicznym
podczas tapnie¢ czy wybuchéw gazéw, ale takze przemyst przesytowy, gdzie rurociagi
poddawane sg réznym formom obcigzenia na skutek ruchéw tektonicznych. Istotnym,
niejednokrotnie gtéwnym sponsorem oraz beneficjentem postepu technologicznego
w dziedzinie odpornosci materiatdw na dziatania obcigzen dynamicznych jest przemyst
zbrojeniowy. Zastosowanie metali i ich stopdw w przemysle kosmicznym z uwzglednieniem ich
zdolnosci do przenoszenia obcigzen dynamicznych wigze sie z koniecznoscig zabezpieczenia



efektdw wieloletniej pracy naukowcéw i inzynieréw przed zniszczeniem w wyniku zderzenia
z obiektami kosmicznymi poruszajgcymi sie z bardzo duzymi predkosciami.

Szczegdlnie interesujgcym materiatem badawczym dla ww. obszaréw zastosowan wydajg sie by¢
stale dodatkami mikrostopowymi o podwyzszonych wifasnosciach wytrzymatosciowych.
Zaréwno ztozony proces przerdbki termomechanicznej, konieczny do zastosowania w procesie
produkcyjnym, jak i ztozonos¢ mechanizmdéw umocnienia czyni te stale wyjatkowo atrakcyjnym
materiatem badawczym.

Chociaz problem wtasciwej oceny wtasnosci reologicznych w warunkach obcigzen dynamicznych
sprowadzi¢ mozna do oceny ich wtasnosci mechanicznych, to ze wzgledu na duzg liczbe
czynnikdow zaréwno materiatowych (sktad chemiczny i mikrostrukturalny, rodzaj sieci
krystalicznej, morfologia sktadnikow mikrostruktury), jak i procesowych (stan mechaniczny,
temperatura) jednoznaczna ocena zachowania sie badanego materiatu jest trudna.

Obecnie obserwuje sie silny wzrost produkcji oraz obszaréw zastosowan materiatow
ultradrobnoziarnistych i nanokrystalicznych. Te nowoczesne materiaty konstrukcyjne znajdujg
sie w polu zainteresowania $wiata nauki oraz przemystu przede wszystkim ze wzgledu na
unikatowe wtasciwosci, ktére uwidaczniajg sie wraz z silnym rozdrobnieniem sktadnikéw
strukturalnych. Dobrze poznane i opisane efekty towarzyszgce zmniejszeniu wielkosci ziarna
w stalach, jak mechanizm Halla-Petcha, czy zjawisko obnizenia temperatury przejscia w stan
kruchy sg na tyle istotne z punktu widzenia potencjalnych obszaréw zastosowan, ze koniecznym
jest ciggta poprawa stanu wiedzy na ten temat. W dtuzszej perspektywie dominujgcym
czynnikiem dla rozwoju technologii produkcji materiatéw ultradrobnoziarnistych
i nanokrystalicznych moze sta¢ sie zwiekszenie produkcji zminiaturyzowanych maszyn
i urzadzen. Przy znacznie zmniejszonej skali wymiaréw wyrobu obecnie stosowane materiaty
mogg wykazywac niepozgdang z punktu widzenia mechaniki anizotropie wtasnosci.

Pomimo wielu niezaprzeczalnych zalet wynikajgcych z rozdrobnienia mikrostruktury, wystepuja
rowniez pewne negatywne czynniki, ktore wcigz uniemozliwiajg powszechne zastosowanie
materiatdw ultradrobnoziarnistych. Nalezg do nich takie zjawiska jak gwattowna utrata
plastycznosci pojawiajgca sie przy redukcji wielkosci ziarna do ok 1 um i ponizej. Obszarem
badawczym wymagajgcym szczegdlnej uwagi wydaje sie by¢ jednak mozliwosé przewidywania
zachowania sie materiatéw ultradrobnoziarnistych i nanokrystalicznych w warunkach obcigzen
dynamicznych.

Istniejg przestanki, ktére pozwalajg mie¢ nadzieje na rozwigzanie przynajmniej czesci
problemdéw zwigzanych z zastosowaniem nowoczesnych materiatéw ultradrobnoziarnistych
w warunkach dziatania bardzo duzych (¢ >1000s?) predkosci odksztatcenia. Pogtebiona analiza
mechanizmdéw odksztatcenia oraz umocnienia, a takie zwigzkdw pomiedzy procesem
wytwarzania, rozwojem mikrostruktury oraz wifasnosciami mechanicznymi materiatéw
ultradrobnoziarnistych, a ich zachowaniem sie w warunkach obcigzen dynamicznych jest
podstawowym problemem badawczym przedstawionym w niniejszej pracy.



2. Wptyw podstawowych czynnikow procesowych i

materiatfowych na wtasnosci mechaniczne metali i ich stopow

Odksztatcenie plastyczne przebiega na drodze nastepujgcych mechanizméw: odksztatcenie bez
defektow, poslizg, petzanie dyslokacji, blizniakowanie, odksztatcenie wywotane naprezeniami
przemiany fazowej oraz poprzez petzanie dyfuzyjne [1][2]. To, ktdry z mechanizméw bedzie
dominujgcym jest zalezne od aktualnie wystepujgcych warunkéw obcigzenia i charakterystyki
materiatu.

Odksztatcenie bez defektéw zachodzi wdweczas, gdy przytozone naprezenie przewyzsza
teoretyczng wytrzymatos$¢ materiatu na s$cinanie, co sprawia, ze do odksztatcenia materiatu
z zachowaniem jego budowy krystalicznej niepotrzebne sg defekty struktury. Wszystkie
pozostate mechanizmy wykorzystujg przemieszczanie sie defektdw struktury krystalicznej [3].

Mechanizmy odksztatcenia w petni dyfuzyjne to petzanie, wsrdd ktérych wyrdzni¢ mozna:
petzanie Coble’a — bedgce efektem przemieszczania sie defektéw punktowych wzdtuz granic
ziarn oraz petzanie Nabarro-Herringa — w ktérym defekty punktowe przemieszczajg sie
w objetosci ziarna. Oba te mechanizmy zachodzg z bardzo matg predkoscia i nie majg znaczenia
w przypadku obcigzen dynamicznych.

Innym mechanizmem, wedtug ktdrego zachodzi odksztatcenie sg przemiany bezdyfuzyjne lub
czesciowo dyfuzyjne przemiany fazowe, takie jak przemiana martenzytyczna i bainityczna.
Podczas przemiany martenzytycznej wszystkie atomy podlegajg matym przemieszczeniom
wzgledem atoméw sasiednich w wyniku zmiany sieci krystalicznej na tetragonalng. Przemiana
ta nastepuje przez wielokrotne niejednorodne Scinanie wraz z towarzyszgcymi im poslizgami
i blizniakowaniem, ktére sg niezbedne dla zachowania ksztattu ziarna austenitu, w ktérym
zachodzi przemiana [4]. Podobny mechanizm obserwuje sie w przypadku przemiany
bainitycznej, jednak ze wzgledu na to, ze jest to przemiana czesciowo dyfuzyjna, odksztatcenia
jej towarzyszace sg mniejsze.

W warunkach rzeczywistych proceséw odksztatcania metali, gtéwnie ze wzgledu na to, ze
osiggane odksztatcenia sg duze, wyzej opisane mechanizmy odgrywajg znikomg role. Znaczenie
praktyczne majg witasciwie dwa pozostate mechanizmy odksztatcenia: poslizg i blizniakowanie.
Oba mechanizmy sg mechanizmami dyslokacyjnymi. Wynika z tego, ze proces odksztatcania
warunkowany jest mozliwoscig przemieszczania sie dyslokacji. Zatem, aby mdc poprawnie
zdefiniowac¢ zmiany wtasnosci mechanicznych bedace efektem odksztatcania, konieczne jest
zapoznanie sie z mechanizmami przemieszczania sie dyslokacji w strukturze krystalicznej.

2.1. Wptyw parametréw procesowych

Wptyw zaréwno parametrow procesowych, jak i materiatowych na zmiany wtasnosci
mechanicznych metali i ich stopdw mozna w sposdb uogdlniony przedstawi¢ jako zmiany
wartosci naprezenia ktore musi by¢é pokonane dla kontynuacji plastycznego ptyniecia.
Naprezenie plastycznego ptyniecia o czesto przedstawia sie jako funkcje chwilowych wartosci
trzech podstawowych parametréw procesowych: odksztatcenia €, temperatury T i predkosci
odksztatcenia €, co bezposrednio wynika z opisu stanu mechanicznego w mechanice osrodkdéw
ciggtych, ktoéry opisuje stan rownowagi mechanicznej w sposdb analogiczny do stanu rownowagi
termodynamicznej. W przypadku rdwnowagi termodynamicznej mozna takg funkcje
przedstawic jako:



fP,V,T) =0 (1)

gdzie:

P- ci$nienie

V- objetos¢

T- temperatura

Natomiast, w przypadku réwnowagi mechanicznej jako:
flo,6¢T)=0 (2)

Ogdlnie, réwnanie konstytutywne dla opisu naprezenia plastycznego ptyniecia mozna
przedstawic¢ jako sume opisu poszczegdlnych parametréw procesowych:

d _(60) d +<60) d'+(aa) dT 3
7= \ae).r 02 ) . T \ar ), (3)

Parametry procesowe nie sg jednak funkcjami stanu, jak to ma miejsce w przypadku cisnienia,
objetosci i temperatury, poniewaz odksztatcenie plastyczne jest procesem nieodwracalnym.
Z tego tez powodu nalezy w opisie konstytutywnym uwzgledni¢ réwniez zmiennosé tych
parametréw oraz wptyw czynnikdw mikrostrukturalnych, ktére dodatkowo ulegajg zmianie
w trakcie procesu odksztatcania.

2.1.1. Odksztatcenie
Zgodnie z hipotezg wytezeniowg Hubera-Misesa-Hencky’ego obcigzony materiat przejdzie
w stan plastyczny, jesli skalarna wartos¢ naprezenia jednoosiowego, ktérego skutek dziatania
w danym punkcie bedzie taki sam jak skutek dziatania ztozonego stanu naprezen gy, przekroczy
wartos$é krytyczng réwng naprezeniu uplastyczniajgcemu.

Stan naprezenia mozna roztozy¢ na dwa stany podstawowe: stan hydrostatyczny (czesé
aksjatorowa) — ktéry odpowiada za réwnomierny wzrost lub zmniejszenie objetosci i powoduje
jedynie odksztatcenie sprezyste oraz na czyste Scinanie (cze$¢ dewiatorowa), w ktérym mogg
wystepowacd naprezenia zaréwno normalne jak i styczne (suma naprezen normalnych jest réwna
zero). W przypadku materiatéw niescisliwych, lub takich w ktérych odksztatcenie sprezyste jest
pomijalnie mate, naprezienie hydrostatyczne przyjmuje sie jako rdwne 0, a wowczas za
odksztatcenie przyjmuje sie jedynie odksztatcenie plastyczne, za ktére odpowiedzialna jest tylko
sktadowa pochodzaca od czystego Scinania. Wykorzystujgc pojecie drugiego niezmiennika

dewiatora tensora naprezenia - IAZ intensywnos$¢ naprezenia mozna zapisac jako: oy = \/ﬁ
Zaleznos¢ pomiedzy intensywnoscig naprezenia stycznego Ty i normalnego oy wyrazona jest
wzorem: Ty = % [5].

Kazdy tensor odksztatcenia podobnie jak tensor naprezen mozna rozdzieli¢ na dwie podstawowe
sktadowe odksztatcenia:

1. Odksztatcenie objetosciowe

2. Odksztatcenie postaciowe

Odksztatcenie objetosciowe opisuje zmiane objetosci ciata bez zmiany jego postaci — czyli
opisuje odksztatcenie sprezyste. Dla materiatéw niescisliwych wartos¢ odksztatcenia



objetosciowego przyjmuje sie jako réwng 0, a wtedy tensor odksztatcenia jest rowny
dewiatorowi tensora odksztatcenia, ktéry opisuje odksztatcenie postaciowe — czyli jest
ilosciowym opisem odksztatcenia plastycznego.

Czyste Scinanie T powoduje wystepowanie odksztatcen trwatych — czyli postaciowych i opisane
jest przez dewiator stanu odksztatcenia. Ze wzgledu na niemoznos$é pordwnania ze sobg
ztozonego schematu stanu odksztatcenia wprowadzono pojecie intensywnosci odksztatcenia ey,
przez ktére rozumie sie takie odksztatcenie liniowe, na ktérego wykonanie nalezy zuzyc¢ taka
samg prace, jak na realizacje ztozonego stanu odksztatcenia. Intensywnos$¢ odksztatcen
postaciowych yy zatem jest funkcja drugiego niezmiennika tensora odksztatcenia i wyrazona
jest wzorem:

Yu =2 |IT/I\2|=\/§£H (4)

gdzie:

yy — intensywnos$¢ odksztatcen postaciowych
M, — drugi niezmiennik dewiatora odksztatcenia
ey — intensywnos¢ odksztatcenia

W sensie fizycznym odksztatcenie postaciowe y, czyli odksztatcenie trwate jest ilosciowym
efektem przemieszczania sie dyslokacji w obrebie sieci krystalicznej, a zatem dyslokacje s3
podstawowg jednostka plastycznego Scinania [2].

Wielko$¢ tego odksztatcenia jest iloczynem: dtugosci wektora Burgersa b, gestosci dyslokacji p
oraz Sredniego przemieszczenia dyslokacji x.

Y = bpx (5)

W ujeciu catosciowym odksztatcenie plastyczne metali jest warunkowane mozliwoscig ruchu
dyslokacji. Odksztatcanie metali jest jednak procesem, ktéry zachodzi w okreslonym przedziale
czasowym i jest Scisle zwigzane z gestoscig dyslokacji i szybkoscig ich ruchu, co wyrazone moze
by¢ réwnaniem zaproponowanym przez Orowana:

dx
) = bp— (6)

14 p dt
Z przedstawionego réwnania wynika, ze predkos$¢ odksztatcenia postaciowego jest wprost
proporcjonalna do gestosci dyslokacji p i szybkosci ich ruchu %. Te dwie wielkosci z kolei s3

zalezne od parametréw procesowych jakimi sg: stan naprezenia, czas, temperatura oraz historia
odksztatcenia.
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Rys. 1. Sity Peierlsa-Nabarro: a) ruch dyslokacji z jednego miejsca rownowagi do kolejnego; b) wykres naprezenia
Peierlsa-Nabarro w zaleznosci od potozenia atomoéw w sieci w trakcie ruchu dyslokacji [6].

Na poziomie atomowym ruch dyslokacji wywotany przytozonym naprezeniem blokowany jest
przez sity Peierlsa-Nabarro, ktére majg zwrot przeciwny do kierunku ruchu dyslokacji. Dyslokacja
przemieszczajac sie z jednego stanu rownowagowego potozenia atomdéw w sieci do innego musi
pokonac te bariere energetyczng za pomoca sity wynikajgcej z przytozonego naprezenia (rys. 1).
Naprezenie wymagane do aktywowania ruchu dyslokacji bez dodatkowej pomocy ze strony
innych zjawisk jest nazywane naprezeniem Peierlsa-Nabarro tpy.

Zwigzek pomiedzy odksztatceniem na poziomie pojedynczego ziarna, a makroskopowym
tensorem odksztatcenia mozna wyrazi¢ jako iloczyn predkosci odksztatcenia Scinajgcego y
i symetrycznym tensorem orientacji Schmidta M;;, ktéry uwzglednia fakt obecnosci wielu
ptaszczyzn tatwego poslizgu, a takze kat nachylenia ptaszczyzny do kierunku dziatania sity. Jednak
taka interpretacja fizyczna odksztatcenia uwzglednia tylko mechanizm poslizgu dyslokacji,

a pomija efekt ich wspinania [3].

Zgodnie z teorig Taylora [7] do zachowania ciggtosci odksztatcenia materiat musi mie¢ mozliwosé
uruchomienia przynajmniej 5 niezaleznych systemow poslizgu.

Bailey i Hirsh opisali zwigzek pomiedzy gestoscig dyslokacji, a przytozonym naprezeniem
stycznym, ktéry przedstawili za pomocg nastepujgcego rownania:

76 = aGb,[p (7)

gdzie:

a — stata

G —modut Scinania

T; —tzw. atermiczne naprezenie styczne
p — gestosc¢ dyslokacji

Umocnienie materiatu w trakcie odksztatcania wyrazi¢ moina poprzez naprezenie
uplastyczniajgce g, ktdre jest zwigzane z naprezeniem stycznym przez wspdtczynnik Taylora M:

o=Mt= MGb\/E (8)

Réwnanie to uwzglednia gesto$¢ dyslokacji, rozumiang jako suma gestosci tzw. dyslokacji
statystycznie zmagazynowanych 7, i tzw. geometrycznie niezbednych 7,,. Efektywne naprezenie
styczne T pochodzgce od obu rodzajow dyslokacji mozna wyrazié¢ za pomocg réwnania:
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T= [Tf + Tg]l/ﬁ (9)

gdzie B traktowane jest jako stata materiatowa, ktdra okresla tzw. wspdtczynnik interakcji
iuzywana jest do oceny czutosci oddziatywania pomiedzy dyslokacjami statystycznie
zmagazynowanymi i geometrycznie niezbednymi.

Po przeksztatceniach [8], w ktérych sktadowe 75 i T przedstawiono jako:

T, = agGbg/ps (10)
Ty = ayGby.[pg (11)

otrzymano koricowg postaé rownania Taylora w nastepujgcej postaci:
o=Mt= MaSGbS\/E (12)

gdzie:

a —stata

G — modut scinania

b, — wektor Burgersa dyslokacji statystycznie zmagazynowanych
T; —tzw. atermiczne naprezenie styczne

p — gestosc¢ dyslokacji

M — wspodtczynnik Taylora

Podziat na dyslokacje statystycznie zmagazynowane i geometrycznie niezbedne zaproponowany
przez Ashby’ego wynika bezposrednia z teorii Sachsa a pdzniej i Leffersa, ktory rozwinat teorie
Taylora oméwiong powyzej, zgodnie z ktorg dla zachowania ciggtosci odksztatcenia konieczne
jest uruchomienie przynajmniej 5 niezaleznych systemdéw poslizgu. Zauwazyli oni, ze Taylor
uzaleznit naprezenia wewnatrz ziarna jedynie od jego orientacji. W materiale rzeczywistym
wystepuje jeszcze dodatkowo interakcja z sgsiednimi ziarnami. Taylor ponadto zatozyt, ze
odksztatcenie wewnatrz ziaren jest jednorodne. Jezeli uwzgledni sie niejednorodnosé
odksztatcenia wewnatrz ziaren, jak rowniez wzajemne oddziatywanie ziaren na siebie, to aby
utrzymac ciggtos¢ odksztatcenia wystarczg jedynie trzy niezalezne systemy poslizgu.
Niedopasowanie systemoéw poslizgu w poblizu granicy ziarna jest wtedy kompensowane przez
dyslokacje geometrycznie niezbedne. Wynikiem tego zjawiska jest znaczne zwiekszenie gestosci
dyslokacji w poblizu granic ziarn. Gestos¢ dyslokacji geometrycznie niezbednych jest liniowo
zalezna od odksztatcenia i opisana zostata przez Ashby’ego [9] wzorem:

(1 )‘W (13)
Pg =\7" |7
Ag) b
gdzie:

pg - 8estosc dyslokacji geometrycznie niezbgdnych

Ag — parametr charakteryzujacy mikrostrukturg (,odlegtos¢ poslizgu”)

y — odksztatcenie w ptaszczyznie poslizgu

b — wektor Burgersa

Dyslokacje geometrycznie niezbedne powodujg dodatkowg akumulacje defektéow i dodatkowo
sg znacznie mniej ruchliwe. Ich ruchliwos$é rosnie znacznie wolniej wraz ze wzrostem predkosci
odksztatcenia niz dyslokacji statystycznie zmagazynowanych. Dyslokacje geometrycznie
niezbedne sg ponadto przeszkoda dla ruchu dyslokacji statystycznie zmagazynowanych, przez
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co podnoszg opor odksztatcenia plastycznego. Sg one jednak niezbedne po to, by utrzymad efekt
trwatej zmiany ksztattu i kompensowac niejednorodnos¢ odksztatcenia.

Dyslokacje statystycznie zmagazynowane tworzone s3g przez odksztatcenie jednorodne.
Poruszajg sie one w objetosci krysztatu po ptaszczyznach poslizgu i akumulujg sie w wyniku
przypadkowego spotkania z przeszkodami lub innymi dyslokacjami, w tym geometrycznie
niezbednymi, ktdre blokujg ich ruch. Dyslokacje statystycznie zmagazynowane sg bardziej
mobilne i szybko reagujg na zmiane predkosci odksztatcenia.

Jedli warunki procesu odksztatcania utrudniajg przemieszczanie sie dyslokacji, woéwczas
uruchamiany jest kolejny mechanizm odksztatcenia, tj. mechaniczne blizniakowanie.
Mechanizm odksztatcenia przez blizniakowanie mozna podzieli¢ na dwie grupy: blizniaki
tworzgce granice koherentne i blizniaki tworzgce granice niekoherentne [10]. Granice
koherentne pokrywajg sie doktadnie z ptaszczyzng blizniaczg i najczesciej powstajg w wyniku
wyzarzania (tzw. blizniaki wyzarzania) metali o sieci RSC (Regularna Sciennie Centrowana) i matej
energii btedu utozenia (EBU). Granice te charakteryzujg sie niskg energig (3-10% energii granic
wysokokatowych). Drugg grupe tworzg granice blizniacze niekoherentne. W tym wypadku
ptaszczyzna granicy nie pokrywa sie z ptaszczyzng blizniaczg w 100%, ale tworzy z nig pewien kat.
Rdéznica ta jest kompensowana przez dyslokacje. Im wiekszy jest kat odchylenia od granicy
blizniaczej, tym liczba dyslokacji jest wieksza, a tym samym i energia takiej granicy. Takie blizniaki
tworzg sie podczas odksztatcania metali, nazywane sg blizniakami mechanicznymi. W metalach
o sieci RPC (Regularna Przestrzennie Centrowana) i HZ (Heksagonalna Zwarta) proces tworzenia
sie blizniakéw jest dominujgcym. W metalach o sieci HZ mechanizm blizniakowania jest
podstawowym mechanizmem odksztatcenia. W metalach o sieci RSC blizniaki mechaniczne
powstajg tylko przy bardzo niskiej temperaturze, albo przy duzej predkosci odksztatcenia.
Wiekszos$¢ blizniakdw odksztatcenia ma ksztatt soczewkowaty i to odchylenie od prostej granicy
blizniacze]j jest kompensowane przez dyslokacje. Przez to energia takiej granicy jest wysoka.
Ttumaczy to trudnos¢ zarodkowania blizniakow odksztatcenia, ale z drugiej strony utatwia
generowanie dyslokacji koniecznych do propagacji blizniaka, a tym samym jego wzrostu.

Blizniakowaniu sprzyja oprdcz niskiej temperatury odksztatcania réwniez duza predkosc¢
odksztatcenia. Podobny efekt daje tez obecnosé pierwiastkow stopowych, jednak tylko tych
substytucyjnych, poniewaz w metalach zaréwno o sieci RPC jak i HZ pierwiastki miedzyweztowe
utrudniajg powstawanie blizniakow. Blizniaki utworzone przez odksztatcenie w niskiej
temperaturze rdézinig sie od tych powstatych przy odksztatceniu dynamicznym. Blizniaki
mechaniczne (powstate przy cisnieniu 45GPa) zarodkujg w znacznie wiekszym stopniu z powodu
wysokiej sity pednej wywotanej duzym naprezeniem. Mechanizm blizniakowania wykazuje silng
zaleznos¢ od wielkosci ziarna. Im wieksze ziarno, tym wieksza sktonnosé metalu do
blizniakowania [2].

Podczas odksztatcenia przez blizniakowanie odksztatcenie postaciowe jest znacznie wieksze niz
przy poslizgu, poniewaz podczas poslizgu przemieszczenie zachodzi tylko w jednej ptaszczyznie
poslizgu, a podczas blizniakowania zachodzi w wielu ptaszczyznach réwnolegtych do ptaszczyzny
blizniaczej [10].

2.1.2. Temperatura
Opor jaki stawia sieé krystaliczna przemieszczajgcym sie dyslokacjom najczesciej opisywany jest
mechanizmem Peierlsa-Nabarro i odzwierciedla mechanike przemieszczania sie dyslokacji
w idealnym monokrysztale. W materiale rzeczywistym wystepuje szereg defektdw sieci, ktére
dodatkowo oddziatujg z dyslokacjami gdy te przemieszczajg sie w objetosci materiatu. Defekty
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te poprzez utrudnianie ruchu dyslokacji sprawiajg, ze rosnie opdr odksztatcenia plastycznego
wynikajgcy ze wzrostu naprezenia koniecznego do pokonania przeszkdéd przez dyslokacje.
Wptyw temperatury na opodr odksztatcenia plastycznego ogdlnie wynika z faktu, ze energia
cieplna zwieksza amplitude drgann atomdw, zatem pomaga dyslokacji przezwyciezy¢ bariery
blokujace jej ruch.

Ruch dyslokacji jest zalezny od temperatury, zatem jest mechanizmem aktywowanym cieplnie.
Fundamentalnym réwnaniem opisujgcym stan aktywowany jest réwnanie Arrheniusa:

E

p=Aexp (— ﬁ) (14)

gdzie:

p — stata szybkos¢ reakgji

A — wspdtczynnik proporcjonalnosci
E — energia aktywacji

k — stata Boltzmana

T - temperatura

Rownanie powyzsze opisuje prawdopodobienstwo, przy ktérym mechanizm aktywowany
przekroczy bariere energetyczng blokujacg zajscie zjawiska. Wynika z tego, Zze wazrost
temperatury obniza warto$¢ naprezenia koniecznego do pokonania przeszkody.

Réwnanie Arrheniusa mozna odnies¢ do czestotliwosci drgan dyslokacji w sieci.
Prawdopodobienstwo, ze dyslokacja pokona przeszkode mozna przedstawic jako stosunek liczby
udanych ,,skokédw” nad przeszkoda v do liczby podjetych préb, przy zatozeniu, ze dyslokacja musi
mieé energie wiekszg bgdz rowng energii przeszkody. Odnoszac to prawdopodobierstwo do
czasu otrzymuje sie czestotliwos¢. Zatem czestotliwos¢ z jakg dyslokacja pokonuje przeszkode
Y mozna przedstawi¢ w postaci rdwnania Arrheniusa w nastepujgcy sposéb:

_ ( AG) (15)
Vv =V, exp T
gdzie:

Vo — czestotliwos¢ wibracyjna dyslokacji

AG - energia aktywacji ruchu dyslokacji

Nie wszystkie przeszkody mogg by¢ pokonane dzieki wzrostowi energii cieplnej. Ruch dyslokacji
blokowany jest przez réinego typu przeszkody o réinym rozmieszczeniu i réznej dtugosci.
Mniejsze i wezsze bariery nazywane sg przeszkodami bliskiego zasiegu, z kolei te dtuzsze i szersze
sg nazywane przeszkodami dalekiego zasiegu. Stad wynika koniecznos¢ rozrdznienia wptywu
réznych czynnikéw strukturalnych na naprezenie uplastyczniajgce.

W odpowiedzi na to zaproponowano opis naprezenia ptyniecia jako sume dwdch sktadowych:
sktadowej nieaktywowanej cieplnie 7, (atermicznej), ktéra opisuje naprezenie konieczne do
pokonania przeszkéd dalekiego zasiegu oraz sktadowej aktywowanej cieplnie T (termicznej),
ktdra wyraza naprezenie konieczne do pokonania przeszkdd bliskiego zasiegu.

T=T1,+71" (16)

Odksztatcanie to proces, w ktdrym dostarcza sie energie mechaniczng do materiatu w celu
zmiany jego ksztattu. Zgodnie z zasadg zachowania energii w kazdym uktfadzie izolowanym suma
wszystkich rodzajow energii jest stata w czasie, zatem bilans energetyczny musi by¢ réwny O.
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W zaleznosci od rozpatrywanego czasu odksztatcania za uktad mozna przyjg¢ albo objetosé
odksztatcanego materiatu - jesli czas odksztatcenia jest krotki, albo materiat wraz z jego
otoczeniem - jesli czas odksztatcania jest dtuziszy. Taka forma uproszczenia nie wptywa
W znaczacy sposéb na zaburzenie wyniku. W ten sposéb proces odksztatcania w warunkach
quasi-statycznych nalezy rozpatrywac jako sekwencje ciggtych standw réwnowagi, gdzie energia
odksztatcenia jest zamieniana na ciepto, a ciepto jest rozpraszane do otoczenia odksztatcanego
materiatu — warunki izotermiczne. Odwrotna sytuacja jest, gdy proces odksztatcania przebiega
z duzg predkoscig. Wtedy odksztatcany materiat mozna rozpatrywac jako uktad izolowany
i wobszarze odksztatcanym wystepujg warunki adiabatyczne. Wéwczas prawie cata energia
odksztatcenia, zamieniana na energie cieplng powoduje wzrost temperatury uktadu.

Dla warunkow posrednich nalezy uwzglednia¢ oba warianty, czyli zardwno generowanie ciepta
odksztatcenia jak i jego dyssypacje.

Wraz ze wzrostem temperatury zmienia sie rowniez odpowiedZ mechaniczna materiatu na
przytozone naprezenie. Zgodnie z rys. 2 wyrdzni¢ mozna 4 obszary réinego oddziatywania
warunkéw odksztatcenia na plastyczne ptyniecie.

W obszarze | przyjmuje sie, ze odksztatcenie jest kontrolowane przez ruchliwosé dyslokacji
krawedziowych. Obszar ten obejmuje swoim zakresem niewielkie predkosci odksztatcenia
i zakres temperaturowy zblizony do temperatury pokojowej. W tym zakresie naprezenie
uplastyczniajgce jest stosunkowo mato wrazliwe na predkos¢ odksztatcenia i temperature.

W obszarze Il, ktéry obejmuje nizszy zakres temperaturowy i wyzsze predkosci odksztatcenia,
warunki odksztatcania (predkosé odksztatcenia i temperatura) wyraznie bardziej oddziatujg na
naprezenie uplastyczniajgce. Dla tego obszaru przyjmuje sie, ze mechanizm odksztatcenia jest
kontrolowany przez aktywacje termiczng ruchu dyslokacji, a energia aktywacji jest funkcja
dziatajgcego naprezenia i temperatury. Przeszkodami, ktére wymagajg energii aktywacji do ich
pokonania s3:

e naprezenie Peierls’a — Nabarro

¢ las dyslokacji

¢ ruch progéw bedacych czescig dyslokacji sSrubowych

e poslizg poprzeczny dyslokacji Srubowych

e wspinanie dyslokacji krawedziowych
Obszar Ill, ktory pokrywa sie w duzej czesci z obszarem Il, podobny jest do niego pod katem
wrazliwosci na temperature i predkos¢ odksztatcenia, jednak rdézni sie mechanizmem
odksztatcenia, gdyz w tym zakresie zwieksza swdj udziat odksztatcenie na drodze blizniakowania.
Szeroki zakres wspélny wynika z tego, ze poczatek blizniakowania jest silnie warunkowany
czynnikami materiatowymi.

Obszar IV odpowiada stanowi, w ktorym aktywacja cieplna wecigz dziata, ale naprezenie
uplastyczniajgce jest w gtéwnej mierze warunkowane wrazliwosciag materiatéw na predkosc¢
odksztatcenia powodowanego zmniejszeniem ruchliwosci dyslokacji z powodu ich ttumienia.
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Rys. 2. Wptyw temperatury i predkosci odksztatcenia na naprezenie uplastyczniajgce oraz mechanizmy odksztatcenia
plastycznego [10].

Funkcje szybkosci zamiany pracy odksztatcenia plastycznego na ciepto w warunkach procesu
beztarciowego przedstawia sie za pomocg nastepujacego rownania:

= oSl (17)
Onép
gdzie:
[ — stata
Pp — 8gstos¢ materiatu odksztatcanego
cp — ciepto wiasciwe
T — predkosé chtodzenia
oy — intensywnosc¢ naprezenia
&p — intensywno$¢ predkosci odksztatcenia plastycznego
Zatem przyrost temperatury przedstawi¢ mozna za pomocg réwnania:
Ef
_ P
AT = —— | oyde (18)
Prp

gdzie: &r — odksztatcenie catkowite

Wspotczynnik B dla wiekszosci materiatéw przyjmuje sie za rowny § = 0,9, jednak w pracy [11]
wykazano, ze parametr ten moze sie rézni¢ w zaleznosci od wielkosci odksztatcenia i moze siegaé
nawet warto$¢ § = 1.

Wzrost temperatury w trakcie odksztatcania plastycznego niesie ze sobg pewne zagrozenia.
Najbardziej niekorzystnymi czynnikami sg te, ktére mogg bezposrednio prowadzié do zniszczenia
materiatu. Podczas gdy zwykle naprezenie maleje wraz ze wzrostem temperatury w przypadku
indukowanej cieplnie niestabilnosci mechanicznej moze zachodzi¢ koncentracja odksztatcenia,
lokalizacja ciepta, a nawet tworzenie pasm scinania [12]. Lokalny wzrost temperatury prowadzi
do pojawienia sie niestabilnosci plastycznej, poniewaz naprezenie uplastyczniajagce maleje wraz
ze wzrostem temperatury, co z kolei przektada sie na lokalizacje odksztatcenia w miejscu,
w ktérym plastyczne ptyniecie jest utatwione. Odksztatcenie dalej prowadzi do dalszego wzrostu
temperatury. W ten sposdb lokalnie powstajg warunki adiabatyczne, w wyniku ktérych
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w materiale tworzg sie tzw. adiabatyczne pasma scinania. Wartos¢ odksztatcenia potrzebna do
zainicjowania niestabilnosci odksztatcenia maleje wraz ze wzrostem predkosci odksztatcenia
i obnizeniem temperatury [2]. W warunkach odksztatcania z duzymi predkosciami efekt ten jest
pogtebiony réwniez ze wzgledu na fakt, iz naprezenia nie oddziatujg na materiat izotropowo,
a poruszajg sie mechanizmem falowym, gdzie lokalnie naprezenie wzrasta silniej niz
w pozostatych miejscach. Przy tym po lokalnym osiggnieciu naprezenia uplastyczniajgcego
pozostata czes¢ materiatu odksztatcona sprezyscie ulega odcigzeniu i naprezenie lokalizuje sie
W miejscu poczatkowego osiggniecia naprezenia uplastyczniajgcego. Coffey i Armstrong
zaproponowali wprowadzenie globalnego wspodfczynnika lokalizacji temperatury, ktéry jest
stosunkiem catkowitej objgtosci probki V,, do objgtosci odksztatcanej plastycznie 1, [12].

dT <V°> 1 d (19)
== |—7dy
V) pc

gdzie:

V,, — catkowita objetos¢ probki

V}, — objetos¢ odksztatcona plastycznie

T — chwilowa wartos¢ naprezenie

c — ciepto wiasciwe

p — gestos¢ materiatu

dy — przyrost odksztatcenia postaciowego

Strukturalne efekty wystepowania zjawiska w postaci adiabatycznych pasm $cinania jest rézny
w zaleznosci od materiatu. W stalach austenitycznych wzrost temperatury moze by¢ na tyle
duzy, ze moze doprowadzi¢ do stopienia materiatu w objetosci pasma (np. probka przyspawata
sie do kowadta w trakcie testu $ciskania na mfocie spadowym), natomiast w stali ferrytycznej
w wyniku wzrostu temperatury moze zaj$¢ przemiana austenityczna, a nastepnie juz po
ustgpieniu obcigzenia w wyniku bardzo intensywnej wymiany ciepta miedzy materiatem pasma
a pozostatg czescig objetosci probki zachodzi przemiana martenzytyczna. Stad pomimo
zauwazalnego makroskopowego podobienstwa, mikrostrukturalnie pasma te rdznig sie miedzy
sobg — w stalach bez przemiany fazowej pasma $cinania sg miejscem silnego rozdrobnienia
struktury do poziomu, gdzie niemozliwe jest rozrdznienie ziarn za pomocg mikroskopii
optycznej, a w stalach gdzie wystepuje przemiana martenzytyczna pojawia sie martenzyt, ktory
ze wzgledu na to, ze przemiana zachodzi przy wysokim cisnieniu i z bardzo duzg predkoscia nie
wykazuje charakterystycznej iglastej morfologii [13].

2.1.3. Predkos¢ odksztatcenia

W ujeciu makroskopowym predkos$¢ odksztatcenia metali jest efektem akumulacji poslizgow
powodowanych ruchem dyslokacji w jednostce czasu. Zalezno$¢ pomiedzy tensorem predkosci
odksztatcenia w skali makro, a odksztatceniem postaciowym opisana jest przez wspomniany juz
wczesniej symetryczny tensor orientacji Schmidta M, lub w prostszej formie za pomoca
wspotczynnika Taylora M. Jednoczesnie odksztatcenie wyrazone jest wspomnianym wczesniej
rownaniem Orowana, zatem intensywnos¢ predkosci odksztatcenia w skali makro mozna
przedstawic jako:
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(20)

gdzie:

&y — intensywnos¢ predkosci odksztatcenia

M;; — symetryczny tensor orientacji Schmidta

M — wspodtczynnik Taylora

v — predkos$é ruchu dyslokacji

p — gestosc¢ dyslokacji

b — wektor Burgersa

W przypadku gdy rozpatrujemy naprezenie uplastyczniajgce jako sume sktadowych cieplnej
i atermicznej, dla opisu ruchu dyslokacji mozna réwniez uzyé podobnego zabiegu. Gdy energia
cieplna w petfni wystarczy do pokonania przeszkéd krétkiego zasiegu, wéwczas naprezenie
uplastyczniajgce tozsame jest jedynie ze sktadowg atermiczng, ktdrej opis uwzglednia
przeszkody dalekiego zasiegu. Ponizej tej specyficznej temperatury mechanizmem regulujgcym
ruch dyslokacji jest aktywacja cieplna. Dynamika dyslokacji dla zakresu aktywacji cieplnej jest
warunkowana przez czas. Ten w powyzszym rownaniu znajduje sie w jednostce predkosci
dyslokacji i mozna go podzieli¢ na dwie sktadowe: czas przemieszczania sie dyslokacji pomiedzy
przeszkodami t,., oraz czas oczekiwania dyslokacji przed przeszkoda t,,,.

At =t, +t, (21)

Jezeli przekroczenie przez dyslokacje przeszkody jest aktywowane cieplnie, to mozna na
podstawie réwnania (15) przedstawié czas oczekiwania jako odwrotnosé czestotliwosci préb
pokonania przeszkody v:

1 AG
W= P (22)

gdzie:

t,, — czas oczekiwania dyslokacji przed przeszkoda
Vo — czestotliwos¢ préb pokonania przeszkody

k — stata Boltzmana

T — temperatura

AG - energia aktywacji

Jednoczesnie, jedli jest to gtdwny mechanizm blokujgcy ruch dyslokacji, to mozna uzna¢, ze czas
przemieszczania sie dyslokacji pomiedzy przeszkodami jest pomijalnie maty w stosunku do czasu
oczekiwania: t,, > t,, zatem At = t,,.

Jednak na predkosc¢ dyslokacji wptyw ma jeszcze jeden czynnik jakim jest wartos$é przytozonego
naprezenia. Jak mozna zauwazy¢ na wykresie przedstawionym na rys. 3 przy zatozeniu, ze czas
przemieszczania dyslokacji pomiedzy przeszkodami jest niezalezny od przytozonego naprezenia
(zatozenie jest dopuszczalne jedynie w pewnym zakresie predkosci odksztatcenia, o czym
pdzniej) czas oczekiwania na przekroczenie przeszkody jest krétszy dla wyzszych naprezen, a tym
samym catkowita predkos¢ przemieszczania sie dyslokacji jest wyzsza.
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Rys. 3. Czas oczekiwania dyslokacji przed przeszkodq oraz czas przemieszczania dyslokacji pomiedzy przeszkodami
przy dwdch poziomach naprezenia o; oraz o, (0; < 01) [6].

Ostatecznie predkos¢ odksztatcenia mozna wyrazi¢ rGwnaniem:

AG
) = Vn eX _— (23)
Y =Yo €xp kT

gdzie: yo = vopbx
Po przeksztatceniu tego rdwnania tak, aby uzyska¢ fluktuacje energii aktywacji wynikajacej
z drgan cieplnych atomoéw w sieci AG w funkcji predkosci odksztatcenia otrzymano réwnanie:

AG = kT ln% (24)

Przyréwnujgc powyisze réwnanie do zaproponowanego przez Kocksa rownania opisujgcego
oddziatywanie przeszkdd bliskiego zasiegu z dyslokacjami:

\? q
AG = Gy <1 - <_) ) 25)
TGO

mozna dojs¢, po przeksztatceniach do réwnania na naprezenie styczne w funkcji temperatury:

" = 574, [kT In <]/70>] (26)

gdzie:
s —odwrotnosé rownania (25)

Odnoszac to do podstawowego réwnania T = t; + T* dzielgcego naprezenie ptyniecia na
sktadowg cieplng i atermiczng widac (rys. 4), ze dla temperatury 0 K naprezenie plastycznego
ptyniecia osigga maksymalng wartosé, poniewaz mechanizm aktywacji cieplnej nie jest obecny.
Jednak wraz ze wzrostem temperatury w trakcie odksztatcania naprezenie plastycznego
ptyniecia, pomniejszone o aktywowang cieplnie sktadowa cieplng dazy do temperatury T,. Ta
z kolei ro$nie wraz ze wzrostem predkosci odksztatcenia, co sprawia, ze naprezenie plastycznego
ptyniecia jest wprost proporcjonalne do predkosci odksztatcenia. Przy statym odksztatceniu
wzrost naprezenia z jednoczesnym obnizeniem temperatury lub zwiekszeniem predkosci
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odksztatcenia jest jednakowy, tak dtugo jak AG =T In (8—0) sg réwne dla obu przypadkéw

&
(zwiekszenia temperatury, lub predkosci odksztatcenia) [12].

é;<ég<é3

0‘*

T

Naprezenie plyniecia
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I
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‘1:‘” RN >
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Rys. 4.Naprezenie ptyniecia w funkcji temperatury dla réznych predkosci odksztatcenia,; zaznaczono cieplng o* oraz
atermicznq o sktadowq naprezenia [6].

Zalezno$¢ temperaturowa sktadowej atermicznej jest niewielka i wptyw na nig ma jedynie
zmiana modutu $cinania G, ktéry nieznacznie maleje ze wzrostem temperatury. Natomiast
z powyzszego wykresu wynika, ze w temperaturze O K, jak réwniez powyzej temperatury T,
naprezenie ptyniecia jest niezalezne od predkosci odksztatcenia. To stwierdzenie jest prawdziwe
jedynie dla zakresu, gdzie na ruch dyslokacji dominujacy wptyw ma mechanizm pokonywania
przeszkéd na drodze aktywacji cieplnej tzn. dla predkosci odksztatcenia nie przekraczajacych
£=10%s™.

Predko$¢ przemieszczania sie dyslokacji (co bezposrednie zwigzane jest z predkoscig
odksztatcenia) w funkcji przytozonego naprezenia zostata zbadana dla réznych materiatow.
Gilmann i Johnston [14] na podstawie badan predkosci dyslokacji v wykazali, ze mozna jg opisaé
nastepujacy zaleznoscia:

v = f(0) e E/KT (27)
co dla statej temperatury mozna przedstawié¢ w uproszczonej postaci:
v=Koc™ (28)

gdzie:
K —stata
m—jaknarys.5

Podobne wyniki uzyskali inni badacze dla innych materiatow i wszystkie wykazujg podobne
wtasciwosci. Schematycznie mozna to zjawisko przedstawié za pomocg wykresu sporzgdzonego
przez Rhode’go i Pitta, ktéry przedstawia predkosé dyslokacji w funkcji przytozonego naprezenia.
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Rys. 5.Schematyczne przedstawienie zaleznosci predkosci ruchu dyslokacji od przytozonego naprezenia dla niklu.
Wyrdzniono trzy zakresy odpowiadajgce zachowaniu sie dyslokacji podczas odksztatcenia: zakres | - m;>1,
zakres Il - my =1, zakres Il - my, <1 [15].

Na przytoczonym wykresie mozna wyrdzni¢ trzy gtdwne zakresy |, Il i Ill. Odpowiadajg one
wspotczynnikowi ,m” w réwnaniu (27), gdzie dla zakresu | - m; > 1, dla zakresu Il - m;; = 1,
a dla zakresu Ill - my; < 1. Predkos$¢ dyslokacji wraz ze wzrostem przytozonego naprezenia
asymptotycznie dgzy do granicy, ktéra odpowiada predkosci propagacji sprezystych fal $cinania.
Widoczne na wykresie obszary odpowiadajg trzem mechanizmom, ktére regulujg istote
przemieszczania sie dyslokacji w odpowiadajgcych im zakresach predkosci. Dla zakresu | jest to
omédwiony powyzej aktywowany cieplnie ruch dyslokacji. Mechanizm drugi obejmuje zakres
ptyniecia lepkoplastycznego, gdzie ruch dyslokacji hamowany jest oporem fononowym.
Natomiast w przypadku zakresu Il istotny wptyw na ruch dyslokacji majg efekty relatywistyczne.

Dla predkosci odksztatcenia €=~10%s naprezenia wywotujace ruch dyslokacji sg juz na tyle duze,
ze znaczenie blokowania dyslokacji na przeszkodach krétkiego zasiegu traci dominujgcy wptyw
na catkowity czas przemieszczania sie dyslokacji. Wraz z dalszym wzrostem predkosci
odksztatcenia to czas przemieszczania sie pomiedzy przeszkodami (,t,.” réwnania (21)), ma
decydujace znaczenie. Energia zmagazynowana w postaci defektéw struktury wynosi zwykle
5-20% catkowitej energii odksztatcenia. Oznacza to, ze ok. 90% z catkowitej energii wtozonej
w proces odksztatcenia musi by¢é hamowane poprzez sity przeciwne do kierunku przytozonego
naprezenia. Sity te sg efektem oddziatywania nastepujgcych mechanizméw oporu [6]:

¢ lepkos$¢ fononowa

* rozpraszanie fononowe

o efekt cieplno-sprezysty

¢ lepkosc¢ elektronowa

e promieniowanie anharmoniczne

¢ lepkos¢ ptaszczyzn poslizgu.
Wsrdd powyzszych jedynymi mechanizmami, ktdre nie sg aktywowane cieplnie sg opory
fononowy
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i elektronowy. Opdr fononowy jest oddziatywaniem dyslokacji z drganiami termicznymi,
a elektronowy z elektronami, stad w temperaturze pokojowej i wyzszych dominujgcym
mechanizmem ttumienia ruchu dyslokacji jest opdér fononowy, a w niskich elektronowy.

W sensie ilosciowym naprezenie ptyniecia w stanie lepkoplastycznym mozna opisaé przez
analogie do drugiego prawa Newtona:

F=am (29)

Gdy za site potrzebng do przemieszczenia sie dyslokacji o wektor Burgersa przyjmie sie tb,
woéweczas za mase nalezy uzna¢ pewng wielkos$¢, ktdra przez analogie do ruchu ptynow jest
oporem ptyniecia. Sity te mogg by¢ wyrazone jako lepkie zachowanie siata statego, a odnoszac
to do ruchu dyslokacji mozna przedstawic za pomocg nastepujgcego réwnania:

b = Bv (30)

gdzie:

B — ttumienie lepkosciowe

v — predkos¢ ruchy dyslokacji
T — naprezenie Scinajace

b — wektor Burgersa

Przedstawiajgc predkosc¢ dyslokacji przez przeksztatcenie réwnania Orowana, a naprezenie
Scinajace jako T =0, naprezenie uplastyczniajgce pochodzace od efektu ttumienia ruchu
dyslokacji mozna wyrazi¢ za pomocg wzoru:

2BM
o= b2 & (31)

Efekty relatywistyczne wystepujgce przy wyzszych predkosciach nie bedg tu omdwione, gdyz
wykraczajg poza zakres predkosci odksztatcenia badany w ramach niniejszej pracy.

Podsumowaniem omodwionych powyzej mechanizméw jest wykres opracowany przez
Campbella i Fergusona (rys. 6), ktory w czytelny sposéb obrazuje omawiane efekty, ktére
w catosciowym ujeciu sktadajg sie na zjawisko wrazliwosci metali i stopéw na predkosé
odksztatcenia. Wykres mozna rozpatrywac poprzez analogie do rys. 2 Przy stosunkowo niskich
temperaturach (<0,3 Tm) wptyw temperatury i predkosci odksztatcenia zalezy od zakresu
predkosci odksztatcenia w procesie odksztatcania — zakres I. W tym zakresie obserwuje sie
niewielki wptyw zaréwno temperatury, jak i predkosci odksztatcenia na warto$¢ naprezenia
ptyniecia — w tym obszarze dominuje sktadowa atermiczna t;. Dominujacy wptyw na ruch
dyslokacji majg wewnetrzne pola naprezen wywotane przez przeszkody dalekiego zasiegu.
W tym zakresie naprezenie ptyniecia zalezne jest od temperatury jedynie poprzez jej wptyw na
warto$¢ modutu scinania G. Obszar |l to zakres, gdzie dominujgcym mechanizmem jest cieplna
aktywacja ruchu dyslokacji, przez co sktadowa cieplna réwnania (16) staje sie czescig réwnania,
od ktérej w wiekszym stopniu zalezy finalnie naprezenie ptyniecia. Sktadowa ta wynika
bezposrednio z réwnania Orowana (6), a szczegétowo opisana jest réwnaniem (26). W tym
zakresie na ruch dyslokacji decydujgcy wptyw majg pola naprezen generowane przez przeszkody
krétkiego zasiegu, takie jak las dyslokacji, grupy atoméw pierwiastkéw roztworowych, jak
rowniez naprezenia Peierlsa-Nabarro. W obszarze IV gwattowny wzrost naprezenia ptyniecia
zwigzany jest ze zjawiskiem ttumienia ruchu dyslokacji przez efekty fononowe.
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Rys. 6. Wykres zaleznosci naprezenia ptyniecia od predkosci odksztatcenia i temperatury dla stali niskoweglowej
[16].

Nalezy zauwazy¢, ze efekt czutosci na predkosé odksztatcenia w skali makroskopowej wywiera
stabilizujgcy wptyw na proces odksztatcania. W przeciwienstwie do opisanego w podrozdziale
2.1.2. efektu indukowanej cieplnie niestabilnosci mechanicznej i lokalizacji odksztatcenia,
zjawisko czutosci na predkos¢ odksztafcenia i zwigzany z tym lokalny wzrost naprezenia
uplastyczniajgcego przeciwdziata generowaniu niestabilnosci plastyczne;j.

Podsumowanie

Czynnikiem, ktéry wywiera korzystny wptyw na makroskopowag stabilnos$¢ procesu odksztatcania
jest zjawisko umocnienia odksztatceniowego. Podobnie jak w przypadku predkosci
odksztatcenia, w wyniku lokalnego wzrostu odksztatcenia na skutek umocnienia
odksztatceniowego wzrasta lokalne naprezenie uplastyczniajgce. Jest ono zwigzane z szybszym
przyrostem gestosci dyslokacji, ktéra jest fizycznym efektem odksztatcenia. Nalezy tutaj
rozréznié jednak wptyw poszczegdélnych mechanizmdéw umocnieniowych na wartos¢ naprezenia
plastycznego ptyniecia, od wzrostu wartosci tego naprezenia, ktory nastepuje wraz ze wzrostem
odksztatcenia.

Na umocnienie odksztatceniowe gtdwny wptyw wywiera sktadowa atermiczna. Opisana jest
rownaniem Taylora:

¢ = aGb,/ps + pgy (32)

Wigze ona bezposrednio umocnienie materiatu z przyrostem wartos$ci odksztatcenia, ktdry
reprezentowany jest poprzez catkowity wzrost gestosci dyslokacji. W powyzszym réwnaniu
udziat ma kilka sktadowych, ktére sg zalezne od materiatu, stgd w analizie umocnienia nalezy
uwzgledni¢ szereg czynnikdw mikrostrukturalnych. Sktadowa ta jest w niewielkim stopniu
zalezna od temperatury, natomiast predkos¢ odksztatcenia wptywa na sktadowg atermiczng
jedynie poprzez oddziatywanie na przyrost temperatury, ktdéry zmienia wartosci statych
materiatowych. Zaobserwowano, ze umocnienie odksztatceniowe maleje wraz ze wzrostem
predkosci odksztatcenia, co jest skutkiem zjawiska nagrzewania adiabatycznego. Jezeli predkos¢
odksztatcenia jest wystarczajgco duza, wéwczas wiekszosé energii odksztatcenia zamieniana jest
na ciepto i zostaje zmagazynowana w materiale powodujgc wzrost temperatury.

Z kolei wptyw temperatury i predkosci odksztatcenia ma znaczacy wptyw na sktadowg cieplna.
Sktadowa cieplna fizycznie jest interpretowana jako opdr dla ruchu dyslokacji wynikajgcy
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z przeszkdd Peierlsa obecnych w sieci. Wskazuje to, ze lepko-cieplna cze$¢ naprezenia ptyniecia
w gtdwnej mierze kontroluje proces plastycznego ptyniecia poprzez wptyw na granice
plastycznosci i jest prawie niezalezna od dalszego odksztatcenia plastycznego.

Woynika z tego, ze zaleznie od tego, czy zmienng jest predkosc odksztatcenia, a statg temperatura
poczatkowa, czy odwrotnie, skutkowaé bedzie jedynie rdznicg w granicy plastycznosci,
natomiast krzywa umocnienia bedzie niemal identyczna.

Oceniajgc stabilno$¢ procesu odksztatcania nalezy zatem rozpatrywad szereg czynnikéw, ktore
moga doprowadzi¢ do utraty statecznosci. Powyzej omoéwione zjawiska i ich wptyw na stabilnos¢
plastyczng mozna w ogdlnym stwierdzeniu przedstawi¢ za pomocga kryterium niestabilnosci
plastycznej, ktére w uproszczeniu méwi, ze materiat tak diugo zachowa zdolno$¢ do
rownomiernego odksztatcania, jak diugo zachowa zdolno$s¢ do wzrostu napreienia
uplastyczniajgcego. Oznacza to, ze poczatek niestabilnego ptyniecia nastepuje, gdy przyrost
naprezenia uplastyczniajgcego przyjmie wartosc¢ 0.

do do . do
do = (a)é"r de + (%)&T de + (ﬁ)é_g dT =0 (33)
W statycznej prébie rozciggania, zgodnie z powyzszym kryterium moment utraty statecznosci
jest wtedy, gdy materiat osiggnie poziom naprezenia réwny wytrzymatosci na rozcigganie.
Wdwczas tworzy sie przewezenie, poniewaz wzrost naprezenia spowodowany zmniejszeniem
sie przekroju poprzecznego probki bedzie wiekszy od przyrostu naprezenia w wyniku
umocnienia odksztatceniowego. Wdweczas kryterium niestabilnosci przyjmuje postac kryterium
Considére:

do
— =0 (34)
de
Wzrost naprezenia uplastyczniajgcego moze réwniez wystgpié nie tylko na skutek umocnienia
odksztatceniowego, ale rowniez jako efekt zjawiska czutosci materiatu na predkos$¢ odksztatcenia
m. Warunek niestabilnosci przyjmuje wowczas postac kryterium Harta wyrazonego rownaniem:
do

s <o(1-m) (35)

. . __dlogo
gdzie:m = Tlogt
Wynika z tego, ze gdy wspotczynnik m=0 to kryterium Harta przyjmuje postac kryterium

Consideére.

Na podstawie badan doswiadczalnych mozna stwierdzié, ze kryterium Considére poprawnie
opisuje przejscie ze stanu odksztatcen réwnomiernych, natomiast po pojawieniu sie
niestabilnosci stan odksztatcenia jest kontrolowany przez czynnik czutosci na predkoscé
odksztatcenia opisany kryterium Harta.

Zastosowanie teorii dyslokacji do fizycznej interpretacji procesu odksztatcania pokazuje, ze
wzrost naprezenia plastycznego ptyniecia jest wynikiem dziatania mechanizmdéw umocnienia, na
ktore wptyw majg oprdcz opisanych wczesniej parametréow procesowych réwniez czynniki
mikrostrukturalne.
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2.2. Wptyw czynnikdw mikrostrukturalnych
Jak wykazano w poprzednim rozdziale, zjawisko umocnienia jest kluczowe dla utrzymania
stabilnosci procesu odksztatcania. Umocnienie obserwowane w trakcie odksztatcania jest
efektem ztozonym dziatania co najmniej kilku mechanizmdéw umocnienia jednoczes$nie. Nalezg
do nich:

* umocnienie odksztatceniowe
0 umocnienie dyslokacyjne
0 umocnienie od podstruktury
e umocnienie czgstkami faz obcych
* umochnienie roztworowe
e umochnienie od granic ziarn
* umocnienie wielofazowe
e umocnienie od tekstury
e umochnienie wynikajgce z czutosci na predkosc odksztatcenia
Przedstawione mechanizmy i sposéb ich oddziatywania rdznig sie w zaleznosci od materiatu i sg
warunkowane czynnikami mikrostrukturalnymi. Zatem do poprawnego opisu wtasnosci
mechanicznych  konieczne jest najpierw zdefiniowanie oddziatywania czynnikéw
mikrostrukturalnych.

2.2.1. Sktad chemiczny
Sktad chemiczny jest podstawowym czynnikiem mikrostrukturalnym, ktéry zwykle pozostaje
niezmienny w przeciggu catego procesu technologicznego —od wytopu do ostatecznego wyrobu.
Oddziatuje on na wszystkie pozostate czynniki, stad szczegétowy opis wptywu sktadu
chemicznego na poszczegélne czynniki bedzie opisany w odpowiadajgcym im podrozdziatom.

W warunkach rzeczywistych czyste metale najczesciej nie wystepujg. Materiaty metaliczne
zawierajg domieszki innych pierwiastkdw tworzac stopy. Rézne pierwiastki w rézny sposéb
i zrézng intensywnoscig oddziatujg na witasnosci takiego stopu. W stalach pierwiastki stopowe
wystepujg w postaci:

e  roztwordw statych (ferrytu a i § lub austenitu y)
e weglikdw, azotkdéw lub weglikoazotkéw

e zwigzkdéw miedzymetalicznych

e wtrgcen niemetalicznych

e faz obcych

Roztwory state oraz rézne wydzielenia w decydujgcy sposdb oddziatujg na wtasnosci stali
mikrostopowych.

Czyste metale krystalizujg w okreslonej sieci krystalicznej. Mogg one podlega¢ pewnym
przemianom alotropowym wynikajgcym ze zmian energii swobodnej, ktéra zmienia sie wraz
z temperaturg. W stopach jednak pierwiastki domieszek mogg tworzy¢ z metalem osnowy
roztwory state, ktdre mogg znieksztatcac¢ sie¢ krystaliczng pierwiastka osnowy, przesuwac
zakresy przemian alotropowych, a nawet zmienia¢ sie¢ na inng. Atomy domieszek mogg
zajmowac rézne miejsce w strukturze sieci krystalicznej. W przypadku sieci RSC oraz RPC, jakie
najczesciej wystepujg w stalach, atomy domieszek mogg zajg¢ jedng z dwdch pozycji w sieci —
substytucyjng, gdzie atom zajmuje miejsce zelaza w weile, lub miedzyweztowg, gdzie atom
zajmuje miejsce w luce oktaedrycznej, ktéra jest przestrzenig pomiedzy atomami zelaza
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tworzgcymi sieé. Obecnos¢ atomdw obcych powoduje sprezyste odksztatcenie sieci krystalicznej
zelaza. Odksztatcenia jakie wywotujg atomy miedzyweztowe znajdujgce sie w lukach
oktaedrycznych sieci zelaza a@ powoduje powstanie pola naprezen Scinajgcych, natomiast
w austenicie naprezen Sciskajgcych (stan hydrostatycznego sciskania). Pole naprezen dokota
dyslokacji krawedziowej ma zaréwno sktadowe normalne jak i styczne, dokota dyslokacji
Srubowej tylko styczne. Stad w zelazie @ wystepuje silne oddziatywanie wszystkich dyslokacji
z atomami miedzyweztowymi, ktdére skutkiem tego sg do dyslokacji przyciggane, tworzgc
dookota nich atmosfery Cottrella i zmniejszajac ich ruchliwos¢. W zelazie y oddziatywanie
atoméw miedzyweztowych z dyslokacjami jest znacznie stabsze i ogranicza sie w zasadzie do
dyslokacji krawedziowych [17].

Obecnos¢ atomow domieszek utrudnia ruch dyslokacji poslizgowych powodujac utwardzenie
roztworu statego. Mozliwos¢ utwardzenia stopu jest ograniczona przez rozpuszczalnos$¢ danego
pierwiastka, przy czym zwykle im mniejsza jest granica rozpuszczalnosci tym wieksze
odksztatcenie sieci. Atomy miedzyweztowe wptywajg o wiele silniej utwardzajgco niz atomy
substytucyjne, ale ich wptyw jest zwykle maty ze wzgledu na bardzo matg rozpuszczalnos$é
w ferrycie. Pierwiastki tworzgce roztwor staty w zelazie (szczegdlnie te substytucyjne) generuja
punktowe znieksztatcenia sieci krystalicznej, sg wiec przeszkodami bliskiego zasiegu, tym samym
wptywajg gtéwnie na sktadowg cieplng naprezenia uplastyczniajgcego.

Pierwiastki tworzace z zelazem roztwdr staty w stalach mozina podzielic ze wzgledu na
oddziatywanie na sie¢ krystaliczng na: pierwiastki austenitotwdrcze, ferrytotwdrcze oraz te
sprzyjajace przemianie eutektoidalnej.

Do pierwiastkdw austenitotwdrczych zalicza sie przede wszystkim mangan i nikiel (czasem
rowniez kobalt, chociaz ten w zakresie do 50% wzgledem zelaza nieznacznie rozszerza pole
ferrytu). Rozszerzajg one pole austenitu na tworzonym z zelazem wykresie podwadjnym, a przy
dostatecznie duzym udziale mogg rozszerzy¢ zakres stabilnosci austenitu w stalach do
temperatury pokojowej.

Do pierwiastkow ferrytotwérczych zalicza sie pierwiastki takie jak krzem, fosfor, glin, chrom,
molibden, wolfram, wanad, tytan. Przy dostatecznie duzych zawartosciach mogg catkowicie
zamkna¢ pole austenitu tworzac stop o stabilnej sieci RPC w petnym zakresie temperaturowym.
Pierwiastki te oddziatujg ferrytotwérczo jedynie wéweczas, gdy znajdujg sie w roztworze. Czes¢
znich jednak ma silne dziatanie weglikotworcze — w postaci weglikbw, azotkéw czy
weglikoazotkéw nie wykazujg dziatania ferrytotwdrczego, jak réwniez nie umacniajg
roztworowo osnowy.

Wptyw wybranych pierwiastkdw na wybrane wiasnosci stali przedstawiono na rys. 7.

25



35

28 . 30 AR = LN
ool 2L /L /M k\i N

25
o / / Mo L L \ N or
T175 / 5 =
; f Ni, 1] v 5 2 <
J P - M
S1s0 / / y | A B 15 \\ \ \ "
= Vd W L] c
AP ZEl == PR\
|—125 7 / —— T 10 N
// y ] Cr = ‘Y*»._ Mo
100 pHf A~ — - 5 \ \ =
75 [//'i/l/ 0 — \I !
0 25 5 75 10 125 15 175 20 0 1 2 3 4 5 6
Zawartos¢é pierwiastka, % masowy Zawartos¢ pierwiastka, % masowy

Rys. 7. Wptyw pierwiastkéw stopowych na wtasnosci ferrytu: twardosc i udarnos¢.

Pierwiastki takie jak miedz, ztoto, wegiel i azot wykazuja dziatanie austenitotworcze, jednakze
powodujg, Ze austenit, ktory jest stabilny w wysokich temperaturach, w trakcie chtodzenia ulega
przemianie eutektoidalne;.

Atomy pierwiastkdw miedzyweztowych — w stalach sg to azot i wegiel — ze wzgledu na to, ze s3
relatywnie mate i mogg dyfundowa¢ w roztworze przeskakujagc pomiedzy lukami
oktaedrycznymi, cechujg sie duzg ruchliwoscia. Dzieki temu mogg zajmowac takie miejsca w sieci
krystalicznej, ktére minimalizujg energie swobodng uktadu. Miejscami o podwyzszonej energii
sg granice ziarn. Atomy pierwiastkdw miedzyweztowych dyfundujac do granic ziarn obnizajg ich
energie poprzez zajecia miejsc, ktore tworzg luki w przestrzeniach miedzyweztowych. Zjawisko
to jest bardziej intensywne w nizszych temperaturach (jednak wyzszych niz 80°C, ktora jest
uwazana za graniczng temperature dla dyfuzji wegla w stalach). Wraz ze wzrostem temperatury
réznica w segregacji wegla po granicach ziarn w stosunku do ich wnetrza traci na znaczeniu.
Zatem w nizszych temperaturach obecnos¢ atoméw pierwiastkow miedzyweztowych
w roztworze statym stabilizuje granice ziarn, ktére sg przeszkodami dalekiego zasiegu. Wynika
z tego, ze atomy pierwiastkow miedzyweztowych oddziatujg zaréwno na sktadowg cieplng, jak
rowniez na sktadowg atermiczng [2].

W stalach mikrostopowych, gtéwnie ze wzgledu na poprawe spawalnosci, dazy sie do
maksymalnej optacalnej ekonomicznie redukcji zawartosci pierwiastkow miedzyweztowych
w roztworze statym. Osigga sie to poprzez zwigzanie ich w postaci weglikdw, azotkow
i weglikoazotkdw. Zaréwno wegiel jak i azot tworza z metalami przejsciowymi uktadu
okresowego trwate zwigzki. W zaleznosci od tego w jakich warunkach powstaty i z jakim
pierwiastkiem metalicznym sg utworzone, wegliki, azotki lub weglikoazotki tworzg rdine
wydzielenia o zréznicowanej wielkosci i morfologii. Szerzej ten proces bedzie omdwiony
w podrozdziale 2.2.6.

Wptyw ilosciowy obecnosci pierwiastkdow roztworowych na umocnienie przedstawiono w pracy
[18][19]. Na umocnienie roztworowe sktada sie suma umocnienia od poszczegdlnych

pierwiastkow, z ktérych kazdy oddziatuje na umocnienie z okreslong wagg. Opis ten wyrazony
jest réwnaniem:
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gdzie:
k; — wspotczynnik umocnienia dla danego pierwiastka i
c; —zawartos¢ procentowa pierwiastka i w roztworze

Uwzgledniajac najczesciej stosowane pierwiastki dodawane do stali mikrostopowych powyzsze
réwnanie przyjmuje postac:

s = 37[Mn] + 83[Si] + 59[Al] + 38[Cu] + 11[Mo] + 2918[N] (37)

2.2.2. Sie¢ krystaliczna
W przypadku wiekszosci metali odmiana alotropowa wystepujaca w nizszych temperaturach
zawsze jest tg, ktéra posiada wiekszy stopien upakowania struktury krystalicznej. Wyjgtkowe
pod tym wzgledem jest zelazo, ktdre ze wzgledu na wyjgtkowa strukture elektronowg i zwigzany
Z nig magnetyzm zanikajgcy w temperaturze 770°C posiada w temperaturze nizszej niz 912°C
sie¢ RPC. Umozliwia to zachodzenie proceséw przemian nierdwnowagowych austenitu, co
znacznie poszerza zakres zastosowan stopow zelaza.

Stale w zakresie ferrytycznym i austenitycznym wykazujg rézng charakterystyke. Wptyw sieci
krystalicznej na wfasnosci mechaniczne wigze sie z tym, ze dla sieci RPC dominujgcym
mechanizmem jest cieplna aktywacja ruchu dyslokacji, natomiast w sieci RSC dominujgcy wptyw
na naprezenie ptyniecia ma sktadowa atermiczna. Metale o sieci RPC wykazujg silng zaleznos¢
naprezenia uplastyczniajgcego od temperatury i predkosci odksztatcenia, podczas gdy na
naprezenie uplastyczniajgce materiatdw RSC mocniej oddziatuje umocnienie odksztatceniowe
[20]. Inaczej méwiac, podstawowym mechanizmem dla RSC (ale tez dla HZ) jest scinanie lasu
dyslokacji oraz pokonywanie grup atoméw pierwiastkdw roztworowych. Dla RPC gtéwng barierg
bliskiego zasiegu jest naprezenie Peierlsa-Nabarro. Naprezenie Peierlsa-Nabarro jest takze
mechanizmem kontrolowanym przez predkosé dla materiatdw ceramicznych. Rézna natura tych
barier jest niezmiernie wazna i jest odpowiedzialna za gtéwne rdinice we wrazliwosci na
predkos¢ odksztatcenia pomiedzy metalami o sieci RSC i RPC [6]. Objetos¢ aktywowana dla
metali RPC jest duzo mniejsza niz dla struktury RSC.

Ferrytyczne stale nierdzewne majg nieco wyzszg granice plastycznosci od austenitycznych, ale
umocnienie odksztatceniowe jest nizsze przez co wytrzymatos$é na rozcigganie dla obu jest
podobna [20]. Efekt ten jest wyraznie zobrazowany na rys. 8. W przypadku metali o strukturze
RPC wzrost predkosci odksztatcenia powoduje przede wszystkim wzrost granicy plastycznosci,
a przyrost umocnienia odksztatceniowego jest mato istotny.

Dla czystych metali o strukturze RSC, naprezenie uplastyczniajgce wzrasta wraz z predkoscia
odksztatcenia i obniza sie wraz ze wzrostem temperatury, natomiast wptyw tych parametrow na
granice plastycznosci jest niemal niezauwazalny.
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Rys. 8. Wykresy krzywych ptyniecia w zaleznosci od temperatury i predkosci odksztatcenia, dla metali i stopow o
réznej sieci krystalicznej.

W przypadku stopow metali, oraz dla metali o sieci RPC w wysokich temperaturach — ze wzgledu
na mniejsze znaczenie sktadowej cieplnej — wystepuje mechanizm mieszany. Wéwczas zjawisko
czutosci na predkosc odksztatcenia jest mniej wyrazne.

Stale ferrytyczne sg czute na predkos¢ odksztatcenia i temperature [3][21]. W strukturach
gruboziarnistych wynika to z matej mobilnosci dyslokacji srubowych. W przypadku struktur
rozdrobnionych lub umocnionych odksztatceniowo bierze udziat dodatkowo sktadowa
atermiczna, przez co zmniejsza sie czuto$¢ na temperature odksztatcenia, a tym samym
(zaktadajac, ze naprezenie Peierlsa-Nabarro jest niezalezne od wielkosci ziarna) réwniez czutosc
na predkosc odksztatcenia. Rdznice wynikajg takze z faktu, ze objetos¢ aktywowana dla metali
RPC jest duzo mniejsza niz dla struktury RSC.

Charakterystyczne dla metali o sieci RPC jest powstawanie podziarn. Wynika to z faktu, ze
w metalach o tej sieci mobilnosé dyslokacji jest stosunkowo duza. Ze wzgledu na tatwy poslizg
poprzeczny dyslokacji w wielu kierunkach w strukturze RPC, w stalach ferrytycznych struktura
komérkowa tworzy sie stosunkowo tatwo. W metalach o strukturze RSC wielkos¢ komodrek
dyslokacyjnych stabilizuje sie na pewnym poziomie i nie ulega zmianie pomimo wzrostu energii
odksztatcenia. Metale o strukturze RPC wykazujg silniejszg tendencje do umocnienia
odksztatceniowego miedzy innymi dlatego, ze w przeciwienistwie do metali o strukturze RSC
wielko$¢ komérek dyslokacyjnych moze sie w sposdb ciggly zmniejsza¢ wraz ze wzrostem
odksztatcenia. Struktura dyslokacyjna jest jednak znacznie bardziej nieuporzadkowana
w metalach o sieci RPC, gdy sg one odksztatcane z bardzo duzymi predkosciami odksztatcenia

[3].

Dla stali ferrytycznych w warunkach odksztatcania quasi-statycznego obserwuje sie przede
wszystkim poslizg poprzeczny, natomiast w niskich temperaturach oraz dla bardzo duzych
predkosci odksztatcenia wzrasta udziat blizniakowania. Blizniakowanie mechaniczne moze
wystepowacd zarowno w materiatach o strukturze RSC, jak i RPC.

Badania mikrostrukturalne wykazaty, ze w stalach ferrytycznych dominujgcym mechanizmem
odksztatcenia jest poslizg dyslokacji, a dla stali austenitycznych zwtaszcza w temperaturach
blizszych temperaturze pokojowej pojawia sie blizniakowanie, ktére zmienia wtasnosci
plastyczne [20].

Rodzaj sieci krystalicznej jest podstawowym czynnikiem, ktory ma wptyw na charakter
odksztatcania metali, natomiast w obrebie jednej sieci mogg wystepowac znaczne rdznice
w charakterystyce reologicznej. Réznice te sg warunkowane przede wszystkim energig btedu
utozenia.
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2.2.3. Energia Btedu Utozenia (EBU)
Siec¢ krystaliczna regularna sciennie centrowana charakteryzuje sie najgestszym upakowaniem
atoméw. Zapewnia to utozenie atomdéw w sekwencjach ptaszczyzn ABCABC. Oznacza to, ze
atomy w co trzeciej warstwie znajdujg sie bezposrednio w potozeniu pionowym wzgledem
siebie. W takiej sieci przemieszczenie sie dyslokacji o wektor Burgersa b jest schematycznie
przedstawiony na rys. 9.
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Rys. 9. Uktad atomdéw w sieci RSC na ptaszczyzZnie poslizgu (111) w przypadku obecnosci jednostkowej dyslokacji
krawedziowej [10].

Mozna zauwazy¢, ze przemieszczenie atomu wzdituz kierunku wektora Burgersa z jedego
potozenia do drugiego wymaga uniesienia atomu na wysokos$¢ o jakg atom warstwy nizszej
»wystaje” ponad potozenie rédwnowagowe atomu przemieszczajacego sie. Wydatek
energetyczny konieczy do zrealizowania takiego ruchu jest znaczny. Moze on by¢ jednak
obnizony, jezeli droge atomu podzieli sie na dwie sktadowe prowadzace przez potozenie
posrednie (rys. 10). Woéwczas ruch atomu wzdtuz wektora a wymaga umiesienia atomu
o minimalng wysoko$¢ oddzielajgcag dwie pozycje o minimum energii. Podobnie jest w przypadku
przemieszczenia atomu o wektor d. W ten sposéb dyslokacja przemieszczajgca sie o wektor
Burgersa b ulega dysocjacji — czyli zostaje podzielona na dwie dyslokacje czgstkowe o wektorach
a i d. Posrednie potozenie atomu odpowiada pozycji weztowej wypadajgcej w ptaszczyznie
lezacej powyzej.

Dyslokacje czgstkowe

Rys. 10. Utozenie posrednie warstwy atomow (po obydwu stronach warstwy sq dyslokacje czgstkowe a i d) [10].
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Sprawia to, ze przemieszczajaca sie dyslokacja w potozeniu chwilowym generuje zaburzenie
utozenie sekwencji ptaszczyzn z ABCABC na ABCACAB. Takie zjawisko nazywa sie btedem
utozenia. Przemieszczenie jednego rzedu atomdéw wigze sie ze znaczng akumulacjg energii
w waskim obszarze. Jest ona minimalizowana poprzez rozszerzenie obszaru btedu utozenia, jak
to pokazano narys. 11.

Biad utoZenia

Dyslokacje czgstkowe

Rys. 11.Dyslokacja rozciggnieta w sieci RSC [10]

Szeroko$¢ btedu utozenia jest rézna dla réznych pierwiastkdbw, a energia powierzchniowa
zwigzana z szerokoscig takiej dyslokacji rozciggnietej nazywana jest Energig Btedu Utozenia
(EBU). Rdznice tg mozna pokazaé na przyktadzie aluminium i miedzi. Aluminium ma duzg EBU
(240 mJ/m?), a odstep miedzy dyslokacjami czastkowymi o wektorach przemieszczenia a i d
wynosi jedng odlegto$¢ atomowa. Mied? z kolei ma matg EBU (40 mJ/m?) i odlegto$é¢ miedzy
dyslokacjami czgstkowymi wynosi 12 odlegtosci atomowych dla dyslokacji krawedziowych i 5 dla
dyslokacji srubowych - jest to zwigzane z wyzszg energig dyslokacji krawedziowych. Im dany
metal ma wiekszg EBU, tym mniejsza jest czestotliwos¢ wystepowania tych btedéw w sieci.

W sieci regularnej przestrzennie centrowanej dysocjacja dyslokacji przebiega w nieco inny
sposéb ze wzgledu na to, ze sie¢ ta nie ma ptaszczyzny o najgestszym upakowaniu. Droga atomu
z jednego potozenia réwnowagowego do innego o najmniejszej energii ruchu przebiega
w sposdb ,,zygzakowaty” jak pokazano na rys. 12, ale przemieszczenie nie zachodzi poprzez stan
metastabilny potozenia przejsciowego.

30



b=bi+bs+bs

Rys. 12. Ptaszczyzna (110) w sieci RPC z oznaczeniem wektoréw Burgersa [10].

Btad utozenia w sieci RPC wygladat bedzie wéwczas tak jak pokazano na rys. 13. Bioragc pod
uwage, ze czestotliwos¢ wystepowania btedéw utozenia w sieci RPC jest bardzo mata sugeruje
to duzg EBU.

Rys. 13. Sekwencja ptaszczyzn {112} w sieci RPC widoczna na przekroju poprzecznym [10].

Konsekwencje wystepowania btedéw utozenia sg bardzo istotne, poniewaz o ile zdysocjowana
dyslokacja moze poruszac sie wzdtuz ptaszczyzny poslizgu, to gdy napotka ona przeszkode, musi
zmienic¢ ptaszczyzne poslizgu. Do uruchomienia mechanizmu wspinania sie dyslokacji konieczne
jest najpierw odwrdcenie mechanizmu dysocjacji dyslokacji — czyli jej asocjacja, poniewaz
zmienic ptaszczyzne poslizgu moze jedynie dyslokacja jednostkowa. Asocjacja dyslokacji wymaga
dziatania na dyslokacje odpowiednich naprezen. Asocjacja zachodzi tatwiej w metalach o duzej
EBU, gdzie szerokos$¢ btedu jest mata, a trudniej w metalach o matej EBU, gdzie btad utozenia
jest szerszy [22].

W metalach o duzej EBU moze zachodzi¢ réwniez mechanizm poslizgu poprzecznego
aktywowanego cieplnie, w ktérym asocjacja dyslokacji zachodzi w krétkim obszarze i nastepnie
zmienia ptaszczyzne dysocjacji na taka, z ktérg dana dyslokacja jest w osi. Dalej dyslokacja
przemieszcza sie juz w nowej ptaszczyznie.
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Zjawisko dysocjacji dyslokacji jest efektem, ktéry utrudnia poslizg poprzeczny dyslokacji, przez
co sprzyja tworzeniu spietrzen dyslokacji przed przeszkodami. Zmniejszona ruchliwos¢ dyslokacji

. . p . . . do . . L1
z kolei powoduje wzrost wspdtczynnika umocnienia Considere (E) Mniejsza ruchliwos¢

dyslokacji wptywa tez na zmniejszenie zdolnos$ci materiatéw do poligonizacji [17].

Ma to bezposredni wptyw na charakter zmian strukturalnych bedacych efektem odksztatcenia,
takich jak procesy zdrowieniowe i rekrystalizacja. Metale o wysokiej EBU takie jak aluminium
i jego stopy, cyrkon i jego stopy, uran, stale stopowe ferrytyczne i zelazo a w pewnym zakresie
temperaturowym wykazujg tendencje do ulegania zdrowieniu dynamicznemu, natomiast
metale o niskiej EBU, takie jak srebro, miedz i jej stopy, stale weglowe i austenityczne, zelazo y,
cynk magnez i niektére fazy miedzymetaliczne, z reguty ulegajg rekrystalizacji dynamicznej
(rys. 14). W metalach o wysokiej EBU zdrowienie dynamiczne wystarczajgco efektywnie obniza
energie zakumulowang, co uniemozliwia zajscie rekrystalizacji [23].

REKRYSYTALIZACJA DYNAMICZNA
DYNAMICZNE ZDROWIENIE

Tl £1 Tlél
Duza EBU (Fea) Mata EBU (Fey)

Rys. 14. Wykresy przedstawiajgce wptyw temperatury i predkosci odksztafcenia na mechanizmy zdrowieniowe w
metalach o matej i duzej EBU.

W austenicie EBU jest mata, przez to dyslokacje sg zdysocjowane i majg matg zdolnos¢ do
wspinania sie a tym samym silng tendencje do blokowania na przeszkodach. Ze wzgledu na to
w austenicie silniejszy jest efekt umocnienia odksztatceniowego. Zatem mata EBU silniej wptywa
na zwiekszenie udziatu sktadowe] atermicznej. W ferrycie EBU jest duza wiec dyslokacje tatwo
ulegajg asocjacji, a tym samym ich tatwo$¢ do wspinania sie sprawia, ze dyslokacje sg wzglednie
ruchliwe. Wzrost temperatury utatwia dodatkowo przemieszczanie sie dyslokacji poprzez
aktywowany cieplnie poslizg porzeczny. Stad w ferrycie dominujgcy wptyw na zmiane
naprezenia uplastyczniajgcego ma sktadowa cieplna.

Domieszki zarowno te rozpuszczone w osnowie jak i te w postaci wydzielenn zmniejszajg EBU,
poniewaz segregujg w dyslokacjach [22]. Szczegdlnie duzy wptywa majg na to atomy
pierwiastkdw miedzyweztowych, ktére wykazujg wiekszg zdolnos¢ do dyfuzji. Energia sprezysta
znieksztatcenia sieci krystalicznej wynikajgca z obecnosci pierwiastkdw rozpuszczonych
w osnowie moze by¢ czesciowo relaksowana przez dyslokacje czastkowa. Obniza to catkowitg
energie btedu utozenia. Z uwagi na to, ze dyslokacje sg znacznie bardziej ruchliwe niz atomy
domieszek, to pierwiastki te hamujg przemieszczanie sie dyslokacji. Podobny efekt generuje
obecnosé wydzielen, szczegdlnie tych dyspersyjnych i koherentnych z osnowsa.

Istotny jest rowniez wptyw EBU na mechanizm blizniakowania, poniewaz zachodzi ono na skutek
nagtego poslizgowego ruchu dyslokacji czgstkowych. W metalach o wysokiej EBU trudniej
zachodzi blizniakowanie. Poniewaz domieszki stopowe w metalach o sieci RSC obnizajg EBU, to
tym samym zwieksza sie tendencja metali do uruchomienia blizniakowania. W czystym
aluminium blizniaki praktycznie nie wystepujg, natomiast w stalach austenitycznych
w temperaturach zblizonych do pokojowej mechanizm ten zachodzi nawet w wyniku jedynie
aktywacji cieplnej [6].
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2.2.4. Sktad fazowy
Przemiany alotropowe zelaza i jego stopdw nadajg stalom unikatowe witasciwosci i wtasnosci.
Poprzez przemiany fazowe mozna w stosunkowo fatwy sposéb ksztattowaé wtasnosci stali tak,
aby uzyska¢ pozadang kombinacje charakterystyk wytrzymatosciowych i plastycznych
wytworzonego materiatu.

W projektowaniu i wytwarzaniu nowoczesnych stali czesto pozgdane wtasnosci uzyskiwane sg
na drodze wygenerowania struktury wielofazowej. Materiaty takie umozliwiajg osigganie
zréznicowanych wiasnosci, gdyz ostateczny efekt zalezy od udziatu objetosciowego sktadnikow
strukturalnych o czesto odmiennej charakterystyce mechaniczne;j.

Podstawowymi odmianami alotropowymi zelaza jest zelazo a o strukturze RPC oraz zelazo y
o strukturze RSC. Czyste zelazo ma marginalne znaczenie w technice, powszechnie wystepuje
natomiast w postaci stopdw nazywanych stalami. Roztwdr staty zelaza a z pierwiastkami
stopowymi nazywany jest ferrytem, a zelaza y - austenitem. W formie réwnowagowej sktad
fazowy w gtéwnej mierze determinowany jest przez sktad chemiczny stopu. Zgodnie z uktadem
zelazo-cementyt fazy rwnowagowe wystepujgce w stalach weglowych (czyli zgodnie z definicjg
stali zawartos¢ wegla jest nizsza niz 2,14%) to: ferryt, austenit, perlit oraz cementyt.

Ferryt i austenit poprzez rdznice w objetosci luk miedzyatomowych w sieci krystalicznej (wieksza
w austenicie) rdznig sie rozpuszczalnoscia pierwiastkdw miedzyweztowych — szczegdlnie wegla.
Maksymalna rozpuszczalnosé wegla w austenicie wynosi 2,14%C. W ferrycie wynosi ona 0,02%C.
Stad przy powolnym chtodzeniu z temperatury odpowiadajacej zakresowi austenitu, w wyniku
nizszej rozpuszczalnosci wegla w roztworze statym wegiel w wyniku proceséw dyfuzyjnych
wydziela sie w postaci cementytu.

Cementyt to weglik zelaza (FesC) ktory zawiera 6,67% wegla. Jest to faza ceramiczna o strukturze
rombowej. W stalach wystepuje w trzech odmianach strukturalnych — jako cementyt
drugorzedowy wydzielony bezposrednio z austenitu w temperaturze powyzej przemiany
eutektoidalnej, jako produkt przemiany eutektoidalnej — perlit, oraz w postaci cementytu
trzeciorzedowego wydzielonego z ferrytu w wyniku zmiany rozpuszczalnosci wegla w ferrycie
wraz z obnizeniem temperatury.

Przemiana perlityczna jest rownowagowg przemiang eutektoidalng austenitu. Ten sktadnik
strukturalny jest ptytkowa mieszaning cementytu i ferrytu w stosunku 1:7. Zawartos$¢ wegla
w tej fazie wynosi 0,77%. W zaleznosci od zawartosci wegla w stali w wyniku obnizania
temperatury austenitu wydziela sie z niego ferryt — w stalach podeutektoidalnych, lub cementyt
w stalach nadeutektoidalnych, az do temperatury A;, w ktdrej stezenie wegla w austenicie osigga
wartos¢ 0,77%. Wowczas zachodzi przemiana perlityczna.

Znacznie wyzsza rozpuszczalno$é wegla w austenicie w stosunku do ferrytu sprawia, ze w trakcie
przyspieszonego chtodzenia austenit moze podlegaé rdwniez przemianom nieréwnowagowym.
Wyrdzni¢c mozna dwa gtéwne rodzaje nierdwnowagowego rozpadu austenitu: przemiane
bezdyfuzyjng — martenzytyczng oraz przemiane tgczaca cechy dyfuzyjne i bezdyfuzyjne —
bainityczna.

Produktem przemiany martenzytycznej jest martenzyt. Powstaje w wyniku przechtodzenia
austenitu ponizej temperatury M. Podczas tej przemiany zachodzi przebudowa sieci
krystalicznej regularnej sciennie centrowanej austenitu na regularng przestrzennie centrowana.
W zaleznosci od ilosci wegla rozpuszczonego w austenicie, im wyzsza wartos¢ tym wieksze jest
tetragonalne znieksztatcenie sieci krystalicznej austenitu. Przemiana ta zachodzi z predkoscia
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rozchodzenia sie diwieku w osrodku. Postep przemiany hamowany jest przez naprezenia
Sciskajgce wynikajace z wiekszej objetosci fazy martenzytycznej wzgledem austenitu. Powoduje
to, 7ze po przemianie moze pozostac¢ w strukturze pewna objetos¢ nieprzemienionego austenitu
— nazywana austenitem szczatkowym.

Przemiana bainityczna jest przemiang posrednig dyfuzyjno-bezdyfuzyjng. Produktem przemiany
jest bainit - mieszanina przesyconego weglem ferrytu oraz wydzielern cementytu. W zaleznosci
od warunkdw produkt przemiany bainitycznej moze przybieraé zréznicowang forme. Szerzej to
zagadnienie bedzie omdwione w kolejnym podrozdziale.

Omowione pokrotce fazy wystepujgce w stalach charakteryzujg sie odmiennymi wtasnosciami
mechanicznymi. Zaréwno ferryt jak i austenit sg fazami stosunkowo miekkimi i plastycznymi.
Obecnos¢ pozostatych faz znacznie zwieksza wtasnosci wytrzymatosciowe stali. Ich wptyw na
koncowe wtasnosci zalezy w duzej mierze od morfologii wystepujacych faz. Produkty przemian
nierédwnowagowych mogg mieé dodatkowo rézne wtasnosci, w zaleznosci od zawartosci wegla
w austenicie przed przemiang. Zaleznie od tego stezenia martenzyt moze by¢ najtwardsza
z wystepujacych w stali faz, gdy stezenie wegla jest wysokie, ale moze rowniez wystepowac tzw.
martenzyt bezweglowy, ktéry jest fazg ciggliwg i podatng na odksztatcanie. Podobnie jest
z bainitem. Dodatkowo wtasnosci bainitu w duzej mierze zalezg od temperatury przemiany.
Bainit powstaty w temperaturach 350-550°C nazywany jest bainitem gérnym. Ma on nizsze
wtasnosci wytrzymatosciowe od bainitu dolnego, a jego morfologia sprawia, ze jest mato
odporny na pekanie, zatem ma stabe wfasnosci plastyczne. W nizszych temperaturach, ale
jednoczesnie nie nizszej niz temperatura Ms powstaje bainit dolny, ktédry ma nieco nizsze
wtasnosci wytrzymatosciowe od martenzytu, ale znacznie lepsze w stosunku do niego wtasnosci
plastyczne.

Obecnos¢ faz o wyzszych wtasnosciach wytrzymatosciowych w sktadzie strukturalnym stali
zwieksza sktadowg atermiczng naprezenia uplastyczniajgcego. Im wiecej martenzytu,
szczegblnie w postaci drobnych wysp, tym silniejsze umocnienie od sktadowej atermicznej [24].
Podobny efekt zaobserwowano w obecnosci perlitu [25]. Poprawia to ciggliwos¢ przy duzych
predkosciach odksztatcenia. Wynika to z faktu, ze podczas odksztatcania materiatéw
wielofazowych nastepuje szybsza akumulacja dyslokacji, szczegdlnie tych geometrycznie
niezbednych. Ich rolg jest kompensowanie réznic w odksztatcaniu fazy miekkiej i sztywnej.
Szybsze generowanie dyslokacji, szczegdlnie tych nieruchomych sprawia, ze utrudniony jest ruch
dyslokacji poslizgowych, a tym samym wzrasta predko$¢ umocnienia odksztatceniowego, stad
pozytywny wptyw rozdrobnionej fazy twardej na wtasnosci plastyczne. Szczegdlnie czynnik ten
ma istotne znaczenie w metalach o sieci RPC, ktére charakteryzujg sie matym umocnieniem
odksztatceniowym.

W materiatach wielofazowych umocnienie odksztatceniowe zachodzi zgodnie z prawem
mieszaniny faz. Oznacza to, ze rozktad odksztatcen w objetosci materiatu jest rézny w zaleznosci
od charakterystyki danej fazy. Najczesciej do obliczerh wtasnosci wytrzymatosciowych struktur
wielofazowych wykorzystuje sie jedng z dwdch hipotez: rownych odksztatcen lub réwnych
naprezen (rys. 15).
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Rys. 15.Schematyczne przedstawienie odksztatcania sie materiatu dwufazowego o fazach twardej i miekkiej wg
hipotezy jednakowych naprezen i jednakowych odksztatcen [26].

Zgodnie z hipotezg réwnych odksztatcen w catej objetosci materiatu srednie naprezenie uktadu
bedzie rosto w sposéb liniowy proporcjonalnie do wzrostu udziatu objetosciowego fazy
o wyzszych wiasnosciach wytrzymatosciowych. Rownanie takie mozna zapisaé¢ w postaci:

oy = X101 + X50, (38)
Hipoteza rownych naprezen natomiast mozna wyrazi¢ za pomocg nastepujgcego rownania:
& = X186 + X586, (39)
Graficzne przedstawienie powyzej opisanych hipotez przedstawiono na rys. 16.
a) b)
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__—05f,
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e —=

Rys. 16. Schematyczne przedstawienie hipotezy: a) réwnych odksztatcen; b) rownych naprezen; w uktadzie
dwufazowym. f, — udziet objetosciowy fazy 2 [3].

To ktdra hipoteza lepiej odzwierciedla rzeczywiste warunki odksztatcania jest zalezne od stanu
naprezenia oraz od morfologii struktury.

2.2.5. Morfologia sktadnikow mikrostrukturalnych
Granice ziarn sg powierzchniowym defektem struktury krystalicznej. S one przeszkodg w ruchu
dyslokacji poslizgowych. Od morfologii sktadnikow struktury (zwtaszcza ziarn ferrytu i austenitu)
zalezy jaka droge w objetosci ziarna moze przeby¢ dyslokacja. Im mniejsza wielkos¢ ziarna, a tym
samym odlegto$¢ miedzy granicami, tym krdtsza droga swobodna dyslokacji, a przez to
utrudniony ich poslizg. Granice ziarn sg przeszkodami dalekiego zasiegu, a zatem oddziatujg
gtéwnie na sktadowg atermiczng naprezenia uplastyczniajgcego odpowiadajgca za umocnienie
odksztatceniowe [25]. Zagadnienie morfologii sktadnikdw strukturalnych nie daje sie jednak
w tatwy sposdb sklasyfikowaé jedynie pod katem oddziatywania na poszczegdlng sktadowa, ze
wzgledu na subtelnosé zmian strukturalnych i specyfiki ich oddziatywania. Pomimo tego, ze
przysparza trudnosci w kwestii opisu teoretycznego, to korzysci ptyngce z kontrolowania zjawisk
mikrostrukturalnych stwarzajg szerokie mozliwosci ksztattowania wtasnosci mechanicznych.
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Zagadnienie wielkosci ziarna jest jednym z nich, ze wzgledu na to, ze wraz ze wzrostem
umocnienia odksztatceniowego wynikajgcego z udziatu sktadowej atermicznej naprezenia
uplastyczniajgcego redukcja wielkosci ziarna wptywa réwniez na wzrost granicy plastycznosci,
na ktérg dominujgcy wptyw ma sktadowa cieplna. Zaleznosc ta jest wyrazona za pomoca reguty
Halla-Petcha, opisanej réwnaniem zaleznosci dolnej granicy plastycznosci od wielkosci ziarna
ferrytu:

1
oy=0g+kd 2 (40)

y

gdzie:

g, —granica plastycznosci

0, — naprezenie uplastyczniajgce monokrysztatu
d — sredni wymiar ziarna

k — stata materiatowa, wspoétczynnik umocnienia

Fizyczna interpretacja rdwnania Halla-Petcha jest taka, ze dyslokacje poruszajgce sie wzdtuz
pasma poslizgu natrafiajg na granice ziarna. Pierwsza dyslokacja zatrzymujac sig na granicy jest
»popychana” przez kolejne dyslokacje poruszajace sie wzdtuz tego samego pasma, generujgc
coraz wiekszy nacisk na granice, a tym samym na sgsiednie ziarno. Im wieksze ziarno, tym wiecej
dyslokacji porusza sie wzdtuz pasma poslizgu i tym samym szybciej akumulacja energii na granicy
przekroczy wartos¢ niezbedng do wygenerowania zrédta dyslokacji w poblizu granicy
w sgsiednim ziarnie. To naprezenie odzwierciedla wspotczynnik k [27].

W stalach ferrytycznych stata k zalezy silnie od uprzedniej obrdébki cieplnej. W materiale
ochtodzonym powoli z wysokiej temperatury stata k ma warto$¢ znacznie wiekszg niz po szybkim
ochfodzeniu, zapobiegajacym segregacji wegla na granicach ziarn. Segregacja taka powoduje
zwiekszenie oporu jaki ruchowi dyslokacji stawiajg granice ziarn [17].

Wraz ze zmniejszeniem wielkosci ziarna w metalach o sieci RSC obserwuje sie wzrost
wspotczynnika czutosci na predkos$é odksztatcenia, natomiast dla sieci RPC wptyw rozdrobnienia
jest zdecydowanie stabszy, a nawet odwrotny. Potwierdza to teze, ze w metalach o strukturze
RPC umocnienie odksztatceniowe jest mniej wrazliwe na obnizenie temperatury lub wzrost
predkosci odksztatcenia niz dla RSC. W przypadku metali o strukturze RSC czutos¢ na predkosc
odksztatcenia wzrasta wraz ze wzrostem stopnia rozdrobnienia (rys.17). Efekt ten jest
obserwowany w catym zakresie predkosci odksztatcenia. W przypadku metali o strukturze RPC
rozdrobnienie struktury ogdlnie obniza czuto$s¢ na predkos¢ odksztatcenia, natomiast
w przypadku materiatu nanostrukturalnego ten wptyw jest do pominiecia. W strukturach RPC
zmniejszajgca sie w miare wzrostu stopnia rozdrobnienia wrazliwosé na predkosé odksztatcenia
wynika ze wzrostu znaczenia poslizgu dyslokacyjnego, podczas gdy w metalach o strukturze RSC,
zwigzany z rozdrobnieniem silny wzrost wspétczynnika czutosci na predkos¢ odksztatcenia
Swiadczy o odksztatcenia przebiegajgcym na drodze dyfuzji po granicach ziarn [3].
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Rys. 17.Zmiana wspotczynnika czutosci na predkosc odksztatcenia w funkcji wielkosci ziarna dla metali o strukturach
RSC a); oraz RPC b) [28].

W stalach morfologia ferrytu najczesciej jest kontrolowana na etapie wytwarzania drogg
termomechanicznej przerdbki plastycznej. W duzej mierze jest ona pochodng morfologii i stanu
austenitu, z ktérego powstaje w wyniku przemiany ferrytycznej (rys. 18).
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Rys. 18. Schemat przedstawiajqcy podstawowe sposoby wykorzystania przerdbki cieplno-plastycznej do uzyskania
drobnoziarnistej struktury.

Struktura metalu odlanego tzw. struktura lana jest z reguty gruboziarnista. W wyniku przerdbki
plastycznej na gorgco w wysokich temperaturach w austenicie materiat poddawany jest duzym
odksztatceniom, gtédwnie w celu mechanicznego ujednorodnienia sktadu chemicznego
i strukturalnego. W takich warunkach zachodzi ciggty proces rekrystalizacji: dynamicznej
w trakcie odksztatcania, a takze metadynamicznej w przerwach pomiedzy odksztatceniami.
W zaleznosci od obecnosci w sktadzie chemicznym dodatkéw mikrostopowych wraz
z obnizeniem temperatury moze zachodzi¢ proces wydzieleniowy (szerzej tematyka wydzielen
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bedzie opisana w podrozdziale 2.2.6.). Obecno$¢ wydzielen hamuje procesy rekrystalizacji.
W takich warunkach ziarna austenitu odksztatcajg sie i ulegajg umocnieniu w wyniku wzrostu
wich wnetrzu gestosci dyslokacji. Powstate podgranice dyslokacyjne dodatkowo s3
»Szpilowane” przez bardzo drobne wydzielenia indukowane odksztatceniem (Nb(C,N)) co
W znaczacy sposob zwieksza umocnienie odksztatceniowe. Austenit ma strukture RSC. W tej sieci
krystalicznej dominujgca jest sktadowa atermiczna, ktdéra giéwnie wptywa na umocnienie
odksztatceniowe (dodatkowo wzmocnione efektem wydzieleniowym), a wptyw temperatury
i predkosci odksztatcenia jest niewielki. W przypadku gruboziarnistego austenitu,
odksztatcanego w warunkach dynamicznego obcigzenia, wptyw temperatury odksztatcania na
naprezenie uplastyczniajgce jest znacznie ograniczony, jednak przeciwny efekt uzyskuje sie
w przypadku matych predkosci odksztatcenia lub struktury drobnoziarnistej [3].

Poza warunkami chtodzenia stan i morfologia austenitu majg istotny wptyw na przemiane
ferrytyczng i jej produkty (rys. 19). Jezeli ulegajacy przemianie austenit jest zrekrystalizowany
i wielko$¢ ziarna jest duza, to przy niskiej predkosci chtodzenia powstanie gruboziarnisty ferryt,
poniewaz liczba potencjalnych miejsc zarodkowania nowej fazy jest mata. Miejscami tatwego
zarodkowania sg granice ziarn, zatem im drobniejszy austenit, przy tej samej wartosci predkosci
wzrostu zarodkéw, tym mniejsza finalna $rednica ziarna ferrytu. Rozdrobnienie produktow
przemiany austenitu mozna réwniez uzyskaé przez zwiekszenie predkosci zarodkowania drogg
zwiekszenia przechtodzenia. Wiekszy stopien przechtodzenia w celu zwiekszenia predkosci
zarodkowania mozna uzyskac¢, podobnie jak ma to miejsce podczas przemiany martenzytycznej
(korzystny wptyw gruboziarnistosci na hartownos¢) jesli ziarno austenitu jest duze. Jednak przy
zbyt szybkim chtodzeniu takiej struktury zamiast drobnego ferrytu poligonalnego moze powstaé
ferryt iglasty lub bainit, ktére charakteryzujg sie znacznie nizszg udarnoscia [27].

Ferryt iglasty jest fazg sktadajacg sie z nieréwnoosiowych ziarn wykazujgcych silnie rozwinietg
podstrukture, ktdra powstaje podczas ciggtego chtodzenia austenitu. Wtasnosci
wytrzymatosciowe tej fazy sg podobne do ferrytu bainitycznego, z tg réznica ze iglaste ziarna
sktadajace sie na mikrostrukture ferrytu iglastego utozone sg w chaotyczny sposéb i majg
nieregularny ksztatt, w przeciwiestwie do ferrytu bainitycznego, w ktérym ziarna sg utozone
w pakiety rownolegtych listew [29].

Przemiana austenitu umocnionego, ktdéry zostat odksztatcony ponizej temperatury
rekrystalizacji powoduje znaczne zwiekszenie miejsc tatwego zarodkowania nowej fazy. Dla
takiego austenitu mozliwe jest unikniecie powstania ferrytu iglastego przy znacznie wyzszej
predkosci chtodzenia. Im wyzsze odksztatcenie zakumulowane w austenicie, tym szybciej maleje
$rednica ziarna ferrytu po przemianie (rys. 20) [30]. Zjawisko to ma jednak pewne ograniczenia.
Jak wykazano w [31][32] minimalne odksztatcenie, ktdre efektywnie oddziatuje na rozdrobnienie
ziarna ferrytu po przemianie jest réwne € = 0,15, natomiast gérng granicg odksztatcenia
zakumulowanego, powyzej ktérego dalszy przyrost odksztatcenia przestaje by¢ efektywny
w rozdrobnieniu ziarna ferrytu jest réwny € = 2 (rys.21).
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Rys.  20.Wptyw  odksztatcenia  austenitu  w Rys. 21. Wptyw wielkosci odksztatcenia w austenicie
temperaturze 850 °C (ponizej temperatury na wielkos¢ ziarna ferrytu po przemianie, przy
rekrystalizacji) i poczgtkowej wielkosci ziarna roznej temperaturze odksztatcania austenitu
austenitu w stali zawierajgcej 0,03 %Nb, na [32].

wielkosc¢ ziarna ferrytu [30].

Podczas wyzszych predkosci chtodzenia zachodzi przemiana bainityczna. Klasyfikacja produktéw
tej przemiany pod katem morfologii sktadnikéw struktury jest znacznie bardziej skomplikowana.
Bainit jest mieszaning produktéw przemian dyfuzyjnych i bezdyfuzyjnych. Ze wzgledu na
szybkos$¢ przemiany w zjawiskach dyfuzyjnych biorg udziat jedynie pierwiastki miedzyweztowe.
W przesyconym weglem ferrycie powstajgcym podczas przemiany bainitycznej powstajg
wydzielenia drugiej fazy. Na podstawie formy tej drugiej fazy dokonuje sie klasyfikacji bainitu.
Na podstawie pracy [34] mozna rozrdznic pie¢ morfologii niskoweglowych stali mikrostopowych:
bainit ziarnisty, bainit gérny, zdegenerowany bainit gérny, bainit dolny i zdegenerowany bainit
dolny.
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Rys. 22.Schematyczne przedstawienie rodzaju drugiej fazy i jej udziatu objetosciowego w strukturze bainitu
ziarnistego [34].

Bainit ziarnisty powstaje w najwyzszych temperaturach, zatem dyfuzja w trakcie tej przemiany
jest najintensywniejsza. W niskoweglowych stalach mikrostopowych, ze wzgledu na bardzo mate
znieksztatcenie sieci atomami miedzyweztowymi, wegiel moze dyfundowaé szybko i na
relatywnie duze odlegtosci. W wyniku tego moze by¢ on spychany na froncie przemiany
ferrytycznej, stad mikrostruktura bainitu ziarnistego sktada sie z nieregularnych ziarn ferrytu
i znajdujacych sie pomiedzy nimi czgstek drugiej fazy. Ziarna ferrytu w bainicie ziarnistym maja
nieregularne granice. Czesto widoczne po trawieniu sg réwniez podgranice. Wzrost ferrytu jest
kontrolowany dyfuzyjnie, zatem przemiana zachodzi w sposéb zapewniajgcy chwilowe
minimum energii swobodnej granic. Z tego powodu faza o wyzszej energii — austenit przyjmuje
forme maksymalnie mozliwie zblizong do kuli — stad ziarnista morfologia produktéw przemiany.
Pozostaty austenit jest znacznie wzbogacony w wegiel. Ostateczny produkt rozpadu tego
austenitu uzalezniony jest od predkosci chtodzenia oraz od koricowej temperatury przemiany
(rys. 22). Intensywnos$¢ dyfuzji wegla wzrasta wraz z zakumulowanym odksztatceniem, dlatego
umocniony odksztatceniowo austenit wykazuje silniejszg tendencje do tworzenia bainitu
ziarnistego, nawet przy wyzszych predkosciach chtodzenia.

Granular Bainite

Rys. 23.Bainit ziarnisty w stali: a) o zawartosci wegla 0,06%, wolnej od domieszki boru; b) o zawartosci wegla
0,045% zawierajgcej domieszke boru [34].
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Charakterystyczny dla ferrytu ziarnistego obecnego w mikrostrukturze bainitu ziarnistego jest
brak cementytu (rys. 23). Wegiel znajduje sie w drugiej fazie. Zidentyfikowano rézne formy tej
fazy: zdegenerowany perlit lub cementyt w formie szczagtkowej, bainit, mieszanine produktéw
,hiekompletnej” przemiany, mieszanine martenzytu z austenitem szczgtkowym oraz czysty
martenzyt.

Przy wyzszych predkosciach chtodzenia udziat dyfuzji jest mniejszy, a produktem przemiany jest
bainit gérny. Przyjmuje on forme pakietu listew ferrytu z wydzieleniami drugiej fazy w formie
cienkich listew ulokowanych na granicach pomiedzy listwami ferrytu (rys. 24). Gdy drugg faza
jest cementyt, taka struktura jest nazywana bainitem gérnym. Gdy druga faza przyjmuje forme
wzbogaconego w wegiel austenitu szczagtkowego i martenzytu, wtedy takga strukture okresla sie
jako zdegenerowany bainit gérny.

TR
Upper Bainite

Rys. 24. Zdjecia mikrostruktury bainitu gérnego a), oraz zdegenerowanego bainitu gérnego b) [34].

Bainit dolny powstaje w nizszych temperaturach niz bainit gérny. Rézni sie on od bainitu gérnego
przede wszystkim tym, ze wydzielenia cementytu powstajg w nim wewnatrz listew ferrytu
(rys.25). Podobnie jak w przypadku bainitu gérnego, podobng strukture, w ktérej w miejsce
cementytu powstaje mieszanina martenzytu i austenitu szczatkowego, ale wewnatrz listew
ferrytu, nazywana jest zdegenerowanym bainitem dolnym.

Lower Bainite i 5 [ S i Degenerated

Comentite  Bainfiic Farrits with
ing P articl

Rys. 25. Zdjecia mikrostruktury bainitu dolnego a), oraz zdegenerowanego bainitu dolnego b) [34].

Jesli predkosé chtodzenia struktury austenitu jest na tyle duza, ulega on martenzytycznej
przemianie bezdyfuzyjnej. Pierwiastkiem silnie sprzyjajgcym przemianie martenzytycznej jest
wegiel. W stalach niskoweglowych uzyskanie przemiany martenzytycznej, z uwagi na matg
zawarto$¢ wegla jest bardzo trudne, poniewaz wymagana krytyczna predkosé chtodzenia jest
bardzo wysoka. Gdy stal niskoweglowa nagrzana jest do temperatury odpowiadajgce] zakresowi
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dwufazowemu, wowczas zawarto$¢ wegla w austenicie jest wyzsza niz we wspdtistniejgcym
ferrycie. Podczas intensywnego chtodzenia takiej struktury mozna uzyskaé krytyczng predkosc¢
chtodzenia dla pozostatych ziarn austenitu. Finalna struktura sktadaé sie bedzie z ferrytu oraz
rownomiernie roztozonych w strukturze drobnych ziarn martenzytu. Stale takie nazywane s3
stalami Dual-Phase (DP).

W stalach o wyzszej zawartosci wegla, o strukturze ferrytyczno-perlitycznej naprezenie ptyniecia
ro$nie wraz ze zmniejszaniem sie wielkosSci ziarna, bez zmniejszenia wydtuzenia. W stalach
ferrytycznych wtasnosci wytrzymatosciowe réwniez wzrastajg, ale wydtuzenie silnie maleje [25].
Ma to zwigzek z korzystnym oddziatywaniem obecnosci fazy o wyiszych wifasnosciach
wytrzymatosciowych na sktadowg atermiczng naprezenia uplastyczniajgcego, a tym samym na
silniejszy wzrost umocnienia odksztatceniowego. Podobny efekt obserwowany jest réwniez
w stalach DP.

Zmniejszenie wielkosci ziarna jest efektywng metodg poprawy witasnosci wytrzymatosciowych,
jednak wtasnosci plastyczne takiego materiatu zalezg réwniez od morfologii sktadnikow
strukturalnych. Przemiana ferrytyczna austenitu w stalach ferrytyczno-perlitycznych, zmienia
charakter, przy rozdrobnieniu ziarna austenitu do Srednicy 2 um i mniejszej. Powstata struktura
sktada sie z dyspersyjnego cementytu sferoidalnego w osnowie ferrytycznej. Taki materiat
wykazuje stabszg odksztatcalnos¢, w porédwnaniu do struktury ferrytyczno-perlitycznej [25].

Powstata w wyniku przemian austenitu struktura moze ulega¢ zmianom na skutek przytozonego
odksztatcenia. Ferryt bedacy faza krystalizujgca o sieci krystalicznej RPC ma duzg EBU, stad
procesy rekrystalizacji w wyniku odksztatcenia zachodzg z trudem. Niemniej, jesli zakumulowane
odksztatcenie jest dostatecznie duze, moze rowniez nastgpic¢ rekrystalizacja ferrytu. Znacznie
tatwiej zachodzi jednak zjawisko zdrowienia dynamicznego lub w wyniku poligonizacji struktury
dyslokacyjnej. Odksztatcenie ferrytu moze by¢ efektywng metodg ksztattowania morfologii
sktadnikéw struktury — szczegdlnie w zakresie wielkosci ziarna. Tg drogg mozna uzyskad silne
rozdrobnienie. Wptyw odksztatcenia na redukcje wielkosci ziarna jest efektywny do wartosci
odksztatcenia akumulowanego € = 4 (rys. 26). Zwiekszenie odksztatcenia powyzej tej wartosci
nie powoduje dalszego rozdrobnienia struktury [35].
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Rys. 26.Wptyw wielkosci odksztatcenia Rys. 27. Wptyw morfologii struktury na charakter przetomu w probie
zakumulowanego na udziat udarnosci [36].
objetosciowy wysokokgtowych
granic ziarn podczas odksztatcania
[35]
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W wyniku odksztatcenia w zakresie ferrytycznym zmienia¢ moze sie rowniez morfologia innych
sktadnikéw strukturalnych. Perlit w stalach ferrytyczno-perlitycznych w wyniku przytozenia
duzego odksztatcenia przestaje by¢ strukturg ptytkowa, a cementyt bedacy czescig perlitu
przyjmuje postaé dyspersyjnych sferoidalnych czastek [37].

Wielko$¢ ziarna ma istotny wptyw na temperature przejScia w stan kruchy. Zauwazalne jest
znaczne obnizenie tej temperatury w materiatach ferrytycznych wraz ze wzrostem
rozdrobnienia struktury. Materiaty gruboziarniste, ktére wykazujg przetom kruchy, wraz ze
wzrostem rozdrobnienia w sposéb ciggly zwieksza sie udziat przetomu plastycznego (rys. 27)
[36].

Materialy o silnie rozdrobnionej strukturze charakteryzujag sie matym umocnieniem
odksztatceniowym, co prowadzi do niestabilnosci plastycznej, a przez to niskiej udarnosci. Testy
na mtocie Charpy’ego wykazujg wprawdzie, ze temperatura przejscia w stan kruchy jest nizsza,
jednak energia tamania w wyzszych temperaturach jest znacznie nizsza niz w materiatach
nierozdrobnionych [21][38] (rys. 28).
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Rys. 28.Wptyw wielkosci ziarna na energie tamania w wyzszych temperaturach oraz temperature przejscia w stan
kruchy [21].

2.2.6. Proces wydzieleniowy i czgstki fazy dyspersyjne;j

Poza pierwiastkami stopowymi znajdujgcymi sie w roztworze statym, ktore zostaty omowione
w podrozdziale 2.2.1., szczegdlng role odgrywajg pierwiastki, ktére wystepuja w strukturze
w postaci czgstek faz obcych. Wyrdzni¢ sposrdd nich mozna czastki dyspersyjne w postaci
czagstek obcych jak np. wtrgcenia niemetaliczne. S3 one niekoherentne z osnowa. Innym
rodzajem czastek sy wydzielenia. Ten rodzaj czastek jest fazg wtdérng, ktdéra wydziela sie
z roztworu w wyniku zmiany rozpuszczalnosci i sg najczesciej koherentne z osnowg, zwtaszcza
w zakresie ich matych rozmiaréw. Mechanizm umocnienia w wyniku obecnosci tych czastek
odgrywa szczegdlnie wazng role w stalach mikrostopowych.

Wydzielenia bedg koherentnymi z osnowg generujg naprezenia sprezyste sieci krystalicznej
w ich poblizu. To pole naprezen jest przeszkoda dalekiego zasiegu dla przemieszczen dyslokacji,
zatem proces wydzieleniowy wptywa na sktadowg atermiczng naprezenia ptyniecia. Charakter
oddziatywania czastek z osnowg i przemieszczajgcymi sie w niej dyslokacjami jest zalezny od
nastepujgcych czynnikéw:
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¢ skfadu chemicznego wydzielen
e wielkosci wydzielen

¢ stopnia koherencji z osnowa

* rozmieszczenia w osnowie

Wszystkie te parametry sg ze sobg $cisle powigzane i nie jest mozliwe omdwienie ich osobno.
W stalach mikrostopowych wydzielenia tworzg wegliki, azotki i weglikoazotki przede wszystkim
takich pierwiastkow jak tytan, niob i wanad. Te trzy pierwiastki tworzg wydzielenia o réinej
wielkosci. Najwieksze sg wydzielenia wanadu, ktére tez powstajg w najnizszej temperaturze.
Weglikoazotki niobu, indukowane odksztatceniem tworzg najmniejsze czastki, ktérych srednica
dochodzi do 10 nm. Taka wielkos$¢ czgstek utatwia ich lokowanie w granicach ziarn austenitu
i efektywne ich blokowanie. Dodatkowo rozpuszczalnos$¢ niobu w austenicie gwattownie maleje
w temperaturach ~900-1150°C, przez co proces wydzieleniowy weglikoazotkdow niobu jest
w efektywny sposdb wykorzystywany w procesach termomechanicznej przerdbki plastycznej do
hamowania rekrystalizacji austenitu. Wegliki i azotki tytanu rozpuszczajg sie w najwyzszych
temperaturach, dochodzgcych niemal do temperatury topnienia stali, stad obecnosc¢
mikrododatkéw tytany skutecznie zapobiega rozrostowi ziarna austenitu w poczatkowych
etapach proceséw przerébki cieplno-plastycznej. Wydzielenia tytanu majg wielkos$¢
kilkudziesieciu nanometréw. Wielkosci czgstek mogg sie rozni¢ w wyniku oddziatywania
temperatury, gdyz wtedy moze dochodzié¢ do dyfuzyjnego wzrostu wydzielen i ich koalescencji.
W wyniku wzrostu wydzielenn stopien niedopasowania struktury krystalicznej takiej czastki
Z 0snowg moze 0siggnac poziom, przy ktérym dojdzie do utraty koherencji wydzielenia i osnowy.
Tworzy sie wtedy niekoherentna granica miedzyfazowa i taka czastka oddziatuje z osnowg
w podobny sposdb jak czastki dyspersyjne.

Zjawisko umocnienie metali w obecnosci czgstek wydzielen zostato opisane za pomocg dwéch
mechanizmdéw: Motta-Nabarro oraz Orowana-Ashby’ego. Dla matych i ,, miekkich” wydzielen
koherentnych z osnowg dominujgcym mechanizmem umocnienia wydzieleniowego jest
mechanizm Motta-Nabarro. Ttumaczy on wzrost naprezenia plastycznego ptyniecia jako efekt
wzrostu oporu przemieszczania sie dyslokacji w osnowie na skutek napotkania przeszkody
w postaci wydzielenia. Dyslokacja moze przecig¢ takie wydzielenie jedynie wtedy, gdy jest ono
koherentne z osnowg i ptaszczyzna poslizgu osnowy jest zgodna z ptaszczyzng poslizgu
w wydzieleniu. Intensywno$é umocnienia wg tego mechanizmu zalezy od odlegtosci pomiedzy
wydzieleniami, a takze od ich twardosci. Im twardsze wydzielenie, z tym wiekszg trudnoscig
dyslokacja je $cina. Schematycznie, a takze na zdjeciach z TEM przedstawiono mechanizm

Motta-Nabarro na rys. 29.
LT 2o
= — —"— B :
»

»
Kierunek ruchu dyslokacji g . i

Rys. 29. Przedstawienie scinania z czgstek faz obcych wg mechanizmu Motta-Nabarro: schematycznie, oraz na
zdjeciu z mikroskopu elektronowego [39].

Umocnienie nastepuje wtedy, gdy odlegtos¢ pomiedzy wydzieleniami jest zblizona do promienia
krzywizny, ktéry moze osiggnac dyslokacja pod dziataniem pola naprezen. Przyrost naprezenia
ptyniecia w wyniku oddziatywania dyslokacji z wydzieleniami opisano réwnaniem.
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o, = C\[fr (41)

gdzie:

f — udziat objetosciowy wydzielen
r — $redni promien wydzielenia

C - stata

Umocnienie wydzieleniowe wg mechanizmu Orowana-Ashby’ego przebiega inaczej. Jest to
podstawowy mechanizm umocnienia czgstkami dyspersyjnymi i mamy z nim do czynienia
w przypadku, gdy wydzielenia sg niekoherentne z osnowg, duze, twarde. Wtedy
przemieszczajaca sie dyslokacja, ktérej ruch hamuje wydzielenie, wygina sie wokat niego. Przy
duzym wygieciu dyslokacja moze pozostawi¢ wokdt wydzielenia petle dyslokacyjng. Efektem
tego jest, ze zwiekszony opdr przeptywu kolejnych dyslokacji i wzrost ich gestosci. Mechanizm
Orowana-Ashby’ego zilustrowano i opatrzono zdjeciem z TEM na rys. 30.

Y vy v v

kierunek ruchu dyslokacji

d
-

Rys. 30. Przedstawienie tworzenia petli dyslokacyjnej
¢ wokot z czgstek faz obcych wg mechanizmu

Orowana-Ashby’ego: schematycznie, oraz na
¢ /\¢ zdjeciu z mikroskopu elektronowego [39].

Umocnienie od mechanizmu Orowana Ashby’ego zostato opisane réwnaniem:

_ 0538 Gbf? in(5) (42)

O'p E

T
gdzie:

G —modut $cinania

f — udziat objetosciowy wydzielen

b — wektor Burgersa

r — $redni promien wydzielenia

Oddziatywanie wymienionych mechanizméw z dyslokacjami generuje odmienny efekt. Scinanie
czgstek miekkich powoduje wzrost predkosci umocnienia, ale réwniez z powodu lokalnej zmiany
mechanizmu umocnienia dochodzi do lokalizacji odksztatcenia i ewentualnej koncentracji
naprezen.

W przypadku obcigzen cyklicznych moze by¢ to przyczyng powstawania peknie¢ zmeczeniowych.
Obecnos¢ twardych wydzielen wymuszajgca umocnienie zgodne z mechanizmem Orowana-
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Ashby’ego powoduje znaczny, a zarazem rownomierny wzrost efektdw umocnienia
odksztatceniowego w procesie odksztatcania, ze wzgledu na zwiekszenie gestosci dyslokacji
(rys. 31).

Wzrost umocnienia w efekcie dziatania ww. mechanizmdw jest silnie zalezny od wielkosci
czastek. Zalezno$¢ dominacji danego mechanizmu wzgledem drugiego jest dobrze zilustrowane
na rys. 32. Istnieje krytyczna Srednica czastki wydzielenia, przy ktérej umocnienie osigga
maksymalng wartoéé. Srednica ta zalezy do sktadu chemicznego, zaréwno wydzielenia jak
i materiatu osnowy. Przektada sie to na stopien koherencji, jak rowniez na warto$¢ modutu
Scinania takiej czastki.
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wydzieleniowe
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Rys. 31. Mechanizm koncentracji odksztafcenia w Rys. 32. Schematyczne przedstawienie oddziatywania

nastepstwie Scinania czgstek wg mechanizmu mechanizmdw Motta-Nabarro oraz Orowana-
Motta-Nabarro b) i d); réwnomierny rozktad Ashby’ego na umocnienie, w funkcji wielkosci czgstek
odksztafcenia w nastepstwie umocnienia wg fazy obcej [3].

mechanizmu Orowana Ashby’ego c) i e).

Istotny wptyw na mechanizm umocnienia wydzieleniowego ma EBU osnowy. Wydzielenie
znajdujgce sie w ptaszczyznie poslizgu dyslokacji jest przeszkoda w jej ruchu. Dyslokacja, poza
opisanymi powyzej mechanizmami Scinania i tworzenia petli dyslokacyjnej, moze omingé
wydzielenie poprzez zmiane ptaszczyzny poslizgu. W metalach o duzej EBU zjawisko wspinanie
dyslokacji zachodzi w tatwiejszy sposdb, poniewaz szerokos¢ btedu utozenia jest mata, a zatem
tatwiej zachodzi asocjacja dyslokacji czgstkowych. Omijanie wydzielen moze réwniez zachodzi¢
na drodze aktywowanego cieplnie poslizgu poprzecznego dyslokacji opisanego w podrozdziale
2.2.3.

Obecnos¢ wydzielen sprzyja umocnieniu odksztatceniowemu, poniewaz w wyniku
oddziatywania dyslokacji z wydzieleniami znacznie wzrasta gestos¢ dyslokacji. W wyniku tego
zjawiska nastepuje utrudniony poslizg dyslokacji poprzez wzajemne ich blokowanie. Szczegdlnie
w wyniku zmiany ptaszczyzny poslizgu, gdyz taka dyslokacja przecina kierunek poslizgu dyslokacji
wynikajacy ze stanu naprezen oddziatujgcych na ziarno.

Obecnos¢ czastek faz obcych wptywa na wzrost atermicznej sktadowej naprezenia
uplastyczniajgcego, a tym samym wptywa na zwiekszenie umocnienia odksztatceniowego. To
umocnienie odksztatceniowe korzystnie wptywa na statecznos¢ plastyczng materiatu, przez co
ma korzystny wptyw na plastycznos$¢ materiatéw w skali makro, réwniez w warunkach obcigzen
dynamicznych.
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2.2.7. Orientacja krystalograficzna — tekstura

Z procesami wytwarzania metodami przerdbki plastycznej wigze sie zagadnienie tekstury
odksztatcenia. Materiaty steksturowane charakteryzujg sie anizotropig wtasnosci, w podobny
sposéb jak monokrysztat. W procesie wytwarzania stali tekstura austenitu moze byé
dziedziczona przez nierdwnowagowe produkty rozpadu austenitu. Im wiekszy podczas
przemiany jest udziat proceséw bezdyfuzyjnych, tym silniejsze dziedziczenie tekstury. Podczas
przemiany dyfuzyjnej tekstura na ogot zanika, a produktem przemiany sg rownoosiowe ziarna
o statystycznie réwnomiernie zréznicowanej teksturze.

Uprzywilejowana tekstura jest zalezna od takich parametréw jak: sktad chemiczny, temperatura
odksztatcania, wstepne steksturowanie, historia odksztatcenia, rodzaj sieci krystalicznej oraz
metoda odksztatcania i wielko$¢ odksztatcenia. Ostatnie dwa czynniki majg decydujgcy wptyw
na rozwoj tekstury [40].

Odksztatcenie poprzez blizniakowanie wywotuje nagtg zmiane orientacji krystalograficznej
w poprzek ptaszczyzny blizniaczej, podczas gdy poslizg generuje obrot sieci do takiej orientacji,
zgodnie z ktérg kierunek tatwego poslizgu bedzie zgodny z kierunkiem sity wywotujacej
odksztatcenie.

W metalach o sieci RSC blizniakowanie zachodzi zgodnie z systemem {111} <112>, a poslizg
zgodnie z systemem {111} <110>. W trakcie walcowania metali krystalizujacej w tej sieci, zgodnie
z kierunkiem odksztatcenia uktada sie ptaszczyzna najgesciej upakowana, natomiast kierunek
rézni sie w zaleznosci od mechanizmu odksztatcenia. Istotng role ponadto odgrywa w sieci
Sciennie centrowanej EBU. W metalach o duzej EBU dominujgcym mechanizmem odksztatcenia
jest poslizg, a tekstura wraz ze wzrostem zakumulowanego odksztatcenia bedzie sie wyostrzac
zgodnie z systemem {112} <111>. Z drugiej strony metale o matej EBU wykazuja tendencje do
uruchamiania mechanizmu blizniakowania jako dodatkowego wzgledem poslizgu. Finalna
tekstura bedzie sktadac sie gtownie z systemu {011} <211> oraz czeSciowo z systemu {011}
<100>.

Tekstura odksztatcenia zalezy rdwniez od temperatury walcowania. Metale, ktore w niskiej
temperaturze odksztatcajg sie przez mechanizm blizniakowania i poslizgu przy wyzszych
temperaturach odksztatcania wykazujg teksture charakterystyczng dla odksztatcenia jedynie
przez poslizg.

W metalach o sieci RPC kierunek poslizgu zawsze przebiega wzdtuz prostej <111>, natomiast
ptaszczyzng poslizgu mogag byé ptaszczyzny {110}, {112} i rzadziej {123}. W konsekwencji
odksztatcenia powstaje tekstura wtdknista dwdch typdw: « (przebiegajgca od systemu
{001}<110> do {111}<110>) oraz y (przebiegajaca od systemu {111}<110> do {111}<112>). Na
teksture w tej sieci niemal nie majg wptywu dodatki stopowe, zaréwno te w roztworze jak i te
w postaci wydzielen, jak rowniez temperatura. Tekstura zmienia sie jedynie wraz ze wzrostem
wartosci odksztatcenia. Przy odksztatceniu przekraczajgcym wartosé € = 3 tekstura typu a staje
sie dominujaca, a tekstura typu y zanika [40].

Dla stali odksztatcanych w zakresie ferrytycznym, w temperaturze wyzszej niz 600°C wptyw
tekstury na wtasnosci wytrzymatosciowe nie przekracza 10% wartosci granicy plastycznosci.
W nizszych temperaturach przyrost ten jest wiekszy, jednak wptyw tekstury staje sie istotny
dopiero, gdy warto$¢ przytozonego odksztatcenia bedzie wieksza niz okoto € = 0,25. Wptyw
tekstury na anizotropie wtasnosci mechanicznych w zaleznosci od korncowej temperatury
walcowania przedstawiono na rys. 33.

47



o prostopadie do kierunku walcowania N
e wzdiuz kierunku walcowania
550
©
o
=
g
0]
e
§ 500
% L 4
& Umocnienie
z s od podstruktury
L ° . dyslokacyjne]
C e e e o e = = - - L —
i . *
(U] 450 | o : Umocnienie dyspersyjne
Obliczona wislkos¢ wyjsciowego umocnienia dla d-5um [
800 750 700 650 600

Temperatura walcowania wykanczajacego, °C

Rys. 33. Wptyw mechanizmow umocnienia na granice
plastycznosci w stali mikrostopowej w zaleznosci od
temperatury odksztatfcania [3].

O T T
L 2
¢ 78%
300 [ ® 52% B
A 28%
2 050 & 0% (QT)
8
@
200 E
=
o
®© 150 b &
()]
@
= 100 | A b
T -
50 1
X N

W W T A ST TR WO SN WA TN TN T N T S 1
200 300 400
Temperatura, K

Rys. 34. Wptyw redukcji pola przekroju w wyniku
walcowania na zmiane energii famania w
probie udarnosci na mtocie Charpy’ego, w
funkcji temperatury [41].

Prace [41][42][43][44], w ktdrych hartowang stal poddano wyzarzaniu a nastepnie walcowaniu
kalibrowemu w temperaturze 500°C, wykazaty silng teksture wtdknistg <110>| |RD przy redukcji

pola przekroju walcéwki rownym 78%.

wydtuzonych ziarn o S$rednicy przekroju ~0,3 um

Otrzymano strukture ultradrobnoziarnistych

i drobnodyspersyjnego cementytu

sferoidalnego o srednicy czgstek kilkudziesieciu nanometréw. Materiat ten w prébach udarnosci
na mtocie Charpy’ego wykazat znaczgcy wzrost udarnosci (rys. 34).
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Rys. 35. Diagram Yoffee’go przedstawiajqcy stal o strukturze wydtuzonych ultradrobnoziarnistych ziarn o silnej
teksturze wtdknistej w kierunku {110}. Przetom tupliwy na ptaszczyznie wzdtuznej (réwnolegtej do kierunku
walcowania RD) powoduje zwiekszong udarnos¢ spowodowangq delaminacjq (krzywa 1). Utozenie ptaszczyzn

tupliwosci w kierunkach 2 (krzywa 2) powoduje zmniejszenie
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Tekstura odksztatcenia powstata w wyniku walcowania zostata zorientowana w taki sposéb, ze
ptaszczyzna tatwego pekania w ferrycie {100} znajdowata sie wzdtuz osi prébki. Wraz
z obnizaniem temperatury proby, przy temperaturze pokojowej materiat ulegat stopniowej
delaminacji wzdtuz ptaszczyzny tatwego pekania. Energia pochfonieta na zarodkowania peknie¢
powstatych w wyniku tej delaminacji byta tak wysoka, ze nie zachodzit ztom prébki w tescie.
Wraz z dalszym obnizaniem temperatury pekniecia propagowaty wzdtuz kierunkow
zorientowanych pod katem 45° do kierunku dziatania sity. Wéwczas obserwowana udarnos¢
znaczgco spadta (rys. 35).

Badanie orientacji krystalograficznej ziarn moze by¢ wykorzystane réwniez w inny sposdb niz
tylko do okreslenia tekstury materiatu w skali makroskopowej. Poprzez rdéinice w orientacji
krystalograficznej sgsiadujgcych ze sobg ziarn mozna wyznaczy¢ kat dezorientacji granicy, co
pozwala na zdefiniowanie, czy obserwowana granica jest granicg wasko-, czy szerokokgtowa,
a tym samym odrdznic granice ziarn od podstruktury.

Identyfikacja odmian bainitu jedynie na podstawie obserwacji mikrostruktury sprawia wiele
trudnosci. Réwniez obserwacje za pomocg SEM lub TEM nie zawsze dajg jednoznaczne wyniki.
Kryterium dla identyfikacji rodzaju bainitu mozna wyznaczy¢ na podstawie histograméw
rozktadu kata dezorientacji w granicach analizowanej mikrostruktury. W pracy [34]
przedstawiono wzorcowy (rys. 36) oraz przyktadowy rzeczywisty (rys. 37) rozktad kata
dezorientacji dla bainitu ziarnistego, bainitu gérnego i bainitu dolnego.

Zgodnie z tym kryterium bainit dolny wykazuje wysoki stosunek ilo$ci granic o kacie dezorientacji
50-60° i niewielkg ilos¢ granic o matym kacie dezorientacji <20°. Bainit gérny przeciwnie,
charakteryzuje sie duzym udziatem granic o niewielkim kacie dezorientacji <20° oraz niewielkim
pikiem dla ilosci granic o duzym kacie dezorientacji >50°. W bainicie ziarnistym dezorientacja
orientacji ziarn jest znacznie bardziej przypadkowa, z niewielkim zwiekszeniem intensywnosci
wystepowania granic o kacie dezorientacji przy okoto 45° oraz mniejszym, ale réwniez wzrostem
ponizej 20°.

>

Bainit dolny

Bainit ziarnisty

/ Bainit gérny

Udziat objetosciowy

<1 Kat dezorientacji 60°

Rys. 36. Klasyfikacja bainitu na podstawie kqta dezorientacji granic ziarn [34].
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Rys. 37. Mapy orientacji ziarn wraz z histogramami kqta dezorientacji granic ziarn ferrytu wykonane w technice EBSD
dla: a) bainitu ziarnistego; b) bainitu gérnego; c) bainitu dolnego [34].
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2.3. Ocena roli stopnia rozdrobnienia mikrostruktury w ksztattowaniu

wtasnosci mechanicznych
Efekt znaczacego rozdrobnienia mikrostruktury mozna uzyska¢ dwoma podstawowymi
sposobami. Pierwszy z nich ,bottom—up” umozliwia wytworzenie materiatu nanokrystalicznego
w wyniku konsolidacji proszku lub osadzania par metali. Zastosowanie tych technik jest trudne
do implementacji w praktyce przemystowej, stosowane sg najczesciej w celach poznawczych.

Czesciej stosowane jest tzw. podejscie ,top-down”, w ktérym rozdrobnienie mikrostruktury
uzyskiwane jest z wykorzystaniem technologii procesowych np. drogg przerdbki plastycznej.
Ogdlnie techniki te dzieli sie na dwie grupy: SPD (Severe Plastic Deformation) — techniki silnej
akumulacji odksztatcenia, oraz techniki ATP (Advanced Thermomechanical Processing) — gdzie
rozdrobnienie struktury uzyskuje sie w wyniku zastosowania technologii przerébki cieplno-
plastycznej. Schematycznie podziat ten przedstawiono na rys. 38.

Rozdrobnienie

\mikrostru ktury

Naprezenie (MPa)

Odksztalcenie

Rys. 38. Podziat i schematyczne przedstawienie wybranych technik rozdrabniania struktury umozliwiajgcych uzyskanie
struktur ultradrobnoziarnistych — SPD (Severe Plastic Deformation) oraz ATP (Advanced Thermomechanical
Processing) [45].

Techniki SPD polegajg na tym, ze materiat odksztatca sie plastycznie, bez istotnej zmiany jego
ksztattu w stosunku do stanu wyjsciowego. Tym samym gtéwnym efektem takiego procesu jest
wprowadzenie do materiatu efektéw mikrostrukturalnych bardzo duzego odksztatcenia.
Dotychczasowe badania wskazujg, ze efekty metody SPD mozna zaobserwowaé po
przekroczeniu catkowitego odksztatcenia zakumulowanego € = 4. Odksztatcanie odbywa sie bez
udziatu przemian fazowych, najczesciej w temperaturach bliskich temperaturze pokojowe;.

Jedng z technik SPD jest proces wielokierunkowego $ciskania w systemie MaxStrain [46]. Polega
on na Sciskaniu prébki o przekroju kwadratowym. Prébka jest Sciskana naprzemiennie w dwdéch
kierunkach z zadang wielkoscig odksztatcenia, z jednoczesnym zablokowaniem ptyniecia
w trzecim kierunku. Schematycznie zasady tej techniki przedstawiono na rys. 39.

51



Rys. 39. Schematyczne przedstawienie procesu sciskania wieloosiowego w systemie MaxStrain.

Akumulacja odksztatcenia powoduje rozwdj struktury dyslokacyjnej. W materiatach
ferrytycznych odksztatcenie i zwigzane z nim zjawisko generowania dyslokacji sprawia, ze
poczatkowo réwnomiernie roztozone dyslokacje ze wzrostem odksztatcenia zaczynajg tworzyc
podstrukture ztozong z granic waskokatowych. Dalszy wzrost odksztatcenia powoduje
»Wyostrzanie granic” i w wyniku przyspieszonego przemieszczania sie dyslokacji do podgranic
finalnie prowadzi do ich konwersji w granice szerokokgtowe. Przedstawiony proces zachodzi
w sposdb ciggty, zatem dalsza akumulacja odksztatcenia powoduje generowanie podstruktury
w ziarnach wolnych od efektéw odksztatcenia. Tego typu proces nazywany jest rekrystalizacjg
ciggta lub ,,in situ” [3].

W metalach o sieci RSC ziarna ulegajg rozdrobnieniu na drodze generowania przypadkowo
rozmieszczonych dyslokacji, ktére nastepnie przemieszczajg sie tworzgc strukture komorkowa.
Mechanizm ten wystepuje szczegdlnie w stopach o duzej EBU. Przy dalszym odksztatcaniu
komorki dyslokacyjne przeksztatcajg sie w podziarna, o granicach waskokatowych. W wyniku
dalszego odksztatcania podziarna ulegaja rotacji, tworzac granice szerokokatowe [47].

Odksztatcenie metali o sieci HZ jest znacznie trudniejsze, z powodu ograniczonej ilosci
aktywnych systemdéw poslizgu. Réwniez rozdrobnienie struktury w tej sieci jest trudne,
z powodu duzej tendencji tych materiatdw do rekrystalizacji dynamicznej. Rozdrobnienie
struktury w sieci HZ przebiega poprzez zarodkowanie drobnych ziarn na blizniakach
odksztatcenia lub granicach ziarn. Mechanizm ten powoduje, ze metale te maja silng tendencje
do niejednorodnosci wielko$ci ziarna [47].

Akumulacja odksztatcenia stosunkowo tatwo zachodzi w materiatach umocnionych
wydzieleniowo, w ktdrych zjawisko umocnienia odksztatceniowego przebiega znacznie szybciej.
Dodatkowymi przeszkodami dla przemieszczajgcych sie dyslokacji sg w tym wypadku atomy
pierwiastkdw mikrostopowych w roztworze oraz dyspersyjne wydzielenia, ktére powodujg ze
w poblizu takiej czagstki szybciej tworzy sie granica waskokatowa, a w efekcie podstruktura.
Uporzadkowanie podstruktury dyslokacyjnej jest co prawda trudniejsze ze wzgledu na
przeszkody na ktdre napotykajg przemieszczjgce sie dyslokacje, ale tym samym przy$pieszony
wzrost gestosci dyslokacji powoduje zwiekszenie liczby tworzacych sie komadrek dyslokacyjnych,
co w efekcie prowadzi do jeszcze silniejszego rozdrobnienia mikrostruktury [3]. Takze ruchliwo$é
takiej podgranicy, a przy dalszym odksztatceniu — granicy szerokokatowej, jest znacznie
mniejsza, ze wzgledu na to, ze wydzielenia przemieszczajg sie jedynie dyfuzyjnie, a dynamika
dyfuzji jest tak mata, ze w procesie odksztatcania jest pomijalna.
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Rys. 40. Krzywe ptyniecia dla stali sSrednioweglowej o strukturze ferrytyczno-perlitycznej, odpuszczonego martenzytu
oraz o strukturze ultradrobnoziarnistej a) [37]; krzywe ptyniecia dla roznego stopnia rozdrobnienia struktury w
stali poddanej walcowaniu pakietowemu b) [48].

Znacznie bardziej ztozonym procesem jest zaawansowana przerdbka cieplno-plastyczna
(Advanced Thermomechanical Processing - ATP). Efekty potgczonych proceséw odksztatcania,
wymiany ciepta i zwigzanych z nimi efektow mikrostrukturalnych dajg mozliwos¢ ksztattowania
mikrostruktury w bardzo szerokim zakresie. Szczegdtowe zagadnienia odgrywajace kluczowa
role w rozwoju mikrostruktury w procesach ATP zostaty omoéwione w poprzednich
podrozdziatach.

Wraz z rozdrobnieniem mikrostruktury wzrastajg wtasnosci wytrzymatosciowe materiatéw
metalicznych. Stal ferrytyczno-perlityczna o zawartosci wegla 0,15% (stal SM490 wg JIS) przy
rozdrobnieniu do zakresu ultradrobnoziarnistego (Srednia srednica ziarna ~0,7 um) wykazuje
podobne wiasnosci wytrzymatosciowe jak stal HT780QT (wg JIS) ulepszona cieplnie (rys. 40 (a))
[37]. Wzrost wtasnosci wytrzymatosciowych w zaleznosci o wielkosci ziarna pokazano na rys.
40 (b), gdzie rozdrobnienie uzyskano na drodze walcowania pakietowego stali (ARB). Tak
wytworzony materiat nastepnie wyzarzano w zadanych temperaturach, w wyniku czego
uzyskano rozrost ziarna [48].

Analiza krzywych ptyniecia przedstawionych na rys. 40 (b) wykazuje gwattowne pogorszenie
wtasnosci plastycznych, gdy rozdrobnienie ziarna dochodzi do ~1 um. Zjawisko to jest niezalezne
od rodzaju sieci krystalograficznej i zostato potwierdzone zaréwno dla stali IF, jak i aluminium
gatunku 1100 (rys.41) [49].
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Rys. 41. Krzywe ptyniecia dla: aluminium serii 1100 a); stali IF b). Rozny stopien rozdrobnienia struktury uzyskano w
wyniku walcowania pakietowego i nastepnego wyzarzania [49].
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Rys. 42. Wptyw wielkosci ziarna na wtasnosci wytrzymatosciowe i plastyczne dla: aluminium serii 1100 a); oraz stali

IF b); o strukturze rozdrobnionej w procesie walcowania pakietowego [49].

Wykresy przedstawione narys. 42 pokazuja, ze przy srednicy ziarna ~1 um drastycznie zmniejsza
sie zapas plastycznosci tj. dochodzi do zblizenia sie granicy plastycznosci i wytrzymatosci na
rozcigganie. Wynika z tego, ze materiat o strukturze silnie rozdrobnionej traci zdolnos¢ do

umocnienia odksztatceniowego, stad nagta utrata plastycznosci.

Zwiekszenie atermicznej sktadowej naprezenia uplastyczniajgcego w wyniku wprowadzenia
drobnodyspersyjnego martenzytu wyspowego lub sferoidalnego cementytu korzystnie wptywa

na wiasnosci plastyczne, jak pokazano

narys. 43.
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Rys. 43. Krzywe ptyniecia dla stali SS400 (wg JIS) o strukturze ultradrobnoziarnistej ferrytyczno-cementytowej.
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Rys. 44. Wptyw wielkosci ziarna i temperatury odksztatcania na charakter ptyniecia stali odksztatcanej z predkosciq
odksztatcenia € =103 s,

Rozdrobnienie ziarna ferrytu zwieksza energie odksztatcenia w warunkach obcigzen
dynamicznych wystepujgcych w prébie rozciggania z predkoscig 10%s? zardwno w temperaturze
pokojowej, jak i w nizszych (rys. 44) [50].

Nalezy zauwazy¢, ze materiaty ultradrobnoziarniste wykazujg organiczong plastycznos¢ jedynie
w warunkach wystepowania jednoosiowego rozciggania. W momencie pojawienia sie
przewezenia, czyli utraty stabilnosci odksztatcenia, gdy pojawiajg sie obwodowe naprezenia
$ciskajgce, materiaty te nie sg kruche, a wykazujg stosunkowo duze wydtuzenie w zakresie
odksztatcen przewezeniowych. Wynika z tego, ze materiaty ultradrobnoziarniste mogg by¢
odksztatcane plastycznie, czynnikiem sprzyjajacym jest ztozony schemat stanu naprezenia np.
w procesach speczania, walcowania, czy zginania [48]. Potwierdzono to w testach
technologicznych zginania oraz ttoczenia (rys. 45 oraz 46), w ktdrych ultradrobnoziarnistg stal
niskoweglowg poddano zginaniu o kat 180°, oraz probie wyttaczania ze wspotczynnikiem
ciggnienia 1,9. W obu prébach nie zaobserwowano peknieé [51].

Wzrost wtasnosci wytrzymatosciowych wraz z redukcjg wielkosci ziarna opisany jest rGwnaniem
Halla-Petcha. Obliczana za pomocg tego rownania granica plastycznosci stosunkowo doktadnie
odzwierciedla rzeczywistos¢, jednak przy rozdrobnieniu ziarna do poziomu zblizonego do 0,1 um
pojawiajg cie odstepstwa od tej reguty. Poczatkowo granica plastycznosci silnie wzrasta, jednak
w pewnym zakresie tendencja ta sie odwraca. Zjawisko to okresla sie jako ,,odwrdcona reguta
Halla-Petcha” (rys. 47) [52].

Wspdlczynnik ciagnienia = 1,9 ($97— ¢50)

) Stempel
Nie s

zaobserwol
peknie¢ prz
Zgieniu blac
180°

Dociskacz

Rys. 45. Odksztatcenie blachy z ultradrobnoziarnistej stali  Rys. 46. Proba wyttaczania probki z niskoweglowej stali
w tescie zginania [51]. ultradrobnoziarnistej [51].
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Rys. 47. Wykres obrazujqcy przyrost wtasnosci wytrzymatosciowych wraz z rozdrobnieniem mikrostruktury, zgodnie z
regutq Halla-Petcha [52].

W pracach [2] [53][54] zaproponowano model, ktéry uwzglednia to zjawisko w zakresie
przejSciowym, przy czym wcigz kwestionowane jest wystepowanie obszaru odpowiadajgcego
malejacej granicy plastycznosci. Brak dalszego wzrostu wtasnosci wytrzymatosciowych wraz
z postepujacym rodrobnieniem struktury w zakresie kilkudziesieciu nanometrow ttumaczy sie
poprzez wzrost stosunku objetosci strefy przygranicznej krysztatu wzgledem jego wnetrza.
Hipoteza ta opiera sie na zatozeniu, ze umocnienie od granic ziaren jest efektem oddziatywania
czterech czynnikéw: a) granice ziarn oddziatujg jak bariery plastycznego ptyniecia, b) granice
ziarn sg zrdédtami dyslokacji, c) anizotropia sprezysta powoduje dodatkowe naprezenia
w sgsiedztwie granic ziarn, d) w sasiedztwie granic ziarn wystepuje wielokrotny poslizg,
a wnetrze ziarna jest zdominowane przez pojedynczy system poslizgu. Wynika z tego, ze obszar
przylegty do granic ziaren umacnia sie w znacznie wiekszym stopniu i tempie od wnetrza ziarna,
stagd zmiana nachylenia wykresu powoduje zmiane tzw. wspdtczynnika nachylenia k w rownaniu
Halla-Petcha (rys. 48).

Rozdrobnienie ziarna w sposéb istotny wptywa na udarnosé materiatéw metalicznych. Struktura
ultradrobnoziarnista, ze wzgledu na maty udziat umocnienia odksztatceniowego charakteryzuje
sie obnizeniem udarnosci rozumianej jako obnizenie energii tamania w wyzszych temperaturach
(ang. upper shelf energy) (rys. 49) [21] [55].
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Rys. 48. Zmiana wspdtczynnika nachylenia k z rownania Halla-Petcha przy rozdrobnieniu: zelaza a); i miedzi b); do
poziomu ultradrobnoziarnistego [53].
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Rys. 49. Energia tamania w funkcji temperatury dla stali
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Rys. 50. Energia tamania w funkcji temperatury dla stali
o roznej wielkosci ziarna. dy, — Srednia wielkos¢
ziarna; DBTTsupsize — temperatura przejscia w stan
kruchy [21].

W pracy [56] wykazano, ze materiat ultradrobnoziarnisty z dyspersyjnym cementytem
charakteryzuje sie podobng energig tamania w wyzszych temperaturach, jak ten sam materiat
o strukturze ferrytyczno-perlityczneji ziarnie o wiekszej srednicy (rys. 50). Udarnosé jest réwniez
wyzsza dla stali ultradrobnoziarnistych w poréwnaniu do tych samych stali ulepszanych cieplnie,
przy zachowaniu podobnych wtasnosci wytrzymatosciowych.

Dowiedziono, ze rozdrobnienie struktury w sposéb isototny obniza temperature przejscia w stan
kruchy [36][371[43][56][57][58]. W pracy [37] przedstawiono analize wptywu wtasnosci
plastycznych wraz ze wzrostem zakumulowanego odksztatcenia na ciepto gruboziarnistej
struktury ferrytyczno- perlitycznej. Wykazano, ze do wartosci odksztatcenia € = 0,7 nastepuje
silne umocnienie odksztatceniowe i towarzyszagcy mu intensywny rozwdj podstruktury. W tym
przedziale gwattownie spada wydtuzenie rGwnomierne w prébie rozciggania, nieco wzrasta
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Rys. 51. Wykresy: a) wytrzymatosci na rozcigganie (TS),

dolnej  granicy  plastycznosci  (LYS)  oraz
odksztatcenia réownomiernego (U.El); oraz b)
temperatury przejscia w stan kruchy (vTrs) i energii
tamania przy temperaturach -40°C (vE-40°C) i -
196°C (VE-196°C); w funkcji  odksztatcenia
zakumulowanego o wartosci €=0,7; 1,5; 2,4; 3,0
oraz 3,8. Odksztatcenie zadano w procesie
walcowania bruzdowego materiatu o poczgtkowej
strukturze ferrytyczno-perlitycznej [37].

T
Hartowany i ]
500 || odpuszczony martenzyt i

Ultradrobno-

400 ziarnisty
ferryt

300 | ow=0.32203

Ferryt + 4
perlit

ow=0.39503

0 400 800 1200
Wytrzymalos¢ na rozcigganie, os, MPa

Wytrzymatos¢ zmeczeniowa, ow, MPa

Rys. 52. Wykres wytrzymatosci zmeczeniowej w funkcji

wytrzymatosci na rozcigganie dla stali o réznej
morfologii sktadnikow struktury [58].



temperatura przejscia w stan kruchy, a energia tamania w temperaturze -40°C maleje (rys. 51).
Woraz z dalszg akumulacjg odksztatcenia obserwuje sie gwattowny spadek temperatury przejscia
w stan kruchy, ktéry jest zwigzany z ,wyostrzaniem” sie granic i zwiekszaniu ich kata
dezorientacji z granic waskokatowych w szerokokgtowe. Wraz z odksztatceniem
zakumulowanym w zakresie od € = 0,7 az do € = 3,8 obserwuje sie ciggly wzrost wtasnosci
wytrzymatosciowych, natomiast wydtuzenie réwnomierne jest niemal niezmienne. Wyrazne
réznice obserwuje sie natomiast w udarnosci. W zakresie odksztatcen € = 0,7 + 1,5 nastepuje
wzrost energii famania w temperaturze -40°C. Powyzej odksztatcenia zakumulowanego € = 1,5
materiat praktycznie nie wykazuje kruchego przetomu nawet w temperaturze ciektego azotu
(-196°C), natomiast energia famania przy -40°C osigga plateau na poziomie ok 250 J.
W temperaturze -196°C energia tamania osigga maksimum przy € = 3 (ok 100 J), a potem
nieznacznie maleje. Przedstawione wyniki wskazuja, ze rozdrobnienie struktury w istotny sposéb
obniza temperature przejscia w stan kruchy, natomiast niekorzystny wptyw na wtasnosci
plastyczne wywiera obecnos$¢ podstruktury i granic waskokgtowych.

Wytrzymatos¢ zmeczeniowa stali o strukturze ultradrobnoziarnistej rosnie réwnolegle wraz ze
wzrostem wytrzymatosci i ksztattuje sie na poziomie zblizonym do stali ulepszonych cieplnie
(rys. 52) [58].

W pracy [59] badano niskoweglowg stal ultradrobnoziarnistg o wielkosciach ziarna 0,8 i 1 um.
Wykazano znaczny wzrost wytrzymatosci zmeczeniowej stali o strukturze rozdrobnionej
w poréwnaniu do struktury gruboziarnistej. Wyniki dla prdobki bez karbu byty zgodne z reguta
Halla-Petcha. W pracy [60] wykazano, ze niskoweglowa stal ultradrobnoziarnista o $redniej
wielkosci ziarna ~1 um charakteryzuje sie nizszg niz w strukturze gruboziarnistej progowg
intensywnoscig naprezenia dla propagacji peniecia AK;;. Dla sredniej i wyzszej intensywnosci
naprezenia, przy takim samym naprezeniu Srednim stal ultradrobnoziarnistg charakteryzuje
nizsza predkosé propagacji pekniecia, niz dla podobnej stali o strukturze ferrytyczno-perlitycznej,
jak i tej samej po ulepszaniu cieplnym. Na rys. 53. wida¢, ze przy wyzszej intensywnosci naprezen
pekniecie zmeczeniowe jest bardziej rozbudowane.

Badania przeprowadzone na ultradrobnoziarnistej stali o zawartosci wegla od 0,05 do 0,15%
i wielko$ci ziarna od 0,7 do 0,9 um wykazaty, ze rozdrobnienie struktury poprawia
wysokocyklowg wytrzymatosé zmeczeniows, a nie wptywa na niskocyklowsg [61].

AKyp R=0.1 AK=20 MPam'?2 R=0.5

AK= 30 MPam'? R=0.3 AK= 40 MPam'2 R=0.3

Rys. 53. Zdjecia SEM profilu peknie¢ zmeczeniowych dla stali ultradrobnoziarnistej przy réznej wartosci AK [60].
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3. Modelowanie wptywu bardzo duzych predkosci odksztatcenia
na wtasnosci reologiczne stali

Wtasnosci reologiczne metali i stopdw opisywane sg zazwyczaj za pomocg modeli, ktére
odzwierciedlajg zmiany naprezenia uplastyczniajgcego w funkcji parametrow procesowych
przede wszystkim odksztatcenia, predkosci odksztatcenia i temperatury. Najczesciej przyjmuje
sie, ze podstawowa reakcjg materiatu na zmieniajgce sie warunki odksztatcania w opisie jego
reologii jest zmiana naprezenia plastycznego ptyniecia. Nie opracowano modelu uniwersalnego,
ktory poprawnie opisuje zachowanie sie kazdego materiatu, w kazdych warunkach, dlatego
powstato wiele modeli reologicznych opartych czesto na odmiennych zatozeniach, ktére zostaty
opracowane pod katem réznych zastosowan. Modele te mozna podzieli¢ na trzy podstawowe
grupy: modele empiryczne -analityczne (obliczeniowe), modele empiryczne nie analityczne
(np. oparte na sieciach neuronowych) oraz modele oparte na podstawach fizycznych.

W modelach empirycznych naprezenie ptyniecia jest zwykle reprezentowane jako funkcja trzech
parametréw: odksztatcenia, predkosci odksztatcenia oraz temperatury, co pozwala na zgrubne
przyblizenie wartosci naprezenia plastycznego ptyniecia w przypadku najczesciej wystepujacych
predkosci odksztatcenia: € < 103s~1. Podstawowym problemem jest jednak to, ze niemal
wszystkie parametry rdwnan empirycznych mozna uznawac za state jedynie w niewielkim
zakresie wartosci €, £ i T, a do tego wymagajg one bardzo duzej ilosci danych doswiadczalnych.
Dlatego modele konstytutywne bazujgce na modelach strukturalno-mechanicznych stajg sie
coraz bardziej popularne poniewaz pozwalajg przewidywac reologie materiatu w znacznie
szerszym zakresie zmiennosci podstawowych parametréw procesu obcigzania [12].

Modele bazujgce na podstawach fizycznych uwzgledniajg, poza parametrami procesowymi
szerokie spektrum parametréw materiatowych. Obejmujg one zakres analizy od skali atomowej,
az do skali makro tj. o$rodka ciggtego. Z tego powodu czesto rdwnania konstytutywne tych
modeli przyjmujg rozbudowang postac. Ich podstawowgq zaletg jest mozliwo$¢ uwzglednienia
duzej liczby parametréw procesowych jak i materiatowych oraz tatwosé ich modyfikacji w razie
zaistnienia specyficznych warunkéw procesu odksztatcania, historii odksztatcenia, czy
dziatajgcych mechanizmoéw odksztatcenia.

Dobor odpowiedniego modelu reologicznego jest kluczowy dla proceséw projektowania, jednak
warunkiem koniecznym dla ich wfasciwej implementacji jest poprawny dobdr statych
wystepujacych w wykorzystywanych réwnaniach oraz walidacja w warunkach rzeczywistych.
Modele bazujgce w wiekszym stopniu na podstawach fizycznych wymagajg wiekszej liczby
testéw weryfikujagcych, co w przypadku wielu modeli jest ucigzliwe i kosztowne, ale
rekompensatg jest wieksza doktadnos$¢ odwzorowania warunkdéw rzeczywistych.

Specyfika umacniania sie stali mikrostopowych w warunkach obcigzen dynamicznych wymaga,
aby poprawnie dobrany model reologiczny uwzgledniat przede wszystkim czynnik wrazliwosci
naprezenia uplastyczniajgcego na gradient odksztatcenia i predkosci odksztatcenia, co jest cecha
charakterystyczng obcigzen dynamicznych. RdAwnie istotnym jest by model reologiczny
uwzgledniat charakterystyczne dla stali mikrostopowych dodatkowe mechanizmy umocnienia
tj. wydzieleniowy oraz roztworowy. W przypadku podjetego w pracy problemu badawczego
kolejnym obszarem analizy modeli reologicznych jest uwzglednienie stopnia rozdrobnienia
mikrostruktury.
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W kolejnych podrozdziatach opisano przyktadowe modele, ktére w réznym stopniu uwzgledniajg
wymienione wymagania, a przede wszystkim w sposdb dostateczny uwzgledniajg cechy fizyczne
metali, czynniki mikrostrukturalne oraz wptyw bardzo duzych predkosci odksztatcenia.

3.1. Model Johnsona-Cooka
Model Johnsona-Cooka jest szeroko rozpowszechnionym multiplikatywnym modelem
reologicznym, w ktérym wyznacza sie iloczynowg posta¢ réwnania konstytutywnego jako
funkcje parametréw procesowych: odksztatcenia, predkosci odksztatcenia i temperatury
[62][63][64].

o=f(&&T) (43)

W tym modelu naprezenie uplastyczniajgce opisane jest nastepujgcym rownaniem:

o(g,&,T)=(A+ Be") (1 +Cln (%)) <1 - (;_—_7;1,;)1,1) (44)

gdzie A, B, C, n, m sg statymi wyznaczanymi doswiadczalnie, T T,, sa odpowiednio
temperaturami odniesienia tzn. temperaturg pokojowa oraz temperaturg topnienia.

Fakt, ze czesci réwnania opisujgce poszczegdlne parametry procesowe sg wzgledem siebie
niezalezne znacznie upraszcza etap doboru statych, jednak negatywnie wptywa na doktadnos¢
modelu. Charakterystyczny jest waski zakres stosowalnosci modelu, adekwatny jedynie do
zakresu parametréw dla jakich zostat skalibrowany. Na niedoktadnosé¢ modelu wptywa réwniez
brak uwzglednienia historii odksztatcenia (a tym samym stanu materiatu) w réwnaniu
konstytutywnym.

3.2. Model MTS (Mechanical Threshold Stress)

Zagadnienie zmiennosci zarowno parametréw procesowych, jak i parametrow materiatowych
w trakcie procesu odksztatcania zostato uwzglednione w modelu MTS [3][65][66][67]. Model
zaktada, ze naprezenie ptyniecia jest funkcjg aktualnych wartosci temperatury i predkosci
odksztatcenia, ale réwniez wewnetrznej zmiennej stanu wyrazonej za pomocg parametru
nazwanego naprezeniem progowym - & (mechanical threshold stress). Ta wewnetrzna zmienna
stanu jest funkcjg dwdch sktadowych: atermicznej (), ktdra jest niezalezna od odksztatcenia
i cieplnej, na wartos¢ ktdorej wptywajg zaréwno parametry procesowe, jak i historia
odksztatcenia:

o=s5(¢T)6 (45)

Naprezenie progowe jest definiowane jako naprezenie uplastyczniajgce dla danej
mikrostruktury w temperaturze zera bezwzglednego 0 K. Odpowiada ono granicy plastycznosci
w temperaturze 0 K, zatem w stanie, gdy nie jest aktywowana sktadowa cieplna naprezenia
uplastyczniajgcego. Wartos$¢ naprezenia progowego mozna wyznaczy¢ poprzez ekstrapolowanie
naprezenia uplastyczniajgcego mierzonego w warunkach eksperymentu, gdzie temperatura
i predkos¢ odksztatcenia jest dobrana tak, aby uzyskac statg warto$¢ wyrazenia T In (Sg—o), gdzie

&, = 108571, Zalezno$¢ ta ma liniowy charakter, a naprezenie progowe wyznacza sie w wyniku
ekstrapolowania prostej do temperatury 0 K (rys. 54).
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Rys. 54. Naprezenie ptyniecia w funkcji temperatury i predkosci odksztatcenia — na wykresie zaznaczono naprezenie
progowe - G (threshold stress).

Dane doswiadczalne pozwalajg rdwniez na wyznaczenie atermicznej sktadowej naprezenia
uplastyczniajgcego, zatem:

0=0,+ (6 —0,)s(T) (46)

Bioragc pod uwage spadek wartosci modutu Scinania G wraz ze wzrostem temperatury réwnanie
nalezy zapisa¢ jako:

_ 0g _Tﬁ—aa
e et EDTE

(47)

Sktadowa cieplna wyrazona jest za pomocg wspdtczynnika skalujgcego s, ktéry mozna w ogdiny
sposéb opisac jako:

s(¢,T)=|[1- kG—T In (‘%")] (48)

Poprzez uwzglednienie ksztattu przeszkdéd opisanych w formie potegowej zaczerpnietej
zréwnania Kocksa p oraz g (rownanie (25)) jakie mogg by¢é pokonane w wyniku aktywacji
cieplnej oraz znormalizowanej energii aktywacji (gy) uwzglednionej w réwnaniu
Go = G(T)b3g,, wspdtczynnik s przyjmuje forme:

1
o kT £\ \? (49)
S(E, T) =11- (m In <?)>

Funkcja s jest rozna dla opisu sktadowej pochodzacej od predkosci odksztatcenia, temperatury
oraz od umocnienia odksztatceniowego. Wspdtczynniki s;, s,oraz s, wynikajg z miekniecia
temperaturowego, czutosci na predkos¢ odksztatcenia oraz umocnienia odksztatceniowego
i oblicza sie je za pomocg nastepujacych réwnan:
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|1 (k_T ng_?i)‘“ (50)
goib3G(T) ¢

1 1pp
kT Eop\Tp | |
9= |1~ (s in )" (51
9oib>G(T) €
1
kT . Lo
& qe
so=|1- (3_ ng) (52)
9oib>G(T) €
Ostatecznie model przyjmuje postac¢ réwnania konstytutywnego:
T _ I8 6T D sy 6T Rk sy (5 ) (53)
——=——+ 5i(,T)=—+5,(§,T) =—+5:(,,T) =—
G(T) G(T) Gy P Gy, ¢ Gy
gdzie:
0;- zwigzane jest z umocnieniem roztworowym
6p- zwigzane jest z interakcjq dyslokacji z przeszkodami Peierlsa-Nabarro
Umocnienie odksztatceniowe natomiast wynika ze zmodyfikowanego prawa Voce’a:
dé, 0, *
0,0 (1-—2) +o 54
de 1(€) 6..(2,T) v (54)

gdzie:
0;; — wielkos¢ umocnienia pochodzaca od przeszkdd bliskiego zasiegu

0,y — wielkos¢ umocnienia odpowiadajgca obszarowi IV na wykresie Campbella i Fergusona
(rys. 6)

K — statg materiatowa mieszczgca sie w zakresie 1 + 5

Model MTS uwazany jest za jeden z najdoktadniejszych modeli reologicznych, jednak jego
powszechne zastosowanie jest ograniczone, ze wzgledu na konieczno$¢ wykonania duzej ilosci
precyzyjnych testéw kalibrujgcych koniecznych do wyznaczenia wszystkich statych réwnan
konstytutywnych i parametréow procesowych.

3.3. Model Zerilli'ego-Armstronga
U podstaw modelu Zerilli’'ego — Armstronga (Z-A) [68] lezy fakt, iz metale o sieci krystalicznej RSC
wykazujg znaczne zréznicowanie czutosci na predkos¢ odksztatcenia w poréwnaniu z metalami
o sieci RPC. Z powodu odmiennego zachowania sie metali krystalizujgcych w tych sieciach model
zaktada istnienie dwdch réznych réwnan konstytutywnych opisujgcych reologie dla kazdego
rodzaju metalu o innej sieci krystalicznej. Podstawg modelu jest teoretyczny opis aktywowanego
cieplnie ruchu dyslokacji, a zatem decydujgcym o zachowaniu sie materiatu jest oddziatywanie
dyslokacji z przeszkodami bliskiego zasiegu. W metalach o sieci RSC dominujgcym mechanizmem
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utrudniajgcym ruch dyslokacji jest pokonywanie przez nie tzw. lasu dyslokacji. Dla metali o sieci
RPC z kolei podstawowg przeszkodgq jest pokonanie naprezen Peierlsa-Nabarro.

W modelu Z-A dokonuje sie podstawowego podziatu na sktadowg atermiczng i sktadowg cieplng
naprezenia uplastyczniajgcego:

0 = oy(struktura) + o*(¢,T, struktura) (55)

Czes¢ atermiczng wyznacza sie poprzez badania plastometryczne w wysokich temperaturach,
natomiast wptyw wielkosci ziarna zostal w modelu uwzgledniony poprzez implementacje
rownania Halla-Petcha. Rézny charakter wptywu wielkosci ziarna w zaleznosci od rodzaju sieci
krystalicznej zostat uwzgledniony w parametrze k, w réwnaniu Halla-Petcha. Stata ta jest miarg
sktonnosci do spietrzania dyslokacji w trakcie odksztatcania, a tym samym opisuje zdolnosé
rozprzestrzeniania sie poslizgu poprzez granice ziaren. W metalach o sieci RPC wspdtczynnik ten
ma znaczgco wyzszg warto$é niz w metalach o sieci RSC [3].

Rdéznice w opisie sktadowej cieplnej naprezenia uplastyczniajgcego dla sieci wynikajg z réznicy
powierzchni aktywacji, czyli powierzchni objetej przez dyslokacje podczas pokonywania
przeszkody, odpowiednio dla sieci RPCi RSC. W metalach o sieci RPC powierzchnia aktywacji jest
stata, natomiast w metalach o sieci RSC zmienia sie i zalezy od wielkosci odksztatcenia. Charakter

zmiany powierzchni aktywacji ksztattuje sie proporcjonalnie do /2.

Sktadowsq cieplng naprezenia uplastyczniajgcego mozna przedstawié za pomocg zaleznosci:

. MAG,
7 ="

exp(—pT) (56)

gdzie:

M — wspodtczynnik orientacji Schmidta

AG — wysokos¢ bariery energii swobodnej w temperaturze 0 K
A — powierzchnia aktywacji

b — wektor Burgersa

B — parametr zalezny od odksztatcenia i predkosci odksztatcenia

Parametr 8 za pomoca statych c5 i ¢, wyraza wptyw predkosci odksztatcenia wg réwnania:
B =—c3+cylné (57)

Zatem wyrazajac state materiatowe zaleznie od sieci krystalicznej, dla RPC - ¢4, a dla RSC - ¢,,
sktadowa cieplng naprezenia uplastyczniajgcego mozna zapisa¢ w formie:

dla RPC 0" =ciexp(—c3T + c,TIné) (58)
dla RSC o* = cye2exp(—c3T + ¢, T In é) (59)

Dla metali o strukturze sieci krystalicznej RPC zostat dodatkowo uwzgledniony wzrost
umocnienia odksztatceniowego poprzez wprowadzenie statej cs i wyktadnika umocnienia
n umieszczonych w réwnaniu Ludwika: Ag = cse™.

Ostateczna forma dwdch réwnani konstytutywnych modelu dla omdéwionych rodzajow sieci
krystalicznej przyjmuje postac:
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* Dlasieci RPC
0 =04+ cyexp(—csT + 4T Iné) + cse™ + ky,d~1/2 (60)

* Dlasieci RSC
0 =04+ 6% exp(—csT + ¢, TIné) + k,d/2 (61)

Model ten jest silnie oparty na podstawach fizycznych i uwzglednia szeroki zakres zjawisk
mikrostrukturalnych, stad wysoka doktadnos$¢ otrzymywanych wynikéw. Dodatkowym jego
atutem jest wzglednie duza podatnos¢ na modyfikacje, co wynika z addytywnego charakteru
rownan konstytutywnych.

Istotnym ograniczeniem modelu dla metali o strukturze sieci krystalicznej RPC jest, ze czesc¢
pochodzaca od réwnania Ludwika, czyli cze$¢ opisujgca umocnienie odksztatceniowe jest
niezalezna od temperatury i predkosci odksztatcenia. Z tej przyczyny model, cho¢ z dobrg
doktadnoscig przewiduje granice plastycznosci, to przewidywane umocnienie odksztatceniowe
w zakresie plastycznego ptyniecia czesto rdézni sie od rzeczywistego.

3.4. Model KHL (Khan Huang Liang)

Model KHL (Khan Huang Liang) [69] zostat opracowany na podobnych zatozeniach co model
Bodnera-Partoma [70]. Réwnanie konstytutywne opisuje model ciata
sprezysto — lepkoplastycznego z umocnieniem odksztatceniowym, z uwzglednieniem historii
obcigzenia. Model uwzglednia fakt, ze na catkowite odksztatcenie sktada sie zaréwno czesé
sprezysta, jak i plastyczna. Sg one opisane w postaci osobnych sktadowych, ktére sg funkcja
zmiennych stanu na kazdym etapie obcigzania i odcigzania. Model jest niezalezny od
jakichkolwiek kryteriéw plastycznosci, jak réwniez warunkdéw obcigzenia i odcigzenia [69].
Umocnienie odksztatceniowe jest wyrazone poprzez wprowadzenie pracy odksztatcenia
plastycznego jako reprezentacji zmiany stanu. Model zostat opracowany pod katem
zastosowania w szerokim zakresie predkosci odksztatcenia (10°s? =+ 10%s?) oraz temperatury.

W pierwotnej formie réwnanie konstytutywne przedstawiono jako [71]:
Iné

ni
=(A+B(1- No| gClné (1 _ T*m 62
O O R R

gdzie:
=)

Ty, — temperatura topnienia

T, — temperatura odniesienia

T — aktualna temperatura

nq, ng, 4, B, C, m — state materiatowe
DY = 106571 - stata warto$¢ odniesienia

Dalszy rozwdj modelu [72] pozwolit na lepsze odwzorowanie zaleznosci umocnhienia
odksztatceniowego od odksztatcenia, predkosci odksztatcenia i temperatury, a takze poprzez
wprowadzenie do réwnania konstytutywnego zaleznosSci Halla-Petcha umozliwit uwzglednienie
wptywu wielkosci ziarna [73]. W celu dostosowania modelu do poprawnego opisu materiatéw
o mikrostrukturze silnie rozdrobnionej tj. do poziomu nanometrycznego, zastosowano kolejng
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modyfikacje, w ktorej uwzgledniono bi-liniowg zalezno$¢ Halla-Petcha [74]. Rdéwnanie
konstytutywne z uwzglednieniem modyfikacji przedstawiono w formie:

o= (a + %) [1 +§<1 - I:I—D‘}>nl 5”0] (g)c (%)m (63)

gdzie:

a i k — state materiatowe otrzymane z bi-liniowej zaleznoéci Halla-Petcha przy ¢* = 1s~ ! dla
materiatu o wielkosci ziarna 60 nm

nq, ng, B, C, m — state materiatowe

& — aktualna predkos¢ odksztatcenia

Bi-liniowos¢ zaleznosci Halla-Petcha (rys. 55) odzwierciedla zmiane charakteru przyrostu granicy
plastycznosci wraz z rozdrobnieniem struktury, tzn. odejscie od liniowego przyrostu umocnienia
ktory obowigzuje dla mikrostruktury gruboziarnistej. Przedstawienie tej zaleznosci jako
bi-liniowej odzwierciedla zjawisko gwattownego wzrostu granicy plastycznosci wraz
z rozdrobnieniem struktury w zakresie nanometrycznym (patrz réwniez rys. 47)

625 nm 100 nm 39.1 nm
1500 |
0 =-3482.6 + 36350 d %/
T
o 7
= 1000 | 7
< 0=111.69 +8019.2d°%~ ,,'
© A >
./’/»"’ oy =" /
500 |
e T 52271.81 +3011.94°
. /./"/ Dane
O :eksperymentalne
0 | | 1

0 0.02 004 006 008 0.1 0.12 0.14 0.16

d®® [(nm)*?)

Rys. 55. Granica plastycznosci (o) w funkcji pierwiastka sredniej $rednicy ziarna (d=%>) dla nanokrystalicznego zelaza
przy predkosci odksztatcenia 104 s; aproksymowane dla liniowej oraz dla bi-liniowej zaleznosci Halla-Petcha
[74].

Dalszego rozwoju modelu dokonano [75][76] poprzez zastgpienie zmodyfikowane] bi-liniowej
zaleznosci Halla-Petcha réwnaniem zaproponowanym w [77]. Uwzgledniono tym samym rozwdj
mikrostruktury w trakcie odksztatcenia na drodze (przedstawionej w poprzednim rozdziale 2.3.)
rekrystalizacji in-situ tj. powstawania podstruktury dyslokacyjnej, a nastepnie , wyostrzania” sie
granic i przeksztatcania sie ich z waskokgtowych na szerokokatowe. Podejscie to umozliwia
uwzglednienie w modelu tzw. odwrdconej zaleznosci Halla-Petcha, zgodnie z ktérg przy
rozdrobnieniu struktury do pewnego poziomu nie nastepuje dalszy wzrost granicy plastycznosci.
Zjawisko to opisano wczes$niej w podrozdziale 2.3. Po takiej modyfikacji pierwszy czton réwnania
zostat zastgpiony réwnaniem:
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04 = a+ MaGb./3bDg0,,5(1 — f) + k\/Dg f (64)
gdzie:

M i a — state materiatowe

b — wektor Burgersa

G — modut scinania

f —gestos¢ granic szerokokgtowych

0; 45 — Sredni kat dezorientacji granic waskokatowych

Dg — srednia odlegtos¢ miedzy granicami mierzona metoda siecznych

Ostatecznie réwnanie konstytutywne zmodyfikowanego modelu KHL przyjmuje postac:

o = |a+ MaGb\/3bDs6,45(1 — F) + k/Ds |
B Ing \™ ENC [Ty —T\™ (65)
*11+—(1- 5| & (—*> ( )

a InDg £ T — Ty
Model KHL wykazuje duzg zgodnos¢ z wynikami doswiadczalnymi, a przy tym charakteryzuje sie
wzgledng tatwoscia w zastosowaniu. W podstawowej formie wymaga niewielkiego naktadu
pracy na wyznaczenie statych i poprawnie przewiduje zachowanie sie materiatéw w szerokim
zakresie wielkosci ziarna. Dzieki podatnosci na dalsze modyfikacje dodatkowo uzyskano
poprawe dokfadnosci przewidywanego naprezenia uplastyczniajgcego dla materiatow

o strukturze rozdrobnionej do poziomu nanometrycznego, jednak kosztem zwiekszenia naktadu
pracy na kalibracje parametréw modelu.
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4. Cel i teza pracy

Materiaty konstrukcyjne o strukturze silnie rozdrobnionej znajdujg sie w obszarze
zainteresowania zaréwno Swiata nauki, jak i przemystu przede wszystkim ze wzgledu na
unikatowe w stosunku do tradycyjnych materiatdw konstrukcyjnych wtasnosci mechaniczne
i eksploatacyjne. Szereg atrakcyjnych, z punktu widzenia réznych obszaréw zastosowan,
wtasnosci i witasciwosci materiatow ultradrobnoziarnistych uwidacznia sie dopiero wraz ze
zwiekszonym stopniem rozdrobnienia podstawowych sktadnikow strukturalnych. Dobrze
poznane i opisane efekty towarzyszace zmniejszeniu wielkosci ziarna w metalach i ich stopach
np. umocnienie mechanizmem Halla-Petcha, czy zjawisko obnizenia temperatury przejscia
w stan kruchy sg na tyle istotne z punktu widzenia potencjatu aplikacyjnego, ze koniecznym jest
poszerzanie stanu wiedzy na ten temat. Juz obecnie, ale przede wszystkim w najblizszej
przysztosci, ze wzgledu na intensywny rozwdj inzynierii materiatéw ultradrobnoziarnistych
i nanokrystalicznych dodatkowym, bardzo waznym obszarem zastosowania tego typu
materiatdw moze stac sie obszar zminiaturyzowanych narzedzi i urzadzen. W tym wypadku ze
wzgledu na bardzo mate wymiary wyrobu obecnie stosowane materiaty konstrukcyjne
powodujg problemy z uzyskaniem odpowiedniej jakosci powierzchni i doktadnosci wymiarowej,
ale przede wszystkim wykazujg wysoka anizotropie witasnosci. Kolejnym, istotnym obszarem
mozliwych zastosowan efektéw realizacji pracy jest mozliwos¢ oceny oraz prognozowania
zwigzkow pomiedzy stopniem rozdrobnienia mikrostruktury, mechanizmami umocnienia
roztworowego oraz wydzieleniowego, a warunkami obcigzenia dynamicznego, tj. bardzo duzymi
(¢ >1000s?) predkosciami odksztatcenia. Wiadomym jest, ze doktadno$¢ stosowanych
w symulacjach numerycznych modeli reologicznych, w tym rowniez wrazliwos$é na predkosé
odksztatcenia materiatéw konstrukcyjnych jest silnie zalezna od wtasciwego odwzorowania roli
predkosci odksztatcenia. Zagadnienie to otwiera nowy obszar badawczy w przypadku
materiatow ultradrobnoziarnistych i nanokrystalicznych.

Zwiekszenie stopnia rozdrobnienia podstawowych sktadnikéw strukturalnych, przede wszystkim
ziaren-krystalitéw niesie ze sobg pewne ograniczenia, ktérych zniesienie lub przynajmniej
dogtebne poznanie, pozwoli w sposdb bardziej przewidywalny wykorzysta¢ zalety oferowane
przez te grupe nowoczesnych materiatow konstrukcyjnych. Jednym z fundamentalnych
problemdw w zastosowaniu materiatéw o strukturze silnie rozdrobnionej jest gwattowna utrata
plastycznosci pojawiajaca sie przy redukcji wielkosci ziarna ponizej 1 um. Kolejng niewiadoma
jest wrazliwo$¢ materiatéw ultradrobnoziarnistych lub nanokrystalicznych umocnionych
czastkami faz obcych np. dyspersyjnymi wydzieleniami na predkos¢ odksztatcenia.

e Cel pracy
Celem gtéwnym pracy jest badanie zwigzkdw pomiedzy silnie rozdrobniong mikrostrukturg,
umocniong dyspersyjnymi czastkami wydzielen, a wtasnosciami mechanicznymi w warunkach
dziatania obcigzen dynamicznych. Cel ten wynika z zatozenia, ze wprowadzenie do mikrostruktur
ultradrobnoziarnistych dodatkowych mechanizméw umocnienia w postaci umocnienia od
dyspersyjnych czastek faz obcych, jak rowniez wielofazowosé badanych materiatéw umozliwi
poprawe wiasnosci wytrzymatosciowych i plastycznych.

* Teza pracy:
Umocnienie dyspersyjnymi czgstkami wydzielen materiatéw ultradrobnoziarnistych

i nanostrukturalnych pozwala na istotng poprawe ich wtasnosci mechanicznych
w warunkach dziatania bardzo duzych predkosci odksztatcania.
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5. Badania wtasne

Idee gtéwng badan podjetych w ramach niniejszej pracy ujeto schematycznie na rys. 56. Polegata
ona na analizie wptywu wzajemnego oddziatywania mechanizméw umocnienia pochodzacych
od rozdrobnienia mikrostruktury do poziomu ultradrobnoziarnistego oraz umocnienia czgstkami
dyspersyjnymi na wiasnosci mechaniczne materiatu w warunkach obcigzerh dynamicznych.

Rozdrobnienie
mikrostruktury

Rys. 56. Schematyczne przedstawienie obszaru badawczego.

Zastosowana metodyka badawcza obejmowata dwa zasadnicze etapy. Pierwszy z nich pozwolit
na wytworzenie materiatéw o silnie rozdrobnionej strukturze, a nastepnie poddanie ich analizie
mikrostrukturalnej. W drugim etapie badano wtasnosci mechaniczne materiatéw wytworzonych
w pierwszym etapie. Badania te wykonywano w réznych warunkach, tj. schematach stanu
obcigzenia oraz predkosci odksztatcenia.

Plan badan obejmowat:

v

wytworzenie materiatéw ultradrobnoziarnistych i nanostrukturalnych metodami
,top-down” tj. na drodze duzej akumulacji odksztatcenia plastycznego (proceséw SPD):
ciggnienie wielostopniowe w zakresie predkosci odksztatcenia od 0,1 s* do 1000 s*
z odksztatceniem catkowitym & > 4,3, wieloosiowe S$ciskanie - test MaxStrain
z catkowitymi odksztatceniami: e = 10 i ¢ = 20,

wytworzenie w specjalnych procesach przerdbki cieplno-plastycznej (procesy ATP)
struktur ultradrobnoziarnistych, bimodalnych i wielofazowych,

petng charakterystyke wytworzonych materiatow obejmujaca analize
mikrostrukturalng, badania wtasnosci mechanicznych, tekstury i niejednorodnosci
mikrostrukturalnej,

badania reakcji mechanicznej badanych materiatéw w warunkach udarowych na mtocie
Charpy’ego oraz dla bardzo duzych predkosci odksztatcania (500-2000 s?), przy
wykorzystaniu mtota spadowego i dynamicznych testéw rozciggania,

opracowanie charakterystyki mechanicznej w postaci krzywych plastycznego ptyniecia
dla badanych materiatéw o réznym odksztatceniu zakumulowanym z wykorzystaniem
stanowiska SHPB,

analize mechanizméw umocnienia aktywowanych w badanych materiatach
w warunkach niejednorodnej propagacji fali naprezen i odksztatcen z wykorzystaniem
udarowych testéw Taylora.
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v' charakterystyke zaleznosci pomiedzy stopniem rozdrobnienia mikrostruktury
a morfologia pustek (voids) wywotanych akumulacja impulsowych naprezen
rozciggajgcych wytworzonych podczas tzw. ,spall testu”,

v' analize i dokumentacje efektéw strukturalnych bedacych odpowiedzig badanych
materiatdw na zadane obcigzenie,

v analize teoretyczng otrzymanych wynikéw i opracowanie modelu opisujgcego wptyw
rozdrobnienia mikrostruktury na witasnosci mechaniczne stali mikrostopowych
ferrytycznych
i austenitycznych, umocnionych dyspersyjnymi czgstkami faz obcych, odksztatcanych
w warunkach obcigzen dynamicznych.

5.1. Materiat badawczy

Materiaty wykorzystane do badan to stale z mikrododatkami stopowymi. Sktad chemiczny
badanych materiatéw przedstawiono w tablicy 1. Stal ferrytyczna X70 (wg standardu API)
w stanie poczatkowym znajdowata sie w formie blachy o grubosci 14,65 mm otrzymanej
w wyniku walcowania z obrébka cieplno-plastyczng. Stal ferrytyczna M_F (Mikrostopowy Ferryt)
w stanie poczatkowym dostarczona byta w formie preta kwadratowego 040 mm otrzymanego
w wyniku walcowania na gorgco oraz walcéwki ¢$6,5 mm réwniez wyprodukowanej z tego
samego wytopu jednak w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej w postaci walcowania
z kontrolowanym chtodzeniem. Stal austenityczna M_A (Mikrostopowy Austenit) w stanie
poczatkowym zostata dostarczona w formie blachy o grubosci 22,5 mm wytworzonej w procesie
walcowania na gorgco oraz w postaci walcéwki ¢6,5 mm z tego samego wytopu wykonanego na
potrzeby niniejszej pracy. Struktury poczagtkowe badanych stali przedstawiono na rys. 57.

Tablica 1. Sktad chemiczny materiatu badawczego.

Materiat | C Mn | Si Ni Mo | Nb Ti v Al N Fe

X70 0,06 |1,62|0,3 |0,22 |0,08|0,057|0,02 |0,046 | 0,037 | 0,0063 | Bal.
M_F 0,07 | 1,36 |0,27 | 0,08 | 0,02 | 0,067 | 0,031 | - 0,02 | 0,0098 | Bal.
M_A 0,047 | 1,64 | 0,3 | 30,81 | - 0,05 | 0,002 | - 0,005 | - Bal.

X70 M_F - walcéwka M_A - walcéwka
- S d ) S VTR T 5 -"iﬂn‘t\‘

Ty

Rys. 57. Mikrostruktura poczgtkowa materiatéw badawczych.
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Stal M_F wybrano ze wzgledu na korzystne potgczenie wysokich wtasnosci wytrzymatosciowych
- wynikajacych z oddziatywania licznych mechanizméw umocnienia - z bardzo dobrymi
wtasnosciami plastycznymi. Obecno$¢ pierwiastkbw mikrostopowych (Nb i Ti) zapewnia
wystgpienie mechanizmu umocnienia wydzieleniowego, a takzie posrednio oddziatuje na
umocnienie od granic ziarn w wyniku intensyfikacji zjawiska rozdrobnienia struktury w wyniku
zatrzymania rekrystalizacji i umocnienia odksztatceniowego austenitu podczas walcowania
z obrébka cieplno-plastyczng. Dodatki Mn i Si zapewniajg umocnienie roztworowe stali,
a zawartos$¢ wegla jest na tyle wysoka, ze w strukturze obecny jest perlit, ktéry wnosi wktad do
umocnienia wielofazowego. Sktad oraz morfologia sktadnikdéw mikrostruktury stali sprawiajg, ze
nadaje sie ona do dalszej przerdbki plastycznej na zimno.

Stal M_A jest stopem modelowym opracowanym dla stali mikrostopowych. Ze wzgledu na
wysoka zawartos¢ niklu ma ona w temperaturze pokojowej strukture sieci krystalicznej RSC.
Sktad chemiczny stopu zostat tak dobrany, aby w wysokich temperaturach, w ktérych stale
mikrostopowe przechodzg w zakres austenityczny, stop modelowy charakteryzowat sie podobng
wartoscig EBU. Dzieki temu po ,zamrozeniu” mikrostruktury mozliwe jest obserwowanie
efektow mikrostrukturalnych zachodzacych w wysokich temperaturach. Stop uznano za
odpowiedni materiat badawczy dla oceny wptywu rodzaju sieci krystalicznej, jako poréwnawczy
dla stali M_F.

Stal X70 wykorzystano do badan, ze wzgledu na podobiernstwo sktadu chemicznego do stali M_F
(co w zatozeniu powinno zapewni¢ podobienstwo efektow strukturalnych), a jednoczesnie jest
to powszechnie stosowany materiaf, ktéry szczegdlnie czesto stosowany jest w przemysle
wydobywczym jako stal przeznaczona do budowy rurociggéw. Z tego wzgledu wybrana stal
w postaci wyrobu ptaskiego - blachy po walcowaniu na gorgco, pozwolita na ocene mozliwosci
aplikacyjnych prezentowanych wynikéw badan.

5.2.Zastosowane techniki badawcze

5.2.1. Procesy odksztatcania

52.1.1. System MaxStrain
Do wytworzenia materiatéw ultradrobnoziarnistych metodg silnej akumulacji odksztatcenia
(SPD) wykorzystano system MaxStrain, ktéry stanowi wyposazenie symulatora
termomechanicznego Gleeble 3800. Badania wykonano w Instytucie Metalurgii Zelaza
w Gliwicach. Metodyka badan przedstawiona zostata w podrozdziale 2.3.

52.1.2. Ciggnienie wielostopniowe
Wielostopniowe ciggnienie wykonano w dwdch etapach w laboratorium Katedry Plastycznej
Przerobki Metali WIMIiIP AGH. W pierwszym etapie proces ciggnienia walcéwki ze Srednicy
$6,5mm na drut o $rednicy $1 mm odbywat sie na ciggarce tawowej z zastosowaniem
optymalnych dla realizacji procesu ciggnienia parametréw procesowych. W kolejnym etapie
wytworzone druty ciggniono na ciggarce bebnowej, ktora umozliwita osiggniecie liniowej
predkosci ciggnienia w zakresie 10+1500 mm/s.
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5.2.1.3. Walcowanie z przerdbkg cieplno-plastyczng
Proces walcowania przeprowadzono na walcarce laboratoryjnej typu kwarto znajdujacej sie na
wyposazeniu laboratorium walcowniczego Katedry Plastycznej Przerébki Metali WIMIIP AGH,
o $rednicy walcow roboczych $100 mm i walcdw oporowych ¢$400 mm. Szerokos¢ beczek
walcdw wynosita 200 mm. Walcarka umozliwia osiggniecie liniowej predkosci walcowania
0,66 m/s.

5.2.2. Badania mikrostrukturalne
Badania dylatometryczne wykonano na dylatometrze odksztatceniowym BAHR DIL 805 A/D
znajdujgcym sie na wyposazeniu Instytutu Przerébki Plastycznej Metali TUB Freiberg, ktory
umozliwia zaréwno nagrzewanie (indukcyjnie), jak i chtodzenie (sprezonym azotem)
z predkoscig do 100 K/s oraz odksztatcenie z predkoscia liniowg $ciskania do 200 mm/s.

Obserwacje mikrostruktury wykonano na prdébkach szlifowanych, a nastepnie polerowanych
zawiesing tlenku glinu. Probki do badan EBSD polerowano dodatkowo zawiesing krzemionki
koloidalnej. Probki trawione byty przy pomocy 3% nitalu. Cienkie folie przygotowano poprzez
trawienie chtodzonym do temp. 10°C roztworem kwasu chlorowego (VIl) z etanolem w stosunku
1:10. Lamele wycinano technikg FIB na mikroskopie SEM/Ga-FIB FEI Helios NanoLab™ 600i
w Laboratorium Naukowo-Badawczym Nanores we Wroctawiu.

Zdjecia mikrostruktury wykonano na mikroskopie optycznym Zeiss Axio Imager M1m i Reichert
Metavar. Badania technikg EBSD wykonano na mikroskopie skaningowym FElI Nova NanoSEM
450,

a obserwacje przetoméw na prébkach udarnosciowych na mikroskopie FEI Inspect S50,
znajdujgcymi sie na wyposazeniu Katedry Inzynierii Powierzchni i Analiz Materiatéw WIMIIP AGH
w Krakowie. Obserwacje mikrostruktury w Miedzynarodowym Centrum Mikroskopii
Elektronowe]j dla Inzynierii Materiatowej na AGH wykonano z wykorzystaniem mikroskopu
skaningowego z dziatem z emisjg polowa w Zeiss Merlin Gemini ll, natomiast obserwacje metodg
elektronowej mikroskopii przeswietleniowej wykonano na mikroskopach FEIl Tecnai G2 20 TWIN
oraz JEOL JEM-2010ARP.

Analize rentgenowskg wykonano w Katedrze Metaloznawstwa i Metalurgii Proszkow WIMilP
AGH, przy pomocy dyfraktometru rentgenowskiego Bruker AXS D8 Advance z lampg kobaltowa
generujaca promieniowanie rentgenowskie o dtugosci fali 1,7902A.

5.2.3. Badania wytrzymatosciowe
Badania wytrzymatosciowe w warunkach quasi-statycznych wytworzonych materiatéw
wykonano na maszynach wytrzymatosciowych Instron 4502 i Zwick Z250. Analize pdl
przemieszczen i odksztatcen w trakcie badan wykonano przy pomocy systemu do cyfrowej
korelacji obrazu Q400 (Digital Image Correlation — DIC). Badania wykonano w Katedrze Przerdbki
Plastycznej Metali WIMIlIP AGH.

Badania udarnosci wykonano przy pomocy mtota Charpy’ego o energii tamania 294,2 Nm
(30 kpm). Sciskanie w warunkach udarowych wykonano na mtocie spadowym o maksymalnej
wysokosci zrzutu bijaka 9m. Badania wykonano w Katedrze Plastycznej Przerébki Metali AGH.

Badania w warunkach bardzo duzych predkosci odksztatcenia dla prébek wytworzonych
w wyniku przerébki cieplno-plastycznej przeprowadzono na Wojskowej Akademii Technicznej
w Warszawie z wykorzystaniem techniki dzielonego preta Hopkinsona (Split Hopkinson Pressure
Bar — SHPB).
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Badania dla wyzszych predkosci odksztatcenia wykonano w Los Alamos National Laboratory, Los
Alamos NM USA z wykorzystaniem testu dzielonego preta Hopkinsona (Split Hopkinson Pressure
Bar - SHPB), testu Taylora oraz Spall test.

Wszystkie ww. badania wykonano na potrzeby niniejszej pracy. Opis zastosowanych metod
badania wtasnosci wytrzymatosciowych w warunkach obcigzen dynamicznych przedstawiono
w kolejnych podrozdziatach.

5.2.3.1. Mtot Charpy’ego
Préba udarnosci z wykorzystaniem miota Charpy’ego polega na tym, ze prébka z nacietym
karbem tamana jest w wyniku uderzenia tba wahadta mtota. Wahadto podniesione na wysokos¢
h (rys. 58) posiada pewng energie potencjalng. W wyniku zwolnienia blokady wahadta uderza
ono w prébke umieszczong w najnizszym miejscu ruchu wahadta, gdzie osigga ono maksymalng
energie kinetyczng. Predkos¢ uderzenia zalezna jest od dfugosci ramienia wahadta, a energia
uderzenia zalezy jeszcze dodatkowo od masy tba wahadta.
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Rys. 58. Schematyczne przedstawienie mtota Charpy’ego i wartosci charakterystycznych dla proby udarnosci.

Prébka o znormalizowanych wymiarach ulega ztamaniu (lub nie, jesli energia
uderzenia jest zbyt mata — wtedy préba uznana jest na niewazng) w wyniku

uderzenia tba wahadta. Ztom prébki pochtania cze$¢ energii uderzenia.
Wahadto reszte energii kinetycznej w dalszym ruchu zamienia na energie
potencjalng. Poprzez pomiar wysokosci h; okresla sie energie pozostata po
ztomie prébki. Zatem energia tamania probki to réznica energii poczatkowe;j
wahadta i jego energii po ztomie prébki. Wartos$¢ tej energii w przeliczeniu na
pole powierzchni pod karbem jest okreslane jako praca tamania i jest wartoscia
udarnosci, charakterystyczng dla danego materiatu.

5.2.3.2. Mtot spadowy

Mtot spadowy jest urzgdzeniem, ktdre stuzy do badania zachowania sie
materiatow w warunkach oddziatywania obcigzenia przez swobodnie spadajgcy
bijak mtota (rys. 59). Konstrukcja urzadzenia zapewnia ruch bijaka jedynie /\/\/\/\/
poprzez jeden stopien swobody —w osi pionowej. Energie z jakg obcigzana jest A S
probka wyznacza sie poprzez zamiane energii potencjalnej wynikajgcej z masy Rys. 59.
bijaka mtota oraz wysokosci z jakiej ten bijak jest swobodnie zrzucany, na Schematyczne

. przedstawienie
energig kinetyczng. zasady dziatania
mftota spadowego
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Prosta konstrukcja urzadzenia pozwala na zastosowanie pewnych modyfikacji stanowiska
pomiarowego. Poprzez zastosowanie kowadta z tensometrycznym czujnikiem sity mozliwe jest
rejestrowanie przebiegu sity w czasie, podczas odksztatcania prébki powodowanego uderzeniem
bijaka mtota. Inng modyfikacjg moze by¢ zastosowanie ogranicznikdw, ktére uniemozliwiajg
odksztatcenie prébki do wysokosci koricowej prébki nie mniejszej, niz zatozona przed préba.

Zorganizowane w ten sposdb stanowisko pomiarowe umozliwia zatem badanie odpowiedzi
mechanicznej materiatdw w szerokim zakresie zadanego odksztatcenia oraz predkosci
odksztatcenia.

5.2.3.3. Metoda dzielonego preta Hopkinsona - SHPB
Podwaliny pod tg technike badawczg potozyt Bertram Hopkinson w 1914r. [78], a we
wspotczesnej formie opracowana zostata przez Kolsky’ego w 1949 r. [79], stad czesto nazywana
jest rowniez metodg preta Kolsky’ego. Opiera sie ona na pomiarze fal naprezen w ukfadzie
liniowo usytuowanych pretéw, pomiedzy ktérymi umieszczona jest prébka. Schematycznie
uktad ten przedstawiony jest na rys. 60.
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Rys. 60. Schematyczne przedstawienie uktadu do badan metodq dzielonego preta Hopkinsona — SHPB.

Bijak, najczesciej wystrzeliwany za pomocg dziata gazowego, uderzajgc w pret padajgcy (incident
bar) wywotuje w nim impuls naprezenia. Profil fali naprezen jest mierzony za pomocg czujnikéw
tensometrycznych przyklejonych do powierzchni preta. Fala dalej czesciowo jest przekazywana
do probki, a w czesci odbija sie od powierzchni swobodnej preta oraz powierzchni granicznej
pret-probka. W wyniku przemieszczania sie fali przez probke ulega ona odksztatceniu. Fala
naprezen przekazywana jest znéw dalej na pret przekazujacy, gdzie jej profil jest mierzony
podobnie jak w precie padajgcym. Na podstawie poréwnania trzech zmierzonych fal (fala
padajaca, fala odbita i fala przekazana) mozna wyznaczyé krzywa plastycznego ptyniecia
badanego materiatu oraz przebieg zmian predkosci odksztatcenia w czasie.

Technika ta jest szeroko rozpowszechniona jako bardzo uzyteczna metoda wyznaczania
wtasnosci mechanicznych materiatdw w warunkach oddziatywania obcigzen dynamicznych.
Pozwala ona na osiggniecie predkosci odksztatcenia w zakresie od 10%s?! =+ 10%7. Liczne
modyfikacje metody pozwolity na zastosowanie réwniez odmiennego schematu obcigzen, tj.
rozciggania, skrecania oraz Scinania.

5.2.3.4. Test Taylora

Pod koniec lat 30-tych XX wieku Geoffrey Taylor opracowat metode stuzgcg ocenie
wytrzymatosci materiatéw poddanych obcigzeniom dynamicznym podczas Sciskania. Zostata
ona opublikowana dopiero po zakoriczeniu Il Wojny Swiatowej w pracach [80][81]. Metoda ta
polega na wystrzeleniu probki walcowej z okreslong, duzg predkoscig w kierunku sztywnej
tarczy. Ocene standw mechanicznych dla danej predkosci poczatkowej oraz stopnia
odksztatcenia plastycznego dokonuje sie na podstawie pomiaru catkowitej dtugosci prébki po
zderzeniu z tarczg oraz na podstawie dtugosci strefy nieodksztatconej, zgodnie z réwnaniem:

73



_ pr2L-x)
T2 - L) -X)

(66)

gdzie:

p — gesto$¢ materiatu prébki

V — predkosc¢ zderzenia prébki z tarczg,
L, X,L;—jak narys. 61
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Rys. 61. Schematyczne przedstawienie testu Taylora.

Test Taylora jest powszechnie wykorzystywang technikg badawczg, jednak rzadko stosuje sie jg
w celu wyznaczania naprezenia ptyniecia, ze wzgledu na niejednorodnos$¢ odksztatcenia
wystepujacg w prébie. Niemniej jednak, ze wzgledu na szeroki zakres odksztatcen, predkosci
odksztatcen oraz efektéw cieplnych oddziatujgcych réwniez na mikrostrukture badanych
materiatow préba ta jest bardzo uzyteczna w analizie wtasnosci reologicznych materiatéw
poddawanych obcigzeniom udarowym oraz w walidacji réznych modeli konstytutywnych [82].

W trakcie zderzenia prébki z tarczg odksztatcenie odbywa sie na drodze propagacji fal naprezen.
W momencie zetkniecia sie czota prébki z powierzchnig tarczy, w kierunku tylnej czesci prébki
zaczyna sie przemieszczac szybko poruszajgca sie fala naprezen sprezystych. W ten sam sposdb,
jednak z nizszg predkoscig porusza sie réwniez fala odksztatcen plastycznych. Fala sprezysta
porusza sie z predkoscig rozchodzenia sie dzwieku w materiale prébki, natomiast predkosc
przemieszczania sie czota fali plastycznej jest tym wyzsza im wyzsza jest predkosé zderzenia. Fala
sprezystych naprezen $ciskajacych odbijajac sie od koricowej, nie obcigzonej powierzchni prébki
powraca juz jako fala naprezen rozciggajacych. W chwili, gdy fale te spotkajg sie nastepuje
zahamowanie dalszego odksztatcenia plastycznego. W wyniku testu powstaje probka, w ktorej
wygenerowany jest ciggly gradient odksztatcenia oraz predkosci odksztatcenia od zerowego —
w tylnej nie obcigzonej czesci prébki, do maksymalnego w miejscu zetkniecia sie prébki ze
sztywng przeszkoda. Lokalna wartos¢ naprezenia, odksztatcenia oraz predkosci odksztatcenia
zalezna jest od predkosci poczatkowej prébki oraz jej smuktosci. Ze wzgledu a wysokie gradienty
wartosci odksztatcenia oraz predkosci odksztatcenia (dochodzacej do 10°s!) préba ta jest
szczegblnie przydatna w walidacji modeli reologicznych i mikrostrukturalnych stosowanych
w procesach symulacji komputerowej zachowania sie materiatéw poddanych obcigzeniom
dynamicznym.

5.2.3.5. Proba zderzeniowa ptyt (Spall test)
Test zderzeniowy ptyt umozliwia uzyskanie warunkéw procesu obcigzenia, ktére istotnie réznig
sie od tych uzyskiwanych w konwencjonalnych badaniach dynamicznych np. w prébie SHPB
zaréwno przy rozcigganiu, jak i sciskaniu. W prébie Spall test ptaska ptyta jest wystrzeliwana
w kierunku ptyty-prébki z duzg predkoscia. Ptytki mogg by¢ wykonane z tych samych lub réznych
materiatow. Zderzenie obu ptyt generuje obcigzenie materiatu w postaci impulsu naprezenia.
Odksztatcenie powstate w wyniku oddziatywania tego rodzaju obcigzenia jest jednokierunkowe,
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a intensywno$¢ tego naprezenia duzo wyzisza w poréwnaniu do testu SHPB. Predkosci
odksztatcenia osiggane w prébie Spall test moga by¢ rzedu 10°s™ i wyzsze. Charakter préby,
w ktdrej materiat podlega poczgtkowo Sciskaniu a nastepnie rozcigganiu w wyniku natozenia sie
fal naprezen wchodzacych do prébki oraz odbitych od powierzchni swobodnej sprawia, ze
zderzeniowa préba ptyt jest unikatowa moze by¢ podstawg do skalibrowania
i walidacji modeli odwzorowujgcych zachowanie sie materiatéw w warunkach oddziatywania
bardzo wysokiego cisnienia (rzedu 10-20 GPa) w bardzo krétkim czasie, podobnie jak ma to
miejsce w tescie Taylora.

W chwili to (rys.62) - moment zderzenia powierzchni ptyt — fala uderzeniowa propaguje do
whnetrza obu nieobcigzonych ptyt jako fala naprezen Sciskajgcych. Po odbiciu sie od powierzchni
swobodnych fala ta powraca, ale juz jako fala naprezen rozciggajgcych. Z powodu tego, ze
grubos$¢ ptytki uderzajacej jest mniejsza niz ptytki-prébki, miejsce w ktéorym dwie fale
rozciggajgce naktadajg sie na siebie znajduje sie w pewnej niewielkiej odlegtosci od tylnej Sciany
ptytki-prébki — w miejscu oznaczonym jako SP. W tym miejscu naprezenie rozciggajace jest tak
duze, ze prowadzi do rozerwania prébki i tworzy sie w ten sposdéb kolejna powierzchnia
swobodna, od ktérej w dalszej kolejnosci odbijajg sie fale naprezen.

Przemieszczanie tylnej powierzchni swobodnej prébki jest mierzone za pomocg systemu VISAR
(Velocity Interferometer System for Any Reflector). Na podstawie tych pomiaréw mozna
wykresli¢ wykres predkosci tej powierzchni w czasie (rys. 63), dzieki czemu mozliwe jest
wyznaczenie szeregu parametrow: (1) dynamicznej granicy sprezystosci Hugoniota HEL
(Hugoniot Elastic Limit), (2) $ciezki odcigzenia, na podstawie historii profilu predkosci tylnej
powierzchni swobodnej prébki, oraz (3) wyznaczenia progowych warunkéw dla
zapoczgtkowania pekniecia rozdzielczego (spall) materiatéw [83] tzw. wytrzymatosci na spalacje.

t Rys. 62. Wykres rozchodzenia sie fali naprezen w czasie
proby zderzeniowej ptyt. X — odlegtos¢ od
powierzchni zderzenia, t — czas od chwili zetkniecia
sie ptyt, d — powierzchnia swobodna ptyty
uderzajgcej, T — powierzchnia swobodna ptyty-
probki, SP — moment zarodkowania pekniecia

e’ rozdzielczego, E — profil fali sprezystej, P — profil fali

odksztatcen plastycznych, R — profil odbitej fal
sprezystej, S — profil odbitej fali odksztatcen

P plastycznych.

Rys. 63. Profil predkosci powierzchni swobodnej ptyty-
probki w czasie zarejestrowany za pomocq systemu
VISAR. Na wykresie zaznaczone  wielkosci
charakterystyczne proby.
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Zderzenie wywotuje w prébce fale uderzeniowg sprezystg i plastyczng. Amplitudg sprezyste;j fali
uderzeniowej jest ayg;. Jest to maksymalne naprezenie dla propagacji jednokierunkowej fali
sprezystej. To naprezenie jest wtasnoscig materiatowg. Po przekroczeniu tego naprezenia
materiat ptynie plastycznie. Naprezenie oyg, moie by¢ wyznaczone poprzez zmierzong
doswiadczalnie predkosé powierzchni swobodnej prébki, ktdra odpowiada szokowi sprezystemu

UHEL-
OHEL = EP Cp upgr (67)

gdzie: C; — sprezysta predkos¢ dzwieku.

Granica plastycznosci przy wysokiej predkosci odksztatcenia Y; moze by¢ obliczona za pomoca
réwnania:

OHEL

Yo = (K—Z) (68)

2613
gdzie: G — modut Scinania, a K— modut $cisliwosci.
Wyznaczenie profilu przemieszczenia tylnej Sciany probki umozliwia okreslenie wielkosci, na
podstawie ktérych mozna obliczyé wytrzymatosé rozdzielcza materiatéw a,. Definiowana ona
jest jako najwyzsze naprezenie rozciggajgce jakiemu poddana jest probka przed rozdzieleniem
tj. utrata spdjnosci. Wytrzymatos¢ rozdzielcza czesto jest obliczana za pomoca réwnania:

1
as =5p C, AV; (69)
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5.3. Wytworzenie materiatéw o strukturze ultradrobnoziarnistej przy

zastosowaniu wybranych procesow przerdobki plastycznej
Rozdrobnienie sktadnikéw strukturalnych, przede wszystkim ziaren w badanych w niniejszej
pracy stalach uzyskano stosujgc trzy podstawowe techniki: wieloosiowe $Sciskanie - system
MaxStrain, wielostopniowe ciggnienie oraz procesy przerdbki cieplno-plastycznej. Zostang one
opisane w ponizszych podrozdziatach.

Dla kazdej z zastosowanych metod rozdrabniania mikrostruktury dokonano analizy
mikrostrukturalnej wytworzonych materiatéw technikami adekwatnymi do stopnia
rozdrobnienia. W tym celu wykorzystano obserwacje za pomocg mikroskopu $wietlnego oraz
mikroskopéw elektronowych -mikroskopii skaningowej SEM i transmisyjnej TEM. Pomiaru
wielkosci ziarna dokonano w oparciu o zastosowanie technik EBSD (Electron Back Scattered
Diffraction) (dla SEM) i ASTAR (dla TEM), bazujacych na metodzie mapowania dyfrakcji wigzki
elektrondéw.

5.3.1. Wieloosiowe Sciskanie - system MaxStrain

Probki w postaci prostopadtosciandw o wymiarach 10x10x27 mm zostaty pobrane z materiatéw
M_F i M_A. Prébki zostaly wyciete wzdtuz kierunku walcowania. Procesy S$ciskania
naprzemiennego prowadzono tak, ze w kierunku dtugosci probki plastyczne ptyniecie byto
zablokowane. Prébka byta obracana pomiedzy poszczegdlnymi gniotami o 90°. Procesy
odksztatcania przeprowadzono w temperaturze pokojowej do momentu osiggniecia
sumarycznego odksztatcenia zakumulowanego rownego € = 10 oraz € = 20. Nastepnie prébki
poddano wyzarzaniu rekrystalizujgcemu w temperaturze 500 °C przez 1 godzine.

Probki odksztatcane za pomocy systemu MaxStrain przecieto w ptaszczyznie osi gtdwnej
tj. wzdtuz jej dtugosci. Obserwacje mikrostruktur rozpoczeto od obserwacji za pomoca
mikroskopu optycznego w celu oceny nieciggtosci materiatu, a nastepnie z miejsc pozbawionych
wad pobrano préobki do obserwacji za pomocg mikroskopii elektronowej. Schematycznie
przebieg procesu sciskania wieloosiowego wraz z zaznaczonym miejscem obserwacji struktur
przedstawiono na rys. 64.

Wyniki badan mikrostrukturalnych zamieszczono w tablicy 2. W pierwszej kolumnie
przedstawiono zdjecia TEM omawianych mikrostruktur dla stali M_F oraz zdjecia z analizy
nieciggtosci dla stali M_A, w kolumnie drugiej otrzymane z analizy EBSD mapy Eulera
Z naniesionymi granicami szerokokatowymi (czarne) i waskokatowymi (czerwone). W trzeciej
kolumnie przedstawiono histogramy czestotliwosci wystepowania ziarn w zadanym zakresie
$rednic oraz histogramy rozktadu kata dezorientacji granic ziarn w zadanym zakresie katéw.

Rys. 64. Schematyczne przedstawienie procesu odksztafcania w systemie MaxStrain, wraz z zaznaczonym miejscem
obserwacji mikrostruktury.
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Tablica 2. Wyniki badari mikrostruktury probek wytworzonych wg procedury MaxStrain. Kolumna pierwsza: zdjecia
TEM oraz zdjecia analizy nieciggtosci wykonane za pomocq mikroskopu optycznego; Kolumna druga: Mapy
Eulera otrzymane z analizy EBSD wraz z naniesionymi granicami szerokokgtowymi (czarne) i wgskokgtowymi
(czerwone); Kolumna trzecia: histogramy czestotliwosci wystepowania ziarn w zadanym zakresie srednic oraz
histogramy rozktadu kqta dezorientacji granic ziarn w zadanym zakresie kqtow.
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Na podstawie badan mikrostrukturalnych tj. map granic wasko- i szerokokatowych oraz
histograméw kata dezorientacji granic w badanych prébkach mozna zauwazy¢ odmienny
mechanizm rozdrobnienia mikrostruktury w sieci RSC i RPC. W stali M_F wraz ze wzrostem
odksztatcenia tworzy sie podstruktura dyslokacyjna, a wraz z dalszym wzrostem odksztatcenia
zwieksza sie kat dezorientacji granic waskokatowych. Natomiast w stali M_A podstruktura
dyslokacyjna (komodrkowa) tworzy sie w ziarnach pierwotnych w sposéb ciggly. W stali
ferrytycznej nowe dyslokacje w pierwszej kolejnosci ,wyostrzajg” scianki komdérek
dyslokacyjnych, natomiast w stali austenitycznej powstajagce w wyniku odksztatcania nowe
dyslokacje tworzg nowg podstrukture. Wskazuje to na wiekszg zdolno$é do przemieszczen
dyslokacji w stali ferrytycznej lub na tendencje do bardziej intensywnego obrotu ziaren
w ferrycie niz w austenicie.
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5.3.2. Ciggnienie wielostopniowe
Wsadem do procesdw ciggnienia badanych stali, zaréwno M_F jak i M_A byty walcodwki
$6,5 mm. Procesy ciggnienia przeprowadzono na ciggarce fawowe]j ze srednig predkoscig
odksztatcania 0,01 s, w dwudziestu trzech przepustach, bez wyzarzania miedzyoperacyjnego,
dochodzac do $rednicy ciggnionych drutéw réwnej ¢$1 mm. Do smarowania wykorzystano
proszek mydta sodowego. Sumaryczne odksztatcenie zakumulowane wyniosto € = 3,74.

Czes¢ wytworzonych w ten sposdb drutéw poddano wyzarzaniu rekrystalizujgcemu. Stal M_F
wyzarzano w temperaturze 650°C przez czas 15 min, natomiast stal M_A w tej samej
temperaturze, ale przez 30 min. Warunki wyzarzania (czas i temperatura) zostaty dobrane w taki
sposéb, aby uzyskac¢ petng rekrystalizacje, bez selektywnego rozrostu ziarna. Przyktadowe
mikrostruktury stali przed i po wyzarzaniu przedstawiono na rys. 65.

Wytworzone druty o $rednicach $1,0 mm, zaréwno w stanie umocnionym, jak i wyzarzonym
poddano nastepnie dalszemu ciggnieniu na ciggarce bebnowej redukujac ich $rednice do
$0,75 mm. Jako smar w trakcie procesu zastosowano olej rzepakowy. Sekwencja zastosowanych
gniotéw zostata schematycznie przedstawiona na rys. 66.

Sumaryczne odksztatcenie zakumulowane w przypadku drutéw nie poddanych wyzarzaniu
wyniosto € = 4,32, natomiast dla drutéw wyzarzonych wartos¢ ta wyniosta € = 0,18. W trakcie
ciggnienia zastosowano dwie predkosci odksztatcenia: € = 0,5 s oraz ¢ = 1000 s nazywanych
dla uproszczenia w dalszej czesci pracy dotyczacej procesu ciggnienia odpowiednio predkoscia
,quasi-statycznag

”» 3

i ,dynamiczng”.

Rys. 65. Zdjecia mikrostruktury stali M_F przed wyZzarzaniem (a) i po wyzarzaniu (b) oraz stali M_A przed wyzarzaniem
(c) i po wyzarzaniu (d)
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Rys. 66. Schemat sekwencji gniotow realizowanych podczas ciggnienia na ciggarce bebnowej.

W zwigzku z bardzo silnym rozdrobnieniem mikrostruktury drutéw uzyskanym w procesach
wielostopniowego ciggnienia, do oceny wielkosci wytworzonych sktadnikéw strukturalnych
zastosowano mikroskopie elektronowg TEM, poniewaz minimalny mozliwy krok pomiarowy
w technice EBSD okazat sie niewystarczajacy. Mikrostruktury wraz z dyfraktogramami dla
drutdéw ciggnionych dynamicznie przedstawiono w tablicy 3. Prébki, w ktérych wykonano analize
mikrostrukturalng pobrano z obszaréw w poblizu osi ciggnionych drutow.

Obserwacje mikrostruktury wykonane za pomocg transmisyjnego mikroskopu elektronowego
wykonane na prébkach z drutéw po ciggnieniu wielostopniowym. Potwierdzity wnioski
z obserwacji map EBSD probek badanych materiatéw po odksztatcaniu z wykorzystaniem
systemu MaxStrain.

Tablica 3. Zdjecia mikrostruktury z TEM drutow o srednicy ¢0,75 mm ze stali M_A i M_F wraz z dyfraktogramami.

M_F z wyzarzaniem
miedzyoperacyjnym

M_F bez wyzarzania
miedzyoperacyjnego

M_A z wyzarzaniem
miedzyoperacyjnym

M_A bez wyzarzania
miedzyoperacyjnego
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W drutach wytworzono na drodze silnej akumulacji odksztatcenia ultradroboziarnistg
mikrostrukture, zarowno w stali M_F, jak i M_A. WyrazZnie widoczna dobrze uformowana
podstruktura dyslokacyjna z granicami waskokatowymi jest obecna w drutach ze stali M_A
zaréwno tych, ktére poddane byty wyzarzaniu miedzyoperacyjnemu jak i tych bez wyzarzania.
W stali M_F bardziej zaznacza sie tendencja do zwiekszania kata dezorientacji w granicach niz
do tworzenia nowych podziarn lub uktadéw komdrkowych. W wiekszych ziarnach, obecnych
w mikrostrukturze drutéw ze stali M_F, poddanych wyzarzaniu miedzyoperacyjnemu, struktura
dyslokacyjna jest nieuporzgdkowana, co wskazuje, ze trudniej zachodzi proces tworzenia
struktur komodrkowych. Obraz dyfrakcyjny tej struktury, gdzie punkty dyfrakcyjne sg
rozciggniete, wskazuje na znaczne, ale ptynne przej$cia zmiany orientacji w obrebie jednego
krystalitu. W stali austenitycznej wyraznie widoczne sg nowopowstajgce punkty dyfrakcyjne
wyfaniajgce sie wewngatrz smug, co wskazuje na silng tendencje do reorganizacji struktury
dyslokacyjne;.

Ferrytyczna stal mikrostopowa wymaga wiekszej akumulacji odksztatcenia i wiekszej gestosci
dyslokacji do utworzenia wyraznej podstruktury dyslokacyjnej w poréwnaniu do stali
austenitycznej. Granice waskokatowe jednak szybko ulegajg przeksztatceniu w granice
szerokokatowe, ze wzgledu na wiekszg podatnosé tej struktury na rotacje krystalitow.
Woydzielenia skutecznie hamujg zdolnos$¢ dyslokacji do przemieszczania sie i ograniczajg ich
zasieg. W mikrostopowej stali austenitycznej wydzielenia nie sg tak skuteczng barierg
w hamowaniu ruchu dyslokacji, ale z kolei ograniczajg zasieg ich ruchu, co przejawia sie w postaci
szybkiego tworzenia granic waskokatowych na wydzieleniach.

5.3.3. Walcowanie z obrobka cieplno-plastyczna
W pierwszej czesci badan probki ptaskie ze stali X70 o wymiarach 14,65x30x150 mm pobrane
z blachy walcowanej na gorgco poddano walcowaniu na zimno na walcarce laboratoryjnej
kwarto. Zastosowano predkos$é obrotowg walcéw réwng 80 obr/min. Proces walcowania
przeprowadzono w 10 przepustach, az do osiggniecia koricowe] grubosci probki 7 mm. Catkowite
odksztatcenie zakumulowane po procesie walcowania na zimno wyniosto € = 0,74.

Z otrzymanych ptaskownikéw pobrano prébki do badan dylatometrycznych. Prébki cylindryczne
o wymiarach ¢$5x10 mm wycieto wzdtuz kierunku walcowania. Probki poddawano nagrzewaniu
do temperatury 1200°C z predkosciami nagrzewania: 1; 10; 30; 50; 70 oraz 100°C/s w celu
wyznaczenia kinetyki przemiany austenitycznej podczas nagrzewania. Wyniki przedstawiono na
rys. 67. Badania dylatometryczne nie wykazaty znaczacych réinic w wysokosci temperatury
konca przemiany austenitycznej, a temperatura ta nie przekracza 890°C.

Temperatura poczatku i konca przemiany austenitycznej przy
nagrzewaniu z predkosciami nagrzewania 1; 10; 30; 50; 70 oraz 100 °C/s

1000
885 883 880 880 870 892

900 e o o o ° ®
800 26 @ :

825820 820 820 820
200 800
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Czas od poczatku nagrzewania, s

Rys. 67. Wpykres przedstawiajgcy zmiane temperatury poczqtku i korica przemiany austenitycznej dla
zimnowalcowanej stali X70 w zaleznosci od predkosci nagrzewania.
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Na podstawie ustalonej temperatury charakterystycznej Acs wybrano cztery temperatury, do
ktorych nastepnie nagrzewano odksztatcone prébki. Temperature 890°C wytypowano jako tg,
ktora odpowiada najnizszej temperaturze istnienia jednorodnego austenitu. Ze wzgledu na to,
ze badania laboratoryjne z wykorzystaniem dylatometru odksztatceniowego nie odwzorowuja
rzeczywistego procesu walcowania na walcarce laboratoryjnej, zastosowano réwniez
temperature wyzszg, tak aby w momencie przytozenia odksztatcenia temperatura prébki
mozliwie zblizona byta do warunkdéw rzeczywistych walcowania tj. do temperatury 890°C.
Spadek temperatury prébki na czas przenoszenia z pieca, do umieszczenia jej pomiedzy walcami
oszacowano na 10°C, stad kolejng temperature ustalono jako 900°C. Ze wzgledu na mozliwe
odchylenia rzeczywistych temperatur procesu walcowania przeprowadzonych w warunkach
laboratoryjnych od tych, ktére zostaty zaplanowane w schemacie badan oraz mozliwy wptyw
tych rozbieznosci na kinetyki przemian austenitu, jak i morfologie produktéw przemiany
austenitu odksztatcanego ponizej temperatury rekrystalizacji, zdecydowano sie na wtgczenie do
schematu badawczego probek nagrzewanych do temperatury 920°C. Odksztatcanie austenitu
w temperaturach wyzszych od temperatury rekrystalizacji i zbadanie produktéw jego rozpadu
wymagato nagrzania probki do temperatury wyziszej od temperatury rekrystalizacji, ktorg na
podstawie sktadu chemicznego oszacowano na 980°C. Z tego powodu ostatnig temperaturg
w przedstawionym schemacie badawczym przerdbki cieplno-plastycznej byta temperatura
1000°C.

W kolejnej czesci badan probki pobrane z walcowanych na zimno ptaskownikéw nagrzewano na
dylatometrze odksztatceniowym do wybranych temperatur: 890; 900; 920 i 1000°C z predkoscia
nagrzewania 1°C/s. Probki wytrzymywano w zadanej temperaturze przez 3 minuty. Nastepnie
dla kazdej temperatury Sciskano po jednej préobce, z odksztatceniem rownym & = 0,34
natomiast druga z prébek nie byta odksztatcana. Po odksztatcaniu prébki chtodzono do
temperatury pokojowe]j z predkoscig 100°C/s. Na otrzymanych krzywych dylatometrycznych
(rys. 68) wyznaczono temperatury poczatku i konca przemiany bainitycznej. Na przekroju
poprzecznym, wzdtuz osi prébek wykonano zgtady metalograficzne. Zdjecia mikrostruktur
trawionych 3% nitalem przedstawiono na rys. 68 (kolor obramdéwki zdjecia mikrostruktury
odpowiada kolorowi krzywej dylatometrycznej).

Badania na dylatometrze odksztatceniowym potwierdzity zasadnos¢ wybranych temperatur dla
planowanych badarn walcowania z przerébka cieplno-plastyczng, gdyz mikrostruktura oraz
charakter krzywej dylatometrycznej dla temperatur nagrzewania 890 i 900°C wykazywaty duze
podobienstwo. Zakres przemiany bainitycznej w przypadku prébki nagrzewanej do 920°C
wydtuzyt sie, jednoczesnie uzyskany zostat mniejszy stopien rozdrobnienia mikrostruktury.
Natomiast zdecydowanie odmienny charakter krzywej dylatometrycznej oraz morfologie
mikrostruktury zaobserwowano w przypadku prébki nagrzewanej do temp 1000°C.
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Wykres zmiany dtugosci probki podczas chtodzenia stali podczas ATP po odksztatceniu na gorgco z
odksztatceniem £=0,34 (kolory ciemne) oraz bez odksztatcenia (kolory jasne), :
z zaznaczonymi temperaturami poczatku i korica przemiany bainitycznej

Bs odksztatcony 1000
Bf odksztatcony 1000
1000 Bs odksztatcony 920
Bf odksztatcony 920
Bs odksztatcony 900
900 Bf odksztatcony 900

Bs odksztatcony 890

Bf odksztatcony 890
800

Bs nieodksztatcony 1000
Bf nieodksztatcony 1000
Bs nieodksztatcony 920
700
Bf nieodksztatcony 920
Bs nieodksztatcony 900
Bf nieodksztatcony 900
600
Bs niedoksztatcony
Bf niedoksztatcony
500 1000 nieodksztatcony
—— 1000 odksztatcony
920 nieodksztatcony
400 —— 920 odksztatcony
900 nieodksztatcony

——— 900 odksztatcony

——— 890 nieodksztatcony

300

0 2 . 4 6 , . 8 10 . .12 . ,14 , . —— 890 odksztatcony
Rys. 68. Krzywe dylatometryczne zarejestrowane podczas chtodzenia dla probek zimnowalcowanych wraz z zatgczonymi mikrostrukturami probek po tescie.
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Rys. 69. Zdjecia ujawnionego ziarna austenitu pierwotnego dla prébek zimnowalcowanych nagrzewanych do
temperatury: a) 900°C; b) 920°C; ¢) 1000°C, przy dwdch powiekszeniach.

Z walcowanych na zimno ptaskownikéw pobrano prébki do badan wielkosci ziarna austenitu
pierwotnego. Prébki szescienne o dtugosci krawedzi 7 mm umieszczano w piecu komorowym
nagrzanym do temperatur 900, 920 oraz 1000°C, na czas 10 min, a nastepnie chtodzono w 10%
wodnym roztworze NaCl zmieszanym z lodem. Z tak przygotowanych prébek wykonano zgtady
metalograficzne. W celu ujawnienia granic pierwotnego austenitu powierzchnie zgtadéw
trawiono na ciepto w temperaturze 120°C w odczynniku: 10g CrOs;, 50g NaOH 1,5g kwasu
pikrynowego i 100m| wody destylowanej. Zgtady wykonano przy powierzchni wycietych prébek,
gdzie szybkos$¢ odprowadzania ciepta w czasie hartowania byta najwieksza. Ujawnione granice
ziarn austenitu przedstawiono na rys. 69.

We wszystkich trzech przypadkach mikrostruktura austenitu pierwotnego miata charakter
bimodalny, przy czym wielkos¢ ziarna w przypadku prébki nagrzewanej do temperatury 920°C

84



byta znacznie wieksza, przy jednoczesnym zachowaniu charakteru bimodalnego. Mikrostruktura
w prébce nagrzewanej do temperatury 900°C wykazywata bardzo duze podobienstwo do tej
obserwowanej probce nagrzewanej do 1000°C, z nieznaczng réznicqg w stopniu niejednorodnosci
wielkosci ziarna tj. nieco wiekszg bimodalnoscig struktury charakteryzuje sie prébka nagrzewana
do 1000°C.

W celu potwierdzenia interpretacji otrzymanych wynikéw analizy ziarna pierwotnego austenitu
wykonano ponowng ocene z wykorzystaniem metody ujawniania ziarna austenitu przez
naweglanie. Otrzymane w ten sposob wyniki potwierdzity, ze wielko$¢ ziarna austenitu
ksztattuje sie na poziomie zblizonym do tego ujawnionego za pomocg trawienia roztworem
kwasu pikrynowego.

Na podstawie wynikéw z wykonanych badan dylatometrycznych oraz wstepnego walcowania
zaplanowano dwa schematy przerdbki cieplno-plastycznej (rys. 70) w celu wytworzenia silnie
rozdrobnionej mikrostruktury.
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Rys. 70. Schemat przedstawiajgcy 2 warianty historii przerobki termomechanicznej ferrytu mikrostopowego X70,
kazdy dla 6 prébek.

chiodzenie
na
powietrzu

Prébki po walcowaniu na zimno nagrzewano przez 10 min w piecu komorowym do trzech
temperatur: 900, 920 oraz 1000°C. Nastepnie wykonano procesy walcowania
wieloprzepustowego. W ten sposéb badano wptyw historii odksztatcania na koricowa
morfologie struktury poprzez zréznicowanie liczby przepustéw przy jednakowym sumarycznym
odksztatceniu. Prébki walcowano w jednym przepuscie (¢ = 0,34) - schemat A oraz w dwéch
przepustach, z odksztatceniami odpowiednio €=0,15 i €=0,18 — schemat B. Kolejnym badanym
czynnikiem procesowym, wptywajgcym na koricowg morfologie mikrostruktury byta predkosé
chtodzenia. Wybrano dwa warianty chtodzenia po walcowaniu: na powietrzu oraz w wodzie.
Ostatecznie otrzymano 12 wariantéw historii przerdbki cieplno-plastycznej. Zastosowane
w badaniach schematy termomechaniczne dla kazdego z wariantéw przedstawiono na rys. 71.
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Rys. 71. Schematy termomechaniczne dla probek wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej.

Oceny mikrostruktur prébek pobranych z materiatéw poddanych przerdbce cieplno-plastycznej

dokonano na podstawie obserwacji

mikrostruktury na mikroskopie optycznych oraz

skaningowym. Zdjecia mikrostruktur prébek reprezentujgcych zastosowane schematy przerdbki

cieplno-plastycznej

przedstawiono w tablicy 4. Przedstawione mikrostruktury dotycza

przekrojow poprzecznych w ptaszczyznach wzdtuz kierunku walcowania. Wyniki analizy EBSD dla
poszczegblnych wariantéw przedstawiono w tablicy 5.
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Tablica 4. Zdjecia mikrostruktur probek wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej.
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Z uzyskanych wynikdw badaid mikrostrukturalnych, obserwujgc uzyskane z analizy EBSD
histogramy pokazujgce wielkosci ziarna wynika, ze wartosci obliczonych wielkosci ziaren s3
zanizone w stosunku do obserwowanych na obrazach mikrostruktur. Przyczyng moze by¢ fakt,
ze w badanych mikrostrukturach obserwowany jest udziat duzej liczby ziaren o bardzo matych
$rednicach, ponizej zdolnosci rozdzielczej zastosowanej metody EBSD. Na podstawie obserwacji
mikrostruktur mozna stwierdzi¢, ze efekt rozdrobnienia mikrostruktury najsilniej wystepuje dla
wariantu 4A, stagd prébke t3 poddano badaniu za pomocg transmisyjnego mikroskopu
elektronowego. Badanie to, ze wzgledu na znacznie wyzszg rozdzielczo$¢ pozwolito takze na
ocene struktury dyslokacyjnej oraz gestosci i wielkosci wydzielen (rys. 72). Ocene wielkosci
ziarna dokonano poprzez natozenie na siebie map figur biegunowych wyznaczonych w trzech
osiach i nastepnie, na tak otrzymanej mapie, poprzez reczne wykreslenie granic ziarn obliczono
Srednig wielko$¢ ziarna metodg Jeffriesa (tablica 6.).
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Tablica 5. Wyniki analizy EBSD wykonanej na probkach wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej. Opis
umiejscowienia zdje¢ w tabeli zamieszczono w pierwszym wierszu. Dla mapy rozktadu frakcji zrekrystalizowanej:
czerwony — ziarna umocnione, zofty — ziarna z podstrukturg, niebieski — ziarna zrekrystalizowane

Kontrast Eulera Konstrast granic [Odwrotne figury biegunowe (IPF) Kat dezorientacji granic
+ austenit Histogram wielkosci
ziarna
Frakcja zrekrystalizowana

1A

1B

2A

i et S
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Histogram kata dezorientacji granic

%7051 15225 335445 5 556 657 75 8 858 95
Srednica

Rys. 72. Zdjecia mikrostruktury prébki 4A wykonane przy wykorzystaniu TEM, przy roznych powiekszeniach. Widoczne:
wielkosc¢ wydzielen, struktura dyslokacyjna, wielkosc¢ ziarna

Tablica 6. Mapy figur biegunowych wyznaczonych w trzech osiach, zdjecie mikrostruktury oraz zidentyfikowane ziarna
w probce 4A — na podstawie metody ASTAR.
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Prébki otrzymane w wyniku walcowania poddano dyfrakcyjnej analizie rentgenowskiej (XRD).
Dyfraktogramy badanych materiatéw przedstawiono na rys. 73 oraz 74 W celu poprawy
czytelnosci wykreséw poszczegdlne dyfraktogramy przesunieto w osi intensywnosci. W celu
lepszego zobrazowania wynikdw na osi kagtdw naniesiono znaczniki odpowiadajgce katom
dyfrakcji austenitu oraz ferrytu.

‘ —1A
b Y —2A

—3A
4A

——BA

— s
il e ¥ I

46,00 51,00 56,00 61,00 66,00 71,00 76,00 81,00

.

R

Rys. 73. Dyfraktogramy prébek walcowanych wg schematu A.
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46,00 51,00 56,00 61,00 66,00 71,00 76,00 81,00

Rys. 74. Dyfraktogramy prébek walcowanych wg schematu B.

Na podstawie dyfraktogramow obliczono udziat objetosciowy austenitu w badanych prdbkach
Wg Wzoru:

cdY
W[%] =——'% [100% (70)

1+ CEu
la

gdzie:

Vy — udziat procentowy fazy y

ly — intensywnos¢ linii dyfrakcyjnej od fazy y

[of — intensywnos¢ linii dyfrakcyjnej od fazy a

C — wspotczynnik zalezny od geometrii pomiaru i rodzaju badanego materiatu

93



Intensywnos¢ linii dyfrakcyjnych wyznaczono za pomocg dwdch metod - przyjmujac jako wartosé
wysokosc¢ piku albo jego pole powierzchni. Wyniki obliczen przedstawiono w tablicy 7.

Tablica 7. Obliczenia zawartosci austenitu w walcowanych prébkach.

Materiat Intensywno$¢ lini dyfrakcyjnych ZAWARTOSC AUSTENITU
Omaczenie Austenit Ferryt z wysokosci | z polapow.
Tlo  |Wysokos¢| 1111 |Wysokos¢| 1110 111/110 111/110
1A 200 337 137 | 2980 | 2780 6,26% 5,73%
2A 200 262 62 2509 | 2309 3,50% 2,83%
3A 200 232 32 2237 | 2037 2,09% 1,12%
4A 200 223 23 2545 | 2345 1,31%
5A 200 218 18 2188 | 1988 1,21%
6A 200 212 12 2032 | 1832 0,88%
1B 150 186 36 2046 | 1896 2,51% 3,47%
2B 150 205 55 2249 | 2099 3,41% 4,20%
3B 150 224 74 2356 | 2206 4,36% 4,88%
4B 150 160 10 1589 | 1439 0,93%
5B 150 161 11 1785 | 1635 0,88%
6B 150 166 16 1743 | 1593 1,37%

W celu oceny stopnia steksturowania ferrytu (jako dominujgcego sktadnika strukturalnego)
porownano intensywnosci kolejnych linii dyfrakcyjnych 110 oraz 200 w walcowanych prébkach
wzgledem materiatu wolnego od tekstury. Przyjeto swoisty wskaznik steksturowania tzn. jezeli
jego wartosé jest rowna 1, to materiat nie wykazuje tekstury. Im bardziej wartos¢ odbiega od
1tym wieksze steksturowanie materiatu. Wyniki stopnia steksturowania przedstawiono
w tablicy 8. Austenitu, ze wzgledu na zbyt maty udziat objetosciowy w koncowej strukturze
wytworzonych materiatdw nie poddano analizie.

Tablica 8. Stopier steksturowania materiatu poddanego walcowaniu z przerébkq cieplno-plastyczng.

Wskaznik | 1A | 2A | 3A | 4A | 5A | 6A | 1B | 2B | 3B | 4B | 5B | 6B | Materiat | Préobka
poczatko | zimno

wy walco
wana
110/200 |08/08|09|08|09|/09|07|06|06|09|07|08]|0,6 0,6

Ferrytyczne stale mikrostopowe 1z rodziny HSLA, z uwagi na ztozono$¢ zjawisk
mikrostrukturalnych zachodzacych w trakcie odksztatcania, wymagajg kompleksowego
podejscia z uwzglednieniem, poza umocnieniem od granic ziarn, roztworowym
i wydzieleniowym rdéwniez umocnienia pochodzacego od wielofazowosci sktadnikow
strukturalnych. W ramach niniejszej pracy podjeto prébe kompleksowej analizy omdwionych
zwigzkow pomiedzy mikrostrukturg, a mechanizmami umocnienia, stosujgc rézne warunki
przerdbki cieplno-plastycznej w celu zréznicowania rozwoju mikrostruktury, jej sktadu oraz
stopnia rozdrobnienia oraz wynikajacych z nich wtasnosci.
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Prébki walcowane wg schematu B (walcowanie w dwéch przepustach) wykazujg znaczny udziat
podstruktury dyslokacyjnej. Prébki 1A i 4A, ktdre byty nagrzewane do temp 900°C i nastepnie
walcowane w jednym przepuscie charakteryzujg sie podobng morfologig sktadnikow
strukturalnych — liczne réwnomiernie roztozone ziarna réwnoosiowe. Nieco silniejsze
rozdrobnienie widoczne jest w prébce 4A. Prébki chtodzone na powietrzu wykazujg obecnosc
austenitu szczatkowego, ktdry jest nieobecny w prébkach chtodzonych w wodzie. Struktura
probek 2A i 3A wyraznie odbiega od pozostatych. Wykazujg one bimodalny rozktad wielkosci
ziarna, gdzie posréd ziaren réwnoosiowych znajdujg sie klastry ziaren o znacznie mniejszej
$rednicy. Struktury te wykazujg znaczny udziat frakcji zrekrystalizowanej. Prébki chtodzone
w wodzie (poza prébkag 4A) charakteryzujg sie strukturg dwufazowga ferrytyczno-bainityczng.
W prdbkach, ktére nagrzewane byty do temperatury 1000°C wyzszy jest udziat objetosciowy
bainitu wzgledem ferrytu, niz w prébkach nagrzewanych do nizszych temperatur.
Charakterystycznym dla tych struktur jest, ze duze wyspy bainitu otoczone sg ciggtym uktadem
ziaren ferrytu.

Badania mikrostruktury probek nagrzewanych do 900°C wskazujg, ze w prdbkach
odksztatcanych w jednym przepuscie w trakcie odksztatcania rozpoczeta sie przemiana fazowa,
ktora zakonczyta sie juz po ustaniu obcigzenia. Powstate w trakcie odksztatcania, w wyniku
blokowania sie dyslokacji na wydzieleniach miejsca o podwyziszonej energii umozliwiaty
powstanie zarodkdw przemiany fazowej, a tym samym rozpoczeto indukowang odksztatceniem
przemiane fazowq austenitu. Po ustaniu dziatania odksztatcenia zarodki nowej fazy wzrastaty,
a wegiel i azot spychany przed frontem przemiany zostat zepchniety do drobnych obszaréw na
granicach ziarn. W miejscach tych ze wzgledu na brak mozliwosci zajscia przemiany
martenzytycznej pozostat on w formie austenitu szczatkowego. Gdy chtodzenie odbywato sie
z wyzszg predkoscig — w wodzie — predkos¢ zarodkowania byta wieksza niz predkos$¢ wzrostu
zarodka, stad silniejszy efekt rozdrobnienia mikrostruktury. Szybkie chtodzenie sprawito
rowniez, ze front przemiany poruszat sie szybciej niz zachodzita dyfuzja wegla i azotu, przez co
pierwiastki te ,,uwiezione” zostaty w strukturze przesyconego ziarnistego ferrytu bainitycznego.
Efekt podzielenia wartosci odksztatcenia na dwa przepusty widoczny jest w prébkach 1B i 4B.
W powierzchniowych warstwach materiatu wida¢ wiekszy udziat frakcji odksztatconej, podczas
gdy w czesci srodkowej ziarna wykazujg podstrukture. Efekt ten, szczegdlnie w potgczeniu
z charakterystykg procesu walcowania, gdzie wystepuje silniejsza akumulacja odksztatcenia
w warstwach przypowierzchniowych, sugeruje, ze wielko$¢ zadanego odksztatcenia 0,15
w pierwszym przepuscie byta zbyt mata, aby zapewnic¢ wptyw tego odksztatcenia w catej grubosci
pasma. Dodatkowo odksztatcenie to byto rédwniez zbyt mate, aby w jego trakcie zaszta
indukowana odksztatceniem przemiana fazowa austenitu. Wskazuje na to wieksza wielkos$¢
ziarna w Srodkowej czesci prdbki. Przemiana fazowa rozpoczeta sie juz po zadaniu pierwszego
gniotu, w czasie inkubacji nowej fazy pomiedzy przepustami. Drugi przepust odbywat sie juz
w zakresie dwufazowym, na co wskazuje obecnos¢ silnej podstruktury dyslokacyjnej, ktdra jest
efektem zadanego odksztatcenia w temperaturze odpowiadajgcej obecnosci struktury
ferrytycznej. Z koricem drugiego przepustu przemiana jeszcze sie nie zakonczyta, z tego powodu
w probce chfodzonej w wodzie przemiana pozostatego po odksztatceniu austenitu prowadzita
do powstania bainitu.

Przeprowadzona analiza mikrostrukturalna préobek nagrzewanych do temperatury 920°C
wykazata znaczace zréznicowania. W prébce walcowanej w jednym przepuscie ponad 80%
struktury prébki jest wolne od strukturalnych efektéw odksztatcenia, co wskazuje, ze
zastosowane odksztatcenie musiato odbywaé sie w catosci w austenicie, a przemiana
austenityczna rozpoczeta sie juz po ustaniu obcigzenia. Obecnos$¢ ponad 20% frakcji wykazujgcej

95



podstrukture w probce 3A sugeruje, ze w wyniku nagrzania do wyzszej temperatury czes¢
weglikdw ulegta rozpuszczeniu. Pierwiastki weglikotwdrcze po przejsciu do roztworu podnoszg
temperature przemiany ferrytycznej [84], stad koniec procesu odksztatcenia, pomimo nagrzania
do wyzszej temperatury mogt zakoniczy¢ sie juz po rozpoczeciu przemiany ferrytycznej. Taka
interpretacje wspiera rowniez poréwnanie wykreséw CTP dla badanych prébek. Wyraznie
probki nagrzewane do temperatury 1000°C wykazujg opdznienie zajscia przemiany jak réwniez
obnizenie temperatury przemiany bainitycznej, a taki efekt wynika z rozpuszczenia pierwiastkow
weglikotwdrczych w austenicie.

Umocniony w wyniku odksztatcenia austenit po ustaniu obcigzenia ulegt przemianie
ferrytycznej. Wegiel i azot spychane na froncie przemiany, podobnie jak w wolno chtodzonych
probkach nagrzewanych do temp 900°C, sprawity, ze utworzyty sie drobne kolonie umocnionych
ziarn austenitu. W miejscach tych, ze wzgledu na wzrost objetosci fazy ferrytycznej wzgledem
austenitu, wysokie cisnienie pod koniec przemiany, oddziatujgce na austenit, ktéry jeszcze nie
ulegt przemianie, doprowadzito do tego, ze powstaty klastry bardzo drobnych ziarn
przesyconego ferrytu i austenitu szczatkowego. Podobny efekt w postaci wystepowania
klastréw bardzo drobnych ziarn wystepuje w prébce 2B walcowanej w dwdch przepustach,
jednak klastréw tych jest mniej. Catkowicie inna jest jednak charakterystyka pozostatych ziarn.
S3 one bardzo duze z silnie rozwinietg podstrukturg dyslokacyjng. Orientacja w obrebie jednego
ziarna moze sie zmienia¢ w bardzo duzym stopniu, bez wygenerowania wewnatrz granic
szerokokagtowych. Podziarna formujgce sie wewngtrz duzych ziarn sg bardzo drobne,
a podstruktura jest uformowana w bardziej uporzgdkowany sposdb, niz w prébce 1B. Obecnos¢
podstruktury swiadczy o tym, ze drugi przepust miat miejsce juz po rozpoczeciu przemiany
ferrytycznej. Histogram kata dezorientacji w granicach ziaren, w ktdrych praktycznie nieobecne
sg granice o kacie dezorientacji 20-45° Swiadczy z kolei o tym, ze przemiana, przynajmniej
czesciowo miata charakter przemiany bainityczne;j.

Probki 5A i 5B nagrzewane do 920°C wykazujg bardzo podobng morfologig sktadnikéw struktury.
Réwniez histogram kata dezorientacji granic ziarn jest niemal taki sam i wykazuje charakter
przemiany bainitycznej. Prébka walcowana w dwdch przepustach wykazuje nieco wiekszy udziat
podstruktury, natomiast rozdrobnienie ferrytu, tworzacego podobnie jak w prébce 4B ciggte
obszary oddzielajgce wyspy bainitu, jest wieksze w probce walcowanej w jednym przepuscie.

Prébki nagrzewane do temperatury 1000 °C, jak juz wczesniej wspomniano, charakteryzujg sie
wyzszg zawartoscig pierwiastkdbw weglikotwdrczych w roztworze austenitu, stad silniejsza
sktonnosé w takich materiatach do zajscia przemiany bainitycznej. Jedynie prébka 3A walcowana
w jednym przepuscie i chtodzona na powietrzu wykazuje morfologie bainitu ziarnistego,
natomiast pozostate probki wskazujg na silny udziat przemiany w bainit gorny. Proébki
odksztatcone w jednym przepuscie charakteryzujg sie wyzszym udziatem ferrytu co wskazuje na
zajscie przemiany indukowanej odksztatceniem. Prébka 3B walcowana w dwdch przepustach
wykazuje obecnosc silnie wyksztatconej podstruktury, natomiast morfologia ziaren wskazuje na
zajscie przemiany bainitycznej, stad stwierdzi¢ mozna, ze przed drugim przepustem mogta,
przynajmniej czesciowo, zaj$¢ przemiana bainityczna. Préobki chtodzone w wodzie majg wyraznie
morfologie mieszaniny ferrytu i bainitu gérnego. Morfologia bainitu rézni sie od tego
otrzymanego w prébkach chtodzonych z nizszej temperatury — przyjmuje ona bardziej charakter
pierzasto-iglasty. Wynika to z faktu, ze temperatura nagrzewania i odksztatcenia byta wyzsza niz
temperatura zatrzymania rekrystalizacji austenitu. Ta temperatura graniczna jest
z kolei silnie zalezna od obecnosci wydzielen w stali. Wydzielenia intensywnie hamujg zjawisko
rekrystalizacji poprzez ,szpilowanie” granic ziarn. W badanej stali temperatura ta zostata
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oszacowana na ~980°C. W tej temperaturze niemal catkowicie rozpuszczone zostaty wegliki
iazotki wanadu oraz nastepuje silna intensyfikacji rozpuszczania sie w austenicie
weglikoazotkdw niobu. W konsekwencji tego odksztatcenie w temperaturze wyiszej od
temperatury zatrzymania rekrystalizacji austenitu (RST) nie powoduje akumulacji efektéw
odksztatcenia, a zamiast tego prowadzi do relaksacji energii na drodze rekrystalizacji. Jak opisano
w podrozdziale 2.2.5. austenit umocniony wykazuje tendencje do przemiany w strukture bainitu
ziarnistego, natomiast austenit pozbawiony zakumulowanych efektéw odksztatcenia przed
przemiang przemienia sie w bainit iglasty. Wynika z tego, ze w prébkach walcowanych w dwdch
przepustach (3B i 6B) podczas pierwszego przepustu zaszta rekrystalizacja metadynamiczna.
W czasie inkubacji pomiedzy przepustami zaszto rozpoczeta sie przemiana ferrytyczna. Drugie
odksztatcenie odbywato sie juz w zakresie dwufazowym. Prébki odksztatcane w jednym
przepuscie charakteryzujg sie obecnoscig licznych kolonii bardzo drobnych ziarn, co sugeruje, ze
przytozone odksztatcenie byto wystarczajgco duze, aby zapoczatkowac proces indukowanej
odksztatceniem przemiany ferrytycznej, natomiast pozostata cze$¢ austenitu ulegta
rekrystalizacji, a nastepnie przemianie: w ferryt ziarnisty w przypadku wolnego chfodzenia
(prébka 3A), lub w bainit gérny podczas szybkiego chtodzenia (prébka 6A). Znacznie bardziej
rozwinieta podstruktura widoczna w probce 6A w pordwnaniu do prébki 6B wynika z tego
wtasnie zjawiska, bainit gdérny zawiera bowiem znaczng ilo$¢ granic waskokatowych
w strukturze.

Podsumowanie — ocena wielkosci ziarna

Zastosowane metody i techniki wytwarzania pozwolity na uzyskanie materiatéw
o mikrostrukturze silnie rozdrobnionej w szerokim zakresie wielkosci ziarna oraz
o zréznicowanym sktadzie fazowym.

W prébkach wytworzonych technikg MaxStrain stal M_F posiadata mikrostrukture sktadajgca sie
z ferrytu i cementytu o sredniej wielkosci ziarna ferrytu 1,1 um po odksztatceniu € = 10 oraz
0,8 um po odksztatceniu € = 20. Srednia wielko$¢ ziaren austenitu w przypadku stali M_A po
odksztatceniue = 10 wyniosta 1,1 um, a po odksztatceniu ¢ = 20 wyniosta 0,8 um.
Zaobserwowano réwniez istotne réznice w rozwoju mikrostruktury obu badanych stali podczas
wyzarzania po odksztatceniu. W przypadku stali ferrytycznej powstata po odksztatceniu € = 10
podstruktura dyslokacyjna wystepujgca wewnatrz ziaren ferrytu charakteryzuje sie duig
niejednorodnoscig. Natomiast po zastosowaniu odksztatcenia & = 20 obserwowany jest
wyrazny wzrost stopnia rozdrobnienia oraz kata dezorientacji w granicach ziaren. W przypadku
stali M_A juz przy odksztatceniu € = 10 udziat granic szerokokatowych jest znaczny. Wewnatrz
tych ziaren austenitu widoczna jest rozwinieta w znacznym stopniu podstruktura dyslokacyjna.
Po odksztatceniu € = 20 mikrostruktura austenitu réwniez charakteryzuje sie zwiekszonym
stopniem rozdrobnienia.

W przypadku ciggnienia wielostopniowego drutdw uzyskano bardzo drobnoziarnistg
mikrostrukture w obu badanych stalach mikrostopowych tj. M_A oraz M_F. Wytworzone druty
w stanie umocnionym (bez wyzarzania miedzyoperacyjnego) zaréwno w przypadku stali M_F,
jak i M_A posiadaty jednorodng mikrostrukture o Sredniej wielkos$ci ziaren na poziomie nizszym
niz 200 nm. Zaobserwowano jednak réznice w morfologii sktadnikéw mikrostruktur badanych
stali. W przypadku stali M_A ziarna sg zblizone do réwnoosiowych, natomiast w stali M_F ziarna
czesto byty wydtuzone. W obu przypadkach charakterystycznym byt niski poziom podstruktury
dyslokacyjnej, pomimo braku wyzarzania miedzyoperacyjnego. Biorgc pod uwage silny stopien
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rozdrobnienia mikrostruktury nalezy przypuszczaé, ze jest to efekt zaawansowanej
rekrystalizacji in situ.

W drutach, w ktdrych zastosowano wyzarzanie miedzyoperacyjne, po uzyskaniu srednicy 1 mm
wyraznie widoczne sg réznice w charakterze tworzacej sie podstruktury dyslokacyjnej obu
gatunkéw stali. W stali M_A powstata doskonale widoczna podstruktura dyslokacyjna
z uformowanymi granicami waskokatowymi wewnatrz wiekszych ziarn austenitu. Zaréwno
ziarna jak i podziarna byty rownoosiowe. Mniejsze ziarna charakteryzujg sie wielkoscig zblizong
do wielkosci komadrek dyslokacyjnych, co wskazuje na ciggly proces , wyostrzania” sie granic
w trakcie odksztatcania. W stali M_F ziarna majg znacznie bardziej nieregularny ksztatt.
Podstruktura dyslokacyjna wewnatrz ziaren jest mato wyrazista. Ogdlnie zaobserwowano, ze
w drutach poddanych wyzarzaniu miedzyoperacyjnemu mikrostruktura byta niejednorodna
z powodu zjawiska ciggtego formowania sie nowych ziarn, a sSrednia wielkosé¢ ziaren nie
przekraczata srednicy 1 um.

W przypadku badan wykonanych z zastosowaniem walcowania z przerébkg cieplno-plastyczng
rozwdéj mikrostruktury charakteryzowata duzo wieksza niejednorodnosé. Na podstawie oceny
mikrostruktur, udziatu objetosciowego oraz morfologii poszczegdlnych sktadnikéw
strukturalnych oraz histograméw pokazujgcych stopien dezorientacji w granicach ziaren,
zgodnie ze wzorem zaproponowanym w [34] (rys. 36) zidentyfikowano dominujgcy faze
wystepujacg w kazdej z mikrostruktur. Zidentyfikowany skfad fazowy dla kazdego z wariantéw
przedstawiono w tablicy 9. Na tablicy umieszczono réwniez wartosci Srednie srednic ziaren.
Zostaty one wyznaczona na podstawie map z analizy EBSD, gdzie za minimalng powierzchnie
ziarna przyjeto 0,2 um?. Srednice ziarna przyjeto jako érednice zastepcza, tj. $rednice okregu
odpowiadajgcego wartosci pola powierzchni ziarna.

Tablica 9. Wyniki pomiaru wielkosci ziarna prébek wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej oraz
zidentyfikowany sktad fazowy.

Wariant | Sktadniki struktury Srednia $rednica Srednia $rednica
ziarna (EBSD), um | ziarna (ASTAR), um

1A Bainit ziarnisty + austenit 2,28

1B Bainit ziarnisty + austenit 2,33

2A Bainit ziarnisty + austenit 2,23

2B Bainit ziarnisty/bainit gérny + austenit 2,12

3A Bainit ziarnisty + austenit 2,19

3B Bainit gorny + austenit 2

4A Bainit ziarnisty 1,76 1,67

4B Bainit gérny + ferryt 1,99

5A Bainit gérny + ferryt 1,89

5B Bainit gérny + ferryt 2,02

6A Bainit gérny/bainit dolny + ferryt 1,73

6B Bainit gérny/bainit dolny + ferryt 1,71

Préobki nagrzewane do temperatury 1000°C wykazaty najwyzszy stopien rozdrobnienia
mikrostruktury. Nalezy jednak zaznaczy¢, ze tak mata wielko$¢ ziarna wynika z niedoskonatosci
zastosowanej metody pomiarowej. Przy iglastej strukturze bainitycznej uzyskany w ten sposéb
wynik jest niemiarodajny. Z pozostatych probek najwieksze rozdrobnienie wystgpito
w przypadku prébki 4A. Pomiary wielko$ci ziarna zweryfikowano przy wykorzystaniu
oprogramowania do obrébki danych z EBSD ,,Chanel 5” za pomocg oprogramowania ASTAR.
W tym wypadku obliczona $rednia $rednica ziaren wyniosta d,,, = 1,67 um.
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5.4. Badania wtasnosci mechanicznych
Zasadniczym celem niniejszej pracy jest zbadanie

zZwigzkoéw pomiedzy silnie rozdrobniong
mikrostrukturg, umocniong dyspersyjnymi czgstkami
wydzielen, a wtasnosciami mechanicznymi
. . e, . Rozdrobnienie* Dynamiczne
w warunkach dziatania obcigzen dynamicznych. mikrostruktury warunki

obciazenia

Badane zagadnienia charakteryzuje wysoki stopien

ztozonosci, dlatego w dalszej czesci pracy, poza

gtéwnymi materiatami badawczym dotgczono wyniki wykonanych badan referencyjnych, ktére
w istotny sposdb uzupetniajg przeprowadzone analizy. Badania te dofaczono tam, gdzie byto to
konieczne w celu uzyskania bardziej jednoznacznej interpretacji zachodzacych w badanych
materiatach zjawisk. Pozwolito to w bardziej czytelny sposéb przeprowadzi¢ dyskusje wynikow
badan. Fragmenty te oznaczono niebieskg krawedzig na marginesie strony.

v" Badania referencyjne — analiza mechanizmdéw umocnienia

Ze wzgledu na skomplikowanie zagadnienia, ktére tgczy trzy odrebne grupy czynnikéw
wptywajgcych na witasnosci mechaniczne materiatdw tj. rozdrobnienie mikrostruktury,
umocnienie czgstkami dyspersyjnymi oraz dynamiczne warunki obcigzenia, dyskusje wynikéw
zdecydowano sie przeprowadzi¢ na drodze eliminacji poszczegdlnych grup. Takie podejscie
pozwolito na bardziej jednoznaczne przedstawienie zwigzkéw pomiedzy badanymi grupami
czynnikow a wtasnosciami mechanicznymi. Wyniki badan zaprezentowane w tej czesci stanowig
zbiér badan uzupetniajgcych wzgledem gtéwnego programu badan wykonanych w niniejszej
pracy.

Umocnienie
czastkami
dyspersyjn

Dynamiczne
warunki
obciazenia

Rozdrobnienie

mikrostruktury’ Dynamiczne ':?:::::::;:lrey
warunki

obciazenia Umocnienie

czastkami
dyspersyjnymi

Rozdrobnienie Dynamiczne
mikrostruktury warunki
obciazenia

Rozdrobnienie Dynamiczne
mikrostruktu warunki
obciazenia

Rys. 75. Schematyczne przedstawienie obszaréw badawczych bedgcych przedmiotem badar referencyjnych.
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Analiza wptywu rozdrobnienia struktury na mechanizmy umocnienia w warunkach
Umocnienie

oddziatywania obcigzer dynamicznych

Analize  wptywu

witasnosci

rozdrobnienia
stali

mikrostruktury
ferrytyczno-cementytowych

na

przeprowadzono w pracy [85]. Stal o sktadzie chemicznym:
0.15% C, 0.4% Si, 1.5% Mn, 0.014% P oraz 0.004% S,
poddano procesowi, w ktérym w wyniku réznej kombinacji
odksztatcenia i obrébki cieplnej otrzymano materiaty
o wielkosci ziarna: 0,47 um; 0,7 um; 1,1 um; 1,5 um; 1,8 um; 3,2 um; 13,6 um. Nastepnie prébki
wykonane z tego materiatu poddano rozcigganiu z trzema predkosciami odksztatcenia: 3,3 x 10°
45110 s%; 10352, Otrzymane krzywe przedstawiono na rys. 76.
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mikrostruktu
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Rys. 76. Krzywe ptyniecia stali ferrytyczno-cementytowej o réznej wielkosci ziarna, otrzymane w wyniku rozciqggania z
predkosciami odksztatcenia: é = 3,3x1074s™1, ¢ = 10%s~ 1 oraz ¢ = 103s~1; w temperaturze pokojowej.
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Rys. 77. Wykresy dla probek ze stali ferrytyczno-cementytowej o réznej wielkosci ziarna: (a) naprezenie ptyniecia przy

odksztatceniu 7% i 12% jako funkcja odwrotnosci wielkosci ziarna; (b) réznica naprezenia ptyniecia przy
odksztatceniu 7% pomiedzy prébkami rozcigganymi z predkoscig odksztafcenia ¢ = 3,3x10™*s 1 g é = 103s~!
w funkcji naprezenia ptyniecia przy ¢ = x103s71; .

Na przedstawionych krzywych widaé, ze wraz z rozdrobnieniem wielkosci ziarna naprezenie
ptyniecia rosnie a plastycznosé maleje. Materiat ten wykazuje czutosé na predkos¢ odksztatcenia.
Poréwnanie wartosci naprezenia ptyniecia zmierzonego dla kazdej krzywej przy odksztatceniu
umownym 7% i 12% (rys. 77(a)) pokazato, ze kat nachylenia linii trendu odpowiadajgcej danej
predkosci odksztatcenia - reprezentujgcy stopien umocnienia odksztatceniowego jest podobny
dla réznych predkosci odksztatcenia. Wzrost predkosci odksztatcenia wptywa zatem jedynie na
sktadowg cieplng naprezenia ptyniecia. Z kolei przyrost naprezenia ptyniecia przy predkosci
odksztatcenia 10%s? wzgledem odksztatcenia quasi-statycznego jest niemal staty, niezaleznie od
stopnia rozdrobnienia struktury (rys.77(b)). Wnioskowa¢ zatem mozna, ze rozdrobnienie
struktury wptywa jedynie na sktadowg atermiczng naprezenia ptyniecia.

100



Analiza wptywu obecnosci czgstek faz obcych na mechanizmy umocnienia oddziatujgce w
materiatach ultradrobnoziarnistych

Istotny wptyw wprowadzenia dodatkowego mechanizmu
w postaci umocnienia wydzieleniowego na plastycznosc
zostat juz wykazany w pracy [86]. Stale M_F oraz IF cortromic

(o sktadzie chemicznym: 0,0022% C; 0,112% Mn; 0,002%  mikrostruktu Dynamiczne
Ti; 0,037% Al) poddano procedurze MaxStrain, w wyniku Ll
ktorej probki o poczatkowej strukturze gruboziarnistej po

odksztatceniu € = 20 wykazaty srednig wielko$¢ ziarna ponizej 1 um. Materiaty te zaréwno
w stanie poczatkowym, jak i po MaxStrain poddano nastepnie statycznej prébie rozciggania na
maszynie wytrzymatosciowej. Na krzywe rozciggania (rys. 78) naniesiono wyznaczone nha
podstawie kryterium Considere wartosci odksztatcenia, przy ktérym w materiale nastepuje
utrata statecznosci. Wykazano, ze gruboziarnista stal IF charakteryzuje sie lepszg plastycznoscia
(rozumiang jako wiekszy zakres odksztatcen réwnomiernych) od stali M_F.

Po rozdrobnieniu struktury do zakresu ultradrobnoziarnistego w przypadku obu stali
plastycznosé ulega pogorszeniu, jednak dla stali IF spadek plastycznosci jest znacznie wiekszy niz
dla stali mikrostopowej M_F. Dodatkowo stal mikrostopowa, dzieki wiekszej liczbie
mechanizméw umocnienia dtuzej zachowata zdolnos¢ do odksztatcania w zakresie odksztatcen
rownomiernych niz stal IF, podczas gdy w materiale o strukturze gruboziarnistej to stal IF
charakteryzowata sie lepszg plastycznoscia. Wynika z tego, ze wprowadzenie dodatkowych
mechanizméw umocnienia od czastek dyspersyjnych obniza sktonnosé materiatéw do utraty
plastycznosci wraz z rozdrobnieniem struktury do wielkosci ziarna ponizej 1 um.

a)

-
N
(4
o

1250

stal IF & =0.308
stal Y ¢ =0.257

1000
1000 -

~
[5:]
(=]

750 -

38
=)

500 -

N
a
o

250 -
IF

Naprezenie rzeczywiste, do/de, MPa

L I L L 0 L I L I
%.0 01 0.2 03 04 0.5 0 0,05 0,10 0,156 0,20 0,25

Odksztalcenie rzeczywiste Odksztalcenie rzeczywiste

Rys. 78. Krzywe ptyniecia wyznaczone przy rozcigganiu quasi-statycznym stali M_F (na rys. oznaczonej jako Y) oraz IF
dla struktury gruboziarnistej (a) i ultradrobnoziarnistej uzyskanej w wyniku odksztatceniu wg procedury
MaxStrain z odksztatceniem ¢ = 20 (b). Na krzywych zaznaczono moment utraty stabilnosci odksztatcenia
wyznaczony z kryterium Considere.
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Analiza wptywu obecnosci czgstek faz obcych na mechanizmy umocnienia w warunkach

obcigzen dynamicznych Umocnienie
czastkami

Prébki cylindryczne z czterech wybranych materiatéow,

o wymiarach ¢5x38,1 mm poddano testowi Taylora [87],

ktory zostat szczegétowo omowiony w podrozdziale [ N
5.2.3.4. Doboru materiatéw dokonano w taki sposdb, aby  mikrostruktury
kazdy z nich reprezentowat inny dominujacy mechanizm

umocnienia odksztatceniowego. Wybrane materiaty to:

stal ferrytyczno-perlityczna, umocniona czgstkami faz obcych - M_F, stal bainityczna - 20MnB4
(o sktadzie chemicznym: 0,21% C; 0,94% Mn; 0,24% Si; 0,02% Al; 0,09% Cu), stal niskoweglowa
— LC (o sktadzie chemicznym: 0,03% C; 0,37% Mn; 0,14% Cu) oraz stal wolna od atomoéw
miedzyweztowych — IF (o sktadzie chemicznym: 0,0022% C; 0,112% Mn; 0,002% Ti; 0,037% Al).
Probki we wszystkich przypadkach zostaty wykonane z walcéwek walcowanych z przerdbka
cieplno-plastyczng. Dziato gazowe zainstalowane w dostepnej aparaturze do wykonywania testu
Taylora miato $rednice przewodu 7,62 mm, dlatego koniecznym byto przyklejenie krazkéw
z poliweglanu dostosowujgcych $rednice probek do przewodu lufy. Przyktadowe zdjecia prébek
przed i po prébie razem z naklejonymi krgzkami przedstawiono na rys. 79. Prébki wystrzeliwano
z trzema predkosciami: 220 m/s, 270 m/s oraz 300 m/s. Zdjecia wszystkich probek po
wykonanych wystrzeleniach, wraz z zaznaczong srednicg stopy prébki przedstawiono na rys. 80.

Dynamiczne
warunki
obciazenia

s

Rys. 79. Prébka do testu Taylora przed i po probie.

Po wykonaniu strzelan odzyskane prébki przecinano wzdtuz osi za pomocg elektrodrazarki
drutowej. Na otrzymanym przekroju wykonano zgtady metalograficzne. Zdjecia mikrostruktur
wraz z zaznaczonym obszarem z ktérego je wykonano przedstawiono na rys. 81. W srodkowej
czesci na rys.81 umieszczono wynik symulacji rozktadu odksztatcen na przekroju prébki ze stali
M_F wystrzelonej z predkoscig 300 m/s.
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IF ~ MnB

Rys. 80. Zdjecia prébek po
tescie Taylora. Na
zdjeciach zaznaczono
Srednice stopy probki po
tescie oraz predkosc
zktorq  probki  byty
wystrzeliwane.

8,8mm

10,2mm

9.5mm_ 12mm

220Ms 270 300 270M%s 300Ms
LC M_F
8,8mm 10,6mm_ 12mm 7,4mm 8,9mm 9,5mm ‘
220 ™ 270M 300 220M%s 270M%s 3007
]

Rys. 81. Zdjecia mikrostruktur probek po tescie Taylora wraz z zaznaczonym obszarem z ktérego je wykonano.
W srodkowej czesci rozktad odksztatcenia w probce podczas testu uzyskany z symulacji komputerowe;.

W dalszej kolejnosci na zgtadach wykonano mapy twardosci. Pomiary twardosci dokonano
metoda Vickersa z obcigzeniem 5 kg. Odstepy pomiedzy kolejnymi pomiarami wynosity 0,7 mm,
za wyjatkiem prébek ze stali IF. Tam ze wzgledu na niskie wtasnosci wytrzymatosciowe tej stali,
aby unikna¢ zaburzenia doktadnosci pomiardw odstepy pomiedzy odciskami zwiekszono do 1
mm. Otrzymane mapy rozktadu twardosci przedstawiono na rys. 82.
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Rys. 82. Mapy rozktadu twardosci na przekroju probek po tescie Taylora.

104



a) 220 m/s
2,4 —
-=-IF
R LC il £
----- 20MnB4
M_F N
e i
0
z
= 1.6
g I
I 4 :’
12 i.
] f
1\ s
...... & v
2
I T T T T T

HV5y/HV5q

-
k-
|

20

Diugosc strefy odksztatconej, mm

e) 20MnB4

2,4 —

HV5x/HV50
&
|

10

I
20

08
U0

0 10

[
20

Dtugosé strefy odksztatconej, mm

b) 300 m/s

24—

-ivomis W
LC

M_F

20MnB4

HV5,/HV5

1,6 —

HV5y/HV5¢

—
o
|

! I
20

08
Uo

! I ! I
10 20

Diugosc strefy odksztatconej, mm

f) M_F

24—

10

Diugosc strefy odksztatconej, mm

Rys. 83. Wykresy wzglednego przyrostu twardosci w odksztatconej czesci probki wzgledem obszaru
nieodksztatconego HV5,/HV5,
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Pomiary twardosci wykonane w osi probki postuzyty réwniez do wykonania wykresow (rys. 83)
opisujgcych wzgledny przyrost twardosci w odksztatconej czesci prébki do obszaru
niedotknietego odksztatceniem plastycznym HV5,/HV50. Natomiast pomiary dtugosci strefy,
ktora ulegta odksztatceniu wzgledem strefy, ktéra nie zostata dotknieta odksztatceniem
przedstawiono w tablicy 10.

Tablica 10. Pomiary dtugosci strefy odksztatconej i nieodksztatconej w prébkach po tescie Taylora.

Stal Predkosc Poczatkowa | Dtugosc Czesc Czesc

wystrzelenia | dtugosc probki po odksztatcona nieodksztatcona
probki, mm | prébie, mm | mm % mm %

IF 220 m/s 38 29,3 18,8 64,2 | 10,5 35,8
270 m/s 38 25,4 16,7 65,7 | 8,7 34,3
300 m/s 38 23,6 16,6 703 |7 29,7

LC 220 m/s 38 29,9 17,5 58,5 | 12,4 41,5
270 m/s 38 27 16,3 60,4 | 10,7 39,6
300 m/s 38 249 15,6 62,7 | 9,3 37,3

20MnB4 | 220 m/s 38 31,6 20,4 64,6 | 11,2 35,4
270 m/s 38 29,2 17,7 60,6 | 11,5 39,4
300 m/s 38 27,4 18,2 66,4 | 9,2 33,6

M_F 220 m/s 38 32 21,8 68,1 | 10,2 31,9
270 m/s 38 29,2 20,5 70,2 | 8,7 29,8
300 m/s 38 28,2 19,7 69,9 | 8,5 30,1

Krzywe rozciggania badanych materiatdw w warunkach quasi-statycznych przedstawiono na
rys. 84. Dodatkowo na wykresie umieszczono w celu poréwnania krzywe ptyniecia uzyskane
w prdbie Sciskania za pomocg preta Hopkinsona (SHPB) (szczegdtowy opis metodyki znajduje sie
w podrodziale 5.2.3.3.) w warunkach obcigzen dynamicznych z predkosciami odksztatcenia 4500
oraz 5800 s dla stali LC oraz M_F.
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Rys. 84. Krzywe ptyniecia badanych stali.
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Stal IF o najnizszych wtasnosciach wytrzymatosciowych umocniona jest jedynie poprzez wegliki
i azotki tytanu. Tytan w tej stali ma przede wszystkim za zadanie zwigzaé wegiel i azot, aby nie
znajdowat sie w roztworze ferrytu. Wegliki i azotki tytanu dodatkowo ,,szpilujg” granice ziarn,
blokujac ich rozrost w podwyzszonych temperaturach oraz wzrost odpornosci na pekanie. Stal
LC umocniona jest roztworowo, poprzez dodatek manganu i poprzez zawarto$¢ wegla
przekraczajgcg graniczng rozpuszczalnosé w ferrycie - przez co tworzy sie w strukturze niewielka
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ilos¢ perlitu. Stal 20MnB4 jest typowym przyktadem stali bainitycznej, w ktérej umocnienie
pochodzi od umocnienia roztworowego (Mn, Si), rozdrobnienia ziarna, ale przede wszystkim
obecnosci w strukturze bainitu, ktérego tworzenie wspomaga dodatek boru. Stal M_F
charakteryzuje sie najbardziej ztozong kombinacjg mechanizmdw umocnienia sposréd badanych
stali. Mikrododatki stopowe, przede wszystkim niobu, w potaczeniu przerébka
cieplno-plastyczng, oprécz umocnienia roztworowego i wielofazowego (od perlitu)
wprowadzajg dodatkowy mechanizm umocnienia w postaci umocnienia wydzieleniowego,
a takze efektywne umocnienie od redukcji wielkosci ziarna. W czytelny sposéb odwzorowane
jest to na wykresach krzywych ptyniecia, gdzie kolejne dodatkowe mechanizmu umocnienia
sprawiaja, ze materiat prezentuje wyzsze wtasnosci wytrzymatosciowe.

Poprawne zrozumienie oddziatywania mechanizmédw umocnienia w warunkach obcigzen
quasi-statycznych jest podstawg do zrozumienia zachowania sie materiatdw w warunkach
obcigzen dynamicznych. Dzieki wiekszej liczbie aktywnych mechanizmédw umocnienia, przy
wysokich predkosciach odksztatcenia stal mikrostopowa wecigz zachowuje zdolnosé¢ do
umocnienia odksztatceniowego, natomiast stal LC tej wiasciwosci nie wykazuje. Fakt ten ma
bezposredni wptyw na zachowanie sie prébek w warunkach odpowiadajgcych testowi Taylora.

We wszystkich badanych préobkach obszar odksztatcenia zwiekszat sie wraz ze wzrostem
predkosci zderzenia probek z ptyta oporowa. Jednak zaréwno wartos¢ odksztatcenia jak
i predkosci odksztatcenia w trakcie préby nie sg jednorodne. Wyraznie widoczne jest to na
mapach rozktadu twardosci na przekroju prébki.

Stal LC wykazuje najwiekszg czuto$¢ na predkosc¢ odksztatcenia, na co wskazuje gwattowny
przyrost twardosci zaraz na poczatku strefy odksztatconej. Efekt tej pogtebia sie jeszcze bardziej
wraz ze wzrostem predkosci zderzenia. Wptyw predkosci odksztatcenia na twardosé zauwazalny
jest rowniez dla stali IF. Nieco inaczej zjawisko to obecne jest w przypadku stali 20MnB4 oraz
M_F. Tam zwiekszenie predkosci zderzenia z 270 m/s do 300 m/s nie powoduje wyraznych zmian
w czutosci na predkosé odksztatcenia wyrazonej poprzez wzgledny przyrost twardosci. Wynika
z tego, 7e czuto$¢ na predkos¢ odksztatcenia w stalach maleje, gdy obecne sg mechanizmy
umocnienia pochodzace od umocnienia roztworowego i wydzieleniowego. Nalezy jednak
wspomnieé, ze istotne znaczenie ma rowniez struktura poczatkowa, tj. wielkos¢ ziarna, a takze
sktad i morfologia sktadnikdéw strukturalnych. Znaczaco silniejsze rozdrobnienie sktadnikéw
struktury, jak rowniez obecnos¢ bainitu i kolonii perlitu w badanych stalach petnig stabilizujaca
role w trakcie umocnienia odksztatceniowego, poniewaz sg efektywng przeszkodg w ruchu
dyslokacji w trakcie odksztatcenia przy zderzeniu.

Gwattowny przyrost twardosci obserwowany na tréjwymiarowych mapach w przypadku prébek
ze stali LCi 20MnB4 swiadczy o tym, Ze rozpoczecie plastycznego ptyniecia hamowane jest przez
jakas bariere. Po jej pokonaniu umocnienie odbywa sie w bardziej ptynny sposéb. Efekt ten nie
wystepuje w przypadku stali M_F oraz IF. Sprawia to, ze rozkfad odksztatcenia w tych
materiatach jest bardziej jednorodny, co bardziej predestynuje te materiaty do zastosowania
w warunkach oddziatywania obcigzed dynamicznych, z powodu ograniczenia tendencji do
lokalizacji odksztatcenia.

Poréwnanie wynikéw otrzymanych na drodze pomiaréw twardosci na przekroju prébek
poddanych testowi Taylora pozwala stwierdzi¢, ze liczba mechanizmdéw umocnienia obecnych
w badanych stalach ma istotny wptyw na czutos¢ na predkos¢ odksztatcenia. Obecnosé
dodatkowych przeszkdd dla ruchu dyslokacji sprawia, ze rozktad odksztatcenia jest bardziej
jednorodny. Zjawisko to nabiera szczegélnego znaczenia w przypadku oddziatywania obcigzen

107



dynamicznych, gdzie na materiat oddziatujg w istotny sposdb sity bezwtadnosci, a powstate
woéwczas gradienty naprezen pogtebiaja tendencje do lokalizacji odksztatcen.

Jednorodnos¢ odksztatcenia na dtugosci prébki ze stali IF, pomimo niewielkiej liczby
mechanizméw umocnienia, wynika z uwarunkowan mikrostrukturalnych - co wskazuje, ze
w przypadku oddziatywania dynamicznych warunkdéw obcigzenia w zmianie wtasnosci
wytrzymatosciowych jeszcze wiekszej wagi nabierajg czynniki mikrostrukturalne.
Gruboziarnisto$¢ struktury i mata liczba miejsc tatwego generowania dyslokacji, takich jak
granice ziarn, czy granice miedzyfazowe sprawia, Zze pojawia sie dodatkowy mechanizm
odksztatcenia jakim jest blizniakowanie. W warunkach wysokich predkosci odksztatcenia, przy
gruboziarnistosci materiatu lub w warunkach odksztatcenia w niskiej temperaturze w analizie
materiatdow o sieci krystalicznej RPC nalezy uwzglednié réwniez ten mechanizm odksztatcenia.

Przeprowadzone badania referencyjne potwierdzajg zasadnosé¢ przyjetego kierunku badan,
w ktdrym zatozono, 7e wprowadzenie dodatkowego mechanizmu umocnienia w postaci
umocnienia  wydzieleniowego pozwoli na  poprawe  plastycznosci  materiatow
ultradrobnoziarnistych. Rowniez badania w warunkach obcigzen dynamicznych potwierdzajg
zatozong teze, zgodnie z ktdrg umocnienie wydzieleniowe poprawia zdolno$¢ materiatéw do
stabilnego odksztatcania w zakresie odksztatcen réwnomiernych.

Przeprowadzone badania wstepne dajg zatem podstawy do kontynuacji badan oraz niezbedna
baze wiedzy umozliwiajgca poprawne zidentyfikowanie kluczowych czynnikéw wptywajgcych na
zachowanie sie materiatdéw ultradrobnoziarnistych umocnionych czgstkami faz obcych
w warunkach obcigzen dynamicznych. Dzieki temu mozliwa bedzie petna weryfikacja wynikéw
otrzymanych badan, ktére poprowadza do potwierdzenia, lub obalenia przedtozonej w niniejszej
pracy tezy.

Badania wtasnosci mechanicznych wytworzonych materiatéw

Wytworzone materiaty ultradrobnoziarniste o wielkosci ziarna od 100 nm do 3 um poddano
w kolejnych badaniach testom plastometrycznym w szerokim zakresie predkosci odksztatcenia.
Charakterystyki badanych materiatéw dokonano na podstawie serii testéw o zréznicowanym
sposobie przytozonych obcigzen. W pierwszej kolejnosci jako punkt odniesienia dla dalszych
badan wykonano ocene wtasnosci mechanicznych w warunkach oddziatywania obcigzen quasi-
statycznych. Analize zachowania sie materiatdbw w warunkach oddziatywania obcigzen
dynamicznych, z uwzglednieniem przedstawionych powyzej wynikdw badan referencyjnych
prowadzono zaczynajgc od préb udarnosci wykonanych na mtocie Charpy’ego. Predkosci
odksztatcenia w zakresie przejSciowym, gdzie procesowi odksztatcenia zaczynajg towarzyszyé
zjawiska falowe, badano w warunkach zaréwno rozciggania, jak i $ciskania na mtocie spadowym.
Krzywe ptyniecia w szerokim zakresie predkosci odksztatcenia wyznaczono w prébie $ciskania za
pomocg dzielonego preta Hopkinsona. Najwyisze predkosci odksztatcenia uzyskano
w zderzeniowej probie ptyt (Spall test), gdzie badano wytrzymatosé rozdzielczg przy
ekstremalnie wysokiej predkosci odksztatcenia. Plan przeprowadzonych badan schematycznie
przedstawiono na rys. 85.
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Rys. 85. Schematycznie przedstawiony plan badan wytrzymatosciowych wytworzonych materiatéw.

5.4.2. Testy rozciggania w warunkach quasi-statycznych
54.2.1. Materiat po wieloosiowym Sciskaniu
Ze stali M_F oraz M_A poddanych na etapie przygotowania procedurze MaxStrain wycieto
elektroiskrowo prébki do testéw rozciggania w warunkach quasi-statycznych, z predkoscig
odksztatcenia & = 0,001 s~ L. Krzywe rozciggania oraz sposéb przygotowania prébek
przedstawiono na rys. 86.
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Rys. 86. Krzywe ptyniecia przy rozcigganiu probek z materiatu wytworzonego metodqg MaxStrain. Schematycznie
zaznaczono miejsce wyciecia prébek do rozciggania oraz zamieszczono zdjecie wycietych probek.

Krzywe ptyniecia wskazuja na wiekszg plastycznosé stali M_A po wstepnym (MaxStrain)
odksztatceniu € = 10, natomiast przy wiekszym odksztatceniu i rozdrobnieniu ziarna do
poziomu ponizej 1 um materiat gwattownie traci zdolnos¢ do odksztatcen plastycznych.
W prébce obecna jest duza liczba nieciggtosci, co widoczne jest na zdjeciach przekroju prébek
z mikroskopu optycznego zaprezentowanych w tablicy 2. W przypadku stali M_F réwniez
nastepuje pogorszenie plastycznosci, ale uzyskiwane przetomy majg charakter przetomodw
rozdzielczych tj. kruche z wyrazng obecnoscig przetomow poslizgowych. W przypadku stali M_F
odksztatconej z odksztatceniem wstepnym &€ = 20 w pordwnaniu z € = 10 wytrzymatosé na
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rozcigganie zwiekszyta sie o ok. 50 MPa, a wydtuzenie réwnomierne zmniejszyto sie
odpowiednio z € = 0,18 do € = 0,12. Badane stale poddane odksztatceniu wstepnemu € = 10
wykazujg podobng granice plastycznosci, jednak po jej przekroczeniu stal ferrytyczna umacnia
sie duzo szybciej niz stal austenityczna. W stali M_F odksztatconej z odksztatceniem & = 20 efekt
ten jest jeszcze bardziej pogtebiony. Kruchosé stali M_A poddanej odksztatceniu € = 20 mozna
wyjasni¢ podobnie, jak zostato to opisane w pracy [37], gdzie wykazano, Zze obecnosé
podstruktury ma negatywny wptyw na wiasnosci plastyczne. W pofaczeniu z silnym
rozdrobnieniem i zwigzanym nim pogorszeniem plastycznosci materiat podczas préby
rozciggania pekat krucho.

5.4.2.2. Materiat po wielostopniowym ciggnieniu
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Rys. 87. Krzywe rozciggania probek ciggnionych quasi-statycznie na ciggarce tawowej.

Na rys. 87 przedstawiono wykresy rozciggania drutéw ciggnionych z matymi predkosciami.
Widoczny jest znaczny przyrost wtasnosci wytrzymatosciowych i wyrazne pogorszenie wtasnosci
plastycznych. We wszystkich trzech przypadkach niemal niezauwazalna jest réznica pomiedzy
krzywymi rozciggania dla drutdw o srednicach 1 mm oraz 0,75 mm. Dla stali ferrytycznych
wyraznie widoczny jest efekt wptywu wydzieled na zachowanie sie materiatéw poddanych
odksztatceniu w prébie jednoosiowego rozciggania.

v" Badania referencyjne — wptyw obecnoéci czastek faz obcych na umocnienie
odksztatceniowe

W celu uzupetnienia badan gtdwnych niniejszej pracy wykonano badania uzupetniajace,
referencyjne dla stali niskoweglowej LC. Stal LC charakteryzuje sie podobnym skfadem
chemicznym do stali M_F, jednak nie zawiera pierwiastkdw mikrostopowych. Dzieki temu
mozliwa jest ocena przez poréwnanie wptywu czastek faz obcych na ksztattowanie
mikrostruktury oraz wtasnosci mechaniczne. Z uwagi na to, ze stal LC jest materiatem odniesienia
dla dalszej analizy, wyniki préb rozciggania drutéow z tej stali zostang przedstawione jako
pierwsze.

W stali LC poddanej procesowi ciggnienia nie badano wielkosci ziarna, jednak mozna zatozyc¢, ze
przy odksztatceniu zakumulowanym & = 3,74 wielko$¢ ziarna zostata zredukowana do $redniej
Srednicy mniejszej niz 1 um. Na tym etapie badano wptyw predkosci ciggnienia na wtasnosci stali
ultradrobnoziarnistej po odksztatceniu z predkosciami odksztatcenia: ¢ = 0,5 s oraz ¢ = 1000
sl Przy silnej akumulacji odksztatcenia w procesie ciggnienia zgromadzona energia
odksztatcenia (energia zwigzana ze wzrostem gestosci dyslokacji oraz wzrostem naprezen
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sprezystych — naprezen wtasnych) jest wystarczajgca, aby w materiale zaszedt proces
rekrystalizacji in situ. Zauwazalne jednak sg rdinice w akumulacji odksztatcenia, ktoére
zaobserwowaé mozna na wykresach rozciggania na maszynie wytrzymatosciowej prébek
z drutéw pobranych po kazdym etapie ciggnienia (rys. 88).

Juz po pierwszym ciggu, przy podobnym wydtuzeniu zauwazalny jest przyrost witasnosci
wytrzymatosciowych w prébce ciggnionej dynamicznie w stosunku do prébki ciggnionej
quasi-statycznie. Po kolejnym ciggu nastgpit dalszy wzrost wtasnosci wytrzymatosciowych w obu
przypadkach, natomiast wyrazna jest réznica w wydtuzeniu obu prdobek oraz w charakterze
umocnienia. Prébka ciggniona quasi-statycznie przy silnym umocnieniu odksztatceniowym
wykazuje niewielki zakres odksztatcenia plastycznego, natomiast odksztatcenie plastyczne
probki po ciggnieniu dynamicznym jest o 1/3 wieksze. Prébka po trzecim ciggu przy ciggnieniu
quasi-statycznym osiggneta nizsze witasnosci wytrzymatosciowe od prébki po drugim ciagu,
atakze wykazata gorszg plastycznosé. Nizszy byt réwniez wspdtczynnik umocnienia
odksztatceniowego, jednak prébka rozciggata sie przez pewien czas przy niewielkim umocnieniu.
Po ciggnieniu dynamicznym materiat, wzgledem tego po poprzednim ciggu, nie wykazat spadku
wtasnosci wytrzymatosciowych, natomiast pogorszyta sie jego plastycznosé. Po odksztatceniu do
Srednicy ¢0,8 mm w prébce ciggnionej quasi-statycznie nastgpit wzrost wytrzymatosci oraz
poprawa wiasnosci plastycznych. Probka wykazata niewielkie umocnienie odksztatceniowe.
W prdébce ciggnionej dynamicznie przeciwnie — nastgpit spadek wtasnosci wytrzymatosciowych,
jak rowniez pogorszenie plastycznosci. Po ostatnim ciggu, w ktdrym uzyskano drut o srednicy
0,75 mm, prébka ciggniona quasi-statycznie ulegta zerwaniu niemal natychmiast po przejsciu
w stan plastyczny, osiggajac takie same wtasnosci wytrzymatosciowe jak prébka po poprzednim
ciggu. W prdébce ciggnionej dynamicznie po ostatnim ciggu nastgpito kolejne ciggte pogorszenie
plastycznosci, jednak zwiekszyty sie wtasnosci wytrzymatosciowe.
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Rys. 88. Krzywe rozciggania drutow ze stali LC ciggnionych dynamicznie i statycznie.

Krzywe rozciggania drutéow po kazdym etapie ciggnienia wskazujg na to, ze warunki procesu
doprowadzity do rekrystalizacji in situ w obu wariantach zastosowanych predkosci
odksztatcenia. Sam proces rekrystalizacji zachodzit jednak inaczej dla obu przypadkéw. Przy
pierwszym ciggu poprawe wtasnosci plastycznych wigza¢ mozna z poczatkiem zarodkowania
ziaren zrekrystalizowanych. Podczas ciggnienia dynamicznego akumulacja energii odksztatcenia
jest wyzsza, stad juz w kolejnym ciggu w wyniku wzrostu temperatury i akumulacji odksztatcenia
zaszta petna rekrystalizacja. W kolejnych ciggach zachodzito zjawisko obnizenia plastycznosci
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w wyniku akumulacji efektow odksztatcenia, jednak bez wyraznego dalszego wzrostu wtasnosci
wytrzymatos$ciowych.

W procesie quasi-statycznym poczatkowy wzrost energii zmagazynowanej w wyniku
odksztatcenia jest mniejszy, niz przy ciggnieniu dynamicznym, stad poczatek rekrystalizacji
wymagat wyzszej akumulacji odksztatcenia. Wptyw na kinetyke procesu rekrystalizacji ciggtej
(in situ) miata réwniez temperatura, ktéra w procesie quasi-statycznym ze wzgledu na
dyssypacje energii cieplnej byta nizsza niz przy ciggnieniu dynamicznym, stad poczatek zjawiska
rekrystalizacji przejawiajacy sie spadkiem wtasnosci wytrzymatosciowych mozna zaobserwowac
Mmozna juz po ciggu trzecim, a wyrazny wzrost plastycznosci wigzany ze zjawiskiem rekrystalizacji
nastgpit po czwartym ciggu.

Poréwnanie wtasnosci drutdw gotowych, po ciggnieniu quasi-statycznym i dynamicznym,
zdrutem wsadowym ¢1 mm ciggnionym quasi-statycznie wskazuje na poprawe zaréwno
wtasnosci wytrzymatosciowych jak i plastycznych, w przypadku zastosowania procesu ciggnienia
dynamicznego. Po ciggnieniu quasi-statycznym zaobserwowano nieznaczny wzrost wtasnosci
wytrzymatosciowych, przy osiggnieciu takiej samej plastycznosci.

Petna ocena efektdw strukturalnych bedacych efektem zwiekszenia predkosci odksztatcenia
w trakcie procesu ciggnienia drutéw ze stali niskoweglowej oraz ich wptywu na wtasnosci
mechaniczne wymaga dalszych prac, gdyz sformutowanie jednoznacznych wnioskéw nie jest
mozliwe bez przeprowadzenia dodatkowych do juz wykonanych badan mikrostrukturalnych na
transmisyjnym mikroskopie elektronowym. Niemniej uzyskane wyniki mogg stanowi¢ tto dla
interpretacji podobnego zakresu badan zrealizowanego w niniejszej pracy dla stali
mikrododatkami stopowymi M_F.

Probki ze stali M_F oraz M_A po procedurze przygotowania opisanej w rozdziale 5.3.1. podano
prébie rozciggania na maszynie wytrzymatosciowej, z predkoécig odksztatcenia € = 0,01 s~1.
Krzywe ptyniecia przedstawiono na rys. 89 i 90.

Zauwazalna jest prawidtowos¢, zgodnie z ktdrg druty po ciggnieniu dynamicznym charakteryzuja
sie krzywg o mniejszym nachyleniu, niz druty po ciggnieniu quasi-statycznym, zaréwno
w przypadku stali ferrytycznej jak i austenitycznej, jak réwniez w przypadku zastosowania
wyzarzania miedzyoperacyjnego i bez.

Duza akumulacja odksztatcenia i wynikajgce z niego silne rozdrobnienie struktury w badanych
drutach sprawiajg, Zze materialy te charakteryzujg sie stabg plastycznoscig, a ich krzywe
rozciggania bardziej przypominajg charakterem materiaty ceramiczne. W przypadku drutéw
poddanych wyzarzaniu miedzyoperacyjnemu druty z obu stali wykazujg znacznie wieksze
wydtuzenie, jednak juz po drugim ciggu po wyzarzaniu plastycznos¢ spada do wartosci
podobnych jak w drutach nie poddanych wyzarzaniu. Jednoczesnie materiat w tym stanie,
pomimo podobnej plastycznosci, charakteryzuje sie tym, ze wtasnosci wytrzymatosciowe
drastycznie spadajg - w stali austenitycznej sg nizsze o ok 1/3, a w stali ferrytycznej o potowe.
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Rys. 89. Krzywe rozciggania drutéw ze stali M_F poddanej wyZzarzaniu miedzyoperacyjnemu i nie, ciggnionej quasi-
statycznie i dynamicznie.

Stal M_F poddana wyzarzaniu, po przekroczeniu granicy plastycznosci niemal nie wykazuje
umocnienia odksztatceniowego, natomiast w stali M_A umocnienie wystepuje. Szczegdlna
charakterystyka stali M_F poddanej wyzarzaniu miedzyoperacyjnemu wynika z tego, ze po
przekroczeniu granicy plastycznosci w statycznej prdébie rozciggania wystepuje swoista
rownowaga pomiedzy ciggtym generowaniem nowych dyslokacji i ich anihilacjg - na granicach
ziarn ktére sy wolne od efektow odksztatcenia. Podobny efekt zaobserwowano dla
polikrystalicznego magnezu w pracy [88].

W pierwszym ciggu po wyzarzaniu, w przypadku stali M_F efekt odksztatcania przy znikomym
umocnieniu odksztatceniowym wcigz jest obecny, ale w mniejszym zakresie, natomiast
w przypadku stali M_A juz po pierwszym ciggu zanika pozytywny wptyw wyzarzania na
plastycznosé. Po pierwszym ciggu stal M_F wcigz nie wykazuje umocnienia odksztatceniowego,
ale odksztatcenie po ciggnieniu dynamicznym jest dwukrotnie wyzsze niz w po ciggnieniu
quasi-statycznym. Po drugim ciggu wptyw wyzarzania na plastycznos$¢ zanika i ponownie
materiat przybiera charakterystyke zblizong bardziej do materiatu kruchego.
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Rys. 90. Krzywe rozciggania drutéow ze stali M_A poddanej wyZarzaniu miedzyoperacyjnemu i nie, ciggnionej
quasi-statycznie i dynamicznie

0,8 mm _ $0,75mm

Rys. 91. Zdjecia mikrostruktury stali M_F pozyskane z TEM dla drukdéw ciggnionych do srednicy $0,8 mm i 0,75 mm.

Odmienny charakter krzywych mozna zaobserwowac réwniez w przypadku drutéw o srednicy
$0,8 mm ze stali M_F ciggnionej dynamicznie oraz ze stali M_A ciggnionej quasi-statycznie.
W obu przypadkach zaobserwowaé mozna zmiane kata nachylenia krzywej, ktére mozna
zidentyfikowac jako granice plastycznosci, a dalsze odksztatcenie odbywa sie przy bardzo duzym
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umocnieniu odksztatceniowym. Zjawisko to mozna wigza¢ z rekrystalizacjg dynamiczng
zachodzgcg w trakcie rozciggania. W stali M_A drut o srednicy $0,8 mm wykazuje natomiast
podobny charakter, ale nieco wyzszg plastycznos$¢. Na rys. 91 zamieszczono poréwnanie zdjec
mikrostruktur z TEM wykonanych na préobkach ze stali M_F dla drutéow $rednicy ¢$0,8 mm
i 0,75 mm po ciggnieniu dynamicznym.

Zdjecie mikrostruktury drutu o srednicy ¢$0,8 mm pokazuje silnie nieuporzagdkowanga strukture
z bardzo duzg gestoscig dyslokacji. Jest to efektem zastosowania duzej predkosci odksztatcenia.
W takich warunkach dyslokacje nie majg czasu, aby utworzy¢ uporzagdkowang podstrukture.
Dopiero podczas odksztatcenia z matg predkoscig odksztatcenia, jaka wystepowata w prébie
rozciggania zachodzit proces ciggtego uporzadkowania struktury. Wynika z tego, ze przy
odksztatceniu réwnym & = 4,19 osiggnieta zostata krytyczna gesto$é¢ nieuporzgdkowanych
dyslokacji. Kolejne odksztatcenie wywotato zjawisko ciggtej rekrystalizacji, niezaleznie od
predkosci odksztatcenia, ktéra w probie rozciggania byta niska, a w kolejnym ciggu
dynamicznego ciggnienia wysoka. Struktura w drucie o $rednicy ¢$0,75 mm wykazuje wyraznie
»Wyostrzone” granice ziarn, a dyfraktogram uwidacznia wyzsze uporzadkowanie struktury
przejawiajace sie w postaci bardziej wyraznych punktow dyfrakcyjnych.

Duzy udziat wydzielen oraz granic szerokokgtowych powstatych w procesie ciggnienia z duzig
akumulacjg odksztatcenia utatwia akumulacjg defektéw, w szczegdlnosci podczas zastosowania
duzej predkosci odksztatcenia generowanej podczas ciggnienia dynamicznego. Mozna zatem
stwierdzié¢, ze mechanizmy umocnienia wygenerowane w oparciu 0 umocnienie roztworowe
i wydzieleniowe mogg by¢ efektywnie wykorzystane do redukcji wielkosci ziarna w drutach ze
stali mikrostopowej i Zze w znaczacy sposob wptywajg na wtasnosci mechaniczne wptywajac na
wzrost zarowno wytrzymatosci, jak i plastycznosci szczegdlnie w warunkach ciggnienia z duza
predkoscia.

Dominujacy mechanizm odpowiedzialny za umocnienie odksztatceniowe zmienia sie wraz
z temperaturg odksztatcania, jak rowniez wzrostem temperatury w wyniku odksztatcania i jest
zwigzany z r6zng EBU — wysokg w M_F i niskg w M_A. Potgczeniem oddziatywania tych efektow
jest wzrost umocnienia odksztatceniowego oraz wzrost plastycznosci. Brak znaczgcego przyrostu
niejednorodnosci umocnienia odksztatceniowego na przekroju badanych drutéw, dla stali M_A
mozna wigzac¢ z faktem, ze w austenicie wraz ze wzrostem temperatury, maleje tendencja do
blizniakowania kosztem wiekszego udziatu poslizgu dyslokacji. Widocznym jest, ze druty ze stali
mikrostopowej, zarowno M _F jak i M_A wykazywaty gorszg plastycznos¢ kiedy zostaty
wytworzone przy nizszej predkosci ciggnienia.

Otrzymane wyniki, zgodnie z ktdrymi plastyczno$¢ materiatdéw wzrasta w wyniku zastosowania
wyzszej predkosci odksztatcenia jest zgodne z wynikami opublikowanymi w [89], gdzie
stwierdzono ze nizsza predkos$¢ odksztatcenia powoduje szybsze zarodkowanie peknieé,
poniewaz przy wyzszej predkosci odksztatcenia szybciej generowane sg nowe dyslokacje, przez
co nie mogg one ulec spietrzaniu w uprzywilejowanych miejscach.

Odnoszac otrzymane wyniki do wynikéw préby rozciggania prébek po ciggnieniu dla stali LC
mozna stwierdzié, ze w stali bez dodatku pierwiastkéw mikrostopowych brak jest widocznych
réznic w plastycznosci wytworzonych materiatdw pomiedzy drutami ciggnionymi z niska
i wysoka predkoscig odksztatcenia. Wynika z tego zatem, ze w warunkach odksztatcania
materiatdow o strukturze silnie rozdrobnionej, obecnos$¢ w strukturze czastek faz obcych
przyczynia sie do poprawy wtasnosci plastycznych po procesie ciggnienia z wysokg predkoscia
odksztatcenia wzgledem materiatéw pozbawionych mechanizmu umocnienia wydzieleniowego.
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5.4.2.3. Materiat wytworzony w wyniku walcowania z przerobkq cieplno-plastyczng
Wtasnosci wytrzymatosciowe wytworzonych materiatéw zbadano w prébie rozciggania.
Zastosowane probki miaty taki sam ksztatt jak préobki do rozciggania wyciete z materiatu
poddanego przetwarzaniu za pomocg procedury MaxStrain. Na wykresach przedstawionych na
rys. 92 i 93 przedstawiono poréwnanie krzywych rzeczywistych i umownych dla
przeprowadzonych préb rozciggania, wraz ze zdjeciem mikrostruktury oraz rozktadem
odksztatcenia w momencie osiggniecia wytrzymatosci na rozcigganie z systemu DIC. Zbiorcze
wykresy umownych krzywych rozciggania dla schematu A oraz B przedstawiono na rys. 94.

Tablica 11. przedstawia nastepujace zarejestrowane parametry: wydtuzenie odczytane
z maszyny po uwzglednieniu korekcji o sztywnos$¢ uktadu, wytrzymatosé na rozcigganie, granice
plastycznosci odczytang z systemu DIC, zapas plastycznosci.

Ze wzgledu na matg smukfos¢ zastosowanych prébek (stosunek dtugosci czesci rozcigganej do
jej przekroju poprzecznego) otrzymane wartosci odksztatcenia nie mogg by¢ odniesione wprost
do prébek zestandaryzowanych, jednak pozwalajg na ocene jakosciowa tj. porownanie
plastycznosci badanych materiatéw. Wtasnos$ci wytrzymatosciowe moga juz jednak byé na
podstawie otrzymanych krzywych wyznaczone z wystarczajgco wysoka doktadnoscia.

Woyraznie widoczne jest, ze w wytworzonym materiale brak jest wyraznej granicy plastycznosci,
ktora wystepuje w materiale wsadowym. Uzasadnionym jest twierdzenie, ze materiat ten nie
ulega starzeniu, poniewaz préby rozciggania wykonane zostaty po uptywie dtugiego czasu od
chwili wykonania procesu walcowania. Fakt ten wskazuje réwniez, zgodnie z [90], ze rozpad
austenitu nastgpit na drodze przemiany bainitycznej, gdyz bainityczne produkty przemiany
austenitu nie wykazujg wyraznej granicy plastyczno$ci. Dodatkowo struktura bainityczna
charakteryzuje sie wysokim zapasem plastycznosci.

Tablica 11. Parametry zarejestrowane i obliczone na Wsad
podstawie proby rozciggania probek poddanych 1200 Re: 590 MPa
przerdbce cieplno-plastycznej. e ese e

Wydtuzenie Rm, Re, Re/Rm

mm [ A:,% | MPa_ | MPa g
1A 3,444 57| 630| 301 048 | L
1B 3,069 51| 653 | 460 061 § 1
2A 3,331 56 | 607 | 331 055| & | e
2B 2,899 48| 667 | 610 091 | <@ o
3A 3,266 54| 602 | 424 0,70 /B _g
3B 2,779 46 | 687 | 615 0,90 | R S——
4A 2,643 44 | 855 | 698 0,82 | &= : Z== K
4B 2,586 43| 847 | 630 0,74 o = — T
5A 2,549 42| 902 | 730 0,81 ° RalP .. SRPR =
5B 2,531 42| 915 | 747 0,82
6A 2,339 39 | 1038 | 857 0,83
6B 2133 36 1026 812 0.79 Rys. 92. Krzywa ptyniecia przy rozcigganiu

! ! probki ze stali X70 w stanie dostawy.

Wsad | 2,742 46 656 590 0,90 Zatqgczono zdjecie mikrostruktury oraz

rozktad odksztafcenia w momencie
osiggniecia wytrzymatosci na
rozciggania wyznaczony za pomocq
systemu DIC.
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Rys. 933. Krzywe ptyniecia przy rozcigganiu quasi-statycznym préobek wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-
plastycznej. Do kazdej z probek zatgczono zdjecie mikrostruktury oraz rozktad odksztatcenia w momencie
osiggniecia wytrzymatosci na rozciggania wyznaczony za pomocq systemu DIC. Granica plastycznosci
wyznaczona z systemu DIC. Wytrzymatos¢ na rozcigganie wyznaczona z maksymalnej sity rozciggania.
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Rys. 944. Zebrane krzywe ptyniecia przy rozcigganiu quasi-statycznym probek wytworzonych w wyniku przerdbki
cieplno-plastycznej. Schemat A — probki walcowane na gorgco w jednym przepuscie; schemat B — probki
walcowane na gorgco w dwdch przepustach.

W przypadku schematu walcowania z jednym gniotem prébki chtodzone na powietrzu wykazujg
lepszg plastycznos¢ od prdobek chtodzonych w wodzie. Najwiekszym zakresem odksztatcen
rownomiernych charakteryzuje sie prébka 1A. Prawdopodobng przyczyng takiego zachowania
sie tego materiatu jest obecnos¢ w strukturze ok. 6% austenitu szczatkowego. W poréwnaniu
z materiatem wsadowym zauwazalnie nizsza jest granica plastycznosci probek chtodzonych na
powietrzu, natomiast wytrzymatos¢ na rozcigganie jest niewiele nizsza lub poréwnywalna
(w przypadku probki 1A). Prébki chtodzone w wodzie wykazujg zdecydowanie wyzszg zaréwno
wytrzymato$¢ na rozcigganie, jak i granice plastycznosci, przy czym wydtuzenie catkowite jest
zblizone. W prébkach chtodzonych na powietrzu prawie dwukrotnie zwiekszyt sie zakres
odksztatcen rownomiernych w poréwnaniu do materiatu wsadowego. Z kolei w prébkach
chtodzonych w wodzie prébka nagrzewana przed walcowaniem do 900°C wykazuje nieco
wiekszy zakres odksztatcen réwnomiernych, natomiast w probkach nagrzewanych do 920°C
i 1000°C utrata stabilnosci odksztatcania nastepuje wczesniej. Uwage zwraca fakt, ze probka 4A
przy niewielkiej poprawie wiasnosci plastycznych charakteryzuje sie réwniez witasnosciami
wytrzymatosciowymi wyzszymi o ok 200 MPa niz materiat wsadowy.

Probki walcowane w dwéch przepustach, gdy zastosowano chtodzenie przyspieszone,
charakteryzowaty sie podobnymi wtasnosciami wytrzymatosciowymi w poréwnaniu do prébek
walcowanych w jednym przepuscie, jednak ich plastyczno$¢ nieco sie pogorszyta. Gdy chtodzone
byly na powietrzu, w poréwnaniu do materiatu wsadowego we wszystkich trzech prdbkach
(1B, 2B oraz 3B) zarejestrowano nieco wyzsze wtasnosci plastyczne, a w prdbkach 2B i 3B
rowniez wytrzymatosciowe. W poréwnaniu do prébek walcowanych w jednym przepuscie
z kolei, poprawie ulegta wytrzymato$¢ na rozcigganie, jednak zakres odksztatcen réwnomiernych
znacznie sie pogorszyt. Granica plastycznosci w tych prébkach zblizyta sie do poziomu granicy
plastycznosci materiatu wsadowego.

Rdéznice w wartosciach wytrzymatosci na rozcigganie w wariantach z chtodzeniem na powietrzu
i w wodzie pokazujg, ze umocnienie pochodzace od obecnosci drugiej, twardszej fazy wptywa na
wzrost wilasnosci  wytrzymatosciowych efektywniej niz umocnienie od wydzielen.
Zaobserwowano, ze zaréwno w schemacie odksztatcenia w dwdch przepustach, jak i w jednym
najwyzsze wtasnosci wytrzymatosciowe osiggneta prébka nagrzewana do temperatury 1000°C,
gdzie pierwiastki tworzace wegliki i azotki ulegly czesciowo rozpuszczeniu przechodzac do
roztworu, a tym samym poprawiaty hartownosé.
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5.4.2.4. Materiat wytworzony w wyniku walcowania z przerdbkq cieplno-

plastyczngq - rozcigganie ze zmiennym odksztafceniem na dtugosci strefy

odksztatfcenia
W celu pogtebienia analizy umocnienia odksztatceniowego wykonano prdbe rozciggania
specjalnie zaprojektowanych prébek o tukowej strefie odksztatcenia. Wymiary i ksztatt prébek
przedstawiono na rys. 95(c). Prébki z badanego materiatu rozciggano do momentu osiggniecia
maksimum sity rozciggania — wtedy prébe przerywano. Sita ta odpowiadata osiggnieciu w
najwezszym miejscu bazy pomiarowej maksymalnej wartosci naprezenia rozciggajacego. Ze
wzgledu na to, ze oddalajac sie od srodka probki wzdtuz jej dtugosci prébka byta coraz szersza,
to malato naprezenie w danym miejscu prébki, a tym samym réwniez wynikowe odksztatcenie.
Podczas rozciggania rejestrowano réwniez odksztatcenie za pomocg systemu DIC, dzieki czemu
mozliwe byto zarejestrowanie gradientéw odksztatcenia w rozcigganej prébce. Na otrzymanych
w ten sposéb prébkach wykonano nastepnie mapy twardosci za pomocg metodg Vickersa z
obcigzeniem 5 kg. Potaczona analiza uwzgledniajgca odksztatcenie oraz wynikajacg z niego
zmiane wiasnosci wytrzymatosciowych reprezentowang poprzez przyrost twardosci pozwala na
ocene wystepujgcego w probkach zjawiska umocnienia odksztatceniowego. Mapy odksztatcenia
i twardosci dla poszczegdlnych prébek przedstawiono na rys. 96, a wykresy sity rozciggania w
funkcji wydtuzenia, uzyskane w prébie przedstawiono na rys. 95 (a) i (b).

3000 a) 5000 b)

8000 8000

c)
e 7000
— A — 15 =
6000 5000 .
" —8

5000 =z 5000

2 5 an /
I g TR [
& 2000 4000 w ~&I> | =
sike —5A 3000 —_5 et
2000 — 2000 =5
1000 o5
f NErER

05 1 L5 2 25 0 05 i 15 2 25
Wydtuzenie, mm Wydtuzenie, mm

Rys. 95. Wykresy sity rozciggania w funkcji wydtuzenia przy rozcigganiu probek o tukowej strefie odksztatcenia, dla
schematu walcowania z jednym przepustem (a) oraz z dwoma przepustami (b). Zaznaczono réwniez wymiary
rozcigganych probek (c).

W obu schematach walcowania najmniejszym umocnieniem, a takze najmniejszym
zakumulowanym odksztatceniem charakteryzuja sie prébki nagrzewane do 1000°C. Swiadczy to
o tym, ze duzy objetosciowo udziat bainitu ujemnie wptywa na zdolno$¢ materiatu do
odksztatcania w zakresie stabilnego odksztatcenia. Réznica pomiedzy probkami 6A i 6B oraz fakt,
ze umocnienie odksztatceniowe w przypadku probki 6B jest zauwazalnie wyzsze niz w probce 6A
wynika z tego, ze w okresie inkubacyjnym pomiedzy przepustami nastgpi proces wydzieleniowy,
a tym samym zwiekszy sie zdolno$¢é do umocnienia odksztatceniowego. Dla prébek chtodzonych
na powietrzu réwniez w przypadku prébek nagrzewanych do 1000°C umocnhienie
odksztatceniowe jest najmniejsze, chociaz rdznica wzgledem tych nagrzewanych do 900°C
1920°C jest niewielka. Prébki 4B, 5A i 5B, ktére majg strukture mieszaniny ferrytu i bainitu
goérnego wykazujg wysoki przyrost umocnienia, ale w niewielkim zakresie odksztatcen. Prébka
4A osigga wyzsze odksztatcenie w srodkowej czesci bazy pomiarowej, jednak lokalizacja
odksztatcenia jest wyrazniejsza, a zatem zdolno$¢ do umocnienia odksztatceniowego badanego
materiatu jest nieco nizsza.
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Rys. 96. Zestawione razem mapy rozktadu odksztatcen oraz mapy rozktadu twardosci w prébkach wytworzonych w
wyniku przerdbki cieplno-plastycznej. Probki o tukowym ksztafcie strefy odksztatcenia rozciggano do momentu
osiggniecia maksimum sity rozciggania.

5.4.3. Badania w warunkach obcigzen dynamicznych

54.3.1. Proba udarnosci - mfot Charpy’ego
Prébki otrzymane w wyniku walcowania z przerébka cieplno-plastyczng poddano badaniu
udarnosci na mtocie Charpy’ego o energii tamania 30 kpm (oprécz probki pierwszej walcowane;j
wg wariantu termomechanicznego 1B, ktéra byta tamana jako pierwsza — ta byta tamana na
mtocie o energii 5kpm, ale przetom nie nastapit) w temperaturze pokojowej. Prébe wykonano
dla dwéch prébek z kazdego wariantu termomechanicznego.

Przetomy wykonano na prébce o wymiarach przedstawionych na rys. 97. Prébki pozyskano
w wyniku szlifowania obustronnego walcowanego pasma - redukcja grubosci z 5mm na 4mm.
Wybrana grubos¢ prébki — 4mm wynikata z faktu, ze proces wstepnego walcowania na zimno
w 10 przepustach na walcarce o $rednicy walcéw roboczych 100 mm generuje stosunkowo duzy
stopien niejednorodnosci odksztatcenia na grubosci pasma. W celu zbadania odpowiedzi
materiatu na obcigzenia udarowe wykonanie prébek zgodnie z normg (maksymalna wowczas
dostepna grubos¢ probki wyniostaby 2,5 mm) wymagatoby usuniecia materiatu réwnego
potowie grubosci walcowanego pasma.
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Rys. 97. Zdjecie probek ze stali wytworzonej w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej wykorzystanych do badania
udarnosci oraz ich wymiary.

Prébki wykonano dla materiatéw wytworzonych zgodnie z wszystkimi schematami przerdbki
cieplno-plastycznej (podrozdziat 5.3.3.), jak rowniez dla materiatu w stanie poczgtkowym oraz
dla materiatu walcowanego na zimno. Prébka po walcowaniu na zimno zostata zeszlifowana
0 1,5mm z obu stron, tak aby pozyska¢ materiat o wiasnosciach symetrycznych pod katem
niejednorodnosci na grubosci pasma. Jako ze wymiary prébki nie byly zgodne z normg, jak
rowniez z powodu tego, ze test Charpy’ego jest nieskalowalny, prébki z materiatu wejsciowego
wykonano zaréwno o grubosci prébki 4 mm, jak i standardowej 10 mm, po to aby zdefiniowaé
punkt odniesienia dla analizy jako$ciowej oraz réGwniez w mniejszym zakresie analizy iloSciowe;.

W tablicy 12. przedstawiono wyniki préb udarnosciowych. Na niebiesko zaznaczono udarnosé
materiatu wejsciowego, zielonym kolorem oznaczono préby w ktérych prébki wykazaty wyzsza,
a na czerwono nizszg srednig udarnos¢ niz ta w materiale wejSciowym. Zdjecia prébek po
tamaniu, wraz ze zdjeciami przetomoéw wykonanymi na mikroskopie stereoskopowym jak
rowniez skaningowym przedstawiono w tablicy 13.

Tablica 12. Zestawienie wynikow proby udarnosci probek wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej.

Probka 1 Probka 2

kpm N*m [Pole przekroju kpm N*m
Wsad 10x10 22| 215,7 0,8 23,1 226,5
wsad 4x10 6| 58,84 0,32 6,2| 60,8
odkszt na zimno 3| 29,42 0,32 3,6] 35,3
1A 6,4| 62,76 0,32 6| 58,84
2A 6,2| 60,8 0,32 6| 58,84
3A 6,5| 63,74 0,32 6,6| 64,72
4A 5,8| 56,88 0,32 5,3| 51,98
5A 5,5| 53,94 0,32 5,2| 50,99
6A 5,6| 54,92 0,32 5,3| 51,98
1B nie ztamana przy Skpm 0,32 6,4| 62,76
2B 6,4| 62,76 0,32 6,37| 62,47
3B 6,2| 60,8 0,32 6,4| 62,76
4B 5,4| 52,96 0,32 5,6| 54,92
5B 5,8| 56,88 0,32 5,6] 54,92
6B 4,8| 47,07 0,32 4,8| 47,07
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Tablica 13. Zdjecia przetomow prébek wytworzonych w wyniku przerdobki cieplno-plastycznej, po tamaniu na mtocie

Charpy’ego.
Zdjecie makroskopowe Zdjecie przetomu przy Zdjecie przetomu przy
przetomu powiekszeniu 1000x powigkszeniu 6000x
Wsad i -
4x10
- -
1A
2A
3A
4A
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W stosunku do materiatu w stanie wejsciowym, na podstawie analizy energii tamania,
wytworzone materiaty wykazujg wyrazny, dominujgcy podziat ze wzgledu na warunki
chtodzenia. Prébki chtodzone po walcowaniu na powietrzu charakteryzujg sie energia tamania
nieco wyzszg lub réwng do tej w prébce w stanie wejsciowym, natomiast dla probek
chtodzonych w wodzie ta energia jest znacznie nizsza.

Przygladajac sie bardziej szczegdétowo wynikom préby mozina zauwazyé, ze w przypadku
walcowania wg schematu A, prébki 1A oraz 2A niemal nie rdznig sie energig tamania od
materiatu wejsciowego. Wzrost energii tamania zaobserwowano natomiast w przypadku probki
walcowanej wg schematu 3A i nalezy zauwazy¢, ze wzrost ten jest najwiekszy sposrdod wszystkich
tamanych prébek. Schemat walcowania B (dwa przepusty na gorgco) z kolei w kazdym przypadku
wykazuje zwiekszenie energii tamania dla prébek chtodzonych na powietrzu, a otrzymane wyniki
sg do siebie bardzo zblizone.

Gdy odniesie sie wyniki otrzymane podczas prob udarnosciowych na mtocie Charpy’ego do zdjeé
przetomdéw wykonanych na skaningowym mikroskopie elektronowym i zdje¢ mikrostruktur
z mikroskopu optycznego mozna zauwazy¢ wyrazng zalezno$¢, wg ktérej bimodalnosé rozktadu
wielkosci ziarna jest w kazdym przypadku czynnikiem, ktéry wptywa na wzrost energii tamania.
Najmniejszy stopier bimodalnosci wielkosci ziarna zaobserwowaé mozna w prébkach 1A i 2A
itam tez energia tamania jest niemal identyczna z materiatem wejsciowym. Zdjecia SEM
przetomow wskazujg na dos¢ rownomierne roztozenie wielkosci krateréw, gdzie brzegi krateréw
wprost odpowiadajg granicom ziarn. Wartym odnotowania jest jednak fakt, ze pomimo
rozdrobnienia ziarna w przypadku tych prébek energia tamania nie ulegta obnizeniu. Zdjecia SEM
wskazujg na nieco wyzszg ciaggliwosé granic ziarn w przypadku tych prébek, ktory to efekt
rekompensuje utrate ciggliwosci w miare zblizania sie do granicy 1 um Srednicy ziarn.

Probka 3A wykazuje najlepszg udarno$é sposrdd wszystkich badanych préobek. Moze sie to
wigzac z faktem, ze wielkos$¢ ziarna w tej prdbce jest najwieksza, a zarodki nowych drobnych
ziarn sg réwnomiernie roztozone w strukturze. Dodatkowo morfologia ferrytu wykazuje sie
znacznym stopniem réwnoosiowosci ziarn ferrytu. Probka 3B wykazuje gorsze wtasnosci
udarnosciowe, poniewaz w zdjeciach struktury pozyskanych z mikroskopu optycznego jak
rowniez na zdjeciach przetomu z mikroskopu elektronowego zauwazy¢ mozna, ze oprocz
wiekszych ziarn ferrytu znajdujg sie w strukturze konglomeraty silnie rozdrobnionych ziarn i te
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miejsca mogg stawac zarodkami peknieé. Dodatkowo ferryt w tej prébce nie ma charakteru
rownoosiowego, a przyjmuje raczej forme bainitu gérnego.

Probki walcowane wg schematdéw 1B oraz 2B charakteryzujg sie wysoka udarnoscia, a wigzaé to
mozna z morfologig ich struktury. Obserwowane przetomy z SEM jak i zdjecia mikrostruktur
wskazujg na wzglednie rownomierne roztozenie zaréwno wiekszych jak i silnie rozdrobnionych
ziarn, co z jednej strony zapewnia wzrost wytrzymatosci pochodzacy od rozdrobnienia struktury,
a jednoczesnie nie generuje miejsc uprzywilejowanych (jak w przypadku konglomeratéw bardzo
drobnych ziarn) do inicjacji i propagacji pekniec.

W przypadku prébek chtodzonych w wodzie zaobserwowaé mozina znaczne rozbieznosci
w wartosci energii tamania dla prébek pochodzacych z tego samego schematu walcowania
(z wyjatkiem prébki 6B, ktéra charakteryzuje sie tez najnizsza energig famania). Swiadczy¢ to
moze o tym, ze kluczowym czynnikiem dla udarnosci materiatow jest moment inicjacji pekniecia.
Whioskowaé o tym mozna po tym, ze préobki pobrane do badan byty z jednego ptaskownika
i miejsce pobrania prébek byto doktadnie obok siebie, przez co wykluczy¢ mozna jako przyczyne
réznic niejednorodnos¢ warunkow wytworzenia materiatu jak rowniez miejsca pobrania probki.
Niejednorodnosci mikrostrukturalnej nie potwierdzajg rdéwniez zdjecia z mikroskopu
optycznego. Pewnych danych dostarczajg zdjecia wykonane z uzyciem SEM, ktére ujawniajg
obszary gdzie wystepowaty pekniecia kruche. W przypadku wszystkich prébek chtodzonych
w wodzie krawedzie krateréw widoczne na zdjeciach przetomdw sg nizsze wskazujac na nizsza
ciggliwos$¢ materiatu. Wynikaé to moze z naprezen jakie pozostaty po procesie szybkiego
chtodzenia, ktére nie ulegty zrelaksowaniu, jak miato to miejsce w materiale chtodzonym na
powietrzu. Wynikac¢ to moze réwniez z tego, ze w strukturze obecne sg produkty przemian
bezdyfuzyjnych. Liczba i wielkos$¢ ziarn, ktére mozna zidentyfikowac na zdjeciach przetoméw
wskazuje, ze rozdrobnienie fazy ferrytycznej jest podobne, a charakter przetomdéw wspodtgra
zmozliwg do zaobserwowania na zdjeciach mikrostruktury charakterystyczng morfologia
sktadajacg sie z fragmentdw twardej fazy bainitycznej otoczonej silnie rozdrobniong strukturg
ziarn ferrytu. Mikrostruktura obserwowana za pomocg mikroskopu optycznego wskazuje na
wiekszy udziat bainitu w prébce walcowanej wg schematu 6B niz w tej walcowanej wg schematu
6A, a takze rdznice w jego morfologii. W prébce 6B zauwazy¢é mozna iglasty charakter bainitu
zaréwno na zdjeciach z mikroskopu optycznego jak i na mapach EBSD, stad tez réznice w energii
tamania wystepujgce pomiedzy tymi probkami. Poza probkg 4A sktad fazowy zostat
zidentyfikowany jako mieszanina ferrytu i bainitu gérnego. Udarnos¢ w prébce 4A nie rézni sie
znacznie od pozostatych préobek chtodzonych w wodzie. Wysokos¢ krateréw w tej prébce jest
nieco nizsza niz krateréw w prébach ferrytyczno-bainitycznych, co wskazuje na to, ze przesycony
weglem bainit ziarnisty ma nizszg udarnos¢ niz ferryt, przez co makroskopowa udarnos¢ prébek
charakteryzuje sie podobng energig famania.

5.4.3.2. Préba sciskania - mtot spadowy
Prébki z materiatu poddanego przerdbce cieplno-plastycznej w procesie walcowania badano
w prébie Sciskania na mfocie spadowym. Doswiadczenia wykonano jedynie dla schematu B
(walcowanie na gorgco w dwdch przepustach). Prébki o wymiarach ¢4,5 mm x 4,5 mm $ciskano
w przyrzadzie umozliwiajgcym pomiar sity w czasie. Otrzymane dane dla poszczegélnych prébek
przedstawiono na wykresach na rys. 98.
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Prébka 1B, predkosé oksztatcenia 1800 1/s
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Rys. 98. Wykresy sity sciskania w czasie otrzymane w probie Sciskania na mtocie spadowym, dla probek wytworzonych
w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej, dla schematu walcowania w dwdch przepustach.

Nie zarejestrowano jedynie parametrow dla prébki 2B odksztatconej z predkoscig odksztatcenia
800 s, z powodu awarii przyrzadu. Prébki badano z predkoscig odksztatcenia: 800 s oraz
1800s™. Prébki po $ciskaniu przecinano wzdtuz osi i na przekroju wykonano zgtady
metalograficzne. Zdjecia mikrostruktur po odksztatceniu przedstawiono w tablicy 14.

Zardwno na zaprezentowanych wykresach, jak i zdjeciach mikrostruktur mozna wyrdzni¢
dwojaki charakter odpowiedzi materiatu na zadane obcigzenie. Préobki chtodzone w wodzie
charakteryzujg sie rwnomiernym rozktadem odksztatcenia na poziomie mikrostrukturalnym.
Struktura bainitu ziarnistego odksztatconego z predkoscig odksztatcenia zaréwno 800 s? jak
i 1800 s* nie wykazuje réznic. Wartosci sit zarejestrowane w trakcie $ciskania sg bardzo podobne
dla obu zastosowanych predkosci odksztatcenia — materiat nie wykazuje zatem czutosci na
predkosé odksztatcenia.
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Tablica 14. Zdjecia mikrostruktur probek po sciskaniu na mtocie spadowym z predkosciami odksztatcenia 800 oraz
1800 s,

129



Odmiennie zachowujg sie natomiast prébki, ktére po walcowaniu chtodzone byty w wodzie.
Materiat o mikrostrukturze sktadajacej sie z mieszaniny faz ferrytu oraz bainitu gérnego
wykazuje znaczng rdézinice w odpowiedzi na zadane odksztatcenie. Przy nizszej predkosci
odksztafcenia - 800 s poziom sity jest podobny do tej zarejestrowanej podczas odksztatcania
probek chtodzonych na powietrzu. Gdy predko$é odksztatcenia zostata zwiekszona do 1800 s,
poziom sity jaki zostat zarejestrowany wzrdst dwukrotnie.

Réwniez mikrostruktura po odksztatceniu rézni sie w przypadku zastosowanych predkosci
odksztatcenia. Mikrostruktura probek odksztatcanych z nizszg predkoscig odksztatcenia sktada
sie z wysp nieodksztatconego bainitu gérnego otoczonego wyraznie ,powyciggang” faza
ferrytyczng. Ferryt, ktéry jest sktadnikiem strukturalnym o znacznie nizszych wtfasnosciach
wytrzymatosciowych odksztatcat sie w wiekszym stopniu i odksztatcenie zakumulowane w tej
fazie kompensowato makroskopowe odksztatcenie catej probki we wszystkich trzech
wariantach: 4, 5 oraz 6. Przy zastosowaniu wyzszej predkosci odksztatcenia - 1800 s, morfologia
sktadnikéw mikrostruktury po odksztatceniu jest inna. Wyspy bainitu ulegajg , pokruszeniu”
i struktura ulega ujednorodnieniu. Efektem takiego zachowania sie mikrostruktury podczas
odksztatcania jest wyzsza czutos$¢ na predkosc odksztatcenia materiatu o strukturze dwufazowe;.

5.4.3.3. Proba rozciggania - mtot spadowy
W dalszej czesci badan dokonano préby adaptacji mtota spadowego do analizy zachowania sie
materiatdw podczas rozciggania w warunkach obcigzen dynamicznych. W tym celu
skonstruowany zostat przyrzad przedstawiony na rys. 99(a). Za jego pomocg badano zachowanie
sie wytworzonych drutéw w warunkach zrywania udarowego. Bijak o masie 27kg zrzucano
z wysokosci 1 m. Przyktadowy wykres sity w czasie, zarejestrowany zostat dla prébki ze staliM_F
ciggnionej quasi-statycznie, bez wyzarzania miedzyoperacyjnego (rys.99(b)).
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Rys. 99. Zaprojektowany przyrzqd do zrywania drutéw w warunkach udarowych na mtocie spadowym (a); przyktadowy
wykres sity w czasie zarejestrowany na gornym i dolnym czujniku (b). Na wykresie zaznaczono punkty
charakterystyczne dla procesu zrywania drutow.

Niewielka liczba prdéb zrywania determinowana iloscig materiatu dostepnego do badan, a tym
samym wynikajgce z tego ograniczenia sprawity, ze otrzymana baza danych nie pozwala na
w petni  krytyczng ocene wynikdw badan. Rzetelna ocena wymaga dalszych badan
weryfikacyjnych wykonanych na drutach z innych materiatdéw o rdzinych wtasnosciach
wytrzymatos$ciowych.

5.4.3.4. Proba sciskania - dzielony pret Hopkinsona - SHPB
Prébom $ciskania z wykorzystaniem dzielonego preta Hopkinsona poddano zaréwno materiat
wytworzony w wyniku walcowania z przerébka cieplno-plastyczng jak rdwniez wytworzony
w systemie MaxStrain. Z tego powodu podrozdziat ten bedzie podzielony na dwie czesci.

Materiat wytworzony w wyniku walcowania z przerébkq cieplno-plastyczng

Materiat wytworzony na drodze walcowania z przerébka cieplno-plastyczng poddawano prébie
Sciskania na stanowisku SHPB. Sposdb pobrania prébek do testéw Sciskania przedstawiono na
rys.101(b). Oczekiwana predkosé odksztatcenia wynosita ok. & =2000 s, Warto$¢ odksztatcenia
uzyskana w prébach byta wypadkowa energii bijaka wystrzeliwanego z dziata gazowego i oporu
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Rys. 100. Wykresy Sciskania probki ze stal X70 w stanie dostawy: Sciskanie quasi-statyczne oraz sciskanie
z wykorzystaniem SHPB (a); Schemat pobrania prébek do prob sciskania (b).
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Rys. 101. Wykresy Sciskania probek ze stali, wytworzonych w wyniku przerdbki cieplno-plastycznej: sciskanie
quasi-statyczne oraz Sciskanie z wykorzystaniem SHPB.

plastycznego sciskanej prébki. Dla uwzglednienia efektu wptywu predkosci odksztatcenia na
wiasnosci badanych materiatéw zastosowano réwniez nizsze predkosci odksztatcenia. Takie
same probki $ciskano na maszynie wytrzymatoéciowej z predkoscig odksztatcenia & =0,01 s*

i z odksztatceniem

rownym temu uzyskanemu na urzgdzeniu Hopkinsona.

Dodatkowo

wykonano réwniez préby $ciskania z predko$ciami nizszymi niz € =1000 s?, jednak ze wzgledu
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na matg energie osiggang przez bijak przy wymaganej matej predkosci, badane prébki ulegaty
niewielkiemu odksztatceniu, nieznacznie wykraczajagcemu poza zakres sprezysty.

Probki w prébie sciskania dla wszystkich zastosowanych wariantéw przerdbki
cieplno-plastycznej wykazujg czuto$¢ na predkos¢ odksztatcenia. Przyrost naprezenia
uplastyczniajgcego wraz ze zwiekszeniem predkosci odksztatcenia z 0,01 s do 2000 s*
powoduje przyrost naprezenia ptyniecia o ok. 200 MPa. Najwyzszg czutosciag na predkosc
odksztatcenia charakteryzuje sie prébka 4A, ktérg rowniez cechuje najwiekszy stopien
rozdrobnienia mikrostruktury.

Prébki chtodzone po walcowaniu na powietrzu wykazujg podczas pdzniejszego odksztatcania
wyzsze umocnienie odksztatceniowe niz prébki chtodzone w wodzie. Charakter umocnienia
odksztatceniowego i jego zmiana wraz z postepujacym odksztatceniem dla kazdej z probek jest
taka sama jak w prébkach sciskanych quasi-statycznie.

W proébkach chfodzonych w wodzie widoczna jest tendencja do mniejszego umocnienia
odksztatceniowego im wyzsza temperatura nagrzewania przed walcowaniem. Probki 4B oraz 6B
$ciskano dodatkowo z predkoscig odksztatcenia 4000 sX. Zestawienie krzywych ptyniecia dla tych
stali razem ze zdjeciami struktury po odksztatceniu z predkoscig 0,01 s oraz 200s* pokazano na
rys. 102. Podczas odksztatcenia quasi-statycznego prébka 4B umacnia sie podczas odksztatcania
silniej niz prébka 6B. Ma to zwigzek ztym, ze w prébce 4B wiekszy jest udziat w strukturze ferrytu
wzgledem bainitu. W trakcie odksztatcenia z predkoécig odksztatcenia 2000 s prébka 4B
umacnia sie w catym zakresie odksztatcenia, natomiast przy predkosci 4000 st w trakcie
odksztatcania umacnia sie az do momentu, gdzie wykres naprezenia ptyniecia osigga ,plateau”.
Prébka 6B natomiast przy predkosci odksztatcenia 2000 s poczatkowo sie umacnia, a potem
naprezenie ptyniecia maleje. Przy predkosci odksztatcenia 4000 s naprezenie bardzo szybko
osigga maksimum, a pdzniej maleje w sposéb jednostajny. Probka 4B nie wykazuje czutosci na
predko$é¢ odksztatcenia w zakresie pomiedzy 2000 — 4000 s, natomiast w probce 6B efekt ten
wstepuje.

£=4000s-1

£=2000s"1¢=2000s-1 £=4000s-1

1200

i

400

Naprezenie rzeczywiste, MPa

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5
Odksztatcenie rzeczywiste

Rys. 102. Krzywe ptyniecia przy sciskaniu dla prébek 4B oraz 6B, odksztatcanych z predkosciami odksztatcenia:
§=10,01s"1 ¢ =2000s""orazé = 4000 s~. Na wykresie zamieszczono dodatkowo mikrostruktury prébek
po odksztatceniu.
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Réznice w zachowaniu sie materiatéw nagrzewanych do 900 i 1000°C (rys. 103) mozna
wyttumaczy¢ obecnoscig wiekszej ilosci wydzieled w stali nagrzewanej do nizszej temperatury,
poniewaz mikrododatki wanadu, w probce ktéra nagrzewana byta przed walcowaniem do 900°C,
nie ulegty dostatecznemu rozpuszczeniu. W stali nagrzewanej do 1000°C znajdujacy sie
w roztworze wanad, podczas przyspieszonego chtodzenia po walcowaniu nie miat wystarczajgco
duzo czasu, aby utworzy¢ wegliki i austenit z rozpuszczonym wanadem ulegt przemianie
bainitycznej.

Najwyzszym umocnieniem odksztatceniowym sposréd stali chtodzonych w wodzie
charakteryzuje sie prébka 4A. Zawiera ona najmniejszy udziat w strukturze bainitu gérnego,
a jednoczesnie ze wzgledu na najnizszg temperature nagrzewania zawiera najwiecej weglikow
w strukturze.

Predkos¢ chtodzenia w probkach chtodzonych na powietrzu byta mniejsza, stad czas inkubacji
dla procesu wydzieleniowego byt wystarczajacy. Z tego powodu wszystkie warianty
termomechaniczne w ktérych chtodzenie odbywato sie na powietrzu charakteryzujg sie wysokim
umocnieniem odksztatceniowym.

Przy danych temperaturach nagrzewania préobki walcowane w dwodch przepustach
charakteryzuja sie  podczas $ciskania  quasi-statycznego  wyzszymi  wiasnosciami
wytrzymatosciowymi od préobek walcowanych w jednym przepuscie, gdy sg chtodzone na
powietrzu. Gdy chtodzone sg w wodzie, probki walcowane w jednym przepuscie majg wyisze
wtasnosci wytrzymatosciowe. Wyjatkiem jest prébka 4A, dla ktdrej naprezenie ptyniecia jest
nizsze niz dla prébki 4B. Podobnie zachowujg sie te materiaty rowniez przy odksztatceniu
z posrednig predkoscig odksztatcenia — nizszg niz 1000 s™.

Przy odksztatceniu z duzg predkosciag odksztatcenia — wiekszg od 1400 s? w prdbkach
chtodzonych na powietrzu réznice pomiedzy prébkami walcowanymi wg schematu A i B sg takie
same, jak przy Sciskaniu quasi-statycznym. W prdébkach chtodzonych w wodzie jest inaczej.
Przyrost wtasnosci wytrzymatosciowych w prébkach nagrzewanych przed walcowaniem do
1000°C jest taki sam, niezaleznie czy walcowanie realizowane byto w jednym czy w dwdch
przepustach. W prébkach nagrzewanych przed walcowaniem do 900°C przyrost naprezenia

Temp. nagrzewania 900 °C Temp. nagrzewania 1000 °C

1200 —

Naprezenie rzeczywiste, MPa
Naprezenie rzeczywiste, MPa

Schemat A Schemat A

————— Schemat B n =—=—=—=—=—Schemat B

Chodzenie na powietrzu

Chiodzenie w wodzie
1 -
0

Chiodzenie na powetrzu
Chiodzenie w wodzie

I T | ' J I T |
01 02 03 0 0.1 02 03
Odksztalcenie rzeczywiste Odksztatcenie rzeczywiste

Rys. 103. Zestawione krzywe ptyniecia przy Sciskaniu dla probek nagrzewanych podczas przerdbki cieplno-plastycznej
do temperatur: 900°C oraz 1000°C.
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ptyniecia w prébce walcowanej w jednym przepuscie jest znacznie wiekszy niz w prébce
walcowanej w dwéch przepustach. Naprezenie ptyniecia przy sciskaniu prébki 4A z predkosciag
odksztatcenia 2100 s! jest wyzsze niz dla prébki 4B éciskanej z predkoscig odksztatcenia 2200 571
—a tym samym przyjmuje charakter taki sam jak pozostate prébki chtodzone w wodzie.

Woynika z tego, ze prébka 4A charakteryzujgca sie drobnoziarnistg strukturg bainitu ziarnistego,
umocnionego czgstkami faz obcych wykazuje najwiekszg czutos¢ na predkos¢ odksztatcenia,
zachowujac przy tym wecigz duzg zdolno$¢ do umocnienia odksztatceniowego. Takg probke
wybrano zatem do dalszych badan z wykorzystaniem transmisyjnego mikroskopu
elektronowego.

Tablica 15. Zdjecia mikrostruktur probki 4A wykonane za pomocq TEM. Dla poréwnania pierwsze zdjecie wykonane
na mikroskopie optycznym.

Probka 4A wytworzona w wyniku przerébki

— 3 10.0 1/nm
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Analize mikrostruktury przeprowadzono na prébkach ze stali walcowanej wg wariantu 4A
(odksztatcenie na zimno, nagrzewanie do 900°C, walcowanie w jednym przepuscie, chtodzenie
w wodzie). Analizowano prébki w stanie po walcowaniu oraz po odksztatceniu o wartosci
£ =0,25 z dwoma predkoéciami odksztatcenia: € = 0,01 s oraz ¢ = 2100 s. Zdjecia
mikrostruktur wykonanych za pomocg transmisyjnego mikroskopu elektronowego
przedstawiono w tablicach 15, 16 17.

Zdjecia z TEM pokazujg, ze pierwotna struktura prébki 4A sktada sie z silnie rozdrobnionych
sktadnikéw, bez wyraznych $ladéw odksztatcenia. Na dyfraktogramie widac liczne pierscienie,
ktorych liczba jest znacznie wyzsza, niz ta odpowiadajgca jedynie strukturze ferrytycznej.

Tablica 16. Zdjecia mikrostruktur probki 4A odksztatconej w probie sciskania z predkosciq odksztatcenia € = 0,01 s,
wykonane za pomocq TEM. Dla poréwnania pierwsze zdjecie wykonane na mikroskopie optycznym.

Prébka 4A po sciskaniu z predkoscia
odksztatcenia € =0,01 s

200 nm

o ?}
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Prawdopodobnie pierScienie te pochodzg od licznych weglikdw. Punkty na dyfraktogramie sg
wyrazne i nie rozciggniete, co swiadczy o tym, ze zakumulowana energia odksztatcenia nie jest
duza, a materiat jest wzglednie wolny od mikrostrukturalnych efektéw odksztatcenia.
W strukturze obecne sg réwniez ziarna bainitu oraz liczne wydzielenia o réznej wielkosci: od
kilku do kilkuset nm.

Tablica 17. Zdjecia mikrostruktur probki 4A odksztatconej w probie sciskania z predkoscig odksztatcenia € = 2000 s,
wykonane za pomocq TEM. Dla poréwnania pierwsze zdjecie wykonane na mikroskopie optycznym.

Prébka 4A po $ciskaniu z predkoscig

B S
- T

100 nm

——10.0 1/nm

W interpretacji strukturalnych efektow odksztatcenia w warunkach, z jakimi obcigzano
przedstawione powyzej probki, przydatnym moze by¢ materiat odniesienia jakim sg meteoryty
zelazne. Mnogos¢ odmiennych efektéw mikrostrukturalnych wynikajgca z silnie zréznicowanych
warunkow obcigzenia, historii odksztatcenia, jak rowniez ekspozycji na zmienne oddziatywanie
temperaturowe jakim poddawane sg meteoryty sprawia, ze wykorzystanie tego materiatu jako
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materiatu referencyjnego moze by¢ uzyteczne do pogtebienia dyskusji nad zwigzkami pomiedzy
mikrostrukturg a warunkami odksztatcenia.

v' Badania referencyjne — strukturalne efekty odksztatcenia w meteorycie

Struktura meteorytéw zelaznych znajdowanych na Ziemi jest sumg naktadajgcych sie na siebie
efektow strukturalnych wynikajgcych ze ztozonosci historii oddziatywania warunkéw otoczenia
ma meteoryt. Efekty te dzieli sie na pierwotne i wtdrne. Pierwotne to te, ktére odbywajg sie
w warunkach skrajnie wolnego chtodzenia, gdzie przemiany fazowe takie jak np. krzepniecie
fragmentu ciektego jadra ksztattujacego sie ciata niebieskiego lub przemiana ferrytyczna,
odbywa sie z predkoscig chtodzenia 0,5-500°C/ 10° lat. Efekty wtérne to takie ktére zostaty
wygenerowane w wyniku oddziatywania meteordw z innymi ciatami niebieskimi, jak np. kolizje
z innymi meteorami, przelot w poblizu gwiazd, czy wreszcie wpadniecie w atmosfere ziemskg
i zderzenie z powierzchnig Ziemi.

Badany w pracy [91] meteoryt nalezy do grupy ,Meteoryt Morasko”. Jest to grupa meteorytéw
pochodzaca z jednego meteoru, ktory ulegt eksplozji w wyniku przejscia przez atmosfere
ziemska. W wyniku zderzenia sie fragmentdw meteorytu z Ziemig powstata grupa kraterow
znajdujgca sie w dzielnicy Poznania — Morasko. To od niej pochodzi nazwa meteorytu. Sktad
chemiczny meteorytu zawiera: 0,02% C; 6,75% Ni, 0,15% Cu, 0,53% Co, 0,05% Ge; 92,2% Fe.
W miejscu tym utworzono rezerwat przyrody.

Zdjecie powierzchni badanego meteorytu oraz zdjecie zgtadu makroskopowego z jego przekroju
przedstawiono na rys. 104. Czerwong linig zaznaczono odciety fragment, z ktérego wykonano
cienkie folie do badan na TEM.

Rys. 104. Zdjecie powierzchni zewnetrznej meteorytu: (a), oraz zdjecie makroskopowe przekroju (b). Widoczna duza
niejednorodnosc struktury i wielkos¢ ziarn pierwotnych.

Na strukture pierwotng meteorytu sktada sie kilka bardzo duzych ziarn o Sredniej Srednicy
22 mm. Na granicy tych duzych ziarn znajdujg sie eutektyki fosforowe w postaci fosforkow
zelazo-niklowych (Fe,Ni)sP. Wewnatrz ziarn pierwotnych zidentyfikowano 2 rodzaje wydzielen:
podtuzne krysztaty o przekroju kwadratowym fosforkow zelaza — rys. 105(a) oraz wegliki typu
MC rys. 105(b).
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Rys. 105. Zdjecie dwdch rodzajow wydzieleri obecnych w strukturze meteorytu: fosforki zelaza w postaci kolumn o
przekroju kwadratowym (a) oraz liczne wegliki typu MC (b). Zdjecia wykonane za pomocq SEM.

Strukturalne efekty odksztatcenia zidentyfikowane jako wtdérne mogg powsta¢ w wyniku
odksztatcenia podczas zderzen w przestrzeni kosmicznej, w temperaturze bliskiej 0 K, oraz
podczas zderzenia z Ziemia, gdzie temperatura jest znacznie wyzsza w wyniku nagrzewania sie
podczas wczesniejszego przelotu meteorytu przez atmosfere. Kolumny fosforkéw zelaza s3
pokruszone na mniejsze kawatki w miejscach, gdzie przecinajg je blizniaki. Fragmenty fosforkéw
powstate w wyniku pokruszenia jednego wydzielenia czesto sg znacznie oddalone od siebie, co
$wiadczy o duzym odksztatceniu. Same blizniaki czesto réwniez s zdeformowane. Swiadczy to
o tym, ze pierwotna struktura zostata odksztatcona w niskiej temperaturze, gdzie gtéwnym
mechanizmem odksztatcenia jest blizniakowanie. Na rys. 106(a) wida¢ granice ziarn. Przecinajg
sie one z blizniakami, ale nie zmieniajg ich ksztattu, co swiadczy o tym, ze powstaty pdzniej,
bowiem granica ziarn jest barierg dla propagacji blizniakéw, a w tym przypadku blizniaki
przekraczajg granice.

Rys. 106. Zdjecia struktury blizniaczej i wtdrnych granic ziarn (a) oraz blizniakow odksztatcenia w obecnosci
kolumnowych fosforkéw zelaza (b)

Odksztatcanie, ktére miato miejsce w atmosferze Ziemi odbywato sie za pomocg mechanizmu
poslizgu dyslokacji, o czym swiadczy ich gestos¢, ktdra znacznie przekracza gesto$¢ w materiale
wyzarzonym. Gestos¢ dyslokacji w objetosci materiatu nie jest jednorodna i zmienia sie
w zakresie od 10°cm™ do 10%'cm™. Na rys.107 widaé, ze w obszarach, gdzie obecna jest niewielka
liczba wydzielen linie dyslokacji majg identyczng orientacje krystalograficzng - lezg na tej samej
ptaszczyznie, wzdtuz kierunku typu <111> i majg ten sam wektor Burgersa (rys. 107(a),(b),(c)).
Sklasyfikowa¢ je mozna jako dyslokacje srubowe. Obecnos¢ blizniakéw i dyslokacji w jednym
obszarze rys. 107(b) $wiadczy¢ moze o tym, ze obecno$¢ blizniakow w materiale przed
odksztatceniem umozliwia tworzenia sie dyslokacji, chociaz utrudnia ich przemieszczanie,
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a przez do utrzymania ksztattu konieczne jest wygenerowanie wiekszej liczby dyslokacji. Jest to
zjawisko przeciwne do tego, gdzie obecnos¢ dyslokacji przed odksztatceniem znacznie utrudnia
tworzenie sie blizniakéw odksztatcenia [6].

Rys. 107. Struktura dyslokacyjna w réznych miejscach w badanym meteorycie. Widoczna rozna gestos¢ dyslokacji:
a)p=21x%x10°cm™2;b)p=9%x10°cm=2;¢)p =1,2 % 10°cm=2;d) p = 4 X 10*°%cm=2.

W innych obszarach, gdzie gestos¢ dyslokacji jest znacznie wieksza, dyslokacje sg splatane, a ich
obrazy naktadajg sie na siebie (rys. 107(d)). Widoczne sg réwniez liczne wydzielenia. Dyslokacje
lezg na réznych ptaszczyznach i majg rézne wektory Burgersa. Wspinanie sie dyslokacji na
sgsiednie ptaszczyzny zachodzi wéwczas, gdy dyslokacja napotka przeszkode w ptaszczyznie, po
ktorej sie porusza, a w badanym materiale wykazano obecnos¢ licznych wydzielen w postaci
weglikdw (rys. 105(b)), ktére stanowig przeszkody w ruchy dyslokacji. Wysoka gestosc¢ dyslokacji
widoczna na rys. 107(d) jest zatem efektem odksztatcenia plastycznego fragmentu materiatu
umocnionego czgstkami faz obcych, poddanego odksztatceniu z duzg predkoscig w wyniku
zderzenia meteorytu z powierzchnig Ziemi.

Przeprowadzone obserwacje oraz analizy wynikéw wyraznie wskazujg jak ztozonym moze by¢
zwigzek pomiedzy warunkami, w ktérych odbywa sie odksztatcanie a wynikajagcym z tego
rozwojem mikrostruktury oraz mechanizmdéw umocnienia.

W Swietle analizy strukturalnych efektow odksztatcenia obserwowanych w meteorycie bardziej
czytelne stajg sie wyniki obserwacji mikrostruktury w préobce 4A poddanej odksztatceniu
w warunkach obcigzen quasi-statycznych i dynamicznych.

Prébka po odksztatceniu z predkoscig odksztatcenia 0,01 st wykazuje silny rozwdj podstruktury
i duzg zmiane orientacji krystalograficznej w obrebie jednego ziarna. Obecnos$¢ wydzielen
utatwia akumulacje mikrostrukturalnych efektow odksztatcenia. Struktura dyslokacyjna
wykazuje tendencje do uporzadkowania. Widoczne jest to na mapie dyfrakcji, gdzie zauwazy¢
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mozna zarysy podziarn. Dyslokacje uktadajg sie w warkocze, ktdére przy dalszym odksztatceniu
ulegaja przeksztatceniu w granice podziarn.

Znacznie silniej efekty odksztatcenia zaobserwowac mozna w prébce odksztatcane] z predkoscig
odksztatcenia 2000 s?. Zdjecia z mikroskopu optycznego wskazujg, ze mikrostruktura jest
wyraznie bardziej rozdrobniona niz w prébce odksztatcanej z nizszg predkoscig. Zmiana
orientacji krystalograficznej w obrebie ziaren jest ptynna i nie tworzy wyraznej podstruktury.
Zdjecia struktury dyslokacyjnej, na ktérych wida¢ znaczng akumulacje ilosci dyslokacji
blokujacych sie na licznych bardzo drobnych wydzieleniach sg podobne do tych obserwowanych
we fragmencie meteorytu, w ktérym obecne byty wydzielenia weglikéw.

W mikrostrukturze prébki Sciskanej z duzg predkoscig odksztatcenia zaobserwowano réwniez
obszary, ktére mozna zidentyfikowaé jako blizniaki odksztatcenia. W strukturze austenitu
blizniaki przybierajg forme réwnolegtych linii, jednak w strukturze krystalograficznej ferrytu
mogg one przyjmowaé mniej regularny ksztatt. Dyfraktogram z tego miejsca, gdzie mozna
zaobserwowacd ,zdublowanie” pojedynczych punktow dyfrakcyjnych daje podstawy do takiej
interpretacji, jednak nie daje wystarczajgcej pewnosci. Potwierdzenie wystepowania tego
zjawiska przy tak silnym rozdrobnieniu struktury wymaga wykonania dodatkowych badan.

Prébki o strukturze ultradrobnoziarnistej ze stali M_F oraz M_A, wytworzone z wykorzystaniem
systemu MaxStrain poddano réwniez badaniom przy wykorzystaniu dzielonego preta
Hopkinsona. Prébki po odksztatceniu zakumulowanym & = 0; 10 ; 20 oraz materiat wyjsciowy
w postaci walcéwki poddawano prébie Sciskania z predkosciami odksztatcenia
& = 3750 = 6000 s™. Krzywe ptyniecia badanych stali przedstawiono na rys. 108.

Krzywe otrzymane w wyniku $ciskania wskazujg, ze w stali austenitycznej odksztatcanej
w warunkach duzych predkosci odksztatcenia réznice w wielkosci ziarna otrzymanego materiatu
wptywajg na charakter umocnienia odksztatceniowego, ale niemal nie wptywajg na granice
plastycznosci. Im silniejsze rozdrobnienie, tym umocnienie odksztatceniowe jest silniejsze.
Inaczej wyglada krzywa dla stali po odksztatceniu na gorgco, ze wzgledu na silnie rozrosniete
ziarno w wyniku walcowania na gorgco w temperaturze powyzej 1200°C — stad znacznie nizsze
wtasnosci wytrzymatosciowe stali M_A.

Stal ferrytyczna zachowuje sie inaczej. Tutaj wraz z rozdrobnieniem mikrostruktury wzrasta
przede wszystkim granica plastycznosci. Zakres ptyniecia plastycznego podzielié mozna na dwie
fazy: umocnienia odksztatceniowego oraz ptyniecia przy statym naprezeniu. W prdbce
o najwiekszym ziarnie umocnienie obejmuje caty zakres odksztatcenia, jakiemu poddano prébke
podczas testu. Prébka wykonana z walcowki, gdzie ziarno jest mniejsze, zakres umocnienia jest
mniejszy, a po nim pojawia sie ptyniecie przy braku umocnienia odksztatceniowego. Prébki
odksztatcone wg procedury MaxStrain osiggajg stan ustalonego ptyniecia jeszcze szybciej, po
krotkim etapie umocnienia odksztatceniowego. Probka o ziarnie rozdrobnionym do $redniej
$rednicy ponizej 1 um zakres umocnienia ma niewielki i szybko osigga stan ptyniecia bez
umochienia.
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Rys. 108. Krzywe ptyniecia otrzymane w wyniku sciskania z wykorzystaniem dzielonego preta Hopkinsona, materiatow
wytworzonych w systemie MaxStrain przedstawionych na wykresach w réznej konfiguracji.

Analiza literaturowa z obszaru badan materiatéw w warunkach stosowania bardzo wysokich
predkosci odksztatcenia wykazata, ze odksztatcanie wybranej grupy materiatéw w warunkach
obcigzen dynamicznych wykazuje pewng osobliwos¢ w postaci wystepowania duzego piku
naprezenia w momencie przejscia w stan plastyczny. Efekt ten odnotowany zostat przez wielu
badaczy i jest uznany jako zjawisko charakterystyczne dla procesu odksztatcania w warunkach
obcigzen dynamicznych. W pracy [92] prébowano wyjasnié nature tego zjawiska jako wynik
przesuwania sie w poczgtkowym etapie odksztatcenia sztywnych blokéw materiatu, ktore
dopiero po chwili ulegajg uplastycznieniu. Taka interpretacja nie wyjasnia jednak, dlaczego
podczas odksztatcania jednych materiatéw efekt ten wystepuje, a dla innych nie.

Wykresy na rys. 108, a szczegdlnie dla stali M_F pokazujg wyrazng korelacje wystepowania
efektu piku naprezenia w momencie uplastycznienia z wielkoscig ziarna. Materiat o wielkosci
ziarna 15 um nie wykazuje piku naprezenia niezaleznie od predkosci odksztatcenia przy jakiej
jest Sciskany. W prébkach pobranych z walcédwki pik naprezenia wystepuje, jednak nie jest on
duzy. Bardzo wyraZnie zarysowany jest natomiast pik naprezenia w prdbkach o silnie
rozdrobnionej strukturze wytworzonej w procesie MaxStrain. Najwiekszy wzrost naprezenia
obserwuje sie w probce o wielkosci ziarna 0,8 um i najwiekszej predkosci odksztatcenia.
W prébce o wielkosci ziarna 1,1 pum, odksztatcanej z predkoscig odksztatcenia & = 3750 s
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chwilowa wartos¢ naprezenia jest rowna maksymalnemu naprezeniu ptyniecia, natomiast przy
wiekszej predkosci odksztatcenia, a takze silniejszym rozdrobnieniu mikrostruktury pik ten
przekracza naprezenie ptyniecia w trakcie odksztatcenia plastycznego.

W stali M_A pik naprezenia wystepuje jedynie w prébkach wykonanych z materiatu wsadowego
tj. walcowki i jest podobnej wielkosci co w stali M_F. Dla poréwnania wykonano réwniez préoby
Sciskania walcéwki ze stali LC (rys.109), gdzie réwniez wystepuje charakterystyczny pik
naprezenia i jest on wiekszy, niz w stalach z wydzieleniami pierwiastkdw weglikotwdrczych.
Wynika z tego, ze jako przyczyne pojawiania sie piku naprezenia w chwili osiggniecia granicy
plastycznosci mozna wykluczy¢ obecnos¢ w strukturze czastek faz obcych.
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Rys. 109. Krzywe ptyniecia otrzymane w wyniku Sciskania z wykorzystaniem dzielonego preta Hopkinsona, materiatow
wytworzonych w systemie MaxStrain.

W prébach S$ciskania w podwyzszonych temperaturach 200°C oraz 400°C (rys.109)
zarejestrowano stopniowe ,rozmycie” omawianego piku naprezenia wraz z rosnaca
temperaturg odksztatcania. Przy temperaturze testu 200°C pik wecigz jest wyrazny. Przy
temperaturze 400°C pik ulega znacznemu zmniejszeniu i maksymalna wartos¢ naprezenia w piku
nie przekracza wartosci naprezenia przy dalszym ptynieciu plastycznym materiatu. Dla stali M_F
odksztatconej w procedurze MaxStrain z odksztatceniem & = 10, jednak odksztatcanej przy
hieco nizszej predkosci odksztatcenia ¢ = 4500 s, pik naprezenia zanika juz przy temperaturze
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200°C. Takie zachowanie sie materiatu w podwyzszonych temperaturach swiadczy o tym, ze
efekt wystepowania piku naprezenia przy osiggnieciu granicy plastycznosci jest zjawiskiem
wrazliwym temperaturowo.

Mozliwym wyjasnieniem tego zjawiska moze by¢ efekt utwierdzania sie dyslokacji na granicach
ziaren w sieci krystalicznej ferrytu, a chwilowy wzrost naprezenia moze by¢ zwigzany
z trudnoscig propagacji dyslokacji poprzez granice do sgsiedniego ziarna. W wyniku podniesienia
temperatury, drgania atoméw w obrebie granic ziarn sprawiajg, ze chwilowo bariera
energetyczna dla ruchu dyslokacji poprzez granice moze zosta¢ pokonana i oderwanie sie
dyslokacji od granicy wymaga mniejszego naprezenia.

Inne wyjasnienie tego zjawiska mozna wigzac z efektem bezwtadnosci aktywacji ruchu dyslokacji
i wynikajgcym z tego wystgpieniem w pierwszej kolejnosci blizniakowania w poczgtkowej fazie
odksztatcenia, a dopiero pdzniej uruchomienia mechanizmu odksztatcenia dyslokacyjnego
poslizgu, ktére odbywa sie juz przy nizszym naprezeniu. Ta hipoteza wydaje sie by¢ jednak mniej
prawdopodobna, ze wzgledu na fakt, ze w stali austenitycznej, gdzie mechanizm blizniakowania
jest fatwiejszy do zainicjowania w nizszych temperaturach, zjawisko piku naprezenia przy
przejécia materialu w stan plastyczny nie jest obecne, lub jest obecne, ale w znacznie
ograniczonym zakresie w prébkach pobranych z walcowki.

Przyczyne wystepowania opisanego powyzej zjawiska nalezy zatem wyjasnia¢ w oparciu
o przedstawione krzywe ptyniecia oraz taczy¢ raczej z efektami strukturalnymi zwigzanymi
z granicami ziarn. Petne wyjasnienie tego mechanizmu wymaga jednak wykonania pogtebionych
badan za pomocg elektronowej mikroskopii transmisyjne;j.

Z wykreséw przedstawionych na rys. 109 dodatkowo widaé, ze w stali pozbawionej
oddziatywania mechanizmu umocnienia wydzieleniowego odksztatcenie odbywa sie w catosci
bez umocnienia odksztatceniowego. tgczac to z wynikami literaturowymi (patrz rozdziat 2.),
z ktérych wynika, ze materiaty o wielkosci ziarna zblizonej do 1 um tracg zdolnos$¢ do umocnienia
odksztatceniowego, a tym samym plastycznos$é, a takze z prezentowanymi w niniejszej pracy
wynikami, mozna stwierdzi¢, ze wprowadzenie do materiatu czgstek faz obcych poprawia
zdolnos¢ do odksztatcenia materiatéw o strukturze ultradrobnoziarnistej w warunkach
oddziatywania obcigzenn dynamicznych i przesuwa zakres gwattownego spadku wtasnosci
plastycznych do nizszych zakreséw wielkosci ziarna.

Specyfikg odksztatcenia w warunkach oddziatywania obcigzenn dynamicznych jest znaczny
przyrost temperatury w trakcie odksztatcania ze wzgledu na brak czasu na dyssypacje energii
cieplnej. Energia odksztatcenia jest niemal catkowicie zamieniana na energie cieplng, stad
niezbedng staje sie analiza wptywu temperatury na proces ptyniecia w procesach odksztatcania
z duzg predkoscig odksztatcenia. Szczegdlnego znaczenia nabiera poznanie charakteru
wzajemnego oddziatywania tych parametrow dla materiatdw o silnie rozdrobnionej strukturze,
dodatkowo umocnionej czgstkami faz obcych, z uwagi na brak w literaturze danych z tego
obszaru.

Wptyw podwyzszonej temperatury na naprezenie ptyniecia badanych stali jest odmienny dla
sieci krystalicznej RPC i RSC, co widoczne jest na wykresach zaprezentowanych na rys. 109.
W stali M_A krystalizujgcej w sieci RSC wptyw wzrostu temperatury na charakter ptyniecia
przejawia sie przede wszystkim w obszarze umocnienia odksztatceniowego, przy czym wptyw na
granice plastycznosci jest mniejszy. Przy silniejszym rozdrobnieniu mikrostruktury do Sredniej
wielkosci ziarna 0,8 um stal ta zachowuje wiekszg zdolno$é do umocnienia odksztatceniowego
niz gdy wielkos$¢ ziarna jest na poziomie 1,1 um. W temperaturze 200 °C tendencja ta nawet sie
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pogtebia, przy czym stal o wielkosci ziarna 0,8 um wcigz umacnia sie wraz z odksztatceniem,
natomiast dla stali o wielkos$ci ziarna 1,1 um zakres umocnienia odksztatceniowego jest
niewielki, a dalej materiat ptynie juz przy statym naprezeniu. W stali M_F, ktéra krystalizuje
w sieci RPC wzrost temperatury wptywa przede wszystkim na obnizenie granicy plastycznosci.
Zmiana charakteru umocnienia odksztatceniowego ze wzrostem temperatury odksztatcania jest
niezauwazalna dla stali o strukturze silniej rozdrobnionej, natomiast réznica obserwowalna jest
juz dla stali o sredniej Srednicy ziarna 1,1 um. W temperaturze pokojowej ten materiat
zachowuje zdolnos$¢ do umocnienia odksztatceniowego na poczatkowym etapie odksztatcenia,
a potem ptynie przy statym naprezeniu. W temperaturze podwyzszonej natomiast szybko traci
zdolnos¢ do umocnienia i przy dalszym ptynieciu zachodzi zjawisko miekniecia cieplnego. Wynika
z tego, ze zaréwno dla stali M_A jak i M_F, przy podwyzszaniu temperatury odksztatcania
materiat o silniej rozdrobnionej strukturze zachowuje wiekszg zdolno$¢ do umocnienia
odksztatceniowego.

Ogdlny charakter krzywych ptyniecia zarejestrowanych dla stali M_A i M_F w badanych
warunkach odksztatcania przedstawia charakterystyczne dla tych sieci krystalicznych
zachowanie zgodne z tym prezentowanym w podrozdziale 2.2.2., przy czym wptyw
rozdrobnienia struktury na naprezenie ptyniecia jest tozsamy z prezentowanym tam wptywem
temperatury oraz predkosci odksztatcenia. Wynika z tego, ze tak jak zmiana temperatury
i predkosci odksztatcenia wptywa przede wszystkim na sktadowg cieplng naprezenia ptyniecia.
Istotng nowoscig w niniejszej pracy jest wykazanie, ze w obecnosci czgstek faz obcych
rozdrobnienie struktury do poziomu ultradrobnoziarnistego wptywa réwniez na sktadowg
cieplng naprezenia uplastyczniajgcego. Zjawisko  to stoi w  sprzecznosci
z wynikami badan referencyjnych [85] dla ultradrobnoziarnistych stali
ferrytyczno-cementytowych, w ktérych wykazano, ze rozdrobnienie struktury nie wptywa na
sktadowa cieplng, a jedynie na sktadowg atermiczna.

Fakt zmiany oddziatywania granic ziaren zaréwno na sktadowg cieplng jaki atermiczng mozna
wyjasnic¢ tym, ze przy silnym rozdrobnieniu struktury granice ziaren przestajg juz by¢ jedynie
barierg dalekiego zasiegu, a stajg sie barierami bliskiego zasiegu, a tym samym wiekszy wptyw
na naprezenie uplastyczniajgce ma sktadowa cieplna. Zgodnie z tym rys. 8 prezentowany
w rozdziale 2.2.2. nalezy zmodyfikowa¢ w sposdb przedstawiony na rys. 110.
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Rys. 110. Wykresy krzywych ptyniecia w zaleznos$ci od temperatury i predkosci odksztatcenia, dla metali i stopédw o
réznej sieci krystalicznej zmodyfikowany w oparciu o wnioski z niniejszej pracy.

Takie zjawisko mozliwe jest jednak tylko w potfaczeniu z obecnosciag w materiale wydzielen
czastek faz obcych, ktére poprawiajg zdolnos¢ materiatu do umocnienia odksztatceniowego.
Materiaty  ultradrobnoziarniste bowiem charakteryzujg sie brakiem umocnienia
odksztatceniowego, a odksztatcenie zachodzi w gtdwnej mierze w obszarze niestabilnosci
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plastycznej. Zatem obecnos$¢ wydzielen w stali ultradrobnoziarnistej zapewnia wystarczajacy
zapas plastycznosci do realizacji proceséw ksztattowania plastycznego w warunkach stabilnosci
plastyczne;.

5.4.3.5. Préba zderzeniowa ptyt - Spall test

Z materiatu poddanego procedurze MaxStrain pobrano prébki o wymiarach $2x1 mm. Ptyte
uderzajaca o grubosci 0,635 mm wystrzeliwano z predkoscig ~380 m/s. Prébka-cel umieszczona
byta w specjalnym uchwycie zapewniajgcym jednoosiowe obcigzenie probki. Jako wynik testu
rejestrowano predko$¢ powierzchni swobodnej probki-celu w trakcie zderzenia, a takze
strukture na przekroju prébki odzyskanej po prdbie. Test wykonano na prébkach ze stali
ferrytycznej poddanej odksztatceniu (system Max_Strain): € = 0; 10 ; 20 oraz na jednej prdbce
ze stali austenitycznej poddanej odksztatceniu € = 10 . Wykresy zmian predkosci powierzchni
swobodnej w trakcie préby przedstawiono na rys. 111. Widma predkosci otrzymanej z systemu
VISAR dla badanych prébek, z naniesionymi wartosSciami charakterystycznymi oraz zdjeciem
zgtadu poprzecznego prébek po tescie przedstawiono na rys. 112 - 115.

Wyraznie widocznym jest w przedstawionych wynikach to, ze stal austenityczna i ferrytyczna
wykazujg odmienng charakterystyke w warunkach wystepowania rozciggania z bardzo duzg
predkoscig odksztatcenia wywotanego falg naprezen rozciggajgcych. Stal M_A w wyniku
oddziatywania fali rozciggajacej tworzy pustki, ktére poprzez taczenie sie ze sobg tworzg
pekniecie. W stali M_F mechanizm zniszczenia wyglada tak, ze w obszarze oddziatywania fali
naprezen rozciggajacych przekraczajgcych wytrzymatosé rozdzielczg materiatu pojawiajg sie
w strukturze liczne mikropekniecia, ktére nastepnie napotykajgc inne pekniecia tworzg siatke
0 wysoce rozwinietej powierzchni.

Obliczono wytrzymatosé rozdzielczg badanych materiatéw zgodnie z réwnaniem (69) z rozdziatu
5.2.3. Gesto$¢ stali M_F (p=7855 kg/m?3) oraz M_A (p=8169 kg/m3) obliczono na podstawie
sktadu chemicznego, a za predkos¢ rozchodzenia sie fali sprezystej przyjeto predkos¢ dzwieku
w stali - C,=5800 m/s [6]. Warto$ci wytrzymatosci rozdzielczej dla badanych materiatéw to
odpowiednio: M _Fe0=3417 MPa; M Fe10=2392 MPa; M _Fe-20=3075 MPa; oraz
M_A¢-10=6515 MPa. Interpretacji wynikow dokonano w oparciu o wykres prezentowany na
rys.63.
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Rys. 111. Wykresy zmian predkosci powierzchni swobodnej probek w czasie proby, badanych w warunkach testu
zderzeniowego ptyt.
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Wartosci wytrzymatosci rozdzielczej otrzymane w wyniku obliczen wskazuja wyzsza
wytrzymato$¢ rozdzielczg stali M_F odksztatconej w procesie MaxStrain z odksztatceniem
& = 20 w poréwnaniu do tej odksztatconej z odksztatceniem £ = 10. Obserwacje mikrostruktury
pokazujg jednak, ze prdébka po odksztatceniu & = 20 ulegta prawie petnemu rozdzieleniu,
natomiast prébka po odksztatceniu € = 10 nie pekta w catosci. Wynika z tego, ze materiat
o silniejszym rozdrobnieniu mikrostruktury wykazuje gorszg plastycznosé, ale jednoczesnie jego
zniszczenie wymaga pochtoniecia wiekszej ilosci energii. Energia pochtonieta przez
wygenerowanie pekniecia w tej probce byta tak duza, ze prébka po tescie wcigz znajdowata sie
w uchwycie, w ktérym umieszczona zostata z lekkim wciskiem. Wszystkie pozostate probki
zostaty wybite z uchwytéw w trakcie proby.

STFT spectrum for Austinite pre strained 10% 370 ms.wfm
e 1 -
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Time x10*

Rys. 112. Widmo predkosci powierzchni swobodnej probki ze stali M_A.-20. otrzymanej z systemu VISAR, oraz zdjeciem
zgtadu poprzecznego probki po tescie.

STFT spectrum for Ferrite as recieved 378.3 ms.wfm
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Rys. 113. Widmo predkosci powierzchni swobodnej probki ze stali M_Fe-o. otrzymanej z systemu VISAR, z naniesionymi
wartosciami charakterystycznymi oraz zdjeciem zgtadu poprzecznego probki po tescie.
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STFT spectrum for Ferrite-Strain10-383.wfm
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Rys. 114. Widmo predkosci powierzchni swobodnej probki ze stali M_Fe-10. otrzymanej z systemu VISAR, z naniesionymi
wartosciami charakterystycznymi oraz zdjeciem zgtadu poprzecznego probki po tescie.
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Rys. 115. Widmo predkosci powierzchni swobodnej probki ze stali M_Fe-20. otrzymanej z systemu VISAR, z naniesionymi
wartosciami charakterystycznymi oraz zdjeciem zgtadu poprzecznego probki po tescie.

Na wykresach z systemu VISAR dla prébek ze stali M_F poddanej procedurze MaxStrain widac
powtarzajace sie chwilowe gwattowne obnizenia predkosci powierzchni swobodnej prébki.
Interpretowaé¢ mozna to jako moment tacznia sie peknie¢ w wieksze. Wykres predkosci dla
probki M_Fe-20 urywa sie bardzo szybko po pojawieniu sie pekniecia, natomiast wykres spektrum
predkosci powierzchni swobodnej przedstawia dalej wiasciwie ruch tylko czesci probki od strony
powierzchni swobodnej.

Réznice w zachowaniu sie probek M _Fe-10 oraz M_F.-po mozna wyjasni¢ tym, ze w stali
o silniejszym rozdrobnieniu mikrostruktury do poziomu ultradrobnoziarnistego (ponizej 1 um)
opd6zniony jest moment zarodkowania peknie¢, a naprezenie osiggniete w momencie pojawienia
sie pekniec jest wyzsze — stad wyzsza wytrzymatosc rozdzielcza dla probki M_Fe-20. OpdZzniony
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moment zarodkowania peknie¢ i wyzisze naprezenie z drugiej strony powoduje, ze po
przekroczeniu naprezenia progowego pojawia sie wieksza ilo$¢ peknieé¢, co prowadzi do
pogorszenia plastycznosci na etapie propagacji peknie¢ w strukturze.

Probka M_F.-o wykazuje najwyzszg wytrzymato$é rozdzielczg sposréd prébek ze stali M_F.
Charakter peknie¢ na przekroju prébki po tescie jest nieco inny. W prébkach odksztatconych
w procedurze MaxStrain pekniecia po tescie zderzeniowym sg réwnolegte do powierzchni
zderzenia. W prébce nieodksztatconej natomiast pekniecia majg bardziej przypadkowe kierunki.
Wigzaé¢ to mozna z faktem, ze struktura RPC posiada ptaszczyzne tatwego pekania {100}.
W strukturze, gdzie granice ziarn nie zajmujg wiekszej czesci objetosci materiatu
polikrystalicznego materiat w mikroskali przestaje by¢ izotropowy. Wdweczas zorientowanie
poszczegélnych ziaren wzgledem kierunku oddziatujgcego naprezenia moze powodowa¢, ze
pekniecia majg bardziej przypadkowy kierunek, a tym samym energia tworzenia nowych
powierzchni na licznych peknieciach jest wyzsza. Rdzny kierunek peknieé utrudnia taczenie sie
pekniec ze sobg, stad najwyzsza wytrzymatosé rozdzielcza prébki o najwiekszym ziarnie.

Catkowicie odmienne zachowanie prezentuje probka ze stali austenitycznej. W takcie
oddziatywania naprezen Sciskajagcych mechanizm zniszczenia postepowat na drodze
zarodkowania i wzrostu pustek. Sie¢ krystaliczna RSC nie posiada ptaszczyzny tatwego pekania,
stad pole naprezei wokét zarodka pekniecia przyjmuje forme kulisty. Z powodu trudnosci
w wytworzenia probek do testu zderzeniowego z pozostatych materiatéw, a tym samym braku
punktu odniesienia do interpretacji wynikdéw préb, nie ma mozliwosci pogtebienia analizy
zjawiska zniszczenia rozdzielczego dla prébek ze stali M_A.
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6. Przyktad zastosowania modelowania do przewidywania
wtasnosci mechanicznych stali ultradrobnoziarnistych
umocnionych czgstkami faz obcych w warunkach

oddziatywania obcigzen dynamicznych
Przedstawiona w poprzednich rozdziatach baza danych eksperymentalnych, potgczona ze
stosunkowo szerokg analizg teoretyczng zagadnienia zachowania sie materiatéw o silnie
rozdrobnionej mikrostrukturze, poddanych obcigzeniom w warunkach dynamicznych, stanowi
stabilng podbudowe do dalszych prac w kierunku przewidywania wtasnosci materiatéw
ultradrobnoziarnistych. Wstep do tych prac, mogacy stanowi¢ wytyczenie kierunku dalszych
badan przedstawiony bedzie w niniejszym rozdziale.

Do przeprowadzenia symulacji komputerowych procesu ptyniecia  materiatow
ultradrobnoziarnistych umocnionych czgstkami faz obcych, w warunkach oddziatywania
obcigzen dynamicznych zdecydowano oprzed sie na modelu KHL (patrz rozdziat 3.4.). Rozwiniete
formy réwnania powstate na drodze modyfikacji pierwotnego réwnania stosunkowo dobrze
oddajg charakter ptyniecia przy zatozonych parametrach. Konstrukcja réwnania umozliwia
dalsze rozwijanie modelu pod katem konkretnych zatozen. Dostosowanie modelu do bedacych
przedmiotem niniejszej pracy stali ultradrobnoziarnistych umocnionych czgstkami faz obcych,
o przedstawionym sktadzie chemicznym stawia konieczno$¢ uwzglednienia w réwnaniu
modelowym dodatkowo mechanizmdw umocnienia: od czgstek faz obcych oraz roztworowego.

Réownanie KHL w formie rozwojowej przedstawione w réwnaniu (65) [76] w rozdziale 3.4.:
g = [0-0 + MaGb\/3bD39LAB(1 - f) + k\/DB f] *
B Ing \™ ENC (T, —T\" (71)
P PLLA R e
a InD; e* Ty, — T,

zmodyfikowano poprzez uwzglednienie w parametrze gy, wspomnianych mechanizméw
umochienia:

o= [ao + g5 + 0, + MaGby/3bDg045(1 — f) + ky/ Dy f] "

1+B . Ing \™ ny (s’)c (Tm—T)m (72)
* —_ —_ &£ —
a In D} &) \T,,—T,
wyrazonych w formie réwnan:
e Orowana-Ashby’ego — dla umocnienia od czgstek faz obcych (patrz rozdziat 2.2.6.):
0,538 GbfY? ,r
=" "7  n(— 73
Ty " In (Zb) (73)
¢ Gladmana[18][19] — dla umocnienia roztworowego (patrz rozdziat 2.2.1.):
ogs = 37[Mn] + 83[Si] + 59[Al] + 38[Cu] + 11[Mo] + 2918[N] (74)

Parametry modelu dla stali M_F zidentyfikowano poprzez zastosowanie pakietu Solver
programu Microsoft Excel z wykorzystaniem metody najmniejszych kwadratow.
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Minimalizowang funkcje celu stanowit sumaryczny btad S$redniokwadratowy pomiedzy
zmierzonymi, a obliczonymi wartosciami naprezenia uplastyczniajgcego. Poszukiwanymi
wartosciami byty nastepujgce parametry zmodyfikowanego modelu KHL: gy, B, no, n1, C, m oraz
k. Wartosci parametréw M, a, G, b przyjeto z literatury dla ferrytu. Ze wzgledu na specyfike
odksztatcert dynamicznych, w poszukiwaniu optymalnych parametréw modelu ograniczono sie
do zakresu trwatych odksztatcern plastycznych — powyzej umownej granicy plastycznosci.
Wartosci zidentyfikowanych parametréw przedstawiono w tablicy 18.

Tablica 18. Zidentyfikowane parametry modelu KHL

M a G, b, nm | K, 0o, Oss, Op, B ni No C m
MPa MPa MPa | MPa | MPa
nm-o.5
2,75 | 0,24 | 81700 | 0,248 | 5950 963 73 17 77 | 0,0086 0,111 0,000 1,024
6

Opracowana modyfikacja modelu postuzyta nastepnie do przeprowadzenia proby
przewidywania krzywej ptyniecia stali M_Fe-20 oraz materiatu walcéwki w warunkach $ciskania
z predkoscig odksztatcenia 6000 s, w temperaturach: pokojowej, 200°C oraz 400°C. Krzywe
ptyniecia pozyskane z obliczer poréwnano nastepnie z danymi eksperymentalnymi otrzymanymi
w proébie Sciskania z wykorzystaniem dzielonego preta Hopkinsona. Wyniki przedstawione na
rys. 116 swiadczg o dos¢ dobrej zgodnosci modelu.
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Rys. 116. Poréwnanie obliczonych i zmierzonych krzywych plastycznego ptyniecia dla réznych wariantow
procesowych i materiatowych.

Dodatkowo, ocene mozliwosci wykorzystania zaproponowanej, zmodyfikowanej wersji modelu
KHL do przewidywania zachowania sie materiatu poddanego odksztatcaniu w warunkach
obcigzen dynamicznych, dokonano na drodze symulacji komputerowej z wykorzystaniem
metody elementéw skonczonych. Wykorzystano komercyjny pakiet Abaqus (modut Dynamic
Implicit), w ktédrym za pomocg procedury uzytkownika (UHARD) zaimplementowano
zmodyfikowany model KHL. W programie Abaqus opracowano dwuwymiarowy model prébki
osiowosymetrycznej o wymiarach ¢2,5 x 2,5 mm, ktory nastepnie poddano Sciskaniu ze statg
predkosécig odksztatcenia ¢ = 4500 st W celu przys$pieszenia obliczen modelowano tylko
% probki, wykorzystujgc symetrie procesu. Do symulacji przyjeto jako materiat badawczy stal
M_Fe-20 W dwdch stanach poczatkowych tj. po odksztatceniu MaxStrain 10 oraz MaxStrain 20.
Dane w postaci wielkosci ziarna, udziale objetosciowym wasko- i szerokokgtowych granic ziaren
oraz srednim kacie dezorientacji granic waskokatowych (zestawione w tablicy 19.) pozyskano
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z analizy EBSD. Symulacja polegata na Sciskaniu probki z zadang statg predkoscig odksztatcenia
do okreslonej wysokosci koricowej, odpowiadajgcej odksztatceniu rzeczywistemu € = 0,25.

Tablica 19. Dane wejsciowe do symulacji komputerowej procesu Sciskania w warunkach odksztatcen dynamicznych.

Prébka Odksztatcenie | Ds, nm | Bias, deg | Udziat objetosciowy wysokokatowych
wstepne granic po odksztatceniu wstepnym,
MaxStrain
HABs
1 10 1100 7,02 0.419
2 20 800 8,17 0.779
a) b)
#1942 |ntensywnosé 122306105 Intensywnosé predkosci

+1,173e402

+1.151e402 g
111280402 naprezenia

+5.703e+03 .
+5.176e+03 odksztatcenia
+4.650e+03

+4.123e+03

+3.596e+03

+3.069e+03

+2.543e+03

+2,016e+03

+1.489e+03

+9.627e+02

+4,360e+02

+9,254e+01

c) d)

+7.141e+0 L. ..
Intensywnos¢ predkosci

odksztatcenia

Intensywnosé
+1.492e402

H.470e+02  Naprezenia
+1.448e+02
+1.425e402

+1.224e+02

Rys. 117. Przyktadowe wyniki symulacji proby Sciskania za pomocq zmodyfikowanego preta Hopkinsona z predkoscig
odksztatcenia 4500s1. Rozktady intensywnosci naprezenia Misesa oraz intensywnosci predkosci odksztatcenia.
Materiat: M_F po wstepnym odksztatceniu MaxStrain 10 -a), b). Ferryt po wstepnym odksztatceniu MaxStrain
20 -c),-d).

Przyktad uzyskanych wynikéw w postaci map rozktadéw intensywnosci naprezenia Misesa oraz
intensywnosci predkosci odksztatcenia przedstawiono na rys. 117. Uzyskane réznice w poziomie
naprezenia i predkosci odksztatcenia oraz ich rozktadach wynikajg bezposrednio z uwzglednienia
w modelu poszczegdlnych sktadowych mechanizmédw umocnienia tj. od granic ziarn,
wydzieleniowego, roztworowego oraz odksztatceniowego i od podstruktury.
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7. Podsumowanie i wnioski

W pracy przedstawiono kompleksowg analize zagadnienia zwigzkéw pomiedzy silnie
rozdrobniong mikrostrukturg, umocniong dyspersyjnymi czastkami wydzieleni, a wtasnosciami
mechanicznymi w warunkach dziatania obcigzen dynamicznych.

W wyniku analizy aktualnego stanu wiedzy, przedstawionej w pierwszej czesci pracy poczyniono
wstepne zatozenie, ze wprowadzenie do materiatdéw ultradrobnoziarnistych dodatkowych
mechanizméw umocnienia od dyspersyjnych czastek faz obcych, jak rowniez wielofazowos¢
badanych materiatéw umozliwi poprawe wtasnosci wytrzymatosciowych i plastycznych.

W celu potwierdzenia stusznosci postawionych zatozen zbudowano plan badan, w ktérych,
w wyniku realizacji zastosowania réznych metod rozdrabniania mikrostruktury metodami
Top-Down, wytworzono materiaty ultradrobnoziarniste o zréznicowanej morfologii sktadnikéw
strukturalnych. Dla kazdej z zastosowanych metod rozdrabniania struktury dokonano analizy
mikrostrukturalnej technikami adekwatnymi do stopnia rozdrobnienia.

Do badan wykorzystano réwniez materiaty referencyjne (stale niskoweglowe LC, typu IF,
meteoryt) co pozwolito na umiejscowienie uzyskiwanych wynikdw w szerszym polu analizy. Na
podstawie tych badan wykazano, ze materiat ultradrobnoziarnisty, w ktérym nie stwierdzono
obecnosci wydzielen wykazuje stabszg plastycznosé zaréwno w warunkach obcigzen
quasi-statycznych jak i dynamicznych. Zdolno$¢ do umocnienia odksztatceniowego takiego
materiatu jest ograniczona. Stwierdzono, ze rozdrobnienie mikrostruktury do poziomu
ultradrobnoziarnistego nie wptywa na zmiane sktadowe] cieplnej naprezenia plastycznego
ptyniecia, a tym samym materiat wykazuje niewielkg czuto$¢ na predkos¢ odksztatcenia oraz
temperature odksztatcania. Umocnienie od rozdrobnienia mikrostruktury przejawia sie jedynie
we wzroscie granicy plastycznosci. Przedstawione wyniki badan wykazaty, ze w warunkach
odksztatcania z matymi predkosciami odksztatcenia mikrostruktur ultradrobnoziarnistych
nastepuje pogorszenie plastycznosci zaréwno w przypadku stali, w ktérej wystepuje mechanizm
umocnienia wydzieleniowego, jak i w stali bez wydzielen. Znamiennym jest jednak fakt, ze dla
stali IF spadek plastycznosci jest znacznie wiekszy niz dla stali mikrostopowej M_F. Dodatkowo
stal mikrostopowa, dzieki wiekszej liczbie mechanizmdéw umocnienia wykazuje lepszg zdolnosé¢
do odksztatcen plastycznych - réwnomiernych niz stal IF. Natomiast w materiale o strukturze
gruboziarnistej to stal IF charakteryzowata sie lepszg plastycznoscia. Wynika z tego, ze
wprowadzenie dodatkowych mechanizméw umocnienia od czgstek dyspersyjnych obniza
sktonnosé materiatow do utraty plastycznosci wraz z rozdrobnieniem struktury. W ramach tej
czesci badan uzyskano Interesujgce wyniki z przeprowadzonych testéw Taylora oraz badan
wtasnosci mechanicznych. W efekcie przeprowadzonych badan wykazano, ze zrozumienie
dziatania mechanizméw umocnienia oraz ich ograniczen w warunkach obcigzen
quasi-statycznych jest podstawg do zrozumienia zachowania sie badanych materiatow
w warunkach obcigzen dynamicznych. Dzieki wiekszej liczbie aktywnych mechanizmoéw
umocnienia, przy wysokich predkosciach odksztatcenia stal mikrostopowa wcigz zachowuje
zdolnos$¢ do umocnienia odksztatceniowego, natomiast stal LC tej wiasciwosci nie wykazuje. Fakt
ten pozwolit na bardziej jednoznaczng interpretacje wynikéw przeprowadzonych badan
w przypadku innych gatunkow stali poddanych testom Taylora. Gwattowny przyrost twardosci
obserwowany na tréjwymiarowych mapach twardosci na przekroju prébek otrzymanych
w wyniku testu Taylora, w przypadku prébek ze stali LCi 20MnB4 swiadczy o tym, Zze rozpoczecie
plastycznego ptyniecia jest skutecznie wstrzymywane. Po pokonaniu tej przeszkody umocnienie
odbywa sie w bardziej ptynny sposdb. Efekt ten nie wystepuje w przypadku stali M_F oraz IF.
Sprawia to, ze rozktad odksztatcenia w tych materiatach jest bardziej jednorodny, co bardziej
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predestynuje te materiaty do zastosowania w warunkach oddziatywania obcigzen
dynamicznych, z powodu ograniczenia tendencji do lokalizacji odksztatcenia.

Whiosek: Czutos¢ na predkos¢ odksztatcenia w stalach maleje, gdy obecne sq mechanizmy
umocnienia pochodzgce od umocnienia roztworowego i wydzieleniowego. Nalezy jednak
zaznaczyc, ze istotne znaczenie ma rowniez struktura poczgtkowa, tj. wielkos¢ ziarna, a takze
sktad i morfologia sktadnikéw strukturalnych. Znaczqgco silniejsze rozdrobnienie sktadnikéw
mikrostruktury, jak rowniez obecnosc bainitu i dyspersyjnych kolonii perlitu w badanych stalach
petniq stabilizujgcg role w trakcie umocnienia odksztafceniowego, poniewaz sq efektywng
przeszkodg w ruchu dyslokacji w trakcie odksztatcenia z duzymi predkosciami.

Whiosek: Poréwnanie wynikdw otrzymanych na drodze pomiaréw twardosci na przekroju
probek poddanych testowi Taylora pozwala stwierdzic, Zze liczba mechanizmdw umocnienia
obecnych w badanych stalach ma istotny wptyw na czutos¢ na predkosc odksztatcenia. Obecnos¢
dodatkowych przeszkdd dla ruchu dyslokacji sprawia, Ze rozktad odksztatcenia jest bardziej
jednorodny. Zjawisko to nabiera szczegdlnego znaczenia w przypadku oddziatywania obcigzen
dynamicznych, gdzie na materiat oddziatujqg w istotny sposdb sity bezwtadnosci, a powstate
wowczas gradienty naprezeri pogtebiajq tendencje do lokalizacji odksztatcen.

Przeprowadzone badania referencyjne potwierdzity zasadno$¢ przyjetego kierunku badan,
w ktédrym zatozono, ze wprowadzenie dodatkowego mechanizmu umocnienia w postaci
umocnienia  wydzieleniowego pozwoli na  poprawe  plastycznosci  materiatow
ultradrobnoziarnistych. Rowniez badania w warunkach obcigzed dynamicznych potwierdzajg
zatozong teze, zgodnie z ktdrg umocnienie wydzieleniowe poprawia zdolno$¢ materiatéw do
stabilnego odksztatcania w zakresie odksztatcen réwnomiernych.

W celu udowodnienia postawionej tezy pracy w kolejnych etapie badan wytypowane rdzne
techniki rozdrobnienia mikrostruktury. Ogélnie zastosowano procesy, w ktdrych mikrostruktura
zostata rozdrobniona na drodze efektdw SPD (Severe Plastic Deformation) oraz ATP (Advanced
Thermomechanical Processing). W pierwszym przypadku zastosowano proces wieloosiowego
Sciskania (system MaxStrain) oraz procesy wielostopniowego ciggnienia, natomiast w drugim
przypadku wykorzystano procesy walcowania w warunkach przerdbki cieplno-plastycznej.
Efektem wykonanych badan byta dyskusja uzyskanych wynikow oraz wptywu parametréw
procesowych na stopien rozdrobnienia mikrostruktury badanych stali mikrostopowych tj. M-F
(mikrostopowy ferryt) oraz M_A (mikrostopowy austenit).

Whiosek: Duzy udziat wydzielen oraz granic szerokokgtowych powstatych w procesie ciggnienia
z duzqg akumulacjq odksztafcenia utatwia akumulacje defektow, w szczegdlnosci podczas
zastosowania duzej predkosci odksztatcenia podczas ciggnienia dynamicznego. Mozna zatem
stwierdzi¢, ze mechanizmy umocnienia wygenerowane w oparciu o umochienie roztworowe
i wydzieleniowe mogq byc¢ efektywnie wykorzystane do redukcji wielkosci ziarna w drutach ze
stali mikrostopowej i Ze w znaczqcy sposéb wptywajg na wtasnosci mechaniczne powodujgc nie
tylko wzrost wytrzymatosci, ale réwniez plastycznosci, szczegdlnie w warunkach ciggnienia
z duzq predkoscigq.

W nastepnym etapie badan wytworzone materiaty ultradrobnoziarniste o wielkosci ziarna od
100 nm do 3 um poddano testom plastometrycznym w szerokim zakresie predkosci
odksztatcenia. W prdébach rozciggania w warunkach quasi-statycznych wyznaczono wstepne
charakterystyki wytrzymatosciowe wytworzonych materiatéw, ktore nastepnie byty punktem
odniesienia dla testow z wiekszymi predkosciami odksztatcenia. Charakterystyki badanych
materiatdow wykonano na podstawie serii testéw o zrédznicowanym sposobie przytozonych
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obcigzen. W pierwszej kolejnosci jako punkt odniesienia dla dalszych badan wykonano ocene
wtasnosci mechanicznych w warunkach oddziatywania obcigzen quasi-statycznych. Analize
zachowania sie materiatbw w warunkach oddziatywania obcigzen dynamicznych,
z uwzglednieniem przedstawionych powyzej wynikéw badan referencyjnych prowadzono
zaczynajgc od préb udarnosci wykonanych na mtocie Charpy’ego. Predkosci odksztatcenia
w zakresie przejSciowym, gdzie procesowi odksztatcenia zaczynajg towarzyszy¢ zjawiska falowe,
badano w warunkach zaréwno rozciggania jak i Sciskania na mfocie spadowym. Krzywe ptyniecia
w szerokim zakresie predkosci odksztatcenia wyznaczono w prébie Sciskania za pomoca
dzielonego preta Hopkinsona. Najwyzisze predkosci odksztatcenia uzyskano w zderzeniowej
probie ptyt (Spall test), gdzie badano wytrzymatosé rozdzielczg przy ekstremalnie wysokiej
predkosci odksztatcenia.

Interesujgce wyniki uzyskano w przypadku proceséw wielostopniowego ciggnienia z réznymi
predkosciami. Odnoszac otrzymane wyniki do wynikow proby rozciggania probek po ciggnieniu
dla stali LC, ktéra nie wykazuje obecnosci mechanizmu umocnienia wydzieleniowego, mozna
stwierdzié, ze w stali bez dodatku pierwiastkow mikrostopowych brak jest widocznych rdznic
w plastycznosci wytworzonych materiatéw pomiedzy drutami ciggnionymi z niskg i wysoka
predkoscig odksztatcenia. Wynika z tego zatem, ze w warunkach odksztatcania materiatéw
o strukturze silnie rozdrobnionej, obecnos$é¢ w strukturze czgstek faz obcych przyczynia sie do
poprawy wiasnosci plastycznych po procesie ciggnienia z wysoky predkoscig odksztatcenia
w poréwnaniu do materiatéw pozbawionych mechanizmu umocnienia wydzieleniowego.

W kolejnych badaniach ocenie poddano procesy walcowania w warunkach przerébki
cieplno-plastycznej (ATP), w ktdrych zmieniajgc parametry procesowe wytworzono materiaty
o ztozonych mikrostrukturach, réwniez ultradrobnoziarniste. Szczegdlna cechg wytworzonych
w procesach ATP mikrostruktur byta ich bimodalnosé. Gdy odniesie sie wyniki otrzymane
podczas préb udarnosciowych na mtocie Charpy’ego do zdje¢ przetomdéw wykonanych na
skaningowym mikroskopie elektronowym i zdje¢ mikrostruktur z mikroskopu optycznego mozna
zauwazy¢ wyrazng zaleznos$é, wg ktérej bimodalnos¢ rozktadu wielkosci ziarna jest w kazdym
przypadku czynnikiem ktéry wptywa na wzrost energii tamania.

Préby Sciskania na mtocie spadowym wykazaty, ze :

Whiosek: Wielofazowos¢ mikrostruktury w warunkach silnego rozdrobnienia wielkosci ziarna
sprawia, ze materiaty takie majg wiekszq zdolnos¢ do przenoszenia obcigzen dynamicznych.
W strukturze dwufazowej ferrytyczno-bainitycznej wyspy bainitu ulegajq rozdrobnieniu
i struktura ulega ujednorodnieniu. Efektem takiego zachowania sie mikrostruktury podczas
odksztatfcania jest wyzsza czutos¢ na predkosc¢ odksztatcenia materiatu o strukturze dwufazowe;.

Wykonane badania pokazaty, ze prébki chtodzone po walcowaniu na powietrzu wykazujg wyzsze
umocnienie odksztatceniowe niz prébki chtodzone w wodzie. Charakter umocnienia
odksztatceniowego i jego zmiana wraz z postepujgcym odksztatceniem dla kazdej z prébek sg
takie same jak w prébkach sciskanych quasi-statycznie. Predkos¢ chodzenia w probkach
chtodzonych na powietrzu byta mniejsza, stad czas inkubacji dla procesu wydzieleniowego byt
wystarczajacy. Z tego powodu wszystkie warianty termomechaniczne, w ktérych chtodzenie
odbywato sie na powietrzu charakteryzujg sie wysokim umocnieniem odksztatceniowym.
Wynika z tego, ze probki charakteryzujgce sie drobnoziarnistg strukturg bainitu ziarnistego,
umocnionego czgstkami faz obcych wykazujg najwiekszg czuto$¢ na predkosé odksztatcenia,
zachowujac przy tym wecigz duzg zdolnos¢ do umocnienia odksztatceniowego.
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Istotng nowoscig w niniejszej pracy jest wykazanie, ze w obecnosci czgstek faz obcych
rozdrobnienie struktury do poziomu ultradrobnoziarnistego wptywa réwniez na skfadowa
cieplng naprezenia uplastyczniajgcego. Zjawisko to stoi w sprzecznosci z wynikami badan
referencyjnych [84] dla ultradrobnoziarnistych stali ferrytyczno-cementytowych, w ktérych
wykazano, ze rozdrobnienie struktury nie wptywa na sktadowg cieplng, a jedynie na sktadowg
atermiczna.

Whiosek: Fakt zmiany oddziatywania granic ziaren zaréwno na skfadowq cieping, jak
i atermiczng mozna wyjasni¢ tym, ze przy silnym rozdrobnieniu mikrostruktury granice ziaren
przestajq juz by¢ jedynie barierq dalekiego zasiegu, a stajq sie barierami bliskiego zasiegu, a tym
samym wiekszy udziat w naprezeniu uplastyczniajgcym bierze sktadowa cieplna. Takie efekty
obserwuje sie jednak tylko w potgczeniu z obecnoscig w materiale wydzielen czgstek faz obcych,
ktore poprawiajq zdolnos¢ materiatu do umocnienia odksztafceniowego.

Whniosek: Materiaty ultradrobnoziarniste charakteryzujq sie ograniczconym umocnieniem
odksztafceniowym, a odksztatcenie zachodzi w gtownej mierze w obszarze niestabilnosci
plastycznej. Zatem obecnosc¢ wydzielen w stali ultradrobnoziarnistej zapewnia wystarczajgcy
zapas plastycznosci do realizacji procesow ksztattowania plastycznego w warunkach stabilnosci
plastycznej.

Badania plastometryczne stali M_F wykazaty réwniez, ze w strukturze, gdzie granice ziarn nie
zajmujg wiekszej objetosci materiatu, w mikroskali przestaje on by¢ izotropowy.

Whiosek: Zorientowanie poszczegdlnych ziaren wzgledem kierunku oddziatujgcego naprezenia
moze powodowac, ze pekniecia majq bardziej przypadkowy kierunek, a tym samym energia
tworzenia nowych powierzchni na licznych peknieciach jest wyzsza. Rozny kierunek pekniec
utrudnia fgczenie sie pekniec¢ ze sobq, stqd najwyzisza wytrzymatosc rozdzielcza probki o naj-
wiekszym ziarnie. Catkowicie odmienne zachowanie prezentuje probka ze stali austenitycznej
M_A. W trakcie oddziatywania naprezen sciskajgcych mechanizm zniszczenia postepowat na
drodze zarodkowania i wzrostu pustek. Sie¢ krystaliczna RSC nie posiada ptaszczyzny tatwego
pekania, stgd pole naprezer wokdt zarodka pekniecia przyjmuje forme kulistq.

Zebrang baze danych doswiadczalnych wykorzystano w celu modyfikacji modelu reologicznego
KHL opracowanego dla materiatéw o silnie rozdrobnionej strukturze poprzez dodanie do
rownania konstytutywnego sktadowych pochodzgcych od umocnienia wydzieleniowego
i roztworowego.

Opracowana modyfikacja modelu postuzyta nastepnie do przeprowadzenia proby
przewidywania krzywej ptyniecia stali M_F¢-20 oraz materiatu walcéwki w warunkach $ciskania
z predkoscig odksztatcenia 6000 s, w temperaturach: pokojowej, 200°C oraz 400 °C. Krzywe
ptyniecia pozyskane z obliczenn poréwnano z danymi eksperymentalnymi otrzymanymi w prébie
Sciskania z wykorzystaniem dzielonego preta Hopkinsona. Uzyskane wyniki swiadczg o dos¢
dobrej zgodnosci modelu z doswiadczeniami.

Przeprowadzone w pracy badania oraz analiza ich wynikéw pozwolity na udowodnienie
postawionej tezy pracy oraz dostarczyty nowg wiedze, ktdra moze byé wykorzystana w celu
lepszego zrozumienia zjawisk zachodzacych w nowoczesnych materiatach konstrukcyjnych,
w ktdrych wysokie wtasnosci wytrzymatosciowe wynikajg z silnego rozdrobnienia
mikrostruktury oraz obecnosci dyspersyjnych czgstek faz obcych. Szczegdlne znaczenie
uzyskanych wynikow z realizacji pracy zwigzane jest z poprawg odpornosci badanych materiatéow
na obcigzenia dynamiczne.
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