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Resumen

Las chapas de zinc se caracterizan por tener muy buena maleabilidad y flexibilidad en
combinacion con una gran terminacion superficial, lo que las hace ser ampliamente utilizadas en la
industria arquitectonica en partes como techos, revestimientos, canaletas, entre otras, y ademas son aptas
para sitios con climas adversos. Estas propiedades se logran debido a que el zinc es naturalmente
resistente a la corrosién, muy duradero y requiere bajo mantenimiento. Es la adicién de cobre y titanio
como aleantes lo que conduce a un material con Optimas caracteristicas mecanicas y fisicas,
principalmente en cuanto a resistencia mecanica y creep, cualidades muy apreciadas para aplicaciones
en la construccion. Las chapas son producidas por colada continua seguida por laminado desde unas
dimensiones iniciales de 1 m de ancho y 10 a 20 mm de espesor hasta las dimensiones finales deseadas.

La presente tesis doctoral aborda el estudio numérico y experimental de la formabilidad de chapas
de zinc texturado. El diagrama limite de conformado del material se determina experimentalmente
mediante ensayos de laboratorio y sus resultados son predichos mediante un modelado en dos escalas.
El comportamiento anisétropo del material, producto de la textura cristalografica y la microestructura
se obtiene a través de un modelo viscoplastico autoconsistente de plasticidad policristalino de base
micromecanica. En conjuncién con un criterio de inestabilidad plastica de Marciniak-Kuczynski,
fundado en la presencia de una imperfeccidn inicial en el material, se modeliza el comportamiento limite
de zinc bajo solicitaciones de tipo traccion-compresion, deformacion plana y expansion biaxial en el
plano de la chapa. El caracter altamente anisétropo de la formabilidad del material es cualitativamente
predicho por la modelizacion. Se extiende el andlisis mediante el diagrama limite de conformado, el
cual abarca caminos de deformacion lineales, basado en expansion biaxial equilibrada seguido de una
traccion uniaxial, encontrando un incremento significante de la deformacion limite del material, y una
menor sensibilidad a la desorientacion inicial de los ejes de anisotropia y los ejes principales de la

solicitacion.

Un énfasis especial adquiere la anisotropia exhibida por el material, producto de la textura
cristalografica y la microestructura. Se investiga la textura inducida mediante diversos procesos tipicos
de conformado mediante técnicas experimentales, contrastando los resultados con la prediccion del
modelo policristalino. El buen acuerdo cualitativo entre los experimentos y las predicciones del modelo

indica que la base fisica del modelo es acorde para este material.

Se estudia el desarrollo de la localizacion en ensayos de traccion uniaxial mediante el seguimiento

in-situ del campo de deformaciones sobre el plano de la chapa, y a través de cartografias mediante
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difraccion de electrones retrodifundidos de muestras deformadas. El desarrollo de un campo
heterogéneo de deformaciones se hace evidente desde etapas tempranas de los ensayos, y generalmente
antes del maximo en las curvas de carga. La localizacion de la deformacion se caracteriza por el

desarrollo de multiples bandas, y una estriccion final Unica.



Abstract

Zinc sheets are characterized by their good malleability and flexibility combined with an excellent
surface aspect. They are greatly used in the building industry as part of facades, roofing, rainwater
systems and accessories, independently of the weather conditions. They are widely chosen for this type
of uses because it is a naturally corrosion resistant, durable and low cost maintenance material. When
alloyed with copper and titanium, mechanical and physical properties as mechanical strength and creep
resistance are optimal for their use in the building industry. Sheets are produced by continuous casting
followed by rolling from slabs 1 m wide and 10 to 20 mm thick to the required dimensions of the sheet.

This thesis addresses the numerical and experimental study of the formability of textured zinc
sheets. The forming limit diagram of the material is experimentally determined by means of laboratory
tests and their results are predicted by a two scale model. On one side, the anisotropic behavior of the
material, as a consequence of crystallographic texture and microstructure, is reproduced with a
micromechanically based polycrystalline model, called viscoplastic self-consistent. On the other side,
the limit strains of the zinc sheets are predicted for tension-compression, plane strain and biaxial
expansion deformation conditions, with the help of the Marciniak-Kuczynski plastic instability criterion,
which assumes the pre-existence of an initial materials’ imperfection that leads to localized necking.
The high anisotropy exhibited by the material is qualitatively predicted by the model. The forming limit
diagram analysis, which involves linear strain paths, is extended for a strain path involving equibiaxial
expansion followed by uniaxial tension, finding a significant increase in the limit strains of the material

and less sensibility to the initial angle between anisotropy and principal strains axes.

A notorious emphasis is set on the anisotropy shown by the material, especially in terms of
crystallographic texture and microstructure evolution. The texture induced by different typical forming
operations is investigated through experimental techniques, and their results are compared to those
predicted by the polycrystal model. The good qualitative agreement between experimental and
theoretical results is an indicator that the physical basis of the polycrystal model is well suited for this

material.

The development of strain localization on uniaxial tension tests is studied by means of an in-situ
following of the strain fields in the plane of the sheet, aided by electron backscatter diffraction

measurements of deformed samples. The development of a heterogeneous field of strain distribution is



evident from early stages of the tests, and is generally observed before the maximum of the true stress-
true strain curve is reached. Strain localization is characterized by the development of multiple bands of
localized strain, with one of them finally necking.
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Capitulo 1

Introduccion general

1.1 Aspectos generales de la formabilidad

Las chapas metalicas, en la gran mayoria de los casos, son usadas en formas complejas obtenidas
a partir de la chapa plana producto del proceso de laminacion. La chapa plana se transforma en variadas
formas mediante diversos procesos de conformado plastico. La formabilidad del material es el pardmetro
caracteristico que indica la factibilidad de realizar dichos procesos. En un sentido amplio, la
formabilidad puede definirse como el grado de deformacidn al que puede ser sometido el material
durante el proceso de conformado sin crear una condicion indeseable, (formaciéon de una grieta,
estriccion, ondulacion, etc.). En funcién de lo anterior podemos diferenciar dos tipos de variables: las
dependientes del proceso y las dependientes del material. Las variables principales dependientes del
proceso abarcan la geometria de la deformacion, la formay disefio de la herramienta y matriz, la friccion
y la lubricacion, la velocidad de deformacién y la temperatura. Por otro lado, las variables dependientes
del material incluyen fundamentalmente la condicién metaldrgica (precipitados, segregacion, etc.),

tratamientos térmicos previos, tamafio de grano, textura cristalogréfica y anisotropia.

La presente tesis pondré el foco en este Gltimo tipo de variables, asociadas al material. El trabajo
se inscribe en el marco de la utilizacion de la modelizacion micromecanica multiescala de base
policristalina en chapas de zinc texturado bajo solicitaciones mecénicas inducidas por procesos de

conformado pléstico.

La industria arquitectonica es la principal consumidora de zinc en su forma de chapa laminada,
ya que lo utiliza para las fachadas y los techos de construcciones, como asi también para sistemas de
desagiie, embellecimiento de uniones y juntas, y una muy variada y creciente gama de objetos
decorativos. Estos usos involucran, en todos los casos, un proceso de transformacion por conformado
del producto plano original. De alli la importancia y necesidad de comprender la capacidad del material
de resistir sin romperse ni generar defectos de importancia. La Figura 1.1 muestra usos de chapas de

zinc que implican distintas severidades de conformado. Se puede apreciar su empleo en techos
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(conformado de baja deformacién); fachadas y canaletas (conformado de deformacion intermedia);
hasta el uso para objetos de decoracion de formas muy complejas (conformado de alta exigencia).

Figura 1.1: usos de chapas de zinc!

1.2 Propiedades del zinc

El zinc es el vigésimo tercer elemento en abundancia en la corteza terrestre, representando el
0.013% del total. Sin embargo, es el cuarto metal mas producido y consumido, sélo superado por el
hierro, el aluminio y el cobre (Zhang, 2013).

Tanto el zinc como sus distintas aleaciones son utilizados en forma de piezas fundidas, forjadas
0 extruidas; chapas laminadas; galvanizado de chapas de acero; etc. Ademas, el zinc es un constituyente
fundamental del laton, como asi también se utiliza para fabricar anodos de sacrificio en medios
corrosivos. El uso para galvanizado de chapas es el mas importante, y representa aproximadamente el
50% de la produccion. Otra importante fuente de demanda es la industria de la construccion, en

1 www.vmzinc.com
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particular en la forma de chapas laminadas, las cuales son usadas principalmente para techos,
revestimiento de exteriores y sistemas de desaglie como se menciond previamente. Las cualidades que
hacen 6ptimo al zinc para la industria de la construccion son su excelente terminacion superficial, su
gran resistencia a la corrosion y la posibilidad de ser reciclado. Este Gltimo aspecto de creciente

importancia debido a la concientizacidn industrial respecto al cuidado ambiental.

El zinc, como elemento de la tabla periddica, posee un peso atomico de 65.37, una densidad de
7.14 g/ml, y puntos de fusién y ebullicidén de 419.5 °C y 906 °C, respectivamente. Su estructura cristalina
es hexagonal compacta (hexagonal close-packed, HCP) con unarelacion c/a de 1.856, la cual es superior
al valor teérico de 1.633. Las constantes de red a y ¢ son 0.2664 nm y 0.4947 nm, respectivamente

(Figura 1.2) (Zhang, 2013; Schlosser et al., 2017).

o o
® © ©
o o
o o
o %
o 0 o
® o

¢=0.4947 nm

Figura 1.2: estructura HCP y constantes de red del zinc

El proceso de conformado de chapas de zinc laminadas, requerira indefectiblemente deformar
plasticamente el material. De forma general, el zinc dispone para acomodar la deformacion pléastica de

mecanismos de deslizamiento y el maclado.

Los sistemas de deslizamiento disponibles, a temperatura ambiente e intermedias, son el basal, el
prismatico, y los piramidales tipo I y 1l (Figura 1.3). El basal consiste en deslizamiento sobre los planos
basales {0001} en las direcciones (1120). El prismatico consiste en deslizamiento sobre los planos
{1010} en las direcciones (1120). El piramidal tipo | se compone de deslizamiento sobre los planos
{1011} en las direcciones {(1120). Por Gltimo, el piramidal tipo II lo conforma el deslizamiento sobre los
planos {1122} en las direcciones (1123). El sistema basal es el mas activo, ligado principalmente a que
es el que menor tensidn de corte critica (critical resolved shear stress, CRSS) posee (Adams, 1965;
Lassila et al., 2007). Por otra parte, el deslizamiento sobre los planos piramidales Il fue encontrado
extensamente activo en diversos trabajos, en condiciones de deformacién de las méas diversas. La

presencia de este sistema de deslizamiento se observé mediante indentacion y deformacion por flexion
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con el eje de flexion paralelo a la direccién (0001) de los cristales (Rosenbaum, 1961). A su vez, al
aplicar cargas concentradas normales a planos basales se observé la presencia en cantidad minoritaria
de maclado y deslizamiento piramidal I, siendo la actividad del deslizamiento piramidal 1l
considerablemente mas extensa (Predvoditelev et al., 1962). El sistema piramidal 1l también se ha
observado mediante ensayos de compresion (Gilman, 1955; Adams et al., 1967). El sistema prismético
se encontrd en ensayos de traccion con la direccion de tension paralela a los planos basales, pero a

temperaturas comprendidas en el rango de 250-400°C (Gilman, 1956).

Basal Prismatico . Piramidal 1 .15, Piramidal II

11010}

b 1120

\

100021

Figura 1.3: representacion grafica de los sistemas de deslizamiento en materiales de estructura HCP

Por otra parte, el maclado se produce sobre los planos {1012} en las direcciones (1011) (Figura
1.4). En general, no es clara la ocurrencia de maclado en policristales de zinc. Rogers y Roberts (1968)
no observaron maclado luego de un 15% de traccién uniaxial (uniaxial tension, UAT) en la direccién
de laminado (rolling direction, RD), aunque si observaron presencia de éste al traccionar a 90° de la
direccién de laminado y luego de ensayos de traccion biaxial de Bulge. Malin et al. (1982) reportan
maclado en granos de zinc policristalino luego de una baja cantidad de deformacién por laminado (e =
0.07) aunque no parece haber progresado cuando la deformacion alcanz6 € = 0.2 y el deslizamiento
parece el modo preferido en ese rango de deformacion. Hughes et al. (2007) reportan que en la fractura
fragil de policristales de zinc se observa un 14% de volumen maclado a 77K, mientras que a 293K y
328K el volumen maclado es 0%. De todas maneras, atn si hay presencia de maclado, su contribucion
a la deformacion total es baja, debido a que aparece cuando el deslizamiento se vuelve mas dificil,
generando una reorientacion que vuelve a favorecer la deformacién por deslizamiento, un proceso que
se repite continuamente (Humphreys y Hatherly, 2004). EI maclado que potencialmente puede ocurrir

es de compresion (Philippe et al., 1988).
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Maclado

<1011>

«

11012}
Figura 1.4: representacion grafica del sistema de maclado en policristales de zinc

1.3 Aleacion Zn-Cu-Ti

La aleacion objeto de estudio en la presente tesis es una aleacion de zinc (Zn), con cobre (Cu) y
titanio (Ti) como aleantes principales (Zn-Cu-Ti). En funcion de las cantidades de los elementos aleantes
se tienen las aleaciones Zn20 y Zn83 (identificacion comercial). Las composiciones quimicas de ambas

pueden observarse en la Tabla 1.1.

Cu(ppm)  Ti(ppm) Al (ppm)

Zn20  1550-1850  700-1000 50-150

Zn83 200-280 100-400 <75

Tabla 1.1: composiciones quimicas de las aleaciones de zinc Zn20 y Zn83

La aleacion Zn20 es la de mayor contenido de aleantes, tanto de Cu como de Ti. La adicion de
Cu resulta en un incremento en la resistencia, la dureza, la resistencia al creep y la temperatura de
recristalizacion (Muster et al., 2007). La solubilidad del Cu en el Zn tiene un maximo de 2.7% a 424°C,
mientras que a temperatura ambiente cae a 0.3% (Mathewson, 1959). Esto puede observarse en el
diagrama de fases correspondiente (Figura 1.5). En el caso de la aleacion Zn20, dado que el porcentaje

de Cu es menor al limite a temperatura ambiente, éste se encuentra en solucion sélida sustitucional.
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Figura 1.5: diagrama de fases Cu-Zn (ASM Handbook, Vol. 3, Alloy Phase Diagrams, ASM International,
1992, pp. 2-182)

Por otro lado, el Ti presenta mucha menor solubilidad (Figura 1.6), lo que resulta en la
precipitacion de una fase intermetalica rica en zinc, cuya composicién es TiZnig (Chen et al., 1995,
Schlosser et al., 2017). Esta fase intermetalica act(a disminuyendo el tamafio de grano durante la colada
y restringiendo el crecimiento de los granos a alta temperatura de las chapas laminadas. El Ti por si solo
tiene poco efecto en la resistencia y la dureza de la chapa, pero mejora la resistencia al creep, en

particular cuando es afiadido en combinacion con el Cu (Muster et al., 2007).
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Figura 1.6: diagrama de fases Ti-Zn (Okamoto, 2008)
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La Figura 1.7 muestra la microestructura para el caso de la aleacién Zn20, obtenida mediante
micrografia dptica. En ella se destaca en color oscuro la fase intermetélica TiZn1s, de forma alargada en
la direccion de laminado en la zona izquierda, y con una forma no definida y notoriamente segregada

en la zona derecha.

Figura 1.7: metalografia 6ptica sobre la cara superior de la chapa de Zn20, con la direccion de laminacion
alineada en la direccion vertical. Aumento de 200x

1.4 Textura cristalografica

Mayoritariamente, los metales empleados cominmente son de cardcter policristalino. Sus
propiedades dependen de aquellas de los cristales simples que lo componen y de pardmetros que
caracterizan su distribucion (en orientacion) en el policristal. Dado que las propiedades de los cristales
son, en su mayoria anisotropas, la orientacion cristalogréafica de aquellos que componen el policristal
juega un rol importante en los mencionados parametros. Cuando todas las posibles orientaciones de los
cristales ocurren con igual frecuencia, la dependencia con la orientacién desaparece en el promedio,
generando un comportamiento isétropo. Por otro lado, cuando un cristal es sometido a una deformacion
cualquiera, su estructura cristalina no se reorienta de forma aleatoria, sino en base a los sistemas de
deformacion activados para acomodar la deformacion impuesta. Esto deriva en una preponderancia de
determinadas orientaciones, con lo cual el comportamiento del policristal se asemeja en varios aspectos
a aquel de los cristales simples, y se dice que el material posee textura cristalografica. Como es l6gico,
la textura cristalografica de los materiales evoluciona durante los distintos procesos a los que son
sometidos, y ademas generalmente poseen una textura inicial de colada, la cual es modificada
necesariamente durante los procesos de deformacion en frio o caliente, o procesos de recocido realizados

como parte del proceso de fabricacion del producto laminado.
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En chapas laminadas, la textura es cominmente representada mediante los indices {hk1}{uvwy), lo
que significa que los planos {hkl} de esos granos yacen paralelos al plano de la chapa, mientras que su
direccion (uvw) se ubica paralela a la direccion de laminado. En el caso de materiales hexagonales, los
indices que caracterizan a los planos y direcciones son cuatro, es decir {hkil}{uvtw) (también pudiéndose
referir como {hk.I}<uv.w>). La textura puede ser caracterizada a partir de un conjunto de figuras de
polo medidas mediante técnicas de difraccién de rayos-X. La figura de polo es la representacion en dos
dimensiones de la proyeccion sobre una esfera centrada en el origen de la celda cristalina unitaria. Sin

embargo, la informacién contenida en las figuras de polo es incompleta y semicuantitativa.

El proceso de laminacion al cual son sometidas las chapas produce una textura cristalografica
tipica de este proceso. En el caso de chapas con estructura cristalina HCP, el tipo de textura que
desarrollan depende fuertemente de la relacion c/a de la red en comparacién con el valor ideal, lo cual
deriva en una clasificacion en tres tipos de textura que corresponden a valores c/a mayores, iguales o
menores al valor tedrico de 1.633, como lo muestra la Figura 1.8 (Wang y Huang, 2003). En el caso
ideal, ejemplificado en el Mg y el Co (c/a = 1.62), los planos basales son paralelos a la superficie de la
chapa y generalmente la textura se distribuye simétricamente alrededor de la direccion normal (normal
direction, ND). Para relaciones méas bajas que la ideal, como el caso del Zr y el Ti (c/a = 1.59), los
planos basales estan inclinados 20-30° respecto a ND hacia la direccion transversal (transverse direction,
TD). Para relaciones mayores a la ideal, como el caso del zinc (c/a = 1.856), los planos basales se
encuentran rotados 20-30° respecto de ND hacia la direccion de laminado.

(a) c/a=~1.633

(b) c/a>1.633

(c) c/a<1.633

Figura 1.8: representacion esquematica de las texturas tipicas de laminado segun la relacion c/a. Figuras
de polo {0002} a la izquierda y {1010} a la derecha (Wang y Huang, 2003)



1.5 Anisotropia mecanica

La combinacion de la textura cristalografica, la presencia de un fibrado de precipitados alineados
con la direccion de laminado de la chapa y el comportamiento plastico anisétropo propio del zinc derivan
directamente en una anisotropia mecanica caracteristica, tanto en la respuesta en tensién como en
deformacioén (Tikhonov, 1960; Jansen et al., 2013; Schwindt et al., 2015). La Figura 1.9 muestra un
claro ejemplo del comportamiento anisétropo para ensayos de traccion de una chapa de Zn-Cu-Ti
laminada. Las curvas de carga de la izquierda muestran notables diferencias en la tension alcanzada de
cada una de las muestras, dependiendo de la direccion de solicitacion, siendo més alta la tension para
las muestras segin TD. También se ve que la deformacion méaxima a rotura es dependiente de la
orientacion, y en este caso es mayor para la muestra coincidente con RD. Sobre la derecha se muestran
los valores del coeficiente de Lankford (cociente entre la deformacion en el ancho y el espesor en un
ensayo de traccion uniaxial), y se traza la escala del eje vertical hasta 1, ya que es un valor de referencia
para materiales is6tropos. Los coeficientes de Lankford son otra clara muestra de la anisotropia del
material, ya que los tres valores son diferentes entre si, y ademas son todos inferiores a 1, con lo cual en

todos los casos la deformacion en el ancho es menor que la deformacion en el espesor.
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Figura 1.9: curvas de carga y coeficientes de Lankford correspondientes a muestras de una chapa de Zn-
Cu-Ti (Zn20) cortadas en tres orientaciones respecto de la direccion de laminado

1.6 Formabilidad

La herramienta utilizada en esta tesis para la evaluacion y analisis de la formabilidad es el
Diagrama Limite de Conformado (Forming Limit Diagram, FLD), el cual resulta de gran utilidad debido
a que permite trazar la Curva Limite de Conformado (Forming Limit Curve, FLC) para mostrar de
manera simple la formabilidad de un material en diferentes condiciones de deformacidn. Los detalles de
determinacion y uso de la FLC se daran en los Capitulos 5 y 6, pero en forma resumida se puede

mencionar que representa los maximos valores de deformaciones principales mayores y menores que
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un material resiste. La Figura 1.10 muestra a modo de ejemplo las FLCs incompletas para una chapa de
zinc, medidas para muestras orientadas a 0°, 45° y 90° de la direccion de laminado. Més alla de los
valores de los puntos de deformacion limite, se destaca la diferencia de comportamiento entre las tres

orientaciones de muestras, producto de la ya mencionada anisotropia que caracteriza al material.
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Figura 1.10: FLDs de una chapa de Zn-Cu-Ti (Zn20) alineada a 0°, 45° y 90° respecto de la direccion de
laminado (Serenelli, 2013)

El magnesio es el material generalmente elegido en muchos de los trabajos que estudian la
formabilidad en materiales hexagonales. Si bien este material presenta baja formabilidad a temperatura
ambiente, varios estudios experimentales encontraron que la misma se puede mejorar mediante cambios
en el modo de deformacion y en su textura. Por ejemplo, Huang et al. (2008) han reportado un aumento
en la formabilidad de una chapa de AZ31 al laminarla con velocidades diferentes de los rodillos, en
chapas cuyos polos basales estan rotados ~15° respecto de RD. Chino et al. (2008) observaron una
mejora en la ductilidad en traccién para barras de AZ31 sometidas a extrusién por torsion, que produce
una textura con los polos basales inclinados ~30° respecto a la direccion de extrusion. Ademas, Mukai
et al. (2001) y Agnew et al. (2004) mostraron que se consigue mejor ductilidad mediante extrusién
angular (Equal Channel Angular Extrusion, ECAE) cuando los planos basales estan inclinados

preferencialmente a ~45° de la direccion de extrusion.

En el caso de aleaciones de zinc, son pocos los trabajos que estudian su formabilidad. Philippe et
al. (1991) estudiaron la influencia de la textura en la ductilidad en traccion uniaxial y en doblado, y
observaron que la intensidad y dispersion de la textura de laminado afectan notablemente esta propiedad.
En cuanto a trabajos que analicen la formabilidad general del zinc, Jansen et al. (2013) y Milesi et al.
(2014) muestran que la formabilidad de chapas de zinc laminadas es altamente dependiente de la
direccion, es decir de la orientacion entre la textura de laminado y la direccion principal de la
deformacion. La aplicacion de estados de deformacion en los que la deformacion principal mayor
coincide con la direccion de laminado produce deformaciones limite muy superiores respecto a los casos

en que esas direcciones no son coincidentes.
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1.7 Recristalizacion

La energia libre de un material cristalino crece durante la deformacion en frio por el aumento de
la presencia de dislocaciones e interfases, y un material que contiene estos defectos se vuelve
termodindmicamente inestable. Si bien la termodindmica sugiere que los defectos deberian desaparecer
en forma esponténea, en la practica los mecanismos atdmicos necesarios son usualmente muy lentos a
bajas temperaturas, con el resultado de que los defectos son retenidos luego de la deformacion. Si el
material es posteriormente calentado a una temperatura alta (recocido), se desencadenan procesos
térmicamente activos como la difusion que proveen mecanismos para que los defectos sean removidos

o reordenados en configuraciones de menor energia (Humphreys y Hatherly, 2004).

Cuando un material deformado en frio es recocido a una temperatura elevada, la microestructura
y las propiedades pueden ser parcialmente restauradas a sus estados originales por un proceso de
recuperacion, en el cual ocurre aniquilacion y rearreglo de dislocaciones. Los cambios
microestructurales durante la recuperacion son relativamente homogéneos y usualmente no afectan los
bordes entre granos deformados. Una recuperacion similar puede ocurrir durante la deformacion,
particularmente a altas temperaturas, y esta recuperacion dindmica juega un rol importante en el
fendmeno de creep y en el trabajado en caliente de los materiales. La recuperacion implica s6lo una
restauracién parcial de las propiedades porque la estructura de dislocaciones no es removida
completamente, pero alcanza un estado metaestable. Puede ocurrir un proceso mas importante de
restauracién llamado recristalizacion en el cual se forman nuevos granos libres de dislocaciones a partir
de la estructura deformada o recuperada. Estos nuevos granos luego crecen y consumen a los granos

viejos, resultando en una nueva estructura con baja densidad de dislocaciones.

Cuando la recristalizacion ocurre durante la deformacion se la Ilama recristalizacion dinamica
(dynamic recrystallization, DRX), y en general se la asocia a temperaturas mayores a 0.5 de la T,
(temperatura de fusién). Huang y Logé (2016) distinguen actualmente tres tipos: la recristalizacion
dinamica discontinua (discontinuous dynamic recrystallization, DDRX), la recristalizacion dinamica
continua (continuous dynamic recrystallization, CDRX) y la recristalizacion dindmica geométrica
(geometric dynamic recrystallization, GDRX). La DDRX es frecuentemente observada para materiales
de baja energia de falla de apilamiento, en los que ocurre nucleaciéon de nuevos granos libres de
dislocaciones, que crecen a expensas de regiones con alta densidad de dislocaciones. Por otro lado,
durante la deformacién de materiales con alta energia de falla de apilamiento, son eficientes los procesos
de recuperacion dinamica que favorecen la formacién de subestructuras con bordes de grano de bajo
angulo (low angle grain boundaries, LAGBs), los cuales evolucionan progresivamente en bordes de
alto angulo (high angle grain boundaries, HAGBSs) debido a la acumulacidn de dislocaciones a medida
que avanza la deformacion, dando lugar al proceso Ilamado recristalizacion dindmica continua. Ademas

de los fendmenos de DDRX y CDRX, otro concepto reciente es el de GDRX, que fue observado al
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deformar aluminio a alta temperatura hasta altos niveles de deformacién. En este caso, los granos
deformados se vuelven alargados y con quiebres locales de orientacién, pero aun son distinguibles a
altas deformaciones, hasta el punto en que su espesor se hace menor a 1-2 veces el tamafio de los
subgranos, momento a partir del cual se forman nuevos granos equiaxiales con HAGBs. Varios autores
mencionan la posibilidad de ocurrencia de recristalizacion dindmica en zinc a temperatura ambiente,
especialmente durante el laminado, aunque no diferencian si se trata de la continua, la discontinua o la
geométrica. Malin et al. (1982) reportan gque a partir de € = 0.5 de laminado a temperatura ambiente de
zinc policristalino comienza un proceso de recristalizacion dinamica, al observar cambios en la
microestructura y en la dureza que indican la ocurrencia del fenémeno. Philippe et al. (1994) mencionan
que la recristalizacion durante el laminado a temperatura ambiente es posible, y que el efecto mas
importante en la textura consiste en reducir la intensidad de los polos basales en la direccion de
laminado. Uno de los materiales méas extensamente estudiados en relacion a este fendmeno es el
magnesio, el cual comparte con el zinc la alta energia de falla de apilamiento. Jager et al. (2014)
estudiaron la deformacion por extrusion a una temperatura de 0.4 de T de una aleacién de magnesio
con 0.3% de aluminio y encontr6 que, en las zonas en que el maclado esta dificultado de aparecer, la
deformacién por deslizamiento produce la aparicion de nuevos bordes de grano de alto angulo, por la
rotacion continua de los subbordes de grano (LAGBSs) formados gracias a la recuperacion dindmica que
se da a esa temperatura. En el mismo sentido, Miura et al. (2005) mencionan que la CDRX se ve
favorecida en los granos de Mg favorablemente orientados para el deslizamiento maltiple, mientras que

no se observa en aquellos en que se activa Unicamente el deslizamiento basal o prismatico.
1.8 Objetivos de la tesis

El objetivo general de la presente tesis consiste en estudiar la formabilidad de chapas laminadas
de los materiales de estructura cristalina hexagonal, con aplicacion especifica en chapas de zinc. Para
ello, se combinaron diversas herramientas que permiten no sélo determinar la formabilidad como una
propiedad independiente, sino también relacionar su comportamiento con otras propiedades del material.
La herramienta primordial de andlisis de formabilidad es la curva limite de conformado, la cual se
determind a dos velocidades de deformacion y en las direcciones de laminado, a 45° de ésta y transversal,
analizando la posible influencia de factores inherentes al material, especialmente la microestructura y la
textura cristalogréfica. Con tal fin se realizaron ensayos de laboratorio conjuntamente con la aplicacion
de métodos de modelado numérico, utilizando modelos acoplados de localizacién de la deformacion y
plasticidad cristalina. La prediccion de los resultados experimentales de formabilidad mediante el
modelo computacional aportd conclusiones importantes relativas al rol de la textura. Un fuerte énfasis
es puesto sobre la influencia de la anisotropia, condicionada en gran medida por la textura y la
microestructura. Otro factor importante tenido en cuenta es la limitacién de la FLC convencional para

caminos de deformacion proporcionales, siendo que en general los procesos industriales involucran
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caminos de deformacién cambiantes, ya sea graduales al fluir la pieza dentro de la matriz, o bruscos al
pasar de un proceso a otro. Con este fin, se determinaron las deformaciones limite al aplicar condiciones
de deformacion més cercanas a las de un proceso industrial, al imponer caminos de deformacion no

proporcionales, o bilineales.

Complementariamente, se realizaron ensayos de traccion uniaxial con seguimiento temporal de
los campos de deformacién y velocidad de deformacion en una segunda aleacion Zn-Cu-Ti de bajo
contenido de aleantes, Zn83. La obtencidn de los datos por correlacion digital de iméagenes del campo
de deformacidn y su velocidad permitio realizar un analisis detallado de la evolucién de su distribucion

espacial, con especial énfasis en el desarrollo y ocurrencia de la estriccidn localizada.
1.9 Organizacion del trabajo

Para lograr los objetivos planteados, el presente manuscrito se organiza en siete capitulos,
adicional al presente.

Capitulo 2: presenta la metodologia empleada para medir, representar y caracterizar la textura
cristalogréafica y la microestructura del material. Se muestran la microestructura y textura iniciales de
las chapas de zinc teniendo en cuenta que condicionan en gran medida la anisotropia del material y son

fundamentales a la hora de discutir la formabilidad.

Capitulo 3: describe en detalle la formulacion de la modelizacién micromecanica multiescala de
base policristalina para describir el comportamiento material en conjuncién con el criterio de
localizacion adoptado. Se discuten algunas de sus aplicaciones y ventajas, junto con la necesidad de

aplicar modelos que permitan variaciones entre las respuestas de diferentes granos.

Capitulo 4: comprende principalmente la evaluacion de la anisotropia plastica de las aleaciones
de zinc, manifestada esencialmente en los resultados de curvas de carga y coeficientes de Lankford,
tanto experimentales como simulados. Incluye un analisis exhaustivo de la evolucion de la textura
cristalogréfica para varias condiciones de deformacion, en términos de resultados experimentales y

simulados.

Capitulo 5: se desarrolla el concepto de diagrama limite de conformado, y posteriormente se
describe la aproximacion teorica del criterio de inestabilidad plastica y su acople con el modelo
constitutivo del material. Se discute la ventaja de que el criterio presentado sea aplicado conjuntamente
con un modelo que tiene en cuenta la anisotropia del material mediante la incorporacion de la textura

cristalogréfica.

Capitulo 6: presenta la metodologia experimental utilizada para determinar las deformaciones
limite de chapas. Posterior a ello, se muestran las curvas limite de conformado de las chapas de zinc,

tanto experimentales como las predichas por la conjuncion del modelado material y el criterio de
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inestabilidad elegido. Se evalGan los cambios en la formabilidad del material producto de aplicar

caminos de deformacién bilineales.

Capitulo 7: se realiza un estudio exhaustivo de la evolucién y el posterior desarrollo de estriccion
localizada de la deformacion sobre probetas de traccion uniaxial de zinc. Se complementa el andlisis de

las deformaciones con resultados de microestructura y textura.

Capitulo 8: se enuncian las conclusiones generales, trabajos en progreso y las perspectivas futuras

gue se abren a partir de los aportes generados por la presente tesis.
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Capitulo 2

Microestructura y textura cristalografica

2.1 Introduccion

Las aleaciones de uso industrial son casi sin excepcion materiales policristalinos, en los que cada
cristal que los compone posee una definida orientacion cristalografica. Lo mas comin es que la
distribucion de orientaciones de los cristales no sea aleatoria, sino que éstos se encuentren en
orientaciones preferenciales, lo cual se denomina textura cristalografica. La textura cristalografica afecta
la anisotropia de las propiedades mecénicas y fisicas del agregado policristalino, debido a que la
anisotropia propia de los cristales individuales contribuye en forma diferencial segun la orientacion
propia de cada cristal (Kocks et al., 1998). De la misma manera, hay parametros de la microestructura
del material que también afectan sus propiedades. Entre ellos, el tamafio de grano tiene influencia tanto
a escala macroscopica como microscopica. A nivel macroscopico, es sabido que el tamafio de grano
promedio afecta la tensién de fluencia del material, lo que es conocido como efecto Hall-Petch (Hall,
1951; Petch, 1953). Ademas, la anisotropia macroscOpica también se ve afectada por la textura
morfoldgica, que viene dada por la forma y orientacién de los granos (Choi et al., 2000; Delannay et al.,
2009); la distribucion de precipitados (Barlat y Liu, 1998; Choi et al., 2001) y la estructura de
dislocaciones (Mahesh et al., 2004; Li et al., 2006).

El estudio de la textura en materiales hexagonales ha atraido un interés cada vez més significativo
debido al incremento del uso en aplicaciones industriales. Las aleaciones de zirconio se emplean en la
industria nuclear (Fundenberger et al., 1997); las aleaciones de titanio para partes estructurales en la
industria aeroespacial y aerondutica (Suwas y Ray, 2001); las aleaciones de magnesio como material
estructural en vehiculos de transporte (Agnew et al., 2001) o componentes de computadoras, equipos de
comunicacion y electrénica (Su et al., 2002); y chapas de aleaciones de zinc empleadas principalmente

en la industria de la construccion (Milesi et al., 2017).

Dado que la textura inicial del material sufre cambios y evoluciona durante los procesos de
solidificacion, recristalizacion, transformacion de fase o procesado termo-mecénico (Randle y Engler,

2000), la caracterizacion de ésta es una herramienta importante para comprender la relacion entre la
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microestructura y las propiedades macroscopicas, asi como también la evolucion microestructural
durante el proceso. En el caso particular de la deformacién plastica en metales, la deformacion de un
cristal, inmerso en un policristal, estd acompafiada por un cambio en su orientacion, lo que permite

extraer informacién relevante acerca de los mecanismos de deformacion activados.

Entender coémo se forma y modifica la textura cristalogréfica permite obtener conclusiones acerca
de como se afectan las propiedades del material. Para ello es esencial tener métodos para representarlas,
caracterizarlas y modelizar su desarrollo. Los datos obtenidos de las mediciones de textura pueden ser
presentados graficamente de diferentes maneras. La descripcion mas completa es la funcion de
distribucién de orientaciones (Orientation Distribution Function, ODF), que da la distribucién de las
orientaciones en forma absoluta, aunque también son utiles las representaciones gréficas en dos
dimensiones como la figura de polo directa (Pole Figure, PF) y la figura de polos inversa (Inverse Pole
Figure, IPF). A su vez, existen pardmetros cuantitativos, como lo son distintos indices que pueden
indicar la severidad general de la textura o de alguna figura de polo en particular: factores de Kearns
(Gruber et al., 2011); J-index (Bunge, 1982); M-Index (Skemer et al., 2005).

En el presente capitulo se describen los fundamentos de la difraccion de rayos-x, que ha sido la
técnica utilizada para determinar la textura cristalografica, explicitando los métodos utilizados para su
descripcion, tanto grafica como numéricamente. Posteriormente, se presenta la textura inicial de la
aleacion de zinc Zn20 laminada. A continuacion, se presenta la microestructura inicial del material
mediante micrografias opticas en diferentes zonas y aumentos, de modo de revelar su heterogeneidad.
Finalmente, se complementa el analisis con una caracterizacion de la microestructura del material

mediante métodos de refinamiento y ajuste de los perfiles de difraccion del material.

2.2 Medicion de textura

Las técnicas de difraccién son las mas extendidas para determinar la orientacion de la red
cristalina. La difraccion de rayos-x es ampliamente utilizada, principalmente para mediciones
Unicamente enfocadas en la caracterizacion de la textura cristalografica del agregado policristalino. Para
un analisis mas exhaustivo, esta siendo cada vez mas utilizada la difraccion de electrones retrodifundidos
(Electron Backscatter Diffraction, EBSD) debido a que permite determinar simultdneamente la textura
en sentido amplio: textura cristalografica, morfologia de grano y distribucion topolégica de los mismos,
permitiendo relacionar la morfologia del grano con su orientacion cristalografica y su ubicacion en el

area observada.

Con respecto a los rayos-x, fueron descubiertos por el fisico aleman Réntgen en 1895. De todos
modos, no fue hasta 1912 que se establecié de manera precisa la naturaleza de los rayos y se descubri6
la difraccion en cristales. Los rayos-x son radiacion electromagnética de la misma naturaleza que la luz

pero de longitud de onda, A, mucho mas corta. El angstrom (A), igual a 102° m, es la unidad de medida
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de los rayos-x y los usados en difraccion poseen longitudes de onda entre 0.5y 2.5 A, a diferencia de la
luz visible, cuya longitud de onda esta en el orden de 6000 A.

Los rayos-x se generan al frenar rapidamente una particula cargada eléctricamente con suficiente
energia cinética. Generalmente, se utilizan como particulas a los electrones y la radiacién se obtiene en
un dispositivo conocido como tubo de rayos-x. Los rayos emitidos estdn compuestos por una mezcla de

diversas longitudes de onda y, dependiendo del voltaje del tubo, la intensidad varia con A (Figura 2.1).
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Figura 2.1: espectro de rayos-x generado por a) tubo de Cu (operado a 40kV) con picos pronunciados
para la radiacion Ka y KB; b) espectro de Cu al usar un filtro de Ni B de 0.001” (Kocks et al., 1998)

La difraccion de rayos-x fue utilizada por primera vez por Wever (1924) para investigar
orientaciones preferenciales en metales, pero se convirti6 en un método cuantitativo recién con la
introduccidon del gonidmetro (Decker et al., 1948) y los contadores Geiger (Norton, 1948). El efecto
dominante que ocurre cuando un rayo incidente de rayos-X interacta con un material es la dispersion
de esos rayos, con lo cual la difraccidn es un fenémeno de dispersion en el que cooperan muchos atomos.
La radiacion incidente es dispersada en todas la direcciones por los atomos, y hay ciertas direcciones en
las que los rayos dispersados se encontraran en fase, y por lo tanto se reforzaran mutuamente
produciendo una interferencia constructiva. El posicionamiento de los atomos de forma periddica en una
red cristalina hace que los rayos dispersados por ellos posean relaciones de fase definidas entre ellos,
las cuales hacen que en la mayoria de las direcciones se produzca una interferencia destructiva pero en

unas pocas se genere la interferencia constructiva mencionada, formando los rayos difractados.

La condicion de difraccion viene dada por la ley de Bragg para radiacién monocromatica (Figura
2.2). Dos condiciones pueden ser observadas: la primera es que un plano dado, notado hkl (hkil en caso
de hexagonales), difracta si estd en una posicion de reflexion entre los rayos-x incidentes y los

difractados; la segunda es que los planos con una separacion dy; obedecen la siguiente ley:

2dpy senf = nA, (2.1)
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donde 26 es el angulo entre los rayos incidentes y los difractados, A es la longitud de onda del rayo
monocromatico y n un entero que define el orden de la difraccion. El principio es simple: para
determinar la orientacion de un plano especifico, hkl, de un cristal individual, el detector es posicionado
al angulo de Bragg correspondiente, 26, al pico de difraccion de interés, y luego la muestra es rotada
mediante el gonidmetro hasta que el plano hkl queda ubicado en posicién de reflexion (es decir, la
normal al plano es la bisectriz entre el rayo incidente y el difractado). Las rotaciones del goniémetro
estan relacionadas a las coordenadas angulares que definen la orientacién de la muestra. En el caso de
una muestra policristalina, la intensidad registrada en una determinada orientacion de la muestra es
proporcional a la fraccion en volumen de cristales cuyos planos estan en condicion de reflexion. La

configuracion de un dispositivo tipico de medicion se observa en la Figura 2.3.

Ph - '
d sen0

Figura 2.2: representacién gréfica de la ley de Bragg
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Figura 2.3: dispositivo de medicién de textura con rayos-x. a) Disposicion geométrica para medicion por
reflexién; b) disposicién geométrica para medicion por transmisién; c) proyeccion esférica que ilustra la
definicidn de un polo por reflexion (R) y por transmision (T); d) posicionamiento de la fuente y el detector
en una medicion (Kocks et al., 1998)

Si los planos hkl de todos los cristales son paralelos a la superficie de la muestra, la difraccion
s6lo ocurrird cuando a = 0°, es decir cuando la superficie de la muestra obedece la condicion de
reflexion de Bragg. Si todos los planos cristalograficos son perpendiculares a la superficie, la difraccion
ocurre a @ = 90° y s6lo para los 8 particulares que ponen a los planos en condicion de difraccion. En
el caso de que los cristales de la probeta tengan una distribucion aleatoria de orientaciones, una cantidad
igual de cristales difracta en todos los angulos. En el caso de policristales que exhiban una textura, la
intensidad medida a un angulo 26 del detector para un pico de Bragg hkl varia en funcion de a y 3,
dependiendo del numero relativo de planos que se encuentran en condicion de reflexion para cada
orientacion. Como se menciond previamente, para cada orientacién de la muestra, la intensidad
difractada es directamente proporcional al volumen de cristales que poseen esa orientacion vy, si el

tamafio de grano es uniforme, al nimero de cristales.

2.3 Representacion de la textura

La orientacion de los cristales puede ser descripta y representada de varias maneras, pero todas
ellas constituyen una forma de cuantificar y visualizar la textura del material. La orientacion de un cristal
se define como la posicion del sistema coordenado asociado al cristal con respecto al sistema coordenado
asociado a la muestra. Se han propuesto diferentes convenciones para definir las orientaciones (Kelly et

al., 2000). En el presente trabajo se recurrio a la representacion mediante angulos de Euler.

Los angulos de Euler son una triada de angulos, g = (¢4, ¢, @), que representan tres rotaciones
consecutivas de un sistema de coordenadas, inicialmente coincidente con el de la muestra, de modo de
hacerlo coincidente con el sistema de referencia del cristal (Figura 2.4). Al efectuar estas rotaciones en
el orden correcto (Xs- Xi- X3), el sistema de coordenadas de la muestra es transformado en el sistema
de coordenadas del cristal, el cual especifica univocamente la orientacion del cristal. Los &ngulos de
Euler corresponden a las siguientes rotaciones, definidas segiin Bunge (1982) e ilustradas en la Figura
2.4.
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Figura 2.4: definicion, secuencia de rotacion y convencién de angulos de Euler utilizada

De esta manera una orientacion puede ser expresada como un punto en un sistema de coordenadas
tridimensional cuyos ejes son los &ngulos de Euler. El volumen definido de esta forma es llamado
espacio de Euler. El tamafio maximo del espacio de Euler es el definido cuando ¢, y ¢, varian entre 0°
y 360° y ¢ varia entre 0° y 180°. En muchos casos un espacio reducido de Euler es suficiente para
describir una orientacion, gracias a la simetria de las estructuras cristalinas. En el caso de los materiales
hexagonales, el espacio reducido de Euler queda definido por 0° < ¢, <90°,0° < ¢ <90°,0° < ¢, <
60°.

2.3.1 Figura de polo directa

Una figura de polo directa es una representacion en dos dimensiones que muestra una proyeccion
de la orientacion de un plano seleccionado (un polo) con respecto al sistema de referencia de la muestra.
Con tal fin, el cristal se sitGa en el centro de una esfera, y la proyeccion del polo la intersecta en algin
punto. La ubicacion de la interseccién puede ser proyectada en un plano en dos dimensiones mediante
varios esquemas posibles, como se describe mas adelante. Un ejemplo se muestra en la Figura 2.5, la
cual presenta las figuras de polos {0002} y {1010} de un cristal de estructura hexagonal. Es interesante
notar que sélo se observa un polo {0002} y tres {1010}, los cuales surgen de la simetria propia del cristal.
Si se trata de un monocristal, los puntos de interseccion seran Gnicos en cierta posicion. Cuando se trate
de un policristal resultaran nubes de puntos, originadas por las diferencias en las orientaciones entre

cristales.
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Figura 2.5: representacion esquematica de la orientacion de un cristal hexagonal y de las correspondientes
figuras de polo {0002} y {1010} (Wright y Hielscher, 2016)

Una figura de polo es escaneada midiendo la intensidad difractada a distintos pares de (a, ).
Esto puede realizarse de manera secuencial al medir en posiciones discretas, o bien guardando la
intensidad promedio continuamente sobre un rango angular de una posicion (a, B) a la siguiente. Esta
Gltima posee la ventaja de mejorar la estadistica de la medicion, pero el primer método es el mas utilizado
debido a que es mas simple posicionar la muestra en posiciones especificas. Debido a la inclinacion
decreciente de la superficie de la muestra respecto al rayo incidente, éste cubre un area mayor cuanto
mayor es a, lo cual se conoce como defocussing y debe ser corregido en el procesamiento de los datos.
Es por ello que una figura de polo puede ser medida de manera confiable solo hasta « = 80° y la
intensidad decrece hacia los bordes de la figura. Debido a este efecto, junto a limitaciones por la
geometria de las muestras, la difraccion de rayos-x s6lo permite la medicion de figuras de polo
incompletas. De todas maneras, los métodos desarrollados para calcular la ODF permiten hacerlo a partir
de figuras de polo incompletas, introduciendo las correcciones necesarias. Una vez obtenida la ODF, se

pueden calcular a partir de ella las figuras de polo completas.

Existen dos maneras de representan la proyeccion de los polos en la esfera: la estereografica y la
de igual area, tal cual se detallan en la Figura 2.6. La principal ventaja de la proyeccion estereografica
es que los angulos en el gréafico son iguales a los reales. La ventaja de la de igual area es que cada area
en la figura representa correctamente la fraccion que cubre en el espacio de orientaciones, lo cual la hace
mas acorde para representar distribucion de orientaciones. Es esta Ultima la utilizada a lo largo del

presente trabajo.
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Figura 2.6: diferencias entre la proyeccion estereografica y la de igual area (Wright y Hielscher, 2016)
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En materiales HCP, la figura de polo {0002} es largamente la mas representativa para obtener una
primera aproximacion a la distribucion preferencial de orientaciones, pero no brinda informacion
suficiente para saber si la textura es de naturaleza fibrosa o més bien localizada en ciertas direcciones,
ya que como cualquier figura de polo sélo representa una proyeccion de las orientaciones. Por esta razon,
mas figuras de polo son necesarias para una descripcion completa, con lo cual se recurre a las figuras de
polo {1010}, {1011} y {1012} que permiten ver la distribucion y orientacion de los polos prismaticos y

piramidales.

2.3.2 Figura de polos inversa

Complementaria a la figura de polo directa se tiene la figura de polos inversa. Una figura de polos
inversa muestra la distribucion de ejes cristalograficos paralelos a una direccion de la muestra. Para las
figuras directas se selecciona el polo de interés, mientras que en las inversas lo que se selecciona es una
direccion de la muestra. Resulta atil pensar en la figura de polos inversa como un grafico que muestra
que vectores normales a los planos del cristal son paralelos a la direccion de la muestra seleccionada.
La figura 2.7 permite ver que orientaciones del cristal representan algunos puntos caracteristicos de una

figura de polos inversa.
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Figura 2.7: representacién de la orientacion del hexagono indicada por cada posicién en la figura de polos
inversa (adaptada de Vera et al., 2017)

2.3.3 Funcion de distribucion de orientaciones

Una figura de polo individual s6lo es capaz de mostrar informacion en dos dimensiones. La
descripcion completa de la textura se consigue mediante la ODF. La ODF es una funcion de densidad
de probabilidad que describe la probabilidad de encontrar granos con una orientacion g, a una distancia
angular, Ag, de la orientacion g,; o dicho de otra manera, la fraccion en volumen de material orientado

dentro de Ag respecto de g,. Estas dos descripciones se relacionan mediante:

AVgo+ag _

+ - ¢ge(go+Ag) f(g)dg1 (22)
donde los angulos de Euler definen la funcion g = g(¢4, ¢, ¢,) de transformacion; el término de la
izquierda es la fraccion en volumen de material orientado dentro de Ag respecto de g, Yy la funcion f(g)
dentro de la integral es la ODF. Es importante mencionar que se debe cumplir la siguiente condicion

para una funcion de densidad:

$f(g9)dg =1, (2.3)

donde la integral se resuelve sobre todo el espacio de orientaciones.

Como se mencion® anteriormente, la ODF esté relacionada a la probabilidad de encontrar granos
en un policristal con una orientacion dada. Si, por ejemplo, f(g) es 2 entonces la probabilidad de
encontrar granos con la orientacion g es 2 veces mayor que en un policristal con una distribucion
aleatoria de los cristales. Se han desarrollado métodos matematicos que permiten calcular la ODF a
partir de los datos numéricos obtenidos mediante las figuras de polo. Para cristales HCP que tienen

menor simetria que los cubicos, se necesita medir cuatro figuras de polo.

Por simplicidad, es conveniente la representacion de la ODF en dos dimensiones mediante
secciones de angulo constante, generalmente ¢,. Para materiales HCP es usual utilizar las secciones de
@, = 0°y ¢, = 30°. La Figura 2.8 muestra un ejemplo de descripcion grafica completa de una textura

de un material hexagonal, con las secciones de ODF mencionadas junto a figuras polares directas e
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inversas. Ademas, la Figura 2.9 muestra graficamente las orientaciones de la red cristalina que se
corresponden con varias posiciones de la ODF.
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Figura 2.8: aplicacion de los distintos métodos de representacion de la textura: a) sistema de referencia; b)
figuras de polo; c) figura de polos inversa; d) secciones de ODF para ¢, = 0°y ¢, = 30° (Hirschy Al-
Samman, 2013)
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Figura 2.9: posicion de varias orientaciones ideales en el espacio de Euler en una seccion de ODF de ¢, =
0° (Hirsch y Al-Samman, 2013)
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2.3.4 Factores de Kearns

Al contrario de los materiales de estructura cubica, la textura de aquellos con baja simetria
cristalina suele caracterizarse adicionalmente mediante el uso de diferentes indices o coeficientes. Para
medir la severidad de la textura, una opcidn es el indice J, el cual se define mateméaticamente como el
segundo momento de la ODF. Este indice se calcula como la suma normalizada de los cuadrados de los
coeficientes C de la expansion armonica de la ODF (Mainprice et al., 2014). Su valor varia entre 1 para

un material policristalino no texturado hasta oo para un cristal simple.

Sin embargo, para los materiales hexagonales es mas usual recurrir a tres valores conocidos como
factores de Kearns (Gruber et al., 2011). Los factores de Kearns son un promedio ponderado de la
intensidad de las figuras de polo basales respecto de las direcciones principales de la muestra, y se

definen como:

[ 1(8) cos? () sen(8)do
T [T1e)sen()as '

f (2.4)

donde 1(0) es la intensidad promedio de la figura de polo basal a un angulo 6 respecto de cada direccion
de la muestra: de laminado (rolling direction, RD), diagonal (diagonal direction, DD) y transversal
(transverse direction, TD). La suma de los tres factores debe ser igual a 1. Para computar los factores
de Kearns solo es necesario medir la figura de polo basal, aunque hay que tener en cuenta que no es una
representacion completa de la textura, como si lo es la ODF. Su utilidad radica en que los materiales

HCP laminados presentan frecuentemente una fuerte textura basal.

2.4 Textura inicial del zinc (Zn20)

Las figuras de polo fueron medidas con un equipo Philips X Pert Pro-MPD mediante el uso de
radiacion CuKa. El difractémetro est& equipado con una lente de rayos-x, placas paralelas, y una cuna
Euleriana para medicién de textura. Se midieron figuras de polo en angulos 26 de 36.5°, 39.1°, 43.4° y
54.5° correspondientes a las posiciones de difraccion de los planos {0002}, {1010}, {1011} y {1012},
usando una grilla de 5mm x 5mm. Cada medicion se hizo para ¢ = 0° hasta 85° en pasos de 5°, rotando
la muestra 360° alrededor de ND en pasos de 5°, con un tiempo de medicion en cada posicion de 1
segundo. Durante cada paso, se trasladé la muestra sobre el eje horizontal desde -5 a +5 mm, de modo
de incrementar el volumen medido y la estadistica. Las figuras de polos obtenidas fueron corregidas por
background y defocussing. Subsecuentemente, la funcién de distribucion de orientaciones fue calculada
y las figuras de polo se recalcularon usando MTEX (Bachmann et al., 2010), una herramienta de codigo
abierto de Matlab® para el anélisis de textura. Se asumid el grupo de simetria hexagonal 6/mmm a nivel
del cristal, y simetria ortorrdbmbica para la muestra. Ademas, para el calculo de la ODF se utiliz6 una

funcion del tipo de la Valle Poussin, con parametros de halfwidth = 10° y resolution = 5°.
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Las texturas cristalograficas se describen y analizan en términos de las figuras de polo directas
{0002}, {1010}, y {1011}; figuras de polos inversas respecto de las direcciones ND, TD y RD; los
factores de Kearns; y las secciones de ODF para angulos ¢, = 0°y ¢, = 30° en el espacio de Euler. El
sistema de referencia de la muestra es tal que x//TDy z//ND, mientras que en el del cristal x coincide
con la direccion [1010] y z con la [0001]. Vale la pena aclarar que, si bien se midieron cuatro figuras
de polo (himero minimo necesario para reconstruir la ODF), se decidio presentar tres de ellas por mayor
claridad a la hora de armar las figuras, considerando que la figura de polo omitida, {1012}, es de tipo
piramidal al igual que la {1011}. Ademas, se eligieron las dos secciones de ODF mencionadas ya que
describen correctamente la textura de materiales HCP (Wang y Huang, 2003). Las figuras de polo de la
chapa Zn20 inicial (o as received) recalculadas a partir de la ODF calculada mediante las figuras de polo
{0002}, {1010}, {1011}y {1012} medidas experimentalmente se muestran en la Figura 2.10. Ellas tienen
las caracteristicas tipicas de un material hexagonal con una relacién c/a mayor que la ideal, con la figura
de polos basal mostrando los planos basales concentrados en el plano ND-RD, con una inclinacion
aproximada de 20° respecto de ND y una intensidad maxima de 11.3 (Figura 2.10). Los polos prismaticos
{1010} estan distribuidos de manera mas axisimétrica alrededor de ND, con una ligera tendencia a
concentrarse sobre TD. Los factores de Kearns obtenidos son frp = 0.264, frp = 0.156,y fyp = 0.580.

Vale la pena mencionar que en materiales con textura aleatoria los factores de Kearns son fzp = fap =
fTD == 1/3
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Figura 2.10: figuras de polo recalculadas a partir de la ODF calculada con las figuras de polo
experimentales y perfil de intensidades de los polos basales en los ejes RD y TD de la chapa de Zn20 en
condicién inicial

La figura 2.11 muestra las figuras de polos inversas que corresponden a la chapa as received. En
la parte superior de cada figura de polos inversa, la leyenda ND, TD o RD indica la direccion respecto
a la cual se refiere esa figura de polos inversa. En la que corresponde a la direccién normal se observa
una banda que indica que en la posicion de polos basales inclinados aproximadamente 20° respecto de
ND, los hexagonos que conforman la red estan rotados, respecto de su eje longitudinal, en todas las
orientaciones posibles. Ademas, las figuras respecto de TD y RD complementan lo que muestran las
figuras de polos directas, ya que las bandas que se observan en ambas muestran con claridad que los

polos basales se encuentran concentrados en el plano RD-ND.
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Figura 2.11: figuras de polos inversas correspondientes a la chapa de Zn20 en condicion inicial. La
leyenda en la parte superior de cada figura, ND, TD y RD indican la direccion respecto a la cual se refiere
la figura de polo

Al analizar las secciones de ODF de la Figura 2.12 de la chapa inicial se observa que la textura
inicial es intensa, principalmente concentrada en ¢; = 0°, ¢ = 20° para ambos ¢, = 0° y ¢, = 30°.
Para ambas secciones se observan intensidades altas de 11.04 y 9.81, respectivamente. Esto hace que la
ODF muestre una fibra basal {hkil} a lo largo de ¢,, en la que los planos basales estan inclinados

simétricamente alrededor de £20° respecto de ND, en el plano RD-ND.
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Figura 2.12: secciones de ODF para ¢, = 0°y ¢, = 30° de la chapa de Zn20 en condicion inicial

2.5 Microestructura del zinc (Zn20)

La Figura 2.13 muestra la microestructura de la aleacion Zn20 sobre el plano de la chapa con la
direccion de laminado en la direccion vertical, obtenida mediante micrografia dptica. El ataque quimico
realizado consta de una solucion de 1000mL de H.O, 15g de Na,SO. y 200g de CrOs, y revela
claramente los bordes de grano y la presencia del intermetélico TiZnis. En las micrografias se observa
una marcada inhomogeneidad en cuanto a la forma y distribucion del intermetélico. Por un lado, la
subfigura a) muestra una forma alargada del TiZnss en la direccion de laminado (vertical). Por otro lado,
en la subfigura b) (detalle en la subfigura c)) se observa un cambio brusco de distribucion de la fase
intermetalica siendo ésta mas aleatoria y segregada, ademas con tamafio de granos mucho mas variables.
Las subfiguras d) y ) muestran con mayor detalle las zonas con intermetélico ordenado y aleatorio,
respectivamente. Se puede observar que cuando el ordenamiento se torna aleatorio, hay lugares

particulares con gran concentracion de intermetéalico.
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Figura 2.13: micrografias 6pticas iniciales del zinc (Zn20) sobre el plano de la chapa (RD-TD), con la
direccidn vertical alineada con RD. a) Zona de forma alargada y distribucién uniforme del intermetalico
(200x); b) zona de transicion de distribucién alargada y uniforme a aleatoria y segregada del intermetalico
(200x); c¢) idem zona b) con aumento de 500x; d) zona de zona de forma alargada y distribucién uniforme
del intermetalico (1000x); e) zona de distribucidn aleatoria y segregada del intermetéalico (1000x)

En forma complementaria, se llevo a cabo un analisis microestructural mediante el método de
refinamiento de Rietveld (Rietveld, 1969), que permite la caracterizacion de materiales cristalinos
mediante el analisis de los picos de difraccién de un difractograma. El ancho, altura y posicién de los
picos pueden ser usados para determinar aspectos varios de la estructura del material. El método usa una
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aproximacién de minimos cuadrados para refinar un perfil de intensidades tedrico hasta que coincide

con el medido.

Los difractogramas fueron medidos para valores de 26 entre 30°y 60°, con un paso de 0.02°, y 1
segundo de tiempo de medicion. Se obtuvo estadistica suficiente para poder refinar los datos. El
refinamiento de los patrones de difraccidon fue realizado mediante el método de Rietveld usando el
software Maud, e incluyendo analisis microestructurales y de textura en adicion al refinamiento
tradicional (Lutterotti, 2016). Para considerar los artefactos producidos por los instrumentos se opté por
el estdndar LaBs (Kaiser y Watters, 2010). El tamafio de los cristales Dna y la microdeformacion
acumulada ((£)1/?) debido a dislocaciones fueron obtenidos mediante el modelo de Popa (Popa, 1998),

el cual es adecuado para casos anisotropos.

El refinamiento y andlisis se realiza sobre muestras sometidas a una deformacion de ; = 0.52,
g = 0.45y g = 0.31 mediante traccion uniaxial (uniaxial tension, UAT) segln las direcciones RD,
DD y TD, respectivamente. Los difractogramas de las muestras se presentan en la Figura 2.14. Su
analisis permite confirmar que el zinc hexagonal es el principal componente de la matriz. Las reflexiones
principales de zinc estan etiquetadas en la figura por sus indices de Miller. EI grupo espacial es P63/mmc
(#198), simbolo de Pearson hP2 (JCPDS N° 04-831, ICSD N° 64990). Las diferencias en intensidades

relativas se atribuyen a la textura desarrollada por cada muestra.

Ademas de los picos principales correspondientes al zinc, los difractogramas también contienen
picos anchos y de baja intensidad correspondientes al intermetalico TiZnie. ESto estd en concordancia
con el andlisis cuantitativo. En comparacion con el difractograma obtenido para una muestra no
texturada de zinc policristalino, que se muestra en un inserto en la Figura 2.14 se puede ver que las
intensidades relativas de los picos cambian debido al desarrollo de textura producto del proceso de
laminado seguido por la deformacidn bajo traccion uniaxial. La intensidad del pico relacionado al plano
basal {0002} se incrementa, mientras que hay una marcada reduccion en la intensidad de la reflexion de

{1011}. Es llamativo que estos cambios son menos pronunciados en la muestra de TD.
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Figura 2.14: perfiles de difraccion de muestras deformadas en UAT segin RD, DD y TD. Los indices de
Miller se indican Unicamente para los picos de zinc. Inserto: patrdn de rayos-x para zinc policristalino
puro con textura aleatoria

Se identifica una cantidad pequefa de TiZnis. Las reflexiones de alta intensidad del intermetalico
pueden ser mejor apreciadas en la Figura 2.15, donde el eje de las ordenadas representa la raiz cuadrada
de intensidad, de modo de resaltar mejor algunos detalles de los patrones. Este intermetalico tiene una
estructura ortorrombica, cuyo simbolo de Pearson es 0C68, y su grupo de simetria Cmem (#63) (ICSD

#106186) (Okamoto, 2008). Los indices de Miller estan indicados en la figura sobre cada pico.

El refinamiento de Rietvled fue llevado a cabo con el fin de corroborar propiedades
cristalograficas y microestructurales de la aleacién. La cuantificacion de los parametros de red se
muestra en la Tabla 2.1. Adicionalmente se calcularon los valores de Dy y microdeformacion ((e)1/?),
los cuales se resumen en la Tabla 2.2. La calidad de los refinamientos es similar para las tres
orientaciones, de acuerdo a los valores de GoF (goodness of fit). La Figura 2.15 muestra los resultados

graficos del refinamiento de Rietveld para las tres muestras UAT RD, DD y TD.
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Parametros de red (nm)

Muestra Fase
a b c c/a

Zn 0.2681  0.2681  0.4970 1.85

UAT RD _

Tizns 07735 11494  1.1834

Zn 02681 02681 04970  1.85
UAT TD

Tizns 07735 11496  1.1834

Zn 02681 02681 04969  1.85
UAT DD

TiZn,e  0.7810 1.1431 1.1849

Tabla 2.1: cuantificacién de fases y parametros de red de las muestras UAT RD, DD y TD, determinados
mediante el refinamiento de Rietveld

Muestra  Planos cristalograficos Dhia (nm) Microdefor ~ GoF
(hkil) macion
((en)'?
(0002) Basal 390 1.3x10°%
UATRD (1010)  Prismatic 240 -* 1.18
(1011)  Pyramidal | 270 2x10*
(0002) Basal 290 1.4x103
UATTD (1010)  Prismatic 190 4x10° 1.17
(1011)  Pyramidal | 210 4x10*
(0002) Basal 330 1.2x10°3
UATDD (1010)  Prismatic 290 3x10* 1.22
(1011)  Pyramidal | 290 2x10*

Tabla 2.2: parametros microestructurales del zinc en las muestras UAT RD, DD y TD, determinados
mediante refinamiento de Rietveld (* significa despreciable)
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Figura 2.15: refinamiento de Rietveld para las muestras UAT en RD, DD y TD. Las reflexiones de cada
fase se representan en diferentes colores: verde (zinc) y azul (TiZnis). La parte superior de cada diagrama
muestra las mediciones de rayos-x superpuestas sobre las curvas refinadas; la parte media contiene barras

verticales para representar las reflexiones a cada angulo 20 de cada fase; y la parte baja muestra las
diferencias entre el patrén resultante experimental y el calculado mediante el método de Maud
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La relacion c/a determinada de 1.85 es consistente con el valor teorico, lo cual determina que la
celda hexagonal se encuentra alargada segun el eje c. Los valores referidos al tamafio de los cristales
(Dn) y microdeformacion acumulada ((€)'/?) de la matriz de zinc son similares para las tres
orientaciones. Una microdeformacion sustancial es desarrollada en respuesta a los ensayos, es decir que

se evidencia un incremento en la densidad de dislocaciones.

2.6 Conclusiones

En el presente capitulo se mostraron los aspectos mas importantes relacionados a la textura
cristalografica; y también a la microestructura desarrollada por la aleacion de zinc Zn20 bajo
solicitaciones de traccion uniaxial. Para ello, se presentaron los fundamentos de la técnica utilizada para
determinar la textura cristalografica del material, la cual es importante en el analisis posterior del
comportamiento del material, debido a su relacién directa con la anisotropia. Se mostraron los métodos
de representacion grafica y de descripcion cuantitativa de la textura. La metodologia de medicion y
descripcidn se utilizo para determinar y describir la textura inicial, que es la tipica para un material
laminado de estructura cristalina hexagonal con una relacion c/a mayor que la ideal. En el Capitulo 4 se
hace uso de la metodologia descripta para analizar las texturas resultantes de las solicitaciones de carga

involucradas en los diversos caminos de deformacién analizados.

Las micrografias Opticas iniciales sobre el plano de la chapa de Zn20 muestran que la
microestructura esta caracterizada por zonas con diferente morfologia. Por un lado hay regiones en las
gue se observa a la fase intermetalica TiZnis en forma alargada y con una distribucion en forma de tiras
con un espaciado constante. Por otro lado, hay zonas en las que la forma y distribucion del intermetalico
se modifica, y pasa a tener una forma no definida claramente, y con una distribucion mucho mas
segregada. Complementariamente, se determinaron los parametros de red y la microdeformacion
acumulada mediante la técnica introducida por Rietveld de refinamiento de perfiles de difraccion para

el caso de solicitaciones de traccién uniaxial segln las direcciones RD, DD y TD.

2.7 Referencias

Agnew, S. R., Yoo, M. H., Tome, C. N., 2001. Application of texture simulation to understanding
mechanical behavior of Mg and solid solution alloys containing Li or Y. Acta Materialia 49 (20),
pp. 4277-4289.

Bachmann, F., Hielscher, R., Schaeben, H., 2010. Texture analysis with MTEX — Free and open source

software toolbox. Solid State Phenomena 160, pp. 63-68.

Barlat, F., Liu, J., 1998. Precipitate-induced anisotropy in binary Al-Cu alloys. Materials Science and
Engineering: A 257 (1), pp. 47-61.

Bunge, H. J., 1982. Texture Analysis in Materials Science, London, Butterworths.

47



Choi, S.-H., Brem, J. C., Barlat, F., Oh, K. H., 2000. Macroscopic anisotropy in AA5019A sheets. Acta
Materialia 48 (8), pp. 1853-1863.

Choi, S. H., Barlat, F., Liu, J., 2001. Effect of precipitates on plastic anisotropy for polycrystalline
aluminum alloys. Metallurgical and Materials Transactions A 32, pp. 2239-2247.

Decker, B. F., Asp, E. T., Harker, D., 1948. Preferred orientation determination using a Geiger counter
x-ray diffraction goniometer. Journal of Applied Physics 19, pp. 388-392.

Delannay, L., Melchior, M. A., Signorelli, J. W., Remacle, J.-F., Kuwabara, T., 2009. Influence of grain
shape on the planar anisotropy of rolled steel sheets — evaluation of three models. Computational
Materials Science 45 (3), pp. 739-743.

Fundenberger, J. J., Philippe, M. J., Wagner F., Esling, C., 1997. Modelling and prediction of
mechanical properties for materials with hexagonal symmetry (Zinc, Titanium and Zirconium
alloys). Acta Metallurgica et Materialia 45 (10), pp. 4041-4055.

Gruber, J. A., Brown, S. A., Lucadamo, G. A., 2011. Generalized Kearns texture factors and orientation

texture measurement. Journal of Nuclear Materials 408 (2), pp. 176-182.

Hall, E. O., 1951. The Deformation and Ageing of Mild Steel: 11l Discussion of Results. Proceedings of
the Physical Society Section B 64 (9), pp. 747-753.

Hirsch, J., Al-Samman, T., 2013. Superior light metals by texture engineering: Optimized aluminum
and magnesium alloys for automotive applications. Acta Materialia 61 (3), pp. 818-843.

Kaiser, D. L., Watters, J. R. L., 2010. Standard reference material ®660b.

Kelly, A., Groves, G. W. and Kidd, P., 2000. Crystallography and Crystal Defects. Chichester, John
Wiley & Sons Ltd.

Kocks U., Tomé C., Wenk R., 1998. Texture and anisotropy: preferred orientations in polycrystals and
their effect on materials properties. Cambridge University Press, Cambridge, UK, pp. 131.

Li, Z. J., Winther, G., Hansen, N., 2006. Anisotropy in rolled metals induced by dislocation structure.
Acta Materialia 54 (2), pp. 401-410.

Lutterotti. L. Maud (material analysis using diffraction), August 2016.

Mahesh, S., Tomé, C. N., McCabe, R. J., Kaschner, G. C., Misra, A., Beyerlein, I. J., 2004.
Application of a substructure-based hardening model to copper under loading path changes.
Metallurgical and Materials Transactions A 35 (12), pp. 3763-3774.

Mainprice, D., Bachmann, F., Hielscher, R., Schaeben, H., 2014. Descriptive tools for the analysis of
texture projects with large datasets using MTEX: strength, symmetry and components. Geological
Society, London, Special Publications 409, pp. 251-271.

48



Milesi, M., Logé, R. E., Pino Mufioz, D., Jansen, Y., Bouchard, P.-O., 2017. Accounting for material
parameters scattering in rolled zinc formability. Journal of Materials Processing Technology 245,
pp. 134-148.

Norton, J. T., 1948. A technique for quantitative determination of texture of sheet metals. Journal of
Applied Physics 19, pp. 1176-1178.

Okamoto, H., 2008. Ti-Zn (Titanium-Zinc). Journal of Phase Equilibria and Diffusion 29 (2), pp. 211-
212.

Petch, N. J., 1953. The Cleavage Strength of Polycrystals. The Journal of the Iron and Steel Institute
174 (5), pp. 25-28

Popa, N. C., 1998. The (hkl) dependence of diffraction-line broadening caused by strain and size for all
laue groups in Rietveld refinement. Journal of Applied Crystallography 31, pp. 176-180.

Randle, V., Engler, O., 2000. Introduction to Texture Analysis: Macrostructure, Microstructure and

Orientation Mapping. Gordon and Breach Science Publishers.

Rietveld, H. M., 1969. A Profile Refinement Method for Nuclear and Magnetic Structures. Journal of
Applies Crystallography 2, pp. 65-71.

Skemer, P., Katayama, 1., Jiang, Z., Karato, S-1., 2005. The misorientation index: Development of a new
method for calculating the strength of lattice-preferred orientation. Tectonophysics 411 (1-4),
pp. 157-167.

Su, S. F., Lin, H. K., Huang, J. C., Ho, N. J., 2002. Electron-beam welding behavior in Mg-Al-based
alloys. Metallurgical and Materials Transactions A 33 (5), pp. 1461-1473,
https://doi.org/10.1007/s11661-002-0069-6

Suwas, S., Ray, R. K., 2001. Effect of rolling on textures of primary and secondary a2 produced by
thermomechanical processing of the intermetallic alloy Ti-24AI-11Nb. Scripta Materialia 44 (2),
pp. 275-280.

Vera, M. L., Avalos, M. C., Rosenberger, M. R., Bolmaro, R. E., Schvezov, C. E., Ares, A. E., 2017.
Evaluation of the influence of texture and microstructure of titanium substrates on TiO2 anodic
coatings at 60V. Materials Characterization 131, pp. 348-358.

Wang, Y. N., Huang, J.C., 2003. Texture analysis in hexagonal materials. Materials Chemistry and
Physics 81 (1), pp. 11-26.

Wever, F., 1924. Uber die Walzstruktur kubisch kristallisierender Metalle. Zeitschrift fir Physik 28 (1),
pp. 69-90.

Wright, S. 1., Hielscher, R., 2016. Structures: Orientation Texture. Reference Module in Materials

Science and Materials Engineering, Elsevier.

49



50



Capitulo 3

Plasticidad cristalina

3.1 Introduccion

En el modelado de materiales policristalinos se distinguen principalmente dos tipos de modelos
constitutivos: los llamados fenomenoldgicos del continuo, los cuales involucran la definicion de una
superficie de fluencia adecuada; y los de base micromecéanica en los cuales se explicitan los mecanismos

de plasticidad actuantes en el material a nivel del cristal simple o grano.

Los modelos fenomenolégicos del continuo asumen que el elemento de volumen representativo
(Representative Volume Element, RVE) del material estd sometido a un estado de tensiones
macroscopico practicamente uniforme. Esta asuncidn es equivalente a ignorar la heterogeneidad local
de la tension y la deformacién dentro del RVE y trabajar con cantidades promediadas, introduciendo el
efecto de la heterogeneidad indirectamente mediante un cierto nimero de variables internas. En la escala
del continuo, un criterio de fluencia, una regla de flujo y una ley de endurecimiento son fundamentales
para describir la deformacién plastica de los metales. Convencionalmente, los modelos anisétropos del
continuo fueron primeramente desarrollados para materiales de estructura ctbica (Hill, 1948; Barlat et
al., 1991; Karafillis y Boyce, 1993; Barlat et al., 1997). Sin embargo, estos modelos mostraban
deficiencias al tratar de modelizar y describir el comportamiento plastico de materiales HCP,
principalmente en los casos donde se observa una evolucion importante de la anisotropia del material
en curso del trabajado mecanico, y/o en materiales donde el maclado es un mecanismo activo originando
diferencias entre el comportamiento en traccion y en compresion. Este tipo de comportamiento se asocia
a una excentricidad en la superficie de fluencia (Kelley y Hosford, 1968). Desarrollos recientes han
permitido predecir satisfactoriamente el orejado en el embutido profundo en chapas de magnesio (Lou
et al., 2007). Sin embargo, los modelos fenomenoldgicos no pueden considerar naturalmente los
mecanismos fisicos que actlan a ciertas escalas del material. Aunque han comenzado a presentarse
propuestas superadoras (Plunkett et al., 2006; Cazacu et al., 2006), dificilmente puedan reproducir la
compleja evolucion de la anisotropia de materiales hexagonales debida a fendmenos que ocurren a nivel

del grano, como la evolucidn de textura en situaciones de carga compleja.
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Por otro lado, los modelos micromecénicos basados en los mecanismos de plasticidad cristalina
tienen en cuenta que la deformacion pléastica de los metales se debe al movimiento de dislocaciones a
través de la red cristalina y que este comportamiento microscopico esta intimamente relacionado al
comportamiento mecénico macroscopico. De esta manera, el modelado constitutivo de materiales
cristalinos comienza con el desarrollo de un modelo de plasticidad a nivel del cristal simple. Las teorias
del comportamiento plastico del cristal simple son luego extendidas a teorias de plasticidad del
policristal que relacionan las propiedades macroscépicas con los mecanismos fundamentales de la
deformacion a nivel del cristal, lo cual ha sido y es aun hoy en dia un desafio. EI motivo radica en la
complejidad matematica requerida para resolver el problema con condiciones de borde generales. El
principal interés de la teoria de la plasticidad en policristales es formular relaciones entre las cantidades
microscopicas y macroscopicas que permitan predecir las propiedades mecanicas y la evolucion de
textura de los policristales, lo cual se muestra esquematicamente en la Figura 3.1. A su vez, también
pueden ser utilizados en sentido inverso, es decir conocidas las propiedades efectivas del policristal se
desea deconvolucionar para acceder a los parametros de estas propiedades a nivel del cristal simple
(Tomé et al., 1994, Signorelli et al., 2000). Los modelos policristalinos de plasticidad consideran al
material como un agregado compuesto de cristales individuales con una distribucion preferencial de
orientaciones, es decir, con una textura cristalografica definida (Kocks et al., 1998). Diversas hipotesis
de reparticion de la deformacion pueden ser presentadas. Sin ser exhaustivo, histéricamente las mas
relevantes han sido: el modelo de Taylor (Taylor, 1938), el de Sachs (Sachs, 1928), los de condiciones
relajadas (relaxed constraints, RC) (Honneff y Mecking, 1981; Kocks y Chandra, 1982: Van Houltte,
1982) y los llamados modelos autoconsistentes (self-consistent, SC) (Molinari et al., 1987; Lebensohn
y Tomé, 1993; Lebensohn et al., 2016). Las teorias de plasticidad cristalina son extensamente utilizadas
para entender y predecir la evolucidn de la microestructura, especialmente aspectos relativos a la textura
cristalografica, y la correspondiente respuesta anisétropa de la tension y la deformacion de policristales

sometidos a deformaciones plasticas finitas.

Material Representative Elementary Volume (REV) Single crystal Uit cell of
sample Real microstructure and Numerical model FCc
Macroscopic
scale (meter) Mesoscopic (107 m) Microscopic (107 m)

Figura 3.1: escalas de un trabajo, desde el comportamiento macroscopico hasta el microscopico (Zeng et
al., 2014)
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El modelo de Taylor, también llamado de limite superior (por su condicién de cota), asume que
todos los granos acomodan la misma deformacion, e igual a la impuesta macroscopicamente. Ello
implica que el modelo de Taylor ignora variaciones en la deformacion de grano a grano en el agregado
policristalino. Como consecuencia, el modelo no considera la interaccion entre cristales, la cual es
menos significante en materiales de estructura cubica respecto a materiales HCP debido a la alta simetria
cristalina. EI modelo de Taylor ha jugado un importante rol en el campo de la modelizacion del
conformado de chapas de acero y aluminio (Knezevic et al., 2009; Lévesque et al., 2010). Sin embargo,
el modelo de Taylor puede causar una alta concentracion de tensiones, lo que puede llevar, en el caso
de materiales HCP, a que se activen mecanismos inesperados, alin con una alta CRSS. La baja simetria
cristalografica de los materiales HCP hace que las variaciones en tensiones y deformaciones de grano a
grano sean significativas y no se puedan despreciar si se quiere describir correctamente el
comportamiento del material. Este inconveniente fue mostrado por Tomé et al. (1988) al comparar
observaciones experimentales de textura con las predichas por el modelo de Taylor para una aleacién

zirconio (zircaloy-4) laminada.

El modelo de Sachs, también llamado de limite inferior (también por su condicion de cota), asume
que la tension es la misma en todos los granos e igual a la macroscopica, ignorando en este caso la
posible heterogeneidad en la tension entre los granos. EI modelo de Sachs ha sido utilizado en la
literatura como un limite inferior para analisis de textura (Gambin y Barlat, 1997). Ademas del modelo
original de Sachs, también existen algunos modelos de Sachs modificados que solucionan las
deficiencias del modelo original, y han sido utilizados principalmente para predecir texturas tipo brass

(Leffers y Ray, 2009) y en algunas aplicaciones en geologia (Chastel et al., 1993; Tommasi et al., 2000).

Los modelos de condiciones relajadas tratan de considerar formas mas realistas de interaccion, al
partir de la condicion de deformacién uniforme y modificarla de acuerdo a consideraciones relativas a
la forma de los granos, permitiendo variaciones entre ellos. En particular, tomando de a pares los granos
se relajan algunas componentes de deformacion, reteniendo el equilibrio en tension en las componentes
complementarias a las de deformacidn. En general son Utiles principalmente para materiales con granos
altamente distorsionados, que puede ser el caso de materiales laminados. Dos ejemplos de los modelos
de condiciones relajadas son los llamados lath y pancake, disefiados para materiales con granos de forma
chata y alargada, caracteristicos de materiales laminados. Hirsch y Luke (1988) mostraron que la
prediccion del desarrollo de texturas de laminado en metales FCC es correcta para deformaciones
intermedias mediante el modelo tipo lath, mientras que para altas deformaciones se obtienen mejores
resultados usando el modelo tipo pancake. El inconveniente con estos modelos es la dificultad para
adoptar un criterio Unico y generalizado acerca de qué condiciones son las que se deben relajar. Otra
variante de los modelos de condiciones relajadas son los que consideran especialmente las interacciones
entre pares de granos. Entre ellos cabe destacar el modelo LAMEL (Van Houtte et al., 1999; 2002),

restringido al caso de materiales laminados con granos de forma chata y alargada, y que resuelve de a
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blogues formados por dos granos apilados, cuya interfaz debe ser paralela al plano de laminacion.
Posteriormente se propuso el modelo ALAMEL (Advanced LAMEL) (Van Houtte et al., 2005;
Delannay et al., 2009; Van Houtte et al., 2015), que es una generalizacion del modelo de LAMEL al no
estar restringido Unicamente al caso de laminado, introduciendo el efecto de forma de grano al poder
definir explicitamente la orientacion del plano de habito asociado al par de granos.

Paralelamente, y con el objetivo de satisfacer condiciones de equilibrio y compatibilidad entre los
granos, Kroner (1958) propuso el modelo autoconsistente. La modelizacidn autoconsistente considera a
cada grano como una inclusién embebida en un medio homogéneo equivalente (homogeneous effective
medium, HEM), estando este Ultimo formado por todas las inclusiones. Es importante para la
formulacion el hecho de que cada inclusion tiene una orientacién, de modo de tener en cuenta la textura
cristalografica del material. Por otro lado, vale la pena mencionar que al considerar la interaccién entre
el grano y una matriz homogénea, no se tienen en cuenta ni la interaccion especifica de un determinado
grano con sus vecinos reales, ni la posibilidad de deformacién inhomogénea dentro del grano. La
interaccién de los granos con el HEM es determinada mediante el formalismo de la inclusién de Eshelby
(1957). Posteriormente, Molinari et al. (1987) desarrollaron los principios basicos del modelo
viscoplastico autoconsistente (viscoplastic self-consistent, VPSC) de 1-sitio para deformacion en
policristales. Fueron Lebensohn y Tomé (1993) quienes implementaron numéricamente esta
formulacion para considerar el comportamiento anisétropo de los policristales, desarrollando el primero
codigo VPSC (ver también, Canova et al., 1992). EI modelo ha sido aplicado para predecir la respuesta
mecéanica y evolucion de textura en materiales de estructura cubica, como aceros (Engler et al., 2005;
Tamimi et al., 2018), aleaciones de Al (Engler y Hirsch, 2007; Engler y Aegerter, 2014), aleaciones de
Cu (Lietal., 2004; Basu et al., 2016); y también en aleaciones de estructura hexagonal, como aleaciones
de Zr (Kaschner et al., 2006; Knezevic et al., 2015), aleaciones de Ti (Yapici et al., 2006; Galan-L6pez
y Berleysen, 2018) y aleaciones de Mg (Walde y Riedel, 2007; Steglich y Jeong, 2016). Ademas, el
modelo VPSC ha sido recientemente mejorado incorporando mecanismos de deformacion,
microestructuras y procesos mas complejos. Entre las mejoras mas destacadas se pueden mencionar el
modelado del maclado (Proust et al., 2007) y de la recristalizacion dindmica (Wenk et al., 1997;
Signorelli y Tommasi, 2015), célculos multiescala acoplando VPSC con métodos de elementos finitos
(finite element method, FEM) (Plunkett et al., 2007; Knezevic et al., 2012; Patra y Tomé, 2016;
Montgomery et al., 2017). También se han desarrollado y propuesto extensiones multisitio del modelo
VPSC, como son la formulacion de 2-sitios (Lebensohn y Canova, 1997) y la de n-sitios (Solas y Tomé,
2001). Un mayor detalle de las diversas aplicaciones puede verse en Lebensohn et al. (2007). En lo
siguiente del presente capitulo se desarrolla la formulacion VPSC de 1-sitio (Lebensohn y Tomé, 1993)

utilizada en la presente tesis.
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3.2 Formulacion viscoplastica autoconsistente de 1-sitio

En plasticidad cristalina se modeliza la deformacion del material a través de considerar la
actividad de los sistemas de deslizamiento individualmente, por lo que se se formulan ecuaciones que
permiten obtener la velocidad de deformacion de los cristales individuales. Con tal fin, usando un punto

superior para indicar derivada respecto del tiempo, el tensor gradiente de velocidad L viene dado por:
L=F:F!=R"RT+R"LP:RT, (3.1)

donde R* es el tensor de rotacion del cristal, F es el tensor gradiente de deformacion, representando en

este caso el efecto del deslizamiento de las dislocaciones en la deformacion del cristal, y LP = FP: Fp1
es el gradiente de la velocidad de la deformacion pléastica que resulta del movimiento de las dislocaciones
a lo largo de planos y direcciones especificas del cristal. Los sistemas potencialmente activos se

identifican con el superindice s:
LP = Ys(n° @ b*)y*, (3.2)

donde y* es la velocidad de corte simple aportada por cada sistema de deslizamiento, nS es el vector
normal al plano del sistema de deslizamiento y b® es el vector de Burgers (Figura 3.2). En funcién de

ambos se definen las partes simétrica y antisimétrica del tensor de Schmid:

mS = %(ns ® bS + b5 ® n®) (3.3)

q° = %(ns ®bS — b’ ® n®) (3.4)

La deformacion pléstica se produce cuando un sistema de deslizamiento es activado. En un cristal
simple, esto se producira cuando la tension de corte resuelta sobre un dado sistema, 7, alcanza un valor
critico, &, (CRSS) (Schmid, 1924; Frank, 1988). Teniendo en cuenta que en la mayoria de los cristales
el deslizamiento es factible de ocurrir tanto en la direccion +b como —b, la condicidn para que ocurra el

deslizamiento queda determinada por:
78 = t18 (3.5)

De acuerdo a la ley de transformacion de tensores, la tension de corte resuelta sobre un dado

sistema de deslizamiento puede escribirse:
7, =m°:0’, (3.6)

donde o’ es el tensor de tensiones deviatorias.
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Figura 3.2: deformacion pléastica sobre un sistema de deslizamiento de un cristal simple

El modelo viscoplastico permite describir el comportamiento plastico en cada punto del cristal
simple mediante una relacién constitutiva potencial entre la velocidad de deformacion de corte simple

de deslizamiento del sistema s y la tension de corte resuelta aplicada:

ms(x): 6’ (0|
72(x) ’

Vi) =7y (3.7)
donde y; es una velocidad de corte simple de referenciay n es el exponente de sensibilidad a la velocidad
de deformacion. De esta forma el tensor de velocidad de deformacion deviatoria en cada punto, £€(x),

resulta:

mS(x): o/ (x)

T2(x)

" x sgn(m(x): o' (x)) (3.8)

£(x) = Xs m*(0)y*(x) =y, Xsm®(x)

La suma de la ecuacion (3.8) se realiza sobre todos los sistemas potencialmente activos.

Reordenando la ecuacion (3.8) se llega a:

mS(x): o/ (x) n-
2(%)

1
£(x) =y, Xs @m0 10’ (x) (3.9)

To(x)

La ecuacion no lineal (3.9) puede ser aproximada mediante la siguiente relacion lineal entre la

velocidad de deformacidn y la tension, obteniendo la denominada ecuacion constitutiva local:

£(x) = M©: ¢’ (x) + £°09), (3.10)
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donde M y £9(©) son, respectivamente, el médulo viscoplastico del cristal y un término independiente
resultado de la linealizacion. Los valores de M(©) y £%(¢) dependen de la estrategia de linealizacion

elegida, como se detallard mas adelante. Tomando el promedio volumétrico en el cristal se obtiene:
£©) = M©; g/(©) 4 £00©), (3.12)

donde £©) y ¢'(©) son las magnitudes promedio dentro del volumen del cristal.

A nivel macroscoépico, la respuesta del policristal se asume descripta por una ecuacién analoga a
la (3.10). Siendo E 'y X’ los tensores deviatorios de velocidad de deformacion y tension, respectivamente,

del policristal:
E=M:Z +E° (3.12)

La ecuacién (3.12) considera al agregado policristalino como un HEM con un médulo
viscoplastico M y su velocidad de deformacion de referencia E°, cuyo comportamiento es idéntico al
comportamiento total de policristal. Cada grano, también caracterizado por su mddulo viscoplastico
M(© y su velocidad de deformacion de referencia £€°(¢) es en cambio considerado una inhomogeneidad
embebida en el HEM, la cual altera localmente el campo de tensiones cuando una tensién uniforme es
aplicada al HEM. El problema de una inhomogeneidad embebida en una matriz homogénea sometida a
una tension uniforme en el infinito puede ser resuelto mediante el formalismo de Eshelby. Mediante este
método, la inhomogeneidad es reemplazada por el concepto de una inclusion equivalente (Mura, 1987)
teniendo el mismo mddulo que el policristal pero experimentando una velocidad de deformacién ficticia
(o autodeformacion), €*, que provoca la misma tension en la inclusion y su alrededor que la
inhomogeneidad. La condicion que debe cumplir €* dentro del dominio de la inclusion es, gracias a las
ecuaciones (3.10) y (3.12):

£(x) =M:0'(x) + E® + £ (x) (3.13)

Para mayor simplicidad, es conveniente definir las desviaciones de la tension y la velocidad de

deformacion de la inclusion respecto a las promedio del policristal:
E§x)=¢(x)—E (3.14)
6'(x)=0'(x)=%' (3.15)

Reemplazando las ecuaciones (3.14) y (3.15) en la (3.13) y junto con la (3.12) se obtiene la

siguiente relacion:

' (x) =I: (E(x) — €' (x)), (3.16)
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donde Z = M~1. Combinando la ecuacion (3.16) con la condicion de equilibrio lleva a:
0yj,;(x) = 6 ;(x) = 6;;,;(x) + 77" (x), (3.17)

donde o;; y 6™ son los tensores de tensiones de Cauchy y tension media, respectivamente. Sabiendo

que la relacién entre la desviacion de la velocidad de deformacion y la del gradiente de velocidad es:
&(x) = 2(V;; (%) + ¥;,(x)) (3.18)
Combinando esta ecuacién con la condicién de incompresibilidad asociada a la deformacién

pléstica:

LijkiViej () + 67 (x) + @,j(x) =0

Vir(x) =0 ’ (3.19)

donde:
@;j(x) = —ZLiji€ (%) (3.20)

define un campo de polarizacion o de heterogeneidad, y su divergencia ¢;; ;(x) es un campo de fuerza
ficticia volumétrica. El sistema (3.19) consiste de cuatro ecuaciones diferenciales con cuatro incégnitas:
tres son las componentes del vector desviacion de la velocidad V; (x), y la restante es la desviacion media
de la tensién 6™ (x). Un sistema de N ecuaciones diferenciales lineales con N incognitas y un término
de polarizacion puede resolverse mediante el método de las funciones de Green. Aplicando este método
se obtiene una expresion para la desviacién promedio de la velocidad de deformacion en el dominio

elipsoidal:
£©) = §: £, (3.21)

donde S es el tensor de Eshelby (parte simétrica) para un medio viscoplastico, el cual depende de la

forma de la inclusion y del médulo viscoplastico macroscopico M.

Si se toman promedios volumétricos sobre todo el dominio de la inclusion en cada término de la

ecuacion (3.16) lleva a que:
' = T: (8@ — g (3.22)
Al reemplazar la ecuacion (3.21) en la (3.22) se obtiene la denominada ecuacién de interaccion:
£ = -M:5©, (3.23)

donde M es el tensor de interaccion, dado por:
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M=(I-5)"1S:M (3.24)

Al reemplazar las ecuaciones constitutivas de la inclusién y el medio homogéneo en la ecuacion
de interaccion (3.23), y posteriormente trabajar la expresion algebraicamente, se obtiene la ecuacion de

localizacion:
6'© = B©. 3 + b©), (3.25)
donde B y b(©) son los tensores de localizacion y se definen como:
B© = M®© + M)~1: (M + M) (3.26)
b© = (M© + M)~1: (E® — £°(9)) (3.27)

Hasta este punto, se ha resuelto el problema de una inclusién equivalente inmersa en un medio
homogéneo para poder establecer una relacion entre la tension y la velocidad de deformacién de cada
grano con sus correspondientes magnitudes en el HEM. Esto se logré asumiendo que los médulos
viscoplésticos del grano y del HEM son conocidos de antemano, lo cual no es cierto. Para salvar este
inconveniente, recordando que el HEM describe el comportamiento promedio del policristal, se recurre
a la condicion de que el promedio ponderado (en volumen) de la tension y la velocidad de deformacién
sobre todos los granos debe coincidir con las correspondientes magnitudes macroscopicas. Debido a
esta condicién se obtiene una expresion de la cual el modulo viscoplastico macroscopico M puede ser

calculado de manera iterativa autoconsistente, o equivalentemente como un sistema de punto fijo.

Si se reemplaza la ecuacion de localizacion (3.25) en la ecuacion constitutiva local del grano
(3.10) se llega a:

£© =M BO: 3" + M©:p(©) + £00O) (3.28)

Como se menciond anteriormente, el promedio ponderado de la velocidad de deformacion de
todos los granos del policristal sera igual a la velocidad de deformacion macroscopica, lo cual se expresa

como:
E = (£09) (3.29)

Por medio de la ecuacion constitutiva macroscopica (3.12) se obtienen las ecuaciones

autoconsistentes del médulo viscoplastico y el término independiente del HEM:
M = (M©:B(©) (3.30)

E? = (M(©):p(©) 4 £0(0)) (3.31)
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Las ecuaciones (3.30) y (3.31) muestran que el mddulo viscoplastico y el término independiente
del policristal son dados por el promedio de los valores de los cristales, ponderados por su fraccién en
volumen, y los tensores de localizacion. Como B(©) es funcion de M tanto explicitamente como mediante
la dependencia de M con M, la ecuacion (3.30) es una ecuacion implicita de la cual M debe ser obtenido
de manera autoconsistente. Analogamente sucede con la ecuacion (3.31) y el término independiente E°.
La Figura 3.3 representa esquematicamente y de manera muy simplificada el principio de la

modelizacidn autoconsistente de 1-sitio.

HEM HEM

A4

™~

~ '
+...+ ™~

U

POLICRISTAL

Figura 3.3: esquema de la homogeneizacién autoconsistente

3.2.1 Algoritmo de resolucion

El proceso de célculo comienza, por conveniencia, con un primer paso siguiendo un célculo de
Taylor, es decir, £€(¢) = E para todos los granos (a su vez la resolucion del problema no lineal asociado
a la resolucion de Taylor involucra la definicion de una estimacién inicial del estado de tension, el cual
se asume colineal al estado de velocidad de deformacion impuesto). Esto permite calcular las tensiones
6'(©) mediante la ecuacion (3.22) y luego se obtienen valores iniciales de M(©) y £°(€) para cada grano.
Posteriormente, se obtienen valores iniciales del modulo macroscépico M y el término independiente
E°. Con estos tltimos y la velocidad de deformacion macroscopica aplicada, el valor inicial de la tension
macroscopica X' puede ser obtenido mediante la ecuacion (3.12), mientras que los tensores de Eshelby
S y II también pueden ser calculados mediante el médulo macroscépico y la forma elipsoidal de los
granos. Subsecuentemente, el tensor de interaccion M y los tensores de localizacion B() y b(©) también
estan en condiciones de ser calculados. Teniendo estos valores, nuevas estimaciones de M y E° son
obtenidas resolviendo iterativamente las ecuaciones (3.30) y (3.31). Luego de lograr la convergencia en
el modulo macroscopico, una nueva estimacion de la tension en los granos puede ser obtenida mediante
la ecuacion de localizacion (3.25). Si las tensiones recalculadas de los granos difieren de los valores
iniciales, con una tolerancia adecuada (en general, salvo mencién en contrario se ha establecido en los

calculos unatolerancia de 0.001), se inicia una nueva iteracién hasta conseguir la convergencia. Cuando
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el proceso iterativo termina, la velocidad de deformacién por corte en cada sistema (s) de cada grano

(¢) se evalla a partir de los valores de tension &'(¢) convergidos:

n
}'/S(C) — }'/0 (ms(c):o' (C)> X Sgn(ms(c): G,(C)) (332)

s(c)
To

Las velocidades de deformacion de corte simple de cada cristal se utilizan para calcular la
velocidad de rotacion de la red cristalina asociada:

®© =0+ ®© — @P©, (3.33)
con:

®© =I:S71: & (3.34)

PO =y qs@yps©), (3.35)

donde 11 es la parte antisimétrica del tensor de Eshelby y q°(°) es la parte antisimétrica del tensor de
Schmid para el sistema (s) en el cristal (¢). Con los valores de velocidad de deformacién y velocidad

de rotacion se actualiza tanto la forma como la orientacion de los granos.

3.2.2 Endurecimiento por deformacion

La deformacion plastica que se va acumulando sobre los sistemas de deslizamiento lleva a un
incremento en la tension critica resuelta de cada sistema, es decir que el material endurece por
deformacion. Para describir la evolucion de la tensidn critica recurrimos a una ley de endurecimiento de
tipo Voce extendida (Tomé et al., 1984):

S

0 )) (3.36)

-
1

T8 =15 + (3 + 0{V¢or) (1 —exp (—Vtot

donde 73, 65, 67 y (tg5 + t37) son, respectivamente, la tension de corte critica resuelta inicial, la
velocidad de endurecimiento inicial, la velocidad de endurecimiento asintética y la tension de corte

critica extrapolada. Por otro lado, y;,; es la deformacién de corte simple acumulada en el cristal:

t .
Yeor = Jy 2sl¥¥ldt (3.37)

El endurecimiento por deformacién es complejo, debido a que el incremento en la resistencia al
deslizamiento no s6lo tiene lugar en el sistema activo, sino que también se manifiesta en los que no lo
estan. El endurecimiento de cada sistema estd, por lo tanto, compuesto por el propio

(autoendurecimiento) y el endurecimiento originado por la actividad en los restantes (endurecimiento

latente). Para permitir tanto el autoendurecimiento como el latente, se define la matriz 55 que contiene
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coeficientes que cuantifican los obstaculos que representan las nuevas dislocaciones del sistema s’ para

la propagacion del sistema s. El incremento en la tension critica de un sistema debido a la deformacién
S’ . -
por corte Ay de todos los sistemas de un cristal resulta:

ATS = dtc

= d Zsrh Ay (3:38)

donde para el caso de un endurecimiento de tipo Voce se tiene:

)+

.. . - -/ - !
Dada la complejidad que involucra una caracterizacion completa de la matriz h5S', es frecuente

%o
71

T1 — 91) exp (_Vtot f—f f—f 01Ytorexp (_Vtot f—f )] (3.39)

azd _
dYnC)t - [91 + (

simplificar su expresion en la forma siguiente:
RS =h  si  s=¢ (3.40)
hS'=qgh si s#s, (3.41)

donde g es un valor constante que representa la relacion entre la tasa de endurecimiento latente y la de
auto-endurecimiento. Cuando g tiene un valor de 1 queda definido un endurecimiento isotrépico. En la
presente tesis, se optd por utilizar endurecimiento isotropico, ya que no ha sido objetivo del trabajo

evaluar las consecuencias de las multiples condiciones posibles de endurecimiento no isotrépico.

3.2.3 Estrategias de linealizacién

Como se menciond anteriormente, se pueden adoptar diferentes estrategias de linealizacién del
comportamiento a nivel del cristal, y de esta eleccion dependeran los resultados de la homogeneizacion.

A continuacién se resefian algunas de las posibles estrategias de linealizacién que se pueden adoptar.

Aproximacién secante

La aproximacion secante (Hill, 1965; Hutchinson, 1976) consiste en asumir el siguiente médulo

linealizado:
n-1
. mS(©@mS©) [ ms(©).¢'(€)
Mgg)c = yOZS TS?C) ( ‘L'S(C) ) ’ (342)
égé? =0, (343)

Aproximacién affine
En la aproximacion affine (Ponte Castafieda, 1996; Masson et al., 2000), los mddulos vienen

dados por:
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n-1
© _ . . mS@mS©) [ ms(©).¢'(€)
Maff - n]/OZS T_z(c) ( Ti(c) ) (3.44)

n
£ = (1= X ("999) x sgn(m*©:0/) (3.45)

Aproximacién tangente

En la aproximacion tangente (Molinari et al., 1987; Lebensohn y Tomé, 1993), los modulos son,

.0(c) _ .0(c)
stg _saff'

lugar de usar estos modulos, y para evitar el ajuste iterativo del término independiente macroscopico,

formalmente, iguales a los de la aproximacion affine: ME? = Mf;?f y Sin embargo, en
Molinari et al. (1987), utiliz el mddulo secante (3.42) para ajustar M (notado Mg,), en combinacion
con la relacion tangente-secante: M, = nMg,. (Hutchinson, 1976). Luego, la expresion del tensor de

interaccion es:
M=(1-S)"%8:M; =n—S)"1:S: Mg, (3.46)

Cualitativamente la ecuacion (3.46) indica que cuanto mayor es el tensor de interaccion, menor
deberia ser la desviacion de las tensiones de los cristales respecto a la del policristal. Como resultado,
cuando n tiende a oo, la aproximacion tangente tiende a un estado de tensiones uniforme, que equivale
a la formulacion de Sachs. Por otro lado, se ha probado que la interaccidn secante tiende a un estado

velocidad de deformacidn uniforme, que equivale a la formulacion de Taylor.

3.3 Superficie equipotencial de un policristal

El potencial plastico describe la direccion de la deformacion cuando se alcanza la superficie de
fluencia en algun punto particular. Las velocidades de deformacion pueden ser consideradas como las
coordenadas cartesianas de un punto en el espacio de velocidad de deformacién. La posicién de ese

punto también puede ser descripta especificando su longitud y direccion. La longitud se puede definir
como ||E|| = [Ei;E;;, y la direccion viene dada por n;; = E;;/||E||. De esta manera, el tensor de

velocidad de deformacion puede ser caracterizado mediante una representacion polar que consiste en un
radio, ||E||, y el conjunto de cosenos directores, n;;. En esta representacion, ||E|| es una variable
independiente, mientras que los nueve valores de n;; no lo son. Como E es un tensor de segundo orden

simétrico y deviatorio, es posible representarlo mediante un vector de cinco componentes usando una

base simétrica ortonormal de tensores de segundo orden, la cual se define de la siguiente manera:
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La conveniencia de utilizar esta base radica en que posibilita separar entre la parte deviatoria e
hidrostatica de la deformacion. Las cinco primeras componentes de la base son deviatorias, y la sexta
componente representa la dilatacion producto de la presion hidrostatica (el orden propuesto es
completamente arbitrario, su modificacion no cambia la estrategia elegida). Esta base de tensores posee

las siguientes propiedades:
bg) _ bjgil) (3.48a)
D@
bi’bi) =5, (3.48D)

Las componentes n;; del vector unitario que representa la direccion de la deformacion pueden ser
representadas mediante un nuevo vector unitario ng,y con cinco componentes, utilizando la base b
de la siguiente forma:

i =ngbY,1=1,..5 (3.49)

Posteriormente, mediante el uso de coordenadas esféricas generalizadas, se expresa el vector

unitario cuyas componentes n;y son:

N(1) = €0s 01 sin B, sin B3 sin 6, sin O
N(z) = €OS B, sin 65 sin 6, sin O

n(z) = cos 63 sin 6, sin O

N(4) = C0s 0, sin b5

N(s) = €Os b

, (3.50)

con—-nm<6, <m0<0; <= i=2,.5.
2

En el caso del modelo viscopléastico se define lo que se denomina una superficie equipotencial
(Polycrystal Yield Surface, PCYS), con un rol similar al de la superficie de fluencia. La PCYS queda
definida por una velocidad de trabajo plastico (potencia), Wy, constante a lo largo de la superficie y es
una funcidn del tensor de tensiones deviatorias f(Z"). El tamafio de la superficie depende de la potencia

utilizada como referencia. La potencia pléstica para una velocidad de deformacion arbitraria, E,, queda

definida como:

f(E) =const.=X:E=Xy:E;, = W, (3.51)
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donde Z; es el estado de tensiones que corresponde a E,. Esta funcion define una serie de superficies
convexas en el espacio de tensiones deviatorias, y aquellas superficies en que f(Z") es constante son
llamadas superficies equipotenciales. En las simulaciones realizadas en esta tesis se impone E y X’ es
determinada mediante los calculos. Dado que no se conoce X’ a priori, la velocidad de trabajo pléstico
obtenida puede ser diferente a la adoptada de referencia, W,, de modo que el punto de tensiones no
necesariamente cae sobre el potencial seleccionado. La tension y velocidad de deformacion en el
equipotencial elegido pueden ser posteriormente obtenidas siguiendo el método que propone Hutchinson
(1976). Cuando la magnitud de la velocidad de deformacion es modificada por un factor x, la tensién

resultante del policristal es:
' (kE) = k™2'(E). (3.52)
Como consecuencia, la magnitud puede ser escalada de la siguiente manera:
= (WoW)ym/1+m 37, (3.53)
E* = (W,W)/1+m E, (3.54)

Dado que los calculos se hacen en el espacio de tensiones deviatorias, es hecesario conocer alguna
de las componentes del tensor de tensiones de Cauchy para obtener la PCYS en tensiones de Cauchy.
En el caso de chapas delgadas, como las estudiadas aqui, la tension normal es considerada despreciable

y por ende se la impone nula, a;3 = 0.

En la Figura 3.4 se muestra una proyeccion oz, — o7p (el célculo involucra sélo componentes
deviatorias del tensor de tensiones, se asume un estado libre de tensién normal a la chapa, g33 = 0, en
el célculo de las componentes de Cauchy) de la superficie equipotencial obtenida en el estado inicial de
un material HCP, asumiendo sistemas de deslizamiento similares a los observados en zinc. La subfigura
de la izquierda muestra la superficie equipotencial de la forma clasica, con los ejes dados por las
tensiones segun las direcciones de laminacion (ogp) Y transversal (o7p). La subfigura de la derecha
muestra la informacién en un formato diferente, pero cualitativamente similar. En el sistema de
referencia dado por las tensiones de Cauchy, las direcciones de la velocidad de deformacién en los
diferentes puntos de la superficie equipotencial quedan definidos por dos angulos, 8 y ¢. Estos &ngulos
se toman iguales a cero sobre el eje horizontal, y positivos en sentido antihorario. Esto permite graficar
las direcciones de los vectores velocidad de deformacion para cada punto de la superficie equipotencial,

en este caso en el rango 0° < ¢ < 90°.
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Figura 3.4: superficie equipotencial (izquierda) y direccion de la velocidad de deformacién en funcién del
estado de tensiones (derecha) predichas por la formulacion VPSC tangente. Se asumieron potencialmente

activos los modos basal, piramidal I1'y prismatico con una relacion de contraste de z#" ™! !l jpbasal _
12.5 y ghrismatice sbasal — 50 respectivamente

La posibilidad de analizar la superficie equipotencial predicha por el modelo es de particular
utilidad ya que ella tiene una influencia directa en los resultados de deformaciones limite, por lo que la
implementacion de superficies de respuesta mas realistas mejoran la calidad de las predicciones. De
acuerdo a Lian et al. (1989), la forma de la superficie de fluencia tiene una influencia grande sobre la
formabilidad de los metales. La importancia radica en que los cambios en la curvatura de la superficie
modifican la velocidad de transicion entre la solicitacion impuesta macroscépicamente y un estado de
deformacion plana en la banda de localizacion, hecho que, como se verd méas adelante, determina el
comienzo de la estriccion localizada. Por caso, Neale y Chater (1980) mostraron que una disminucion
en la agudeza de la superficie de fluencia en estirado equibiaxial propicia una mejora en la formabilidad.
Asimismo, puede notarse que la regla de la normalidad no es estrictamente verificada por el modelo
VPSC en su formulacién tangente. La linealizacién tangente del HEM introduce un error que se
incrementa con la no linealidad del comportamiento macroscépico y con el incremento de la anisotropia
en la respuesta del cristal simple (Castelneau et al., 1997). Efecto sobre la superficie de fluencia puede

encontrarse en Signorelli et al., 2009.

3.4 Aplicaciones de modelos policristalinos a aleaciones de zinc

Los modelos policristalinos autoconsistentes han sido extensamente utilizados para predecir la
respuesta mecanica de materiales anisétropos, en particular de estructura HCP. Lebensohn y Tomé
(1993) aplicaron en su trabajo el modelo VVPSC para predecir el comportamiento plastico y el desarrollo
de textura para diferentes estados de deformacion de aleaciones de zirconio, un material también de
estructura hexagonal, como el zinc. Ellos observaron que no sélo las texturas predichas mediante la

aproximacion VPSC muestran un mayor acuerdo con lo observado experimentalmente respecto al
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resultado de aplicar el modelo de Taylor, sino que ademas las condiciones en las que la deformacidn se
desarrolla son completamente diferentes. EI esquema VPSC acomoda la deformacién principalmente
mediante sistemas de deslizamiento blandos, mientras que el modelo de Taylor requiere de sistemas méas
duros. En relacion a esto, el modelo VPSC requiere menos de cuatro sistemas activos por grano, lo cual
permite tratar granos que no pueden acomodar ciertas componentes de deformacion, al permitir que sea
la matriz la que compense las diferencias de deformacion. Todas estas observaciones estan en mejor

acuerdo con lo que se observa experimentalmente.

Sztwiertnia et al. (1985) utilizaron el modelo de Taylor y el de Sachs para estudiar la deformacion
de una chapa de zinc sometidas a laminado y traccién uniaxial. En primera medida simularon el
laminado en frio de la chapa mediante ambos modelos, y encontraron que la textura de laminado
experimental es predicha correctamente mediante el modelo de Taylor, aunque no por el de Sachs. En
base a lo anterior, seleccionaron el modelo de Taylor para predecir la tensién de fluencia para una chapa
con textura de laminado y evaluar su dependencia con la orientacién. Los resultados de la tension de
fluencia muestran alta dependencia con la orientacion, y los asocian a la activacion en mayor o menor

medida de los sistemas basal y piramidal, dependiendo de la direccién de solicitacion.

Por otro lado, Philippe et al. (1994) utilizaron el modelo de Taylor y el de condiciones relajadas
para predecir la evolucion de textura durante el laminado en frio de chapas de Zn-Cu-Tiy Zn-Cu. Ellos
concluyen que el modelo de Taylor es una buena suposicion para la aleacion Zn-Cu-Ti ya que la
presencia de la fase intermetalica rodeando los granos hace que la deformacion de los mismos sea similar
a la deformacion macroscopica de la chapa. De esta forma, modelaron el laminado en frio hasta un 80%
de reduccion, y obtuvieron un buen acuerdo entre las texturas experimentales y simuladas, tanto en
componentes presentes como en su intensidad. Respecto a la aleacion Zn-Cu, ni el modelo de Taylor ni
el de condiciones relajadas mostraron buenos resultados, principalmente debido a que la microestructura
evoluciona de forma inhomogénea en cuanto a tamafio y deformacion de los granos, por lo tanto sin
seguir la deformacién macroscopica de la chapa. Si bien obtuvieron buenos resultados para la aleacion
Zn-Cu-Ti, ellos destacan que se debe principalmente a que particularmente bajo esas condiciones de
deformacion, se cumple el principio basico del modelo de Taylor. Sin embargo, si se quiere predecir el
comportamiento mecénico en otras condiciones, como puede ser una deformacién en que la direccion
de deformacion principal y la de laminado (rolling direction, RD) no coincidan, las condiciones de
Taylor dejan de ser validas. En ese sentido, Fundenberger et al. (1997) también utilizaron el modelo de
Taylor para calcular la tension de fluencia y el coeficiente de anisotropia planar de la misma aleacion
Zn-Cu-Ti. Los coeficientes de anisotropia se calcularon para varias orientaciones de muestra entre 0° y
90° respecto de RD, y se observé un buen acuerdo entre los valores experimentales y los del modelo de
Taylor. Por otro lado, el caso de la tension de fluencia muestra lo mencionado anteriormente respecto
del no cumplimiento de las condiciones de Taylor al cambiar el estado de deformacion evaluado. Los

valores de tension de fluencia calculados a varias orientaciones siguen la tendencia de los
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experimentales, pero los subestiman en forma importante a medida que crece la orientacion entre la

direccion de laminado y la de tension.

3.5 Conclusiones

Los modelos policristalinos obtienen la respuesta del agregado a partir de las propiedades
conocidas de los granos constituyentes y haciendo alguna suposicion respecto de la interaccién de cada
grano con su entorno. Debido a su naturaleza estadistica, generalmente no consideran la topologia del
policristal, sino que cumplen las condiciones de equilibrio y compatibilidad en un promedio. La
ecuacion constitutiva que describe la respuesta local es no lineal, y conocida explicitamente, pero la
respuesta general del agregado es aproximada mediante un proceso de linealizacion. En el caso de los
modelos autoconsistentes, la heterogeneidad originada por los granos en el policristal es representada
por el HEM que se comporta igual que el policristal en promedio. La asuncién de inclusiones de forma
elipsoidal simplifica el problema al garantizar una autodeformacion homogénea dentro el dominio de la
inhomogeneidad.

El modelo VPSC, en particular en su linealizacion tangente, resulta muy util y versatil al proveer
una buena combinacién de precisién, gracias a tener en cuenta la interaccién de los granos con su
entorno, y simplicidad, que resulta en calculos computacionales rapidos y eficientes. EI modelo permite
tener en cuenta la anisotropia del material en términos de mecanismos de deformacién a nivel del cristal
simple y textura cristalografica y morfoldgica del policristal. Esta caracteristica fundamental del modelo
es la principal razén de su uso extendido en materiales de simetria hexagonal, en los que la anisotropia
y su evolucion juegan un rol no despreciable. Estas caracteristicas son las razones principales de la

eleccion de este modelo para la modelizacién del comportamiento mecanico de las aleaciones de zinc.
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Capitulo 4

Anisotropia plastica

4.1 Introduccion

El origen del comportamiento mecénico anisotropo puede encontrarse en diversos factores, entre
los cuales uno de los mas relevantes es la textura cristalografica del material. En los materiales HCP se
suma que la baja simetria de la estructura cristalina provoca que la deformacion plastica se produzca
sobre unos pocos modos de deformacion, como los sistemas de deslizamiento basal, prismatico y
piramidal Il, y los sistemas de maclado. Estos sistemas estan formados por planos y direcciones de
distinta densidad atémica, con lo cual sus CRSS no son similares, pudiendo mostrar factores de contraste
muy marcados entre sus valores. Un cristal cuya orientacion provoque la activacion de un cierto conjunto
de sistemas de deslizamiento tendra una respuesta plastica diferente de otro cristal similar pero orientado
de modo de favorecer modos de deformacién distintos. Si hay predominancia de alguna/s orientacion/es,
estos aspectos de indole microscépica se traducen en una marcada anisotropia del comportamiento

pléstico macroscopico.

Una primera evaluacion del comportamiento plastico macroscépico del material se obtiene
mediante la determinacion de la curva de carga en diferentes direcciones de solicitacion y evaluando el
coeficiente de anisotropia (o de Lankford). Esta caracterizacion otorga una impresion inicial acerca del
comportamiento de la chapa laminada respecto a su aptitud para la formabilidad, en especial al revelar
la anisotropia de su respuesta mecanica. La determinacion de la relacion tension-deformacion y los
coeficientes de Lankford son dos mensurables simples pero fundamentales a la hora de caracterizar el
comportamiento pléstico del material laminado. Ademas, las curvas de carga y los coeficientes de
anisotropia son indispensables como punto de partida para la calibracién de modelos de simulacién

computacional, tanto fenomenoldgicos como de base micromecanica.

En el presente capitulo se muestran y analizan las curvas de carga de chapas de zinc Zn20,
obtenidas mediante ensayos de traccion uniaxial (uniaxial tension, UAT) a diversas velocidades de
deformacion y segln las direcciones de laminado (rolling direction, RD), diagonal (diagnoal direction,
DD) y transversal (transverse direction TD), y también la obtenida en ensayos de traccion equibiaxial
(EBA). Posteriormente se presentan las predicciones de ambas curvas mediante el modelo VPSC
presentado en el capitulo precedente. Se confrontan los valores predichos con valores obtenidos

experimentalmente, conjuntamente con un analisis de las texturas cristalogréaficas resultantes para varios
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ensayos representativos de procesos de conformado. Similarmente, se presentan y discuten las texturas
experimentales obtenidas al realizar ensayos de UAT, deformacion plana (plane strain, PS) y
deformacion EBA 'y los correspondientes desarrollos de textura predichos por el modelo.

4.2 Caracterizacion mecanica del zinc (Zn20)

Las curvas de carga se determinaron mediante ensayos de traccion uniaxial, con probetas planas
segun lo especificado por la norma ASTM E8M, comUnmente llamadas subsize, y cuyas dimensiones
pueden verse en la Figura 4.1. Se cortaron probetas a 0° (RD), 45° (DD) y 90° (TD) respecto de la
direccion de laminado. Los ensayos se llevaron a cabo en una maquina universal de ensayos INSTRON
5984 de 150kN de capacidad maxima. Una de las caracteristicas de la maquina, es que permite
seleccionar una velocidad de deformacidn constante. Se utiliz6 esta ventaja con el propoésito de evaluar
la influencia de la velocidad de deformacion, aspecto que en el zinc tiene influencia no despreciable
(Wagoner, 1981). Para ello se seleccionaron 3 velocidades distintas, y de cada orientacion y velocidad

se realizaron ensayos duplicados.

Q\?’/
a S I
cl <
7 N T
30 | ‘ 32 ‘ | 30 |

Figura 4.1: dimensiones (en mm) de la probeta de traccién subsize

Los ensayos de traccidon permiten, como resultado fundamental, determinar la relacion tensién-
deformacidn, tanto en valores ingenieriles como verdaderos de la respuesta del material. De las curvas
ingenieriles se determinan la tension de fluencia o, y la tensién maxima o,,4x, Mientras que de las
curvas de tension verdadera-deformacion verdadera se obtienen los parametros K y n correspondientes
a un ajuste de Hollomon (o = Ke™), de modo de obtener informacién cualitativa inicial sobre el
endurecimiento que experimenta el material. Cabe aclarar que el ajuste mediante la ecuacion de
Hollomon generalmente se hace para el rango de deformaciones situado entre la transicion elastoplastica
y la carga méxima, momento en el que tedricamente comienza a localizarse la deformacion. En el caso
de las aleaciones de zinc, la carga méxima ocurre a una deformacion muy baja, pero no es porque en ese
punto comience la estriccion difusa, lo cual se estudia con mayor detalle en el Capitulo 7. Debido a esto,
el rango de deformaciones que resultaria no es util para el ajuste, con lo cual se optd por ajustar las
curvas hasta el punto méximo de las curvas tension verdadera-deformacion verdadera. Otro aspecto a
tener en cuenta es que la metodologia presupone que el material en estudio no presenta anisotropia en
las curvas de tension-deformacion, ya que los parametros K y n no deberian depender del dngulo de

solicitacion, especialmente si se va a usar el ajuste como punto de partida para la modelizacion del
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comportamiento del material. En este caso se ajusta cada curva, pero s6lo se usa el ajuste para poder

cuantificar la comparacion entre las distintas orientaciones de solicitacion.

4.2.1 Curvas de tension-deformacion uniaxiales

Las curvas de tension verdadera-deformacion verdadera obtenidas para cada velocidad de
deformacion y orientacion se muestran en la Figura 4.2. Las escalas de tension y deformacion se forzaron
similares con el objetivo de poder comparar los valores de tensiones y deformaciones en funcion de la
direccion de solicitacion. Al analizar la figura se observa la sensibilidad de la respuesta mecanica del
zinc laminado a cambios en la velocidad de deformacion, independientemente de la orientacién que se
observe. Hay una diferencia apreciable en la respuesta mecénica segun la velocidad de deformacién
analizada (5x10* s?, 1x10°® st y 1x10%), especialmente en los niveles de tension. En este sentido, si
bien el zinc respeta la observacién general de que a mayor velocidad de deformacién, mayores son las
tensiones observadas, presenta la particularidad que este aumento es de importancia aun cuando los
cambios en la velocidad de deformacién son préximos a un orden de magnitud. Finalmente, en cuanto
al alargamiento maximo a la rotura, no se observa una tendencia clara, ya que en algunos casos una

mayor velocidad se corresponde con un mayor alargamiento, mientras que en otros ocurre lo contrario.
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Figura 4.2: curvas de carga de zinc Zn20 para velocidades constantes de deformacion de 5x10# s, 1x10°3
sty 1x102 st en funcion de la direccion de la solicitacion

Los valores de g, omax, K Y 1, asociados a cada curva se muestran en la Tabla 4.1. Los valores
de K y n se ajustan en un rango de deformacion verdadera de [0.05-0.13]. Esto permite valorizar y
comparar lo que se observa en las curvas de carga, de modo de hacer un andlisis cuantitativo. De ello se
desprende que, por un lado, aumentar la velocidad de deformacién tiene una influencia muy marcada en
los niveles de tension, ya que los valores de la tensién a,, a velocidades de 1x102 sty 1x102 s
aumenta entre 13% y 39% respecto de los de 5x10* s, dependiendo de la orientacion que se observe.
Con respecto a o4, a Velocidades de 1x10% sty 1x102 s los valores aumentan entre 14% y 33%
respecto de los de 5x10* s, nuevamente seguin qué orientacion se observe. Dado que K también esta
relacionado al nivel de tensién de las curvas, es logico que se comporte en el mismo sentido que o, Yy
Omax- POr otro lado, el comportamiento de n es mas complejo de analizar, ya que no muestra una
tendencia clara, en el caso de RD el valor se mantiene practicamente constante con la velocidad, y para
DD y TD es constante para las dos velocidades menores y disminuye un 20% y un 56%,

respectivamente, para la velocidad de 1x102 s
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. ., Velocidad de N°
Orientacion deformacion  muestra ov2 (MPa)  omax (MPa) K (MPa) n

1 111.0 153.9 130.9 0.11
5x10*s?
2 106.0 148.9 127.9 0.11
1 122.0 171.3 144.1 0.12
RD 1x107% s
2 124.0 174.5 146.2 0.12
1 134.0 193.1 163.5 0.12
1x102% st
2 134.0 192.1 163.0 0.11
1 123.0 169.8 149.2 0.10
5x10*s?
2 130.0 173.7 152.4 0.10
1 150.0 204.3 177.9 0.10
DD 1x107% s
2 151.0 202.8 177.6 0.10
1 169.0 228.8 209.3 0.08
1x102 st
2 166.0 225.0 206.6 0.08
1 147.0 203.9 181.0 0.09
5x10*s?
2 155.0 204.2 183.0 0.09
1 185.0 238.9 215.6 0.09
TD 1x103 51
2 189.0 243.8 219.6 0.09
1 210.0 271.2 267.4 0.04
1x102% 51
2 211.0 272.2 266.6 0.04

Tabla 4.1: valores de las propiedades mecénicas agrupadas por orientacion de la muestra

La influencia de la orientacion de la muestra es también muy importante. Al observar la Figura
4.2 se aprecia claramente que las muestras segin TD son las que experimentan mas tension y resisten
menos alargamiento. Las de DD se ubican en un punto intermedio, mientras que las de RD exhiben el
menor nivel de tension pero el mayor alargamiento. La influencia de la orientacion en las curvas de
carga del material es resultado directo de la ya mencionada anisotropia que caracteriza al material,
producto del efecto combinado de la textura cristalografica, la microestructura y la anisotropia inherente

a la estructura cristalina.
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Los valores referenciales gy 5, 0msx Y K de tension aumentan en menor o mayor medida al
aumentar el angulo de la direccidn de solicitacion respecto de RD, dependiendo de la velocidad de
deformacion analizada. La tension g, , aumenta entre 16% y 25% en DD respecto de RD, dependiendo
de la velocidad; y entre 39% y 57% en TD, también en relacion a RD. En el caso de gy, 44, aumenta entre
13% y 18% en DD con relacion a RD segun la velocidad; y entre 25% y 41% en TD, también respecto
de RD. Por el lado del pardametro K, el mismo es entre 17% y 27% mayor en DD que el de RD; y entre
41% y 63% superior en TD que en RD. ElI comportamiento de n es tal que, independientemente de la
velocidad, disminuye a medida que se pasa de las muestras orientadas segin RD a aquellas orientadas
segun TD.

4.2.2 Influencia del recocido previo en la curva de carga

Se evalué la influencia que un recocido previo puede tener en el comportamiento del material.
Para ello, se realizaron recocidos durante 30 minutos a cuatro temperaturas: 160°C, 180°C, 205°C y
227°C.

La Figura 4.3 muestra los resultados obtenidos en probetas orientadas a 30° de la direccién de
laminado. Se observa que la respuesta mecanica varia con la temperatura de recocido, pero sin mostrar
una tendencia clara. Ello se manifiesta en que la mayor tension la desarrolla la muestra sin recocer,
mientras que las recocidas a 160°C y 180°C exhiben la menor y mayor tension, respectivamente, de las
tratadas térmicamente. Ademas, las recocidas a 205°C y 227°C se ubican en un nivel intermedio de

tensiones.
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Figura 4.3: curvas de carga de probetas recocidas a distintas temperaturas, deformadas a 1.5 mm/min

4.2.3 Modelado de la respuesta tension-deformacion

Como se describié en el Capitulo 3, la respuesta mecénica del zinc se modeliza mediante un

modelo policristalino viscoplastico autoconsistente, el cual permite relacionar el comportamiento
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macroscopico con la distribucion preferencial de orientaciones cristalinas en el agregado policristalino,
y su evolucién en funcién de la actividad de los diferentes sistemas de deslizamiento activos. En el
presente marco de trabajo, las curvas de carga son el punto de partida para la calibracion del modelo
(ajuste de los pardmetros a nivel del cristal simple). El ajuste de las curvas de cargas consiste en
determinar los valores de las tensiones criticas de los sistemas de deslizamiento que mejor ajusten un
conjunto de resultados experimentales, siendo el objetivo la correcta prediccion de las curvas de carga
en funcion de un dado conjunto de parametros que caracterizan las tensiones criticas de activacion, y su
evolucion con la deformacidn. Las tensiones criticas entran en el calculo del modelo a través de la ley
constitutiva (ecuacion 3.7); y a su vez estos valores no permanecen constantes sino que debido a factores
de la microestructura modifican su valor con el curso de la deformacion. Esta evolucion se describe
mediante la definicion de un modelo de endurecimiento, que en el presente trabajo se describe mediante
la ley de Voce extendida (ecuacion 3.36), como se detalld en el Capitulo 3. De esta forma, son cuatro
los pardmetros a determinar por cada modo de deslizamiento considerado potencialmente activo: tg, 6,
07 y (z§ + i) que son, respectivamente, la tension de corte critica resuelta inicial, la velocidad de
endurecimiento inicial, la velocidad de endurecimiento asintética y la tension de corte critica
extrapolada. La Figura 4.4 muestra como funcionan en conjunto los cuatro pardmetros de la ley de
endurecimiento. Los cambios cuantitativos en las curvas de carga simuladas se dan fundamentalmente
debido a los cambios en los valores absolutos de los cuatro parametros. Por otro lado, los cambios
cualitativos (forma de las curvas) se producen por modificaciones en las tensiones de corte y las
velocidades de endurecimiento relativas entre los sistemas, de modo de alterar el nivel de actividad de

los mismos.

3
1,51 /1=1/98,=5/6=02
b,
" (=1/520/8,202 /8202
. :
(T)
TI]
£ =111=016,20 /6,20
0 —_
0 1 2

Figura 4.4: representacion de los parametros de la ley de Voce extendida (Tomé y Lebensohn, 2012)
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En las simulaciones se adoptaron valores de sensibilidad a la velocidad de deformacion y de
velocidad de deslizamiento de referencia del cristal simple (ecuacion 3.7) den =10y y§ = 1s71,
respectivamente. Ademas, se aplica un factor de 5x10™ sobre el tensor gradiente de velocidad, de modo

que en todos los casos queda como velocidad de deformacion de referencia E;,; = 5x10™. El conjunto
de orientaciones utilizado en las simulaciones se obtuvo producto de discretizar la ODF mediante 4000
orientaciones con igual fraccion en volumen. Las 4000 orientaciones no son una cantidad arbitraria, sino
que responde a un compromiso entre precision y tiempos de calculo. Esta cantidad de orientaciones es
el minimo numero a partir del cual las curvas de carga predichas no se modifican notoriamente. Es decir
que utilizar un nimero mayor de orientaciones incrementa el costo computacional sin modificar
apreciablemente la precision de las curvas de carga predichas. Si bien en general la relacion de aspecto
que describe la inclusién en un modelo de tipo autoconsistente se asocia con la forma (no tamafio) de
grano en el material, en el presente caso se adopt6 una relacion de aspecto asociada a la inclusion distinta
de 1:1:1. Con la finalidad de considerar la caracteristica direccional de la microestructura, generada por
la presencia de una distribucién preferencial del intermetalico, la relacién de aspecto asociada a la
inclusion se adoptd igual a 3:1:0.1 en las direcciones de laminado, transversal y el espesor,
respectivamente. Los sistemas de deslizamiento: basal {00013}(1120), prismatico {1010}{1120) y
piramidal tipo 11 {11213}(1123) han sido considerados potencialmente activos, de acuerdo a lo reportado
por Philippe et al. (1994).

Un aspecto particular de los modelos utilizados es que la acomodacién de la deformacion por
parte de los diferentes sistemas de deslizamiento potencialmente activos depende en esencia no del valor
absoluto de las tensiones criticas de activacion de los sistemas de deslizamiento individuales, sino de su
relacion. No son muchas las referencias disponibles en la bibliografia respecto a las tensiones criticas
resueltas en zinc policristalino. Los trabajos de Fundenberger et al. (1997), Diot et al. (1998), Solas et
al. (2001), Delannay et al. (2004), Vincent et al. (2005) recurren, en lo fundamental, a las relaciones
reportadas por Philippe et al. (1994) de tPrismatico srbasal — |5 y gpiramidal (II) /rbasal — 1() con las
cuales los autores reportan los mejores resultados al simular la evolucion de textura producto del
laminado en frio. En el caso del presente trabajo, el mejor ajuste se obtuvo con los valores de los
pardmetros especificados en la Tabla 4.2. En este caso, las relaciones de tensiones iniciales que resultan
son gBTISMALCo phasal — 50y gPramidal(l) phasal — 13 5 Cabe destacar que estos valores de
tensiones son iniciales, y ademés iguales para todos los granos. Estos se modifican a medida que se
produce la deformacion producto del endurecimiento, y ademas cambian de grano a grano debido a las
heterogeneidades gue se pueden producir entre sus deformaciones. Ello hace que se produzcan cambios
tanto cualitativos como cuantitativos en las curvas debido a los cambios absolutos y relativos. Por
ejemplo, en las predicciones de deformacion uniaxial, la relacion final promedio entre las tensiones
criticas piramidal y basal es aproximadamente igual a 5. Los parametros de la Tabla 4.2 son los

utilizados a lo largo del trabajo para la prediccion de las curvas de carga, los coeficientes de anisotropia,
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la evolucién de la textura cristalogréafica y fundamentalmente las curvas limite de conformado (Capitulo
6).

Sistema 7 (MPa) 3 (MPa) @63 (MPa) 635 (MPa)
Basal {0001}(1120) 20 35 160 0
Prismatico {1010}{1120) 1000 600 75 0
Piramidal tipo 11 {7121}1123) 250 350 27 0

Tabla 4.2: pardmetros de la ley de Voce utilizados para el modelado del comportamiento de la aleacion de
zinc Zn20

El ajuste de las curvas de carga con el conjunto de parametros especificado anteriormente permite
describir en forma aceptable las curvas de carga; las curvas tensién—deformacién simuladas se muestran
en la Figura 4.5, conjuntamente con las obtenidas experimentalmente. El proceso consiste en ajustar
inicialmente la curva segiin RD, para luego verificar los resultados en DD y TD, e iterando de modo de
ir mejorando el ajuste en las tres orientaciones. El ajuste obtenido es correcto para RD y TD,
especificamente en la parte de deformacion plastica, que es la zona de interés, y hasta el punto en que
la curva real comienza a caer. Por otro lado, la curva experimental segin DD es levemente sobre
estimada por el modelo. De todas maneras, el punto importante a destacar es que mas alla de algunas
diferencias entre las tensiones simuladas y experimentales, el modelo reproduce correctamente la alta

anisotropia de las curvas, lo cual es basico para poder hacer un analisis valido mediante el modelo.
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Figura 4.5: curvas de cargas simuladas y experimentales

4.2.4 Curva de carga equibiaxial

Es una regla general que las propiedades mecanicas de un material se determinen a partir de la
curva de carga obtenida en un ensayo de traccion uniaxial. Sin embargo, existen dos limitaciones
principales en este ensayo. La primera es que el nivel de deformacion alcanzado es generalmente menor
al observado en procesos de conformado de nivel industrial, necesitando de esta manera una
extrapolacion de los datos. La segunda es el cuestionamiento respecto a si las conclusiones deducidas
en traccion uniaxial son aplicables a los procesos de carga compleja en los cuales el estado de tension
es usualmente biaxial. Basdndose en estas consideraciones, se extendio el uso del ensayo de acopado
hidraulico para lograr estados de deformacion biaxiales (Ranta-Eskola, 1979; Altan y Palaniswamy,
2007; Slota y Spisak, 2008). La mayoria de los trabajos que describen la metodologia para determinar
la curva de carga biaxial asumen un comportamiento isétropo del material (Gutshcer y Altan, 2004; Kog
et al., 2011), lo cual no es una suposicion acertada para el caso del zinc fuertemente texturado, por lo
que se requieren acciones adicionales. En este sentido, Nasser et al. (2010) desarrollaron una forma
simple de corregir la tension de fluencia biaxial isotropa teniendo en cuenta la anisotropia. Utilizando
el criterio de fluencia anisétropo de Hill (1990), llegaron a la siguiente formula para la tensién corregida
en funcion de los coeficientes de Lankford del material (ver seccion 4.2.5):
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5 — T901T0 7
Oanisétropa = /,90(r0+1)0-isétropa (4-1)

Este método permite realizar el ensayo y calcular la curva de carga como si el material fuese
isétropo, y luego realizar la correccion de anisotropia para tener la tension adecuada. La respuesta
tension equivalente-deformacion equivalente en carga biaxial se determin6 utilizando un equipo para
ensayos de acopado hidraulico instrumentado con un sistema de medicidn en tiempo real mediante un
software que asume un comportamiento isotropo del material. Utilizando la ecuacion (4.1) se corrigieron

las tensiones obtenidas tomando los valores de anisotropia reportados en la Figura 4.7.

La Figura 4.6 muestra la curva de tension equivalente-deformacion equivalente experimental
resultante, junto con los resultados predichos por el modelo VPSC utilizando los pardmetros
identificados previamente (ver Tabla 4.2). La curva experimental muestra que los valores forman una
nube, con valores de tensidon cuya variabilidad es apreciable. Aun asi, a los efectos de analizar
cualitativamente el comportamiento del material y evaluar la calidad de prediccién del modelo, los datos
son de utilidad. La tension maxima de la curva es similar a la alcanzada en los ensayos de UAT en la
direccién TD, entre 29% y 36% mayor a la de RD, y entre 17% y 23% mayor a la de DD. Se observa
también que el endurecimiento por el trabajo mecénico es bajo, lo cual puede deberse a una evolucion
de la textura y la microestructura distinta respecto de UAT, favoreciendo el ablandamiento geométrico,
de forma de compensar parcialmente el endurecimiento propio del material. Para evaluar esto, se realiz6
nuevamente la simulacién de la curva de carga, pero esta vez sin incluir el endurecimiento por
deformaciédn. De esta manera, el cambio en la tension de la curva se debe solamente al efecto geométrico.
Lo que se obtuvo es un claro ablandamiento geométrico dado por la evolucién de textura, obteniéndose
una reduccién de la tension del orden de 27% a 0.5 de deformacion efectiva (ver Figura 4.6). La
prediccion del modelo VPSC? arroja un muy bueno acuerdo con la curva experimental, tanto en el nivel

de la tension como en la magnitud del endurecimiento, en especial en su comportamiento asintético.

2 VM _
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Figura 4.6: curva de tensién equivalente-deformacion equivalente en un ensayo biaxial experimental y
prediccion de la curva experimental mediante el modelo VPSC

4.2.5 Coeficientes de Lankford

El valor r, llamado coeficiente de Lankford o de anisotropia, es un indicador de la anisotropia
pléstica de un material. Se define como el cociente entre la deformacion verdadera en el ancho, €, y la
del espesor, &;, de una probeta sometida a un ensayo de traccion uniaxial (Lankford et al., 1950), como
muestra la ecuacion (4.2).

Tg =2, (4.2)

€t
donde el subindice 6 indica la orientacion de la muestra de traccidn respecto de la direccion de laminado.
Debido a que la deformacidn en el espesor es una magnitud muy dificil de medir, se la reemplaza por la
suma de la deformacion en el ancho y la longitudinal, €;, al considerar la constancia de volumen debida
a laincompresibilidad de la deformacion pléstica. De esta forma, el coeficiente de Lankford se determina

segln:

gw ln(Wo/Wf) (43)

Tg = — =—
6 ewter In(wrlp/wolo) '

donde wy y wr son el ancho de referencia inicial y final, respectivamente; y [, y I¢ son la longitud de

referencia inicial y final, respectivamente.

Lo que indica el valor r es la capacidad del material de resistir la reduccion del espesor al ser
traccionado. Por ejemplo, en un proceso de embutido conviene que r sea lo mayor posible dado que
mayor sera la profundidad de embutido que el material resiste. Como r es un indicador de la anisotropia

pléstica en una dada direccion, resulta util un valor que resuma el comportamiento en todas las
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direcciones. Por ello, se determina el promedio de los coeficientes tomados a 0°, 45° y 90° de la direccion

de laminado y a este valor se lo llama coeficiente de anisotropia normal representado por 7

To+2T45+79g
4 .

7= (4.9)
Ademés de 7 existe otro valor que representa la anisotropia planar y que estd usualmente
relacionado con el fendbmeno de orejado en procesos de embutido profundo. Este valor es denominado

Ar y se lo define como:

AT — TO—ZT;5+T90 (45)

Los valores que toma el coeficiente r son particulares de cada material. Los materiales
hexagonales cubren practicamente todo el rango de posibilidades. Por ejemplo, Kurukuri et al. (2014) y
Tomé et al. (1988) midieron valores de r superiores a la unidad en aleaciones de magnesio y zirconio,
respectivamente, independientemente de la direccion analizada. Fundenberger et al. (1997) reportan,
para una aleacion de titanio, valores menores a 1 para orientaciones cercanas a la direccion de laminado,
y superiores a la unidad a partir de aproximadamente 20° de orientacion. Ademas determinaron los
coeficientes correspondientes a una chapa de zinc aleada con cobre vy titanio, y reportan valores muy

inferiores a la unidad, compatibles con los reportados en la Figura 4.7

Usualmente se determinan los coeficientes a 20% de deformacién longitudinal para tener un
parametro que haga comparables los datos de distintos materiales (de todas manera, en ningun caso el
valor de deformacion debera corresponder a un punto en el cual se haya rebasado la tension maxima).
Sin embargo, la técnica de correlacién digital de imagenes (Digital Image Correlation, DIC), la cual se
detallara mas adelante en la seccion 6.2.1, permite determinar la evolucion de los coeficientes a medida
que avanza la deformacidn. La Figura 4.7 muestra la evolucion de los coeficientes de Lankford desde
5% hasta 20% de deformacion para probetas cortadas a 0°, 45° y 90° de la direccion de laminado. Por
un lado, se observa que los coeficientes varian muy poco a medida que crece la deformacion. Esto puede
ser producto de que los cambios en la textura a medida que evoluciona la deformacion no son muy
intensos, y también puede influir que la definicion del coeficiente r implica usar deformaciones totales
acumuladas, por lo que los cambios se suavizan con la acumulacion de la deformacion. Por otro lado,
se puede ver que los valores son siempre muy inferiores a 1, y estan en coincidencia con lo reportado
por Jansen et al. (2013) para una aleacion similar. Estos valores hacen a este material muy poco apto
para procesos de embutido, ya que sufre mucho adelgazamiento en el espesor. Si se observan los
resultados obtenidos por Fundenberger et al. (1997), los coeficientes son algo inferiores, particularmente
en DD y TD, aunque el material objeto de su estudio tiene mayor contenido de aleantes, con lo cual no

son directamente comparables.
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Figura 4.7: coeficientes de Lankford en funcion de la deformacion longitudinal de una probeta de traccion

De igual modo que con las curvas de carga, los coeficientes de Lankford medidos
experimentalmente pueden ser confrontados con los resultados de la simulacién utilizando el modelo
VPSC. La Figura 4.8 muestra los resultados para 20% de deformacion longitudinal. Por un lado se ve
gue el modelo sobre estima claramente los valores experimentales en todos los casos, entre un 40% y
un 80%. A pesar de ello, vale la pena notar que las predicciones tienen una tendencia similar a la que
siguen los datos experimentales, especificamente referido a que el aumento entre r,, y 145 €S notoriamente

menor que entre T45 Y Tgg-
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Figura 4.8: coeficientes de Lankford experimentales y predichos al 209% de deformacion longitudinal
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4.3 Evolucion de textura cristalografica en el zinc (Zn20)
4.3.1 Traccion uniaxial

Las figuras de polo experimentales correspondientes a la muestra UAT RD (Figura 4.9) muestran
que las intensidades maximas de los polos basales mantienen su orientacién respecto a ND (~20°), en el
plano RD-ND. Sin embargo, los valores de intensidad disminuyen respecto al estado inicial ya que hay
a una dispersién de los polos debido a rotaciones alrededor de ambas direcciones ND y TD, llevando a
una mayor concentracién cerca de ND. Clara evidencia de ello es el valor en el centro mostrado por el
perfil de intensidades de la probeta deformada (Figura 4.9, esquina superior derecha), que es muy
superior al valor de la chapa de partida. Esto ademas se ve reflejado por el incremento de fyp. También,
debido al ensanchamiento de la distribucion de las intensidades en la direccion TD, frp, crece a expensas
de frp. La muestra traccionada en DD presenta tendencias muy similares a la de RD. La muestra
traccionada en TD es ligeramente diferente, con los picos de los polos ubicados a aproximadamente 25°
de ND en el plano RD-ND, y con el maximo ensanchandose debido a una tendencia a separarse en la
direccién de TD. Esta separacion hace que se generen dos picos en la direccién TD, como muestra el

perfil de intensidades de la Figura 4.9 (esquina inferior derecha).
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Figura 4.9: figuras de polo y perfil de intensidades de los polos basales en los ejes RD y TD de la chapa
deformada mediante UAT
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Las figuras de polos inversas de los ensayos de UAT se muestran en la Figura 4.10. Al igual que
en la condicion inicial, en las figuras correspondientes a ND se puede observar que hay gran
concentracion de polos inclinados levemente respecto de los basales coincidentes con esa direccion.
Mientras las figuras correspondientes a UAT RD y DD presentan una banda de maxima intensidad, la
de UAT TD tiene un pico aislado. Las figuras respecto de TD y RD se muestran muy similares entre los

tres ensayos, con leves cambios en las intensidades.
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Figura 4.10: figuras de polos inversas de la chapa deformada mediante UAT

Las secciones de ODF de las muestras deformadas por UAT segln las tres direcciones de carga
solicitadas se ilustran en la Figura 4.11. En concordancia con las figuras de polo, muestran que las
texturas cristalograficas son menos intensas que en la condicion inicial. Aunque la textura claramente
evoluciona durante la deformacidn, los cambios son principalmente en términos de redistribucion y
dispersion alrededor de la principal componente de polos basales, es decir, ubicaciones de ~20-25°
respecto de ND. Las muestras correspondientes a UAT RD y DD muestran claramente la presencia de
una fibra basal {0002}, pero estas orientaciones no son estables en la muestra de TD y se desplazan hacia
valores mayores de ¢, es decir que aparece la llamada fibra {hkil}. Ademas, la distribucion de
orientaciones en torno al m&ximo se vuelve mas dispersa en la direccion RD, con el resultado de que la

fibra se ensancha hasta ¢ = 60°.
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Figura 4.11: secciones de ODF para ¢, = 0°y @, = 30° de las muestras deformadas mediante UAT
(7} (A

4.3.2 Deformacion plana

La Figura 4.12 muestra las figuras de polo y los perfiles de intensidad de los polos basales de las
muestras ensayadas mediante PS. La intensidad de los polos basales en la muestra de RD disminuye
levemente, pero manteniendo el angulo respecto a ND, lo que produce una baja en los valores de fyp.
Por otro lado, frp crece proporcionalmente mas que fzp, 1o que indica que los polos se encuentran mas
dispersos en la direccién TD que en el estado inicial. Las muestras deformadas segiin DD y TD se

comportan de manera muy similar, con incrementos proporcionalmente mayores de frp.
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Figura 4.12: figuras de polo y perfil de intensidades de los polos basales en los ejes RD y TD de la chapa
deformada mediante PS

Las figuras de polos inversas correspondientes a los ensayos de PS se muestran en la Figura 4.13.
Se puede ver que, al igual que en el caso de UAT, cuando la deformacidn principal coincide con RD o
DD, los polos coincidentes con la direccion normal forman una banda de intensidad maxima, mas
intensa en el caso de RD, mientras que la muestra deformada segin TD presenta una distribucion mas

localizada en un pico.

92



PS RD
€,=0.30

(1011}

PS DD
£,=0.26

PSTD
€,=0.17

Figura 4.13: figuras de polo inversas de la chapa deformada mediante PS

La Figura 4.14 muestra las secciones de ODF para los &ngulos ¢, = 0°y ¢, = 30° de las probetas
sometidas a deformacion plana. La componente de textura definida por ¢; = 0°, ¢ = 20°, ¢, = 0°, €s
decir cercana a {12110}(1010), es relativamente estable y su intensidad crece con la deformacion. Este
efecto es méas pronunciado para la muestra alineada con RD respecto de las restantes. En los ensayos de
PS, el efecto de la orientacion de la muestra sobre la evolucion de la textura parece ser menor que en el
caso de UAT. También se puede observar que la fibra basal {0002} presente en las tres direcciones no

es suprimida, en contraste con lo que sucede en la muestra UAT TD.
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Figura 4.14: secciones de ODF para ¢, = 0°y ¢, = 30° de las muestras deformadas mediante PS

4.3.3 Deformacion equibiaxial

En el caso de las muestras sometidas a deformacion EBA (Figuras 4.15 y 4.16) también se ve que
decrece la concentracién de polos basales, pero con el angulo respecto de ND constante. Como resultado,

fnp disminuye y, de forma similar a UAT y PS, fr crece proporcionalmente mas que fzp.
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Figura 4.15: figuras de polo y perfil de intensidades de los polos basales en los ejes RD y TD de la chapa
sometida a deformacion EBA
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Figura 4.16: figuras de polos inversas de la chapa deformada mediante EBA

La ODF correspondiente a deformacion EBA (Figura 4.17) es la que mayor similitud muestra
entre las dos secciones, las cuales estan caracterizadas por una alta densidad en torno a las posiciones
definidas por ¢, = 0°, ¢ = 20°, @, = 0°, es decir, {12110}1010) y ¢, = 0°, ¢ = 20°, ¢, = 30°, es
decir {0116}(2110).
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D

0 2 4 6 8 10

Figura 4.17: secciones de ODF para ¢, = 0°y ¢, = 30° de las muestras sometidas a deformacion EBA

Como se menciond anteriormente, el desarrollo de una textura basal intensa en laminado en
materiales como el zinc, y hexagonales en general, esta relacionado a la reducida cantidad de sistemas
de deslizamiento disponibles, aspecto que algunos autores han profundizado. Philippe et al. (1994)
recurren a un modelo de Taylor para predecir la evolucion de textura de una aleaciéon de Zn-Cu-Ti
producto de un proceso de laminado en frio. Sus resultados experimentales muestran la presencia
esperable de cristales con el eje ¢ en el plano RD-ND, rotadas 20° respecto de ND. Ademas reportan la
presencia de cristales con el eje ¢ paralelo a RD, cuya intensidad es disminuida si se somete al material
a un proceso de recocido. Mediante simulaciones, obtienen una buena prediccion de los resultados
experimentales con una actividad mayoritaria del sistema basal, una actividad algo menor de los
sistemas piramidal 11 y prismatico, y muy baja de maclado. Diot et al. (1998) mostraron la existencia de
un gradiente de textura en el espesor producto del laminado en frio de una chapa de Zn-Cu-Ti. Atribuyen
esta variacion a los efectos del corte y la friccion introducidos por el laminado en frio, y deduciendo que

el efecto de la friccion es mayor que el del corte.
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4.4 Prediccion de la evolucion de la textura mediante el modelo VPSC

La prediccion de la evolucidon de textura mediante el modelo VPSC se lleva a cabo utilizando los
parametros obtenidos por calibracién de las curvas de carga experimentales, tanto en RD, como en DD
y TD. Para cada camino de deformacion a estudiar, se imponen las condiciones de borde
correspondientes a UAT, PSy EBA.

Del mismo modo que en la parte experimental, las texturas cristalograficas predichas se describen
y analizan en términos de las figuras de polo {0002}, {1010}, y {1011}; figuras de polos inversas respecto
de las direcciones ND, TD y RD; y las secciones de ODF para &ngulos ¢, = 0°y ¢, = 30° en el espacio
de Euler. Las ODF se calcularon a partir del conjunto de 4000 orientaciones discretas obtenidas del
modelo mediante el software MTEX, usando el pardmetro estandar del software, es decir halfwidth =

10°y resolution = 5°, A partir de la ODF calculada se grafican las figuras polares directas e inversas.

4.4.1 Traccion uniaxial

Vale la pena aclarar que al tratarse en todos los casos en estudio de chapas delgadas, se asume

siempre o33 = 0. En el caso de UAT se imponen las condiciones de borde siguientes:

1 0 L13* 0'11* 0'12* 0
L =5x10" Ly;" Lpz™| o= [ 0 O],
sim Lss” sim 0

donde el superindice * indica que la componente no es conocida y debe ser hallada como parte de la
solucion del problema. Ademas, como se menciond previamente se impone AE;; = LAt = 5x107° y

una tolerancia de calculo igual a 1x10 (ver apartado 3.2.1).

Las figuras polares directas e inversas resultantes de la simulacién de UAT se presentan en las
Figuras 4.18 y 4.19. En los casos de UAT RD y DD la evolucidn de textura predicha por el modelo es
cualitativamente correcta, ya que las posiciones de los maximos y minimos de los polos coinciden,
aungue se ve que sobrestima las intensidades maximas experimentales. En el caso de UAT TD el
acuerdo cualitativo es menor, aunque hay mayor coincidencia cuantitativa. Por un lado, la simulacion
predice una separacién muy evidente y pronunciada en el maximo basal que en la figura de polo
experimental parece observarse, pero muy levemente. Por otro lado, hay buen acuerdo cuantitativo, ya
que las intensidades maximas en las tres figuras de polo son muy similares. Las ODFs presentadas en la
Figura 4.20 confirman lo observado en las figuras de polo, ya que en los casos de UAT RD y DD, los
resultados simulados muestran intensidades mayores que en los experimentales, pero son
cualitativamente coincidentes. El anélisis del caso UAT TD también lleva a similares conclusiones, ya
que se observa que las posiciones de los maximos no estan en ¢; = 0° como en la experimental, lo cual

representa que los polos basales no estan en el plano RD-ND.
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Figura 4.18: figuras de polo predichas de la chapa deformada mediante UAT
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Figura 4.19: figuras de polos inversas predichas de la chapa deformada mediante UAT
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Figura 4.20: secciones de ODF simuladas para ¢, = 0°y ¢, = 30° de las muestras deformadas mediante
UAT

Siempre resulta interesante profundizar y realizar un andlisis detallado de la evoluciéon de las
orientaciones cristalinas durante el proceso de deformacion. En particular se ha elegido el caso UAT TD
para realizar tal estudio. En la evolucion de textura cristalografica predicha por el modelo se nota una
separacion de los polos basales, la cual no coincide plenamente con el comportamiento observado
experimentalmente. Con este fin, se realizd un analisis de estabilidad de orientaciones mediante el
modelo VPSC para este caso en particular. Un analisis de este tipo permite, mediante el modelo,
determinar si una orientacion es estable, metaestable o inestable. Asi, el cambio en la orientacién de un
determinado grano durante la deformacion puede ser descripto por el correspondiente campo de

velocidad de rotacion g = (cpl,qb, qu) en el espacio de Euler. Las caracteristicas del flujo de una
orientacion del espacio de Euler son las determinadas por g, los gradientes (3¢, /d¢p,, 0¢/0¢ ,
d¢,/0¢,) Yy divg, donde:
iyg = 201, 08 | 04
divg = P + %% + 0, (4.6)
La condicion divg < 0 y divg > 0 indica convergencia o divergencia, respectivamente. Una
orientacion puede permanecer estable sélo si la velocidad de rotacion se hace cero y el campo de

rotaciones en el Espacio de Euler es tal que converge a ese punto, es decir si los tres gradientes son
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negativos. Por otro lado, una orientacion se reporta metaestable si la velocidad de rotacion no es nula
pero divg es negativa. Mientras una sola de las tres derivadas parciales sea positiva, la orientacion ya
esta en el caso inestable, incluso si g = 0 y divg < 0. Esto es debido a que la divergencia negativa de
g implica que, en un entorno cercano a g hay mas orientaciones rotan hacia esa orientacion que las que
rotan desde ella hacia otras. Sin embargo, la divergencia negativa no puede asegurar que no haya

ninguna orientacidn cercana a g que no converja a ella.

Para caracterizar el grado de persistencia de una orientacion, se puede ademas examinar un
segundo parametro, el cual esta relacionado a la estabilidad de la orientacion, y que se denomina valor

de persistencia, P, definido como:

P(¢1'¢’ ¢2'Deq) = ln(Eeq/”Q”)' (4.7)

donde Eeq es la velocidad de deformacion equivalente de VVon Mises. Valores altos de P corresponden

a orientaciones que se mueven lentamente.

Se analizard en particular la orientacion definida por ¢, = 0°, ¢ = 20°, ¢, = 0° que es una
orientacion caracteristica y se corresponde con la fibra de textura observada en la ODF inicial. Los
resultados numéricos del anélisis de estabilidad de esta orientacion, al inicio de la deformacion, se

presentan en la Tabla 4.3.

¥1 ¢ 0P 091/0¢;, 9P/ap 0¢2/0¢, divg P

0.22 0.05 -0.21 0.66 0.06 -1.63 -0.91 2.49

Tabla 4.3: resultados numéricos de la estabilidad de la orientacion ¢4 = 0°, ¢ = 20°, ¢, = 0° al inicio de
la deformacion segun UAT TD

El gradiente negativo de d¢g,/d¢@, implica que, en las cercanias de la orientacion ideal, més
orientaciones rotan hacia ella que aquellas que se alejan. Por otro lado, el gradiente d¢, /d¢, €s positivo
y pequefio respecto de d¢,/d¢,, y la velocidad de rotacion es positiva y no despreciable. Esto implica
que una rotacion menor ocurre alrededor de ¢,. La rotacion segin ¢ es despreciable. Dado que las
velocidades de rotacion no son nulas y la divergencia es negativa, esta orientacion es metaestable en la

condicién de deformacion UAT segln TD.

Para visualizar como las orientaciones en la vecindad de la orientacion analizada evolucionan, es
comun graficar secciones del campo de rotaciones: ¢ — ¢,, ¢, — ¢, ¢, — @,. En cada seccion se
grafica un rango de 10° x 10° alrededor de la orientacién seleccionada, en una grilla regular espaciada
cada 2°. La direccion de la flecha especifica la direccion del cambio en la orientacién, mientras que el
largo indica la magnitud de ese cambio. La ausencia de flechas corresponde a un valor despreciable de

la velocidad de rotacion. La Figura 4.21 muestra los campos de rotaciones correspondientes al caso UAT
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TD. Ellos muestran poca variacion respecto de ¢, lo cual implica que se mantiene el &ngulo respecto de
ND. Ademas se observa que las flechas se alejan respecto de ¢,, indicando que la orientacién no es
estable respecto de ese &ngulo. Respecto de ¢, se puede ver que las flechas apuntan hacia el punto

central, por lo que las orientaciones tienden a conservar ese angulo.

g
e /////???/

Yy Sy gy

AN A
AR AP A
i @ e - e o

‘,-////////
SIS

e

S

f

f

1

]

|

|
PP IR
YOO N
S .

S
.

S
.

Figura 4.21: campo de orientaciones para la orientacion ¢, = 0°, ¢ = 20°, ¢, = 0° al inicio de la
deformacion UAT en la direccion TD

4.4.2 Deformacion plana

Para PS, las condiciones de borde impuestas son:

1 0 Lyjg o117 012" 0
L =5x10" 0 Ly'| o= o," 0],
sim Ls33" sim 0

donde el superindice * indica que la componente no es conocida y debe ser hallada como parte de la
solucion del problema. Al igual que en el caso anterior, se impone AE;; = LAt =5%x107 y la

tolerancia de célculo igual a 13107,

Las figuras de polo directas de las simulaciones (Figura 4.22) predicen acertadamente los
resultados experimentales, tanto en el aspecto cualitativo como el cuantitativo. En las tres orientaciones
de las muestras estudiadas, las intensidades maximas de las tres figuras de polo analizadas tienen un
buen acuerdo, excepto en la figura basal de la muestra PS DD. En esta Gltima la maxima intensidad
predicha por el modelo es 47% mayor que la experimental. En todas las otras figuras, las intensidades
predichas son siempre mayores, con una sobre estimacion maxima de 11%. Cualitativamente se observa
que las figuras presentan un acuerdo correcto, especialmente en los casos PS RD y DD. En el caso de
PS TD, se observa en la simulacion una tendencia a la separacion del méximo basal en dos, aunque sin
completarse totalmente. Experimentalmente, lo que se ve es mas bien un ensanchamiento del méximo
en el sentido de TD, pero no la formacion de dos picos. Las figuras de polos inversas tedricas (Figura
4.23) se muestran en general coincidentes cualitativamente, aunque siempre con intensidades mayores
que las medidas. La comparacion de las ODFs predichas (Figura 4.24) con las experimentales muestran

nuevamente un buen acuerdo cualitativo, con los valores predichos sobrestimando los experimentales.
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Figura 4.22: figuras de polo simuladas de la chapa deformada mediante PS
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Figura 4.23: figuras de polos inversas simuladas de la chapa deformada mediante PS
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Figura 4.24: secciones de ODF simuladas para ¢, = 0°y ¢, = 30°de las muestras deformadas mediante
PS

4.4.3 Deformacion equibiaxial

Para deformacion EBA, las condiciones de borde impuestas son:

1 0 Lyg 011" 012" 0
L =5x10" 1 Ly*|,o= 0" 0|,
sim L33* sim 0

donde el superindice * indica que la componente no es conocida y debe ser hallada como parte de la
solucién del problema. Se impuso nuevamente una tolerancia de célculo igual a 1x10° y AE;; =

Ly, At = 5x1073.

Este caso exhibe buena coincidencia entre los resultados de las simulaciones y los experimentales.
Las figuras polares directas e inversas simuladas (Figuras 4.25 y 4.26) son similares en aspecto y forma
a las experimentales, y predice intensidades algo mayores, especialmente de los polos basales. Las
mismas conclusiones son validas para las ODF ya que la simulada (Figura 4.27) tiene las fibras de

maxima intensidad en la misma ubicacion, y las intensidades son algo mayores que las experimentales.
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Figura 4.25: figuras de polo simuladas de la chapa sometida a deformacién EBA
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Figura 4.26: figuras de polos inversas simuladas de la chapa sometida a deformacion EBA

EBA
£,=0.16

RD

D

Figura 4.27: secciones de ODF simuladas para ¢, = 0°y ¢, = 30°de las muestras sometidas a
deformacion EBA

4.4.4 Actividad de los modos de deslizamiento

La actividad relativa (relative activity, RA) de un modo de deslizamiento (s”) en el modelo VPSC

se define como:

S Yn Vil Yt A)’n's’
RA SnfYsAy™S (48)

donde f™ es la fraccién en volumen del grano n, Ay™ es el incremento en la deformacion por corte
contribuida por el sistema s’ en el grano n, s’ denota cada modo de deslizamiento que contribuye a la
deformacion por corte, mientras que s denota la totalidad de los modos de deslizamiento (un modo de
deslizamiento agrupa los sistemas de deslizamiento formados por planos y direcciones correspondientes

a una dada familia de planos y direcciones, respectivamente).
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La Figura 4.28 presenta la evolucion en la actividad de los distintos modos de deslizamiento
considerados potencialmente activos para la modelizacion mediante el cddigo VPSC. La primera
caracteristica a notar es que la actividad prismatica es nula en todos los casos, lo cual es producto de
una tension de activacion mucho mas elevada que la de los sistemas restantes, en contraposicion a lo
observado en los trabajos de Philippe et al. (1994) quienes utilizan relaciones de CRSS similares pero
al utilizar un modelo tipo Taylor, la tension es elevada de forma artificial de forma de activar estos
modos (incluyendo el piramidal) en porcentajes no realistas. Ademas se observa que siempre el modo
basal predomina sobre el piramidal. Ese predominio se hace menor a medida que se pasa de muestras
orientadas seguin RD a las orientadas segun TD, para los casos de UAT y PS. En estas dos condiciones
de deformacion se puede ver que la actividad basal empieza en un punto maximo, luego decrece hasta
un minimo y finalmente vuelve a aumentar en forma continua hasta el final de la deformacién. EI modo
piramidal 1l se comporta de manera complementaria, como es l6gico. La muestra deformada segin EBA
muestra algin comportamiento diferente, en cuanto a que la actividad basal decrece en forma continua,

sin ningiin minimo local como en los otros casos.
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Figura 4.28: actividades de cada modo de deslizamiento predichas por el modelo VPSC para las distintas
solicitaciones analizadas
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4.5 Conclusiones

En este capitulo se describié el comportamiento mecanico de la aleacion de zinc Zn20 utilizada,
siendo el foco la respuesta anisotropa del zinc laminado. La evaluacion experimental se complementd
con la realizacién de simulaciones empleando el modelo de plasticidad cristalina VPSC. Se evalué la
factibilidad de predecir el comportamiento mecénico en policristales de zinc, y en particular utilizando
una linealizacion tangente del modelo constitutivo. Ademas, se mostré la evolucion de la textura
cristalogréfica del material producto de tres caminos de deformacion independientes y caracteristicos

de procesos de conformado, como son: traccion uniaxial, deformacion plana y deformacion equibiaxial.

Se mostré que la anisotropia condiciona ampliamente las propiedades mecénicas. La direccién de
solicitacion afecta la tension necesaria para deformar el material, asi como también la deformacién final
que el material es capaz de sostener sin la aparicion de falla. Los valores observados de los coeficientes
de Lankford del material varian con la orientacién y son siempre menores a uno. EI conjunto de estos
comportamientos son un indicador claro de la necesidad de incluir la anisotropia en el analisis y
modelado de la respuesta mecanica del zinc, en particular en productos planos. En este sentido, el
empleo del modelo VPSC mostr6 un buen acuerdo en cuanto a las curvas de carga uniaxial, aunque en
menor medida en lo que respecta a los coeficientes de anisotropia y la curva de carga biaxial. Si bien en
estos dos Ultimos casos hay diferencias en los valores, el analisis cualitativo de los resultados predichos
permite destacar que la anisotropia es evaluada correctamente. En el primer caso, podria estar
relacionado con el tipo de interaccion elegido (VPSC tangente), mientras que en el caso de la solicitacion
equibiaxial, se agregaria el hecho de que la asuncion simple de un endurecimiento isotrépico (Apartado
3.2.2) como modelo de endurecimiento del material puede ser demasiado simple en el presente caso,
requiriéndose un modelo de endurecimiento basado en teoria de densidad de dislocaciones, a los efectos

de lograr una mejor descripcion de la evolucion de la microestructura desarrollada.

En lo relativo a la evolucion de la textura cristalografica, las figuras polares directas e inversas, y
las secciones de ODF recalculadas a partir de las figuras de polo experimentales en las muestras
deformadas se presentan cualitativamente similares a las del material de partida, sin la aparicién de
nuevos maximos en ubicaciones diferentes. En el estado deformado se observa una disminucion de las
intensidades maximas de las distribuciones de orientaciones mostradas por las figuras polares y las ODF,
indicando posiblemente la ocurrencia de algin proceso a nivel microestructural tal como
recristalizacion, posiblemente de tipo dinamica. La aplicacion del modelo VPSC para predecir la
evolucion de textura en los procesos de deformacién estudiados experimentalmente muestra que éste es
correcto para predecir los aspectos cualitativos de la evolucién de la textura. Sin embargo, el modelo
presenta en todos los casos intensidades mayores que las reales, hecho que es observado en la mayoria

de los modelos de simulacién de textura.
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Capitulo 5

Modelizacidn de la curva limite de

conformado

5.1 Diagrama limite de conformado

La formabilidad refiere a la capacidad de un material de soportar la deformacion plastica necesaria
para darle una forma determinada, sin la aparicién de defectos. Los defectos pueden ser causados por
las herramientas, por las condiciones de friccion, por las propiedades mecéanicas y metallrgicas del
material, como asi también por restricciones geométricas. En particular, al considerar el conformado de
chapas, es comln diferenciar los tipos de defectos que se pueden producir segin sea un proceso de
embutido profundo o de estirado. En el caso de estirado, los defectos mas usuales son: la estriccion
localizada, el agrietado, ondulaciones o un nivel de rugosidad inaceptable, todos factores que establecen,

en sentido amplio, un limite a la deformacion por estirado.

En un principio, los valores maximos de las deformaciones principales se pudieron determinar
midiendo la distorsion de circulos impresos sobre la chapa que deforma. Los circulos se convierten en
elipses, con lo cual las variaciones de los ejes permiten evaluar las deformaciones principales. Keeler y
Backofen (1963) usaron este método para determinar las deformaciones principales al momento de la
fractura de chapas sometidas a estirado biaxial, y graficaron las deformaciones mayores en funcién de
las menores. Posteriormente, Goodwin (1968) utiliz6 la misma metodologia para determinar las
deformaciones méximas cuando se tiene una deformacion principal positiva y otra negativa sobre el
plano de la chapa. Los puntos limite fueron determinados para distintos materiales tanto en ensayos de
laboratorio como en procesos industriales, con una buena correlacién entre los resultados. Los diagramas
de Keeler y Backofen (lado derecho) y Goodwin (lado izquierdo) son actualmente llamados en conjunto

el diagrama limite de conformado (Forming Limit Diagram, FLD).

El diagrama limite de conformado es un grafico en el espacio de las deformaciones principales

en el plano de la chapa y es una herramienta esencial para predecir la ocurrencia de estriccion en
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operaciones de conformado. La deformacién principal mayor se representa comunmente en el eje
vertical, y la deformacion menor en el eje horizontal. La unién de los puntos de las deformaciones limite
que aparecen en el diagrama forman la curva limite de conformado (Forming Limit Curve, FLC). La
FLC divide el diagrama entre las zonas de falla (arriba de la FLC) y la segura (debajo de la FLC). La
interseccion de la FLC con el eje vertical (e, = 0), el cual representa el estado de deformacién plana
(plane strain, PS), es un punto de referencia del diagrama y se lo llama FLD,. Este Gltimo, en la
generalidad de los materiales, se corresponde con el valor minimo de deformacion limite. La Figura 5.1
muestra un diagrama limite de conformado hallado muy comunmente, y la curva limite se comporta
ascendente hacia ambos lados. Sobre la figura también se pueden observar tres lineas rectas en color
gris que representan tres caminos de deformacion tipicos (definidos por su valor de p = €,/¢;): lalinea
inclinada de la izquierda es la de traccion uniaxial (uniaxial tension, UAT), que generalmente implica
que p = —0.5; la linea central vertical es la de PS, sobre la cual o = 0;y la linea inclinada en el lado
derecho es la de deformacién equibiaxial (EBA), sobre lacual p = 1. Es comun hacer la diferenciacion
del diagrama entre lado izquierdo y derecho, segun se esté a un lado u otro de la linea de PS. Cabe
aclarar que la pendiente de la recta correspondiente a UAT es modificada por la anisotropia del material.
Asi, el valor mencionado de p = —0.5 se corresponde al de un material isétropo. En el caso general,

puede expresarse COMO pyar = — 719/ (1g + 1).
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Figura 5.1: ejemplo de FLD tipico, donde & y &, son la deformacidn principal mayor y menor,
respectivamente

5.2 Modelizacion de la estriccion localizada

Para predecir la ocurrencia de estriccion difusa o localizada en procesos de conformado de chapas,
el modelado constitutivo del comportamiento del material debe ser acoplado con un criterio de
inestabilidad plastica, de los que se han propuesto varios. Existe una cantidad muy grande de variantes

y derivaciones de esos criterios, con lo cual se hace complejo examinar exhaustivamente todos los

110



existentes. En principio, los criterios pueden dividirse en dos grandes grupos: los homogéneos y los
inhomogéneos. Los primeros toman como punto de partida la consideracion de que la porcion de
material que compone la chapa es inicialmente homogénea. A su vez, dentro de esta categoria,
encontramos los de fuerza méaxima, bifurcacion y perturbacion lineal. Los inhomogéneos, por otro lado,
parten de asumir que el material posee inicialmente alguna perturbacidon local que lo predispone a fallar

en ese lugar.

Respecto a los de fuerza maxima, fue Considere (1885) el primero en estudiar el problema de la
inestabilidad plastica en traccion uniaxial. Cuando se trata de materiales ddctiles, se distinguen dos zonas
en la region de deformacion plastica de la curva tension-deformacion. En la primera, la influencia del
endurecimiento por deformacion en la fuerza de traccién es mas importante que la disminucion de la
seccidn resistente. Esta zona es de deformacion plastica estable, ya que se necesita un incremento en la
fuerza de traccion para propiciar un aumento de deformacién de la muestra. A partir de cierto punto, el
endurecimiento del material no es suficiente para compensar la disminucién de la fuerza de traccién
debido a la reduccién de la seccién. Esta zona es la de deformacion pléastica inestable, caracterizada por
la disminucion de la fuerza, aun cuando la tensién continda subiendo. De este modo, el comienzo de la
estriccion corresponde al punto de méaxima fuerza de traccion. Luego, Swift (1952) extendio el criterio
de Considere a estados biaxiales planos, al analizar un elemento de la chapa sometido a traccion en dos
direcciones perpendiculares, y aplicando el criterio de Considére a cada direccion. Estos criterios fueron
conocidos en su forma original por predecir la aparicion de la estriccion difusa. En el mismo sentido,
Hill (1952) propuso una alternativa que establece que en traccion uniaxial la estriccion localizada ocurre
en la direccion de extension nula. Posteriormente, Hora y Tong (1994) encontraron que se produce un
endurecimiento adicional luego de la estriccion difusa, causado por un cambio gradual del camino de
deformacion a deformacion plana, que es el estado de deformacion en el cual se produce la estriccion
localizada. El cambio de estado de deformacién provoca en consecuencia un cambio en el estado de
tension, del cual se deriva el endurecimiento adicional. Este método se denomina Criterio de Fuerza
Maxima Modificado (Modified Maximum Force Criterion, MMFC). Posteriormente, varios autores
introdujeron mejoras al método original, de los cuales se mencionan algunos sin ser exhaustivo. Krauer
et al. (2007) consideraron los efectos de transformaciones inducidas por temperatura o deformacion.
Hora y Tong (2008) presentaron el criterio eMMFC (enhanced MMFC) que permite tener en cuenta la
curvatura y espesor del material. Banabic y Soare (2009) atendieron el problema de la inestabilidad del
método cuando la superficie de fluencia del material tiene lineas rectas. Paraianu et al. (2010)

introdujeron dos constantes del material que mejoraron los resultados sobre un acero DCO1.

Las teorias de bifurcacion tienen bases teoricas fuertes, ya que investigan la posibilidad de
bifurcacion o inestabilidad en la descripcion constitutiva misma, sin introducir parametros definidos por
el usuario. Drucker (1956) y Hill (1958) desarrollaron condiciones generales de bifurcacién, basadas en

la pérdida de unicidad de la solucion del problema de las condiciones de borde. Més adelante, Rudnicki
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y Rice (1975) y Stéren y Rice (1975) propusieron que la localizacion de la deformacion en forma de
bandas planas de corte o estriccion localizada puede ser identificada por discontinuidades en los campos
mecénicos a través de la interfase. También se ha mostrado que esta inestabilidad en el material se
corresponde con la pérdida de elipticidad de las ecuaciones diferenciales parciales que gobiernan el
problema de las condiciones de borde asociado. La condicion de localizacion de la deformacion se
alcanza cuando se llega al primer autovalor nulo en el tensor acustico. Sin embargo, la teoria de la
bifurcacion predice niveles de deformacién limite excesivamente elevados en el lado derecho del
diagrama FLD cuando se usa una teoria de fluencia plastica con una superficie de fluencia suave (Ben
Bettaieb y Abed-Meraim, 2015). Por ello, es necesaria la introduccion de algun factor en el modelado
constitutivo del material, que desencadene la inestabilidad del material. En el caso de modelos
fenomenoldgicos, el desencadenante se tiene en cuenta introduciendo el ablandamiento inducido por
dafio (Haddag et al., 2009; Mansouri et al., 2014) o considerando la desviacion de la normalidad en la
regla de flujo pléastico (Kuroda y Tvergaard, 2001). En el caso de los modelos micromecanicos basados
en elastoplasticidad cristalina, la inestabilidad se desencadena naturalmente debido a que la superficie
de fluencia del material desarrolla algun vértice al progresar la deformacién (Yoshida y Kuroda, 2012;
Franz et al., 2013).

Fressengeas y Molinari (1987) y Dudzinski y Molinari (1991) propusieron un criterio de
inestabilidad plastica basado en la teoria de la estabilidad, y un analisis de perturbacion asociado, para
predecir estriccion difusa o localizada. El punto de partida es el concepto matematico de estabilidad,
comUnmente aplicado a problemas de inestabilidad estructural. La estriccion localizada es considerada
un problema de inestabilidad local asociado a las ecuaciones de equilibrio locales y las ecuaciones
constitutivas del material. La chapa es considerada inicialmente homogénea. En algin punto del proceso
de deformacion homogénea, se superpone una perturbacion a la solucion de la deformacién homogénea.
La estabilidad o inestabilidad del flujo plastico se caracteriza por el hecho del crecimiento o
decrecimiento de la perturbacion. Esta estrategia fue usada con modelos micromecanicos por Toth et
al., (1996) y Boudeau et al., (1998). Posteriormente, Li y Karr (2009) adoptaron esta aproximacién para
investigar la fractura ddctil en traccion. Este tipo de criterio es una alternativa interesante al enfoque de
bifurcacion, especialmente para materiales cuyo comportamiento depende de la velocidad de

deformacion. No obstante, histdricamente son mucho mas utilizados los criterios de bifurcacién.

Otro enfoque del problema parte de postular la existencia de una zona inicialmente inhomogénea
en la chapa, a partir de la cual se puede originar la localizacion. La imperfeccion inicial puede ser un
defecto geomeétrico, el cual lleva al modelo propuesto por Marciniak y Kuczynski (1967) o una
imperfeccion estructural en el material (Yamamoto, 1978). La version original del modelo Marciniak-
Kuczynski (MK) considera un defecto inicial en forma de banda de menor espesor de largo infinito y
orientada segun la direccion de menor deformacién, y fue usada para predecir el lado derecho del

diagrama FLD. La extension de Hutchinson y Neale (1978) permitié considerar el rango completo del
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diagrama FLD, al considerar todas las posibles orientaciones iniciales de la banda, y permitiendo que
ésta pueda rotar en el plano de la chapa. En el material, la imperfeccion es usualmente debida a algun
defecto en el procedimiento de produccion, y la variacion del espesor es leve y gradual. Sin embargo,
en el modelo se asume un cambio brusco, de modo de simplificar los céalculos. A continuacion se

describe en detalle el modelo MK, el cual fue utilizado en el presente trabajo.

5.3 Modelo de Marciniak-KuczynsKi

En el presente trabajo, la determinacion tedrica de la estriccion localizada es llevada a cabo en el
marco de los modelos de plasticidad del policristal en conjuncion con el modelo de Marciniak-
Kuczynski como criterio de falla. La disposicion geométrica se representa en la Figura 5.2. Se asume
que se aplican fuerzas de traccion suficientes para lograr una deformacion pléstica continua en la region
fuera de la banda. El estado de deformacion en esta zona, p = de,,/de;1, S€ mantiene constante pero,
como se explica mas adelante, la deformacion mayor en la banda es superior a la de la zona homogénea
(de? > de;)y las deformaciones menores son iguales (de? = de,), por lo que de, /de? va decreciendo.
Esto causa que la banda se haga continuamente mas pronunciada y que el espesor en la banda, h?, se
reduzca mas rapidamente que el de la zona homogénea, h. Eventualmente llegard un momento en que
deb » de; y la deformacion en la banda se convertira esencialmente en un estado de deformacion
plana, habiéndose alcanzado la deformacion limite en la zona homogénea. El valor de © en la Figura
5.2 es el angulo que mide la desalineacion de la direccion de solicitacidn respecto a los ejes de ortotropia
de la chapa. Como fuera discutido por Kuroda y Tvergaard (2000), cuando un material ortotrépico es
cargado segun direcciones no alineadas con los ejes de ortotropia (@ # 0°0 6 # 90°), las
deformaciones limite predichas son sensibles a las condiciones de borde empleadas. Si se decide hacer
nulas las componentes de deformacién por corte aparecen tensiones de corte sobre la superficie de la

chapa, y viceversa, si se fuerza nula la tension de corte aparecen deformaciones por corte.
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Figura 5.2: configuracién del modelo MK

El espesor en la banda se denota mediante h?(t), cuyo valor inicial es h?(0), mientras que el

factor de imperfeccion, f,, viene dado por el radio entre el espesor en la banda y afuera de la banda:

N O)

donde h(0) representa el espesor inicial de la chapa afuera de la banda. Las condiciones de equilibrio y
compatibilidad se deben cumplir en la interfase entre la banda y la zona homogénea. La condicion de
compatibilidad viene dada en términos de la diferencia entre los gradientes de velocidad L y L? afuera

y adentro de la banda, respectivamente:
L>=L+¢®n, (5.2)

donde n es el vector unitario normal a la banda, y ¢ es un vector a determinar. Las condiciones de

equilibrio requeridas en la interfase de la banda vienen dadas por:
no’h? =noh, (5.3)
donde o denota el tensor de tensiones de Cauchy. Dado que se consideran chapas delgadas, se asume

que en todo momento el material estd sometido a un estado plano de tensiones en el que la tension
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normal a la chapa es nula. Notando que &;; es la delta de Kronecker, la condicion de borde g33 = 0 se

aplica como:

donde X' es la tension deviatoria. En consecuencia, la presion hidrostatica asociada puede ser evaluada
en términos de la tension deviatoriap = —X34. El camino de deformacion impuesto sobre la chapa viene

dado por la relacién entre las componentes del tensor gradiente de velocidad:

p= Il:ﬁ = const. (5.5)

11
Se asume que E;3 = E,; = W;3 = W,3 = 0 tanto fuera como dentro de la banda. La
inestabilidad aparece en la banda a una inclinacion vy, respecto del eje x,. La ecuacion de equilibrio
puede ser expresada en un sistema de ejes referido a la banda (n, t), indicado por el subindice [b] (ver

Figura 5.2).

[b]o-gnhb = [p]%nn h (5.6)
[b]@?thb = [p19nt h

La condicion de compatibilidad requiere que las elongaciones en la direccién t sean iguales:
[b]Egjt = [b]Ett (5.7)

Como se menciond, dado gue se consideran chapas delgadas con simetria ortotrépica en el plano
de la chapa, cargarla en el plano resulta en un estado plano de tensiones. Luego de resolver cada paso

incremental de deformacidn, la evolucion de la orientacion de la banda, i, viene dada por:

nyy _ 1 [(=Fipt) = Fioty

[i24¢2 \ Fa1t] + Fpot]

donde F es el tensor gradiente de deformacion.

El analisis se repite para diferentes valores de i, (entre -90° y 90°). Las deformaciones limite,
£11, &, (donde £ = [ £ dt) en la zona homogénea se obtienen al minimizar la curva &7, versus 1. Tal
minimizacion se obtiene luego de asumir una particion del rango admisible de valores de i, cada 5°,

definiendo en esta forma un valor de 7, para el cual se alcanza la condicion de falla. Se establecié que

la condicion de falla se alcanza cuando |E2;| > 20|Es;).
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5.3.1 Integracion del modelo: Deformacion fuera de la banda

La aproximacion MK es un modelo de dos zonas. La resolucion se lleva a cabo en dos etapas, ya
que primero se resuelve el estado de deformacion de la zona homogeénea y luego el de la banda. La ley
constitutiva se resuelve de forma incremental, imponiendo pequefios incrementos de la forma Ae;; =
L1, At. Un valor de Ag,; entre 0.001 y 0.005 representa en general un buen compromiso entre precision
y costo computacional. Como se menciond previamente, se asume que la chapa esta sometida a un
estado de tension plana, de modo tal que o35 = 0. Imponiendo condiciones de borde mixtas se evita la
necesidad de iterar para encontrar el valor de L3 que asegure que g;3 = 0. También, dependiendo de
qué condicion de borde se eligié imponer, g;, = 0 (ecuacién 5.9a) o L,, = 0 (ecuacién 5.9b), la
magnitud complementaria se puede determinar. En el sistema de referencia de la muestra, los tensores

impuestos de gradiente de velocidad L y tension o pueden resumirse como:

1 Lyp/Ey 0 (01" 0 0 o
L=E;;|0 p 0 , o= . 0" 0f, Wi, #0, (5.93)
0 0 —(1+p)* lsym . 0l
1 0 0 (011" 012" 0]
L=E;,|0 p 0 , o=| . 05" 0 (5.9b)
0 0 —(1+p)* lsym . 0l

El superindice * indica que la magnitud identificada no es conocida y debe ser determinada como
parte de la solucion del problema. Ambas condiciones de borde de la zona homogénea son equivalentes
si los ejes de ortotropia de la chapa son paralelos a las direcciones principales de deformacion, es decir
que la condicion L,, = 0 resultard automaticamente en una tensiéon de corte nula, o,, = 0. Esta

condicion es importante especialmente en el lado derecho del FLD.

Una vez alcanzada la convergencia, la orientacién de los cristales y la microestructura es
actualizada. Finalmente, la orientacién de la banda se actualiza mediante la ecuacion (5.8) y el espesor

se evalla mediante el valor actualizado de L.

5.3.2 Integracion del modelo: Deformacion en la banda

Partiendo de la ecuacion (5.2), es posible relacionar el tensor gradiente de velocidad LP asociado

a la banda con el correspondiente a la zona homogénea, L. Asumiendo que, para un incremento pequefio
de deformacion, la segunda puede ser considerada constante, es posible expresar el tensor [b]Lb en un

sistema de referencia asociado a la banda:

Lo’ e 0 B B 4+WD 0
plP=|Lh Lk 0 |=|Eb-wh  Eh o (5.10)
o o0 L5 0 0 E3s
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Es claro que la banda experimenta una rotacion rigida en el plano de la chapa caracterizada por

el valor de [,;W?%. Asumiendo incompresibilidad del material, encontramos que ,E53 = — [y —

w16 = —EDy — E3,. De la ecuacion de equilibrio (ecuacion 5.6) se obtiene:

1
ol by = (10 R [b]Uﬁn = Z[p]%nn
[b] nbn b [p]%nn N X jlf (5'11)
[b]Unthb = [p19nt h [b]%nt = ;[b]Unt

También se pueden encontrar restricciones en componentes particulares del tensor gradiente de

velocidad, expresado en el sistema de referencia asociado a la banda:

=1
[b] btt tt (5.12)
[b]Lnt = Lp¢

Las componentes L., L2, y L3 del tensor [b]Lb deben ser determinadas. Para cada incremento

de deformacion, una vez que la velocidad de deformacién y la tension son determinadas para la zona
homogénea, el correspondiente estado de tension y deformacién de la banda es determinado. A partir de
las condiciones de borde mixtas especificadas, la respuesta constitutiva de la banda de inestabilidad es

resuelta en el sistema de referencia fijado a ella.

I[Llrjm Llr)lt 0 —I %O’nn %O-nt 0
pl® =|Ltn L& 0 | po’= s 0 (5.13)
l o o 18| sym. 0

Usualmente se simula la FLC imponiendo velocidades de deformacion como condiciones de
borde, lo que en ciertos casos dificulta la comparacion directa con las deformaciones limite obtenidas
experimentalmente mediante los ensayos de formabilidad correspondientes, particularmente en el lado
izquierdo del FLD donde las deformaciones limite se obtienen a partir de ensayos de traccion uniaxial
(tensiones laterales nulas). Si bien el hecho que el material no sea isétropo no es un problema, ya que
claramente el valor de p puede ser definido en funcién del valor adecuado de r, adoptar esta linea de
trabajo implica restringir el andlisis a materiales donde la anisotropia plastica, descripta en términos de
r, sea constante. La formulacion utilizada permite hacer una generalizacion para incluir explicitamente

el estado de tensién como condiciones de borde, caracterizado por a = 05,/01;.

1 L,"/Ei 0 1 0 0
L=E|0 Ly*/E; 0 N E N 0] (5.14a)
0 0 —(1+ L™ /E1q) sym . 0

117



1 0 0 1 o,° 0
L=FE; |0 L' /En 0 ., o=o0y" a 4 (5.14b)
0 0 —(1+ Lyy"/E11) sym . 0

Por ejemplo, imponiendo a = 0 en la ecuacion (5.14) lleva a UAT, mientras que si se impone
a = 1 el estado de tension serd EBA. De esta manera, se puede calcular la FLC tanto basada en estados
de deformacion (FLCp) o de tension (FLCa). Esto no afecta los resultados para un material con textura

aleatoria, aunque si puede modificar los de los materiales que presentan texturas mas intensas.

La logica del flujo de la implementacion numérica, de acuerdo a las ecuaciones descriptas se
pueden observar en el cuadro inferior. Esta estrategia también se puede aplicar al método MK extendido,
que incluye los efectos de corte fuera del plano de la chapa (Eyckens et al., 2011).

Integracion del modelo MK
Iteracion actual (considerar un valor dado de p = E,,/E11 0 @ = 05,/044
y una orientacion inicial de la banda )
e Deformacion fuera de la banda:
Paso 1: Establecer el incremento de deformacion AE,; = L,,At
Paso 2: Ejecutar un paso de calculo de VPSC
Paso 3: Actualizar textura
Actualizar espesor
Actualizar orientacion de la banda

e Deformacién en la banda:
Paso 1: Actualizar el factor de imperfeccion (ecuacion (5.1))
Paso 2: Actualizar la matriz de rotacion de la banda

cosq —sing 0
R=<sin<p cos @ O)

0 0 1
Paso 3: Calcular las componentes conocidas de la banda:
[b]O'b =R O'bRT
Y = RL°RT

Paso 4: Ejecutar un paso de calculo de VPSC
Paso 5: Actualizar textura
Actualizar espesor
Paso 6: Verificar las condiciones de ocurrencia de localizacion
6a: si se alcanzaron, se guardan ¢;, €,
6b: en caso contrario, se prosigue al incremento siguiente

5.4 Aplicacion del modelo MK-VPSC

La conjuncidn del criterio MK y la modelizacion constitutiva VPSC ha mostrado resultados muy
satisfactorios. Signorelli et al. (2009) obtuvieron resultados muy precisos en el rango completo de
caminos de deformacion de las FLCs aplicado a chapas de aluminio AA6111-T4 y AA5182-O.
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Signorelli y Bertinetti (2009) analizaron la influencia de la evolucion de la textura cristalogréfica en las
deformaciones limite al estudiar un material de estructura cristalina FCC con textura cube, mostrando
que el modelo se muestra sensible a los cambios cualitativos en la textura. También, Neil y Agnew
(2009) adoptaron este modelo para predecir la formabilidad de chapas de una aleacion de magnesio
(AZ31B) a varias temperaturas. Sus resultados muestran que las predicciones reproducen las tendencias
correctas respecto de los resultados experimentales, aunque con una leve sobre estimacion de los valores.
Posteriormente, Signorelli et al. (2012) mostraron que el modelo también otorgaba muy buenos
resultados en la prediccion de las deformaciones limite de chapas de acero electro-galvanizado (AKDQ)
tipicas de embutido. Por otra parte, Schwindt et al. (2016) obtuvieron un muy buen acuerdo entre las
FLCs experimentales y predichas de un acero de fase dual DP-780 (ferritico-martensitico), que tiene la
complicacidn de tener que considerar la respuesta mecanica de dos fases muy distintas entre si. Jeong
et al. (2016) también utilizaron el modelo MK-VPSC para predecir correctamente la FLC de un acero
IF, y ademas analizaron la influencia de varias texturas de tipo fibra en las deformaciones limite,
mostrando la potencialidad del modelo para optimizar la formabilidad a partir de mejoras en la textura.
Steglich y Jeong (2016) también modelizaron la FLC de chapas de aleaciones de magnesio AZ31y
ZE10 con buen acuerdo con los resultados experimentales, y complementaron su estudio analizando los
cambios en las deformaciones limite debido a modificaciones en la textura y su orientacién respecto a
la direccion de carga. Los trabajos mencionados anteriormente involucran materiales diferentes y
muestran resultados satisfactorios, ademas de enfatizar la influencia de la textura en las deformaciones

limite asociadas al material.

Las aleaciones de zinc laminadas utilizadas en la presente tesis se caracterizan por una textura
basal intensa, la cual es de esperar que influencie la formabilidad del material. Para evaluar su grado de
influencia se puede recurrir al modelo MK-VPSC, lo que sirve para mostrar en forma general la
potencialidad del modelo para evaluar la formabilidad de materiales anisétropos. Para ello, se calculan
las FLCs para un material de estructura hexagonal con una textura basal generada artificialmente y una
textura aleatoria o random. La textura basal generada esta compuesta Unicamente por polos basales a
25° de la direccion normal (normal direction, ND), en el plano que ésta forma con la direccion de
laminado (rolling direction, RD), con una cierta dispersion alrededor de esas orientaciones. La Figura

5.3 muestra las figuras de polo basales de ambas texturas.
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LRD

Figura 5.3: texturas de un material hexagonal genérico (con una relacidn c/a=1.86) utilizadas para
analizar la influencia de la textura en el FLD. a) Textura basal; b) textura aleatoria o random

Las texturas de la Figura 5.3 son utilizadas para calcular las FLCs completas y diferenciar el
efecto de la textura en el comportamiento limite. Para la textura basal se calculan las deformaciones
limite para deformaciones principales mayores coincidentes con las direcciones RD, diagonal (diagonal
direction, DD) y transversal (transverse direction, TD), mientras que para la textura aleatoria se calcula
s6lo respecto a RD, ya que esta textura no induce practicamente direccionalidad en el comportamiento.
Las FLCs resultantes de las dos texturas se muestran en la Figura 5.4. El lado izquierdo del diagrama
FLD se trazé hasta un camino de deformacion correspondiente a p = -0.25, que es el camino que resulta
para el zinc, debido a su anisotropia. Se puede observar que la textura aleatoria produce una FLC tipica,
de forma similar a la mostrada en la Figura 5.1, con su punto mas bajo en deformacion plana y valores
crecientes hacia los estados de traccion uniaxial y biaxial. Por otro lado, las FLCs que corresponden a
la textura basal son menores respecto a la de la textura aleatoria, y ademas son muy diferentes entre si.
En el lado derecho del diagrama, correspondiente a estirado biaxial, la orientacion de e, respecto de la
textura tiene una clara influencia en la formabilidad. Cuando &, es coincidente con RD, se observa un
aumento de formabilidad, excepto al acercarse a estirado equibiaxial, donde se observa una caida en la
deformacion limite. En el caso en que &; esta alineada con TD, la formabilidad es la menor de las tres,
con laFLC creciente desde deformacién plana hacia estirado equibiaxial. Por Gltimo, cuando &; coincide
con DD, la FLC se ubica en una posicion intermedia, con aumento de formabilidad hasta el rango medio
de estirado biaxial, y luego decreciendo hacia la zona equibiaxial. En el lado izquierdo del diagrama, la
FLC cuya &, esta alineada con RD es superior al resto, mientras que las correspondientesa DDy TD se
hacen iguales en deformacion plana, pero luego hacia traccion uniaxial la de DD se ubica nuevamente

por arriba de la de TD.
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Figura 5.4: FLCs calculadas con el modelo MK-VPSC para la textura aleatoria o random y la textura
basal con la direccion de deformacion principal coincidente con RD, DD y TD. Parametros utilizados:
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5.5 Conclusiones

Se presento la base fisica y la formulacion del método utilizado para la prediccion de la FLC, el
cual resulta de acoplar el criterio de localizacién propuesto por Marciniak y Kuczynski con la
modelizacion micromecanica basada en plasticidad cristalina, VPSC. Luego se mostr6 la capacidad del
modelo para predecir la anisotropia en la formabilidad exhibida por un material de estructura cristalina
hexagonal con una textura tipica de laminado, mediante el calculo de las FLCs completas para tres
orientaciones del material respecto a la direccion de deformacion mayor. La FLC para una textura
aleatoria también se calcul6, a efectos referenciales. Mas all del andlisis numérico de los resultados, el
caso genérico presentado anteriormente muestra claramente la anisotropia producida por la textura sobre
la formabilidad de un material hexagonal, a partir de calculos realizados con el modelo MK-VPSC. Si
bien las FLCs mostradas han sido calculadas a partir de una textura ficticia, se reproducen las tendencias
de las curvas experimentales que se presentan en el siguiente capitulo, mostrando la factibilidad de

abordar el problema de modelado de la FLC de chapas de zinc laminado.
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Capitulo 6

Formabilidad en chapas de zinc

6.1 Introduccion

Como se mencioné previamente, la formabilidad de los materiales con estructura cristalina
hexagonal compacta presenta importantes diferencias respecto a los materiales cuyos cristales exhiben
simetria cubica. Existen varios estudios al respecto, aunque principalmente enfocados en aleaciones de
magnesio o titanio. Debido a que estas aleaciones tienen una baja formabilidad a temperatura ambiente,
hay pocos estudios experimentales enfocados en esta condicion y la mayoria se centran en temperaturas
intermedias de deformacion. Los estudios de formabilidad a temperatura ambiente son mayormente
tedricos, y enfocados en analizar la influencia de distintas caracteristicas de la textura sobre la
formabilidad. En ese sentido, Lévesque et al. (2016) estudiaron desde un punto de vista teérico la
importancia de la textura en la formabilidad de aleaciones de magnesio, encontrando que cuando la
orientacion de los planos basales favorece el maclado, las deformaciones limite son mayores. Tadano
(2016) estudio, también tedricamente, la formabilidad de una chapa de magnesio con textura de
laminado, enfocandose principalmente en el efecto del apartamiento del eje ¢ respecto de la normal al
plano de la chapa. Sus resultados muestran que cuanto mayor es ese apartamiento, menor es la
formabilidad. Por otra parte, Badr et al. (2015) efectuaron ensayos experimentales en una chapa de
titanio Ti-6Al-4V a temperatura ambiente, y observaron una baja formabilidad, y ademas concluyeron

que la falla se produce sin desarrollo de estriccion.

En el caso del zinc hay pocos estudios enfocados en su comportamiento limite bajo cargas tipicas
de operaciones de conformado. Su formabilidad es altamente anis6tropa, principalmente debido a la
intensa textura cristalografica combinada con la alta anisotropia pléstica a escala del cristal debido a la
reducida cantidad disponible de sistemas de deslizamiento. Los trabajos llevados a cabo por Jansen et
al. (2013) y Milesi et al. (2014) presentan la curva limite de conformado (forming limit curve, FLC)
completa de una chapa de zinc de baja aleacion. En sus resultados resalta la mencionada anisotropia,
junto con un comportamiento inusual en el lado derecho del diagrama limite de conformado (forming

limit diagram, FLD) segun la direccion de laminado (rolling direction, RD), caracterizado por una caida
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abrupta de la formabilidad cerca de expansion equibiaxial. Adicionalmente, realizan el modelado
computacional de la FLC utilizando un modelo de plasticidad de Hill-48 (Hill, 1948; 1950), proponiendo
un criterio basado en tension para la descripcion del comportamiento limite del material. Los resultados
presentados por los autores muestran un alto grado de acuerdo, tanto en la simulaciones de las curvas
FLC como en la simulacion de la falla de un proceso de conformado de piezas a escala industrial. Sin
embargo, a los fines de la calibracion del modelo (respecto de las curvas de carga y coeficientes de
anisotropia), requieren que las constantes del modelo de endurecimiento propuesto dependan de la
orientacion (angulo formado por la direccidn de carga y la direccion de laminado original de la chapa),
dado que los pardmetros de anisotropia del modelo de plasticidad de Hill empleado sélo les permite
ajustar satisfactoriamente los coeficientes de anisotropia del material. Al ser los coeficientes de
anisotropia fijos durante toda simulacion, no es posible tener en cuenta y analizar los efectos debido a
la evolucion de la textura. Recientemente, Milesi et al. (2017) analizaron y determinaron la dispersién
en los resultados de la FLC al seguir muestras provenientes de 24 bobinas de zinc desde el proceso de
colada hasta el laminado final. Sus resultados muestran una alta variabilidad en las deformaciones limite,
especialmente para estados de deformacién mayores que 0.5 y muestras orientadas segun RD. Esta

observacion es compatible con los resultados obtenidos en el presente trabajo.

Por otro parte, debido a que los procesos industriales de conformado de chapas usualmente
involucran cambios en el camino de deformacion, ya sea cuando la chapa fluye dentro de la matriz o
cuando se la transfiere de un proceso a otro, resulta Gtil la inclusion de un analisis de la formabilidad
adicional al obtenido mediante la descripcion de la FLC asociada a caminos de deformacion lineales.
En general, es complejo estudiar el efecto de cambios en el camino de deformacion sobre la
formabilidad, ya que requieren un equipamiento un poco mas complejo. Estudios basicos sobre la
influencia de cambios abruptos en el estado de deformacion de chapas de aluminio AA2008 y AA6111-
T4 pueden ser encontrados en Graf y Hosford (1993; 1994). En estos trabajos analizaron el efecto de
una predeformacion mediante traccion uniaxial (uniaxial tension, UAT), deformacién plana (plane
strain, PS) y deformacion equibiaxial (EBA). Sus resultados muestran que una predeformacién EBA
disminuye la formabilidad posterior si es seguida por PS o traccion BA; una predeformacion en UAT
incrementa la formabilidad para PS y traccion BA subsecuentes cuando la direccion de las
deformaciones principales es preservada, pero la disminuye en el caso contrario; y por ultimo, una
predeformacion en PS incrementa levemente la formabilidad cuando se preservan las direcciones de
deformaciones principales, pero la disminuye significativamente al rotar esas direcciones. Leotoing y
Guines (2015) desarrollaron un proceso innovador en un solo paso basado en un dispositivo de traccion
biaxial tipo crucifijo. Los resultados sobre una chapa de aluminio AA5086 muestran que las
deformaciones limite estan fuertemente influenciadas por cambios abruptos en el camino de
deformacion, que pueden tanto mejorar como deteriorar la formabilidad del material. Dhara et al. (2016)

estudiaron la influencia de una predeformacion uniaxial sobre la formabilidad de una chapa de aluminio
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AA5754-0. Ellos encontraron que, dependiendo de la direccion de la predeformacion, las
deformaciones limite pueden aumentar o disminuir. En el caso de materiales de estructura HCP, pocos
estudios pueden ser citados. Un trabajo abarcativo ha sido realizado por Wang et al. (2011), quienes
estudiaron numéricamente la influencia de predeformar mediante UAT, PS y EBA una chapa de aleacion
de magnesio AZ31B. Ellos concluyeron que la predeformacion uniaxial desplaza la FLC hacia arriba y
a la izquierda; una predeformacion en PS tiene un efecto practicamente nulo; mientras que una
predeformacion EBA corre la FLC hacia la derecha y levemente hacia abajo, por lo tanto reduciendo la

formabilidad.

En el presente capitulo se describe la metodologia utilizada para determinar la FLC, ensayos
realizados, técnica de medicién de deformaciones, y método de calculo de los valores limite de
deformacién. La metodologia presentada se utiliz6 para determinar la FLC de la chapa de zinc Zn20
para muestras orientadas a 0° (RD), 45° (diagonal direction, DD) y 90° (transverse direction, TD) de la
direccién de laminado (ver Figura 6.8). La FLC se determiné a dos velocidades distintas, de modo de
analizar la sensibilidad a esta variable. Posteriormente, se utiliz6 el modelo MK-VPSC para predecir la
formabilidad del zinc Zn20, de manera de evaluar por un lado las capacidades predictivas del modelo
utilizado y por otro realizar un andlisis de la influencia de la textura del material, asi como del efecto de
la desalineacion de los ejes principales de anisotropia respecto de los correspondientes al ensayo.
Adicionalmente, se estudié la formabilidad cuando se somete al material a un camino de deformacion
bilineal o no proporcional, caracterizado por un cambio en el estado de deformacién. Para ello se
llevaron a cabo ensayos en dos etapas, consistentes en deformacién EBA y seguidamente deformacion
mediante UAT.

6.2 Determinacion experimental de la deformacion limite

La metodologia de determinacion de la FLC implica principalmente dos aspectos, por un lado la
realizacion de ensayos que involucren diferentes estados de deformacidn, y por el otro la determinacion
de la deformacion limite. Los ensayos deben ser tales que provean pares de valores de deformacion
(principal) &; y &, que cubran en lo posible los estados de deformacion que ocurren en procesos
industriales de conformado. EI FLD estandar cubre solicitaciones que van desde traccion uniaxial, a
deformacion equibiaxial, pasando por deformacién plana y estados de traccion-traccion en el plano de
la chapa. Como se detallard mas adelante, en el presente trabajo se utilizaron ensayos de traccion uniaxial
para evaluar el lado izquierdo del diagrama FLD, de deformacion plana (FLDo), y ensayos de estirado
biaxial Marciniak y acopado hidraulico para el lado derecho del diagrama FLD. Se utiliz6 la técnica de
correlacion digital de imagenes (Digital Image Correlation, DIC) para evaluar el campo de
deformaciones sobre la superficie de la chapa ensayada. El valor de deformacién limite se obtuvo a

través de una adaptacion del método de Bragard et al. (1972).
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6.2.1 Correlacion digital de imagenes

La determinacion de las deformaciones se realizé mediante el software comercial VIC®. Dicho
software emplea la técnica de DIC para el célculo de las deformaciones. La técnica de DIC es un método
Optico ampliamente utilizado para la medicion de deformaciones sobre superficies. Permite obtener el
campo completo de desplazamientos y deformaciones mediante la comparacién de imagenes adquiridas
en el estado no deformado, tomado como referencia, y deformado (Sutton et al., 2009). La técnica
requiere una distribucion aleatoria de intensidades de gris sobre la superficie de la muestra. Durante el
ensayo un arreglo de una 0 mas cdmaras es empleado para adquirir imagenes de la superficie antes y
durante el ensayo. Luego de adquirir las imagenes, un programa evalta el movimiento de cada punto de

la imagen al comparar las correspondientes a distintos estados.

El principio basico de la técnica DIC es el seguimiento de cada punto entre dos imagenes
adquiridas antes y después de un paso de deformacion, como lo muestra la Figura 6.1. Para computar
los desplazamientos de cada punto, se selecciona un area cuadrada de referencia, llamada faceta
(reference subset en la Figura 6.1), en la imagen inicial para seguir su correspondiente ubicacion en la
imagen deformada, la cual se obtiene mediante algoritmos de correlacion, buscando la posicion del
méaximo en la distribucién de los coeficientes de correlacion. La Figura 6.2 muestra que un area de
interés se divide en una grilla (cuadrados amarillos) compuesta por los centros de cada faceta (cuadrados
rojos). Se utiliza una faceta cuadrada y no un pixel individual debido a que un area tiene mayor variacién
de niveles de grises, lo que las hace mas distinguibles entre ellas, con lo cual es mas simple identificarla
en la imagen deformada. Se obtiene el vector desplazamiento de cada faceta, de modo de tener el campo
completo de desplazamientos y, a partir de éste, el correspondiente campo de deformaciones. La Figura
6.1 muestra una faceta en la imagen de referencia con centro en P(Xo,Yo) y Su correspondiente posicion

en la imagen deformada P’(xo’,y0’).

P (x0. Vo) Displacement vector
L7 P’(,\‘g.. _"O‘ )
Reference subset =™ Q@ (¥ 1)) Aot
IR e
Target subset Q¥
Reference image Deformed image

Figura 6.1: representacion del calculo llevado a cabo por un software de correlacion digital de imagenes,
en el que una faceta en la imagen de referencia (“reference subset” en la figura) es detectada en la imagen
deformada mediante algoritmos de correlacion (Pan et al., 2009)
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Figura 6.2: representacion de la subdivisién de una imagen mediante una grilla cuadrada formada por los
centros de cada faceta (Pan et al., 2009)

Los ensayos realizados en el presente trabajo para la determinacion de la FLC implican algunos
en que la chapa permanece plana, como son los de traccion y Marciniak; y otros en que la chapa se curva
con la deformacion, como el de acopado hidrdulico. Esto conlleva diferencias en el equipamiento
necesario para medir las deformaciones de ambos tipos de ensayo. La técnica es la misma en ambos
casos, pero cambia fundamentalmente la forma de adquirir y procesar las imagenes. En el caso de
ensayos en que la muestra permanece plana, se aplica la técnica de DIC en 2D, la cual necesita solo una
imagen para cada estado de deformacién, de modo que una Unica camara es suficiente para luego
determinar el campo de desplazamientos. Con DIC-2D s6lo se pueden determinar deformaciones en una
chapa plana, y es importante asegurar la perpendicularidad entre la lente de la camara y la muestra, como
asi también que la camara esté apoyada firmemente para que no se mueva mientras toma las fotografias.
En cambio, la version tridimensional de DIC (DIC-3D) funciona sobre pares de imagenes por cada
estado de deformacion, obtenidos mediante un sistema de dos cdmaras conjuntas y sincronizadas.
Algunos parametros propios de las cAmaras sumados a otros propios del arreglo de las dos camaras
permiten reconstruir la geometria de la superficie tridimensional que se va generando, es decir tener en
cuenta la curvatura generada por la deformacién. De esa manera, se obtienen las posiciones
tridimensionales, y de ellas se calculan los vectores 3D de desplazamiento, a partir de los cuales se
determinan las deformaciones. La figura 6.3 muestra los campos completos de deformacion que la
técnica permite obtener para casos en 2D y 3D. No obstante, notar que en 3D el campo de deformaciones
que finalmente se calcula corresponde a la superficie de la chapa, no se infiere el comportamiento en

profundidad.
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Figura 6.3: campos completos de deformaciones principales mayores (g1) de Hencky obtenidos mediante la
técnica de DIC. a) Aplicada a un caso 2D con superficie plana; b) aplicada a un caso 3D con superficie
curva

6.2.2 Calculo de los valores limite de deformacion

Una vez obtenido el campo de deformaciones, es necesario determinar los valores limite en cada
caso. Para ello han sido desarrollados una gran cantidad de técnicas y métodos que tratan de estandarizar
su célculo, de modo que los resultados obtenidos por distintos autores sean comparables. Tipicamente
éstos se dividen en dos categorias: dependientes del tiempo y dependientes de la posicion. Los métodos
dependientes de la posicion fueron los primeros en surgir y se basaron en la técnica clasica de grillado,
pero los que surgieron posteriormente aprovechan las potencialidades que brinda la técnica DIC al
disponer del campo completo de deformacién y con mucha mejor resolucion que la obtenida por la
impresion de una grilla. Dado que la FLC pretende informar sobre el estado de deformaciones al instante
del inicio de la estriccion localizada, surgen los métodos dependientes del tiempo, que tratan de
cuantificar este instante a través del analisis de la historia completa de la deformacion sufrida por el

material.

Entre los métodos dependientes del tiempo, se puede citar el propuesto por Vacher et al. (1999),
gue requiere registrar el campo completo de incrementos de deformacion entre dos imagenes
consecutivas durante todo el proceso. El inicio de la estriccion localizada se define como el momento
en que el incremento de deformacion se aproxima a cero en la mayoria del area, excepto en alguna banda
delgada. La definicion es practicamente una descripcion del significado fisico de estriccion, pero el
momento de inicio obtenido depende del criterio para decidir cudndo el incremento esta proximo a cero.
Huang et al. (2008) propusieron seleccionar el punto central de la zona de estriccion, y extraer la historia
de deformacion de ese punto. En base a la historia de deformacion se calcula la velocidad de
deformacion, y se define el comienzo de la estriccion como el momento en que la velocidad de
deformacion se incrementa de forma abrupta. También se puede utilizar la derivada temporal de la
velocidad de deformacién, en cuyo caso se observa un maximo que indica el comienzo de la

localizacion. Nuevamente se encuentra el problema de que los resultados varian segin el criterio elegido
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para definir qué aumento de velocidad se considera abrupto. Adicionalmente, la dispersiony el ruido de
las curvas agregan imprecision en los resultados. En el mismo sentido, Merklein et al. (2010) proponen
un método similar, aunque en lugar de utilizar un punto individual, registran la deformacién en un
circulo de diametro aproximadamente igual que el ancho de la estriccion. Por otra parte, Martinez-
Donaire et al. (2014) analizaron la historia de desplazamiento en el eje Z (paralelo al espesor de la chapa)
a lo largo de una linea que cruza perpendicularmente a la estriccion en un ensayo de Nakazima. Sus
resultados indican que al principio el perfil de desplazamientos copia la curvatura impuesta por el
punzén, pero hay un momento en que alguna zona empieza a aplanarse para luego desarrollar un valle
gue se hace cada vez méas pronunciado hasta la fractura. El momento en que la curva empieza a aplanarse
indica que la chapa se deforma independientemente de la forma impuesta por el punzén y es el instante
de comienzo de la localizacién. Este Gltimo método se lo suele llamar combinado, ya que es dependiente

del tiempo, pero también se analiza informacién dependiente de la posicion.

Como se menciond, los métodos dependientes de la posicion para determinar las deformaciones
limite estaban basados en la medicion de deformaciones por grillado. El propuesto por Veerman et al.
(1971) consistia en cuantificar la deformacién de cada celda de una grilla circular, como una funcién de
la deformacion de las celdas adyacentes. Ellos identificaron la formacion de un gradiente de
deformacion a escala de la celda individual, y detectaron que el comienzo de la estriccion localizada
corresponde a la formacién de ese gradiente. Existen varios métodos también basados en la medicion
con grillado, como los propuestos por Hecker (1972) y Kobayashi et al. (1972). Por otro lado, el método
de Bragard et al. (1972) est& basado en el de Veerman y se ha convertido en uno de los mas tradicionales.
Como es un método dependiente de la posicion, la deformacion limite alcanzada por la probeta que se
quiere evaluar es estimada en base a la distribucion de deformaciones justo en el instante previo a la
fractura. Se evalua la distribucion de la deformacion en el paso anterior a la fractura, a lo largo de una
linea perpendicular a la estriccion de la muestra ensayada. Las distribuciones de deformaciones
principales son ajustadas, generalmente mediante una parabola o una parabola inversa, previo descarte
de los puntos centrales que contienen la estriccion. Posteriormente surgié la norma ISO “Metallic
materials — Sheet and strip — Determination of forming limit curves in laboratory” (1ISO 12004-2:2008),
que busca definir condiciones de ensayo y un proceso unificado de determinacion de las deformaciones
limite para reducir la dispersion entre las FLC calculadas en los distintos laboratorios. EI método es muy
similar al de Bragard, aunque presenta algunos cambios. Su mayor diferencia radica en una mayor
rigurosidad en los criterios empleados para definir qué puntos centrales se deben descartar, la definicion
de las ventanas de ajuste a cada lado de la estriccion y el hecho de que se ajusta el perfil de deformaciones
mediante una pardbola invertida. Sin embargo, tiene el principal defecto que toma al grillado como
método de referencia para la medicion de las deformaciones, el cual tiene una resolucion muy baja,
ademas de ser subjetivo respecto a la persona que hace la medicion. Ademas, en caso de seguir su

formulacion original, su aplicacion es dificil ya que define las ventanas de ajuste en mm considerando
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Unicamente ciertos tipos de muestras de dimensiones mas grandes que las generalmente usadas. Asi, en
probetas de traccion se hace imposible utilizar las ventanas de ajuste definidas por la norma, ya que los
valores en mm que propone son superiores incluso al largo total de una probeta de traccién ISO50, por
ejemplo. Lo que la norma sugiere es la utilizacién de un Unico tipo de ensayo para la FLC completa,
mediante ensayos de estirado con punzon, ya sea Nakazima o Marciniak. Estos ensayos son muy
costosos en cuanto a la cantidad de material necesario para realizar la FLC completa, sobre todo
considerando un material anisétropo como el zinc en el que se deben estudiar al menos dos orientaciones
respecto a la direccion de laminado. En el caso particular del ensayo Marciniak se suma el hecho de que
ademas de las muestras a ensayar se requiere una mascara de sacrificio de iguales dimensiones para cada
ensayo. La dificultad del ensayo Nakazima radica en que es un ensayo que genera curvatura en la
probeta, requiriendo de equipamiento de DIC-3D, el cual no siempre esta disponible en los laboratorios,

mientras que el analisis DIC-2D requiere un equipamiento de muy facil disponibilidad.

En la presente tesis se empled una adaptacion del método de Bragard, del cual se muestra un
ejemplo en la Figura 6.4. En el método original, el perfil de deformaciones se ajusta mediante un
polinomio de grado 2, pero resultados reportados por Serenelli (2013), indican que un polinomio de
grado 4 provee un mejor ajuste, por lo que se adopté esta variante, en particular al utilizar probetas de
tamarfio subsize. La Figura 6.4 (izquierda) muestra el ajuste mediante un polinomio de grado 4 del perfil
de deformaciones. Ademas se adopté de la norma ISO 12004-2:2008 el criterio para descartar los puntos
centrales, ya que es simple y permite eliminar subjetividades, al menos en este aspecto. EI mismo
consiste en calcular la derivada segunda de la deformacion mayor respecto de la posicién a cada lado de
la fractura o estriccion. Para ello se toma cada punto medido junto con sus inmediatos anterior y
siguiente, de modo de tener tres puntos equiespaciados, y luego calcular la derivada segunda numérica
centrada a partir de ajustar cada grupo de puntos con un polinomio de segundo grado. Luego se deben
encontrar los primeros maximos a cada lado de la estriccion, y esos puntos definen la ventana central en
la que se deben descartar los valores. La Figura 6.4 (derecha) muestra la derivada segunda, y cémo
gueda claramente definido el rango de puntos a descartar. Los limites exteriores de la ventana de ajuste
se seleccionan cuando se observa un cambio en la concavidad de la curva definida por los puntos de

deformacion.
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Figura 6.4: método de Bragard para determinar las deformaciones limite. lzquierda: perfil de
deformaciones y ajuste polinémico; derecha: definicién de la zona de exclusion de puntos centrales
mediante el método de la derivada segunda

6.2.3 Ensayos realizados

Los ensayos de traccion permiten determinar la seccion de la FLC en el rango &, < 0. Para
obtener diferentes caminos de deformacion, son utilizadas probetas con diferentes formas y entallas. La
Figura 6.5 muestra las geometrias utilizadas en este trabajo. La probeta de la izquierda corresponde a
traccion uniaxial, mientras que las dos de la derecha son similares, aunque de tamafio muy diferente, y
permiten obtener deformacion plana en el centro de la zona que deforma. Las ventajas que presentan los
ensayos de traccion son su facilidad para realizarlos, ya que s6lo es necesaria una maquina de ensayos
universal; la simplicidad de las muestras utilizadas; y ademas el hecho de que las mismas permanecen
planas durante el ensayo, lo cual facilita la medicion de las deformaciones mediante la técnica de DIC-
2D. Como aspecto negativo se puede mencionar que s6lo se puede determinar el rango de la FLC en

que &, < 0.
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Figura 6.5: geometrias de las probetas de traccién utilizadas. a) y d) Geometria y probeta de traccién
uniaxial; b) y e) geometria y probeta de deformacion plana de dimensiones reducidas; c) y f) geometriay
probeta de deformacion plana de mayores dimensiones

Para el lado derecho de la FLC, en que &; y &, son ambas positivas, se utilizaron los ensayos de
estirado biaxial de Marciniak y de acopado hidraulico. En el ensayo Marciniak (Marciniak y Kuczynski,
1967) un punzén plano deforma indirectamente una chapa dentro de una matriz circular a través de una
mascara de sacrificio que posee un agujero central. A medida que el punzon desciende, el agujero central
de la méascara se expande en sentido radial, y debido a las fuerzas de roce radiales que se producen entre
la méscara y la chapa, ésta se deforma junto con la mascara. Esto genera que las mayores deformaciones
en la chapa se produzcan en la zona central y se evita que la muestra se fracture en la zona de flexion
por los bordes del punzdn. De esta manera la parte central se deforma biaxialmente y sin rozamiento,
permitiendo que la inestabilidad se desarrolle en esta zona hasta la fractura. La Figura 6.6 muestra la
disposicién esquematica del ensayo y la probeta utilizada, luego de ser ensayada. Un detalle importante
es que el radio entre la parte plana y las paredes del punzén (Rq, en la Figura 6.6) no sea muy pequefio,
ya que las chapas de zinc Zn20 pueden fracturarse en esa zona de doblado en la direccion del fibrado.
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Figura 6.6: geometria y muestra de ensayo Marciniak. a) Disposicion esquematica de las partes que
componen un ensayo Marciniak con especificacion del punzén, mascara, muestra y matriz (Samei et al.,
2016); b) probeta de zinc luego de un ensayo de Marciniak con un diametro de punzén de 110 mm

El ensayo de acopado hidraulico es un experimento muy difundido de estirado biaxial en el que
se usa un gas o un liquido a presién para deformar la probeta (Gutscher et al., 2004). Consiste en una
camara a presion y una mascara para fijacion de la muestra en sus bordes, como muestra la Figura 6.7.
La méscara de fijacion tiene un orificio central eliptico con distintas relaciones de aspecto (W/125mm)
que permiten obtener varios caminos de deformacidn. En el presente trabajo se utilizaron mascaras con
relaciones de aspecto de 0.2, 0.5, 0.65 y 1, las cuales producen caminos de deformacion homénimos.
Una de sus principales ventajas es la ausencia de contacto en el area de interés, por lo que esa parte se
deforma sin friccion. Algunas desventajas son que solo se puede obtener la seccion de la FLC en que
& > 0y también que la curvatura que desarrolla la chapa a medida que deforma hace mas dificil la
medicion de deformaciones, y es imprescindible contar con equipamiento que permita aplicar la
correlacion digital de imagenes en 3D. Ademas se debe contar con algun tipo de proteccion para el
equipamiento de adquisicion de las imagenes, ya que cuando se agrieta la muestra, el liquido a presién

puede dafiar las camaras.
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Figura 6.7: geometria y muestra del ensayo de acopado hidraulico. a) Representacion gréafica del ensayo
(Gutscher et al., 2004); b) muestra de zinc colocada en el equipo durante la realizacién del ensayo; c)
geometria de las mascaras utilizadas para el presente trabajo

De esta manera, los ensayos explicados en el presente apartado permiten determinar la
deformacion limite en un amplio rango de caminos de deformacion, de modo de tener la FLC completa.
La Figura 6.8 representa esquematicamente los caminos de deformacion que cada ensayo permite
determinar. Como se menciond previamente, la FLC se determina segun tres orientaciones, a 0°
(FLC/IRD), 45° (FLC//DD) y 90° (FLC//TD) de la direccion de laminado. Para una mejor comprension
de esto, los recuadros sobre la derecha de la Figura 6.8 especifican claramente la orientacion de los ejes
de anisotropia de la chapa respecto al estado de deformaciones de cada muestra para cada FLC calculada,
es decir FLC//RD, FLC//DD y FLC//TD.
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Figura 6.8: representacion de las muestras utilizadas para determinar la FLC segun los diferentes
caminos de deformacion ensayados. En los recuadros de la derecha se representa la orientacion de los ejes
de anisotropia de la chapa respecto a las muestras

Como se menciono previamente, el conformado a partir de chapas involucra en general caminos
de carga complejos, lo cual exige disponer de mayor informacién que la aportada a través de la
caracterizacién de la FLC convencional. Con la finalidad de aportar mayor informacién sobre el
comportamiento de las chapas de zinc estudiadas frente a operaciones de conformado, se llevaron a cabo
otros ensayos adicionales dirigidos a evaluar la formabilidad bajo caminos de deformacién variables.
En particular, se recurrié a caminos bilineales compuestos de dos etapas, que consistieron en una

deformacion preliminar EBA seguida por UAT, como lo muestra en forma esquematica la Figura 6.9.
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Figura 6.9: representacion esquematica de los caminos de deformacién bilineales realizados

La deformacion EBA inicial se llevo a cabo mediante ensayos de tipo Marciniak, elegido porque
sus dimensiones y el hecho de que la chapa deformada se mantiene plana permiten extraer probetas de
UAT. Las probetas de UAT fueron extraidas en tres orientaciones, 0°, 45°y 90° respecto a la direccion
de laminado, y fueron aplicados cinco niveles de deformacion preliminar equibiaxial. Las Figuras 6.10,
6.11, 6.12 y 6.13 muestran la disposicién de las probetas UAT sobre las probetas de Marciniak. En ellas
se puede observar que, si bien la distribucién de las deformaciones sobre las probetas biaxiales es
generalmente heterogénea, se buscé que el campo de deformaciones sea lo mas homogéneo posible en
la longitud calibrada de cada probeta UAT. Los ensayos de UAT fueron realizados hasta la aparicién de

estriccién localizada o fractura.
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Figura 6.10: muestras utilizadas para la determinacion de las deformaciones limite mediante caminos de
deformacion bilineales, con deformacion EBA de &, = 0.05. Columna izquierda: distribucién de las
probetas de UAT en la muestra Marciniak. Columna derecha: distribucion de la deformacion principal
mayor en la muestra Marciniak, con las muestras de UAT resaltadas. a) y b) Muestras UAT extraidas
segln RD; ¢) y d) muestras UAT extraidas segun DD; e) y f) muestras UAT extraidas segun TD
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Figura 6.11: muestras utilizadas para la determinacion de las deformaciones limite mediante caminos de
deformacion bilineales, con deformacién EBA de &, = 0.10-0.12. Columna izquierda: distribucion de las
probetas de UAT en la muestra Marciniak. Columna derecha: distribucién de la deformacién principal
mayor en la muestra Marciniak, con las muestras de UAT resaltadas. a) y b) Muestras UAT extraidas
segiin RD y DD; c) y d) muestras UAT extraidas segin RDy TD
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Figura 6.12: muestras utilizadas para la determinacion de las deformaciones limite mediante caminos de
deformacion bilineales, con deformacioén EBA de &, = 0.15. Columna izquierda: distribucién de las
probetas de UAT en la muestra Marciniak. Columna derecha: distribucién de la deformacién principal
mayor en la muestra Marciniak, con las muestras de UAT resaltadas. a) y b) Muestras UAT extraidas
segln RD; ¢) y d) muestras UAT extraidas segun DD; e) y f) muestras UAT extraidas segun TD
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Figura 6.13: muestras utilizadas para la determinacion de las deformaciones limite mediante caminos de

deformacion bilineales, con deformacién EBA de £, = 0.25. a) Distribucidn de las probetas de UAT en la

muestra Marciniak; b) distribucion de la deformacion principal mayor en la muestra Marciniak, con las
muestras de UAT extraidas segun DD y TD resaltadas

6.3 Curva limite de conformado de la aleacion de zinc Zn20

6.3.1 Resultados experimentales

La formabilidad de la aleacion Zn20 es evaluada en términos de la FLC, calculada segun las tres
orientaciones caracteristicas, RD, DD y TD, respectivamente. Ademas, dado que el material es sensible
a la velocidad de deformacion, se evaluaron dos velocidades de deformacion: 5x102 sy 5x10#s™. Con
respecto a la primera velocidad, ensayos de traccion y Bulge con varias mascaras permitieron determinar
la FLC completa, con una cantidad adecuada de puntos, especialmente en el lado derecho del diagrama.
Respecto a la segunda velocidad, se determinaron puntos en condiciones de UAT, PS y EBA, que son

los mas caracteristicos del diagrama, mediante ensayos de traccion y Marciniak.

La Figura 6.14 muestra las FLC del material para las dos velocidades elegidas y las tres
orientaciones. Las deformaciones principales mayores y menores estan graficadas en los ejes vertical y
horizontal, respectivamente. Los circulos con borde de color rojo son los puntos obtenidos para una
velocidad de deformacion de 5x102 sty los cuadrados con borde de color azul son los correspondientes
a una velocidad de 5x10 s™%. La primera caracteristica resalta al comparar las curvas que corresponden
a distintas orientaciones, ya que se observa que la formabilidad del zinc es altamente anisétropa. No
solo se observa mayor formabilidad en la direccion RD, sino que ademas las formas de las FLCs son
cualitativamente distintas. En particular, la FLC segiin RD presenta un comportamiento muy inusual en
el lado derecho del diagrama. La formabilidad se incrementa para caminos de deformacién entre p = 0
y p = 0.5, con una deformacion limite maxima de ¢; = 0.57 para p = 0.5, y cae abruptamente cerca de
traccién equibiaxial, en particular para p > 0.65. También es poco comun, respecto a la mayoria de los

materiales, que el punto de deformacién plana esté a la misma altura que el de EBA, con una
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deformacion de ¢; =0.29. La FLC segiin DD muestra que en el lado derecho, la formabilidad crece
desde p=0 hasta un méximo de ¢; = 0.37 para p = 0.2, luego se mantiene practicamente constante hasta
p = 0.65, y decrece para EBA. En esta orientacion, el minimo es de &; = 0.19 para deformacion plana.
En el caso de la FLC segun TD, su andlisis muestra que es la orientacion con la menor formabilidad. El
valor minimo es de ¢; = 0.17 y se encuentra cercano a deformacién plana, mientras que en deformacion
EBA exhibe su mayor formabilidad. Como era de esperar, los ensayos de UAT no se corresponden con
un camino de deformacion de p = —0.5, sino a un p en el rango de -0.33 a -0.17, en funcion del
correspondiente coeficiente de Lankford.
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Figura 6.14: FLCs con puntos a dos velocidades distintas, y para tres orientaciones respecto de la
direccion de laminado

En lo referido al efecto de la velocidad de deformacidn, el comportamiento cambia segun se trate
del lado derecho o izquierdo del diagrama FLD. En el lado derecho, e incluyendo deformacion plana, la
velocidad de deformacion no tiene influencia apreciable en los valores limite obtenidos, siendo las
diferencias observadas del orden de la incerteza tipica de los procesos de determinacion de deformacion
limite. Las deformaciones limite son muy similares, con pequefas diferencias en algunos casos. En
cambio, en el lado izquierdo, y puntualmente para deformacion mediante UAT, cambiar la velocidad de

deformacion produce cambios significativos. En el caso de deformacion segin RD, la deformacion

143



limite mayor es un 17% mayor para la velocidad lenta, mientras que en DD esa diferencia sube a 42%,
al igual que en TD.

Resulta interesante inspeccionar con algo mas de detalle el comportamiento inusual observado en
el lado derecho de la FLC segun RD. Jansen et al. (2013) encontraron el mismo comportamiento, y lo
relaciona a un cambio en la orientacion de la grieta producido por la anisotropia del material, que genera
que arp > agp a partir de cierto p, aunque &egzp < erp. Sin embargo, en los ensayos de acopado
hidraulico realizados para el presente trabajo se observd que para el camino de deformacion p = 0.65
las fracturas no tuvieron una orientacién Unica. La Figura 6.15 muestra las orientaciones de las grietas
para las 3 muestras de p = 0.65 ensayadas segin RD. Se puede ver que en la probeta de la izquierda la
grieta es perpendicular a RD, en la del centro esta alineada con RD, mientras que en la de la derecha
esta a aproximadamente 30° de RD. Sin embargo, las deformaciones limite (mostradas en el recuadro
de cada probeta) no se ven afectadas por estas variaciones en la orientacion, con lo cual la evidencia no

parece ser concluyente respecto a la explicacion propuesta por los autores mencionados.

Figura 6.15: orientaciones de las fracturas de las muestras deformadas segiin RD para un camino de
deformacion de p = 0.65. a) Fractura orientada perpendicularmente a RD; b) fractura orientada en la
direccién de RD; c) fractura orientada a aproximadamente 30° de RD. El recuadro de cada probeta indica
el valor limite de deformacion

Vysochinskiy et al. (2016) también encontaron la presencia de orientaciones anormales en las
fracturas producidas al estirar biaxialmente una chapa de aluminio AA6016, aunque en ese caso lo
relacionan a la rugosidad superficial generada por la ocurrencia del fenomeno de “roping”. En forma
resumida, este fendmeno se produce debido a bandas locales de textura cristalogréfica, que produce mas
concentracion de deformaciones en unas zonas que en otras, generando la mencionada rugosidad. En
este sentido, la chapa de zinc estudiada en la presente tesis también muestra, luego de deformada, una
marcada rugosidad superficial, y de caracteristicas visuales muy similares a las que se observan en la
chapa de aluminio. La Figura 6.16 muestra imagenes de las superficies de ambos materiales, y puede

observarse la similitud entre ellos en cuanto a lo visual se refiere.
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Figura 6.16: comparacion de la rugosidad superficial de las aleaciones de zinc y aluminio. a) Chapa de
zinc Zn20 luego de un ensayo Marciniak; b) chapa de aluminio AA6016 (Vysochinskiy et al., 2016)

6.3.2 Prediccion de la FLC mediante el modelo MK-VPSC

El factor de imperfeccion inicial del modelo MK, f,, se determina de modo que la deformacion
limite predicha en PS para muestras extraidas segin RD coincida con el valor experimental. Mediante
este criterio, la imperfeccion inicial se establecio en un valor f, = 0.99. Con el objetivo de garantizar los
mismos valores de deformacion limite para EBA, independientemente de la alineacion de los ejes de
anisotropia respecto el sistema de referencia, se impuso la condicién de borde L,, = 0 (ecuacion 5.9).

La Figura 6.17 presenta las FLCs predichas por el modelo, junto con los valores experimentales
presentados anteriormente. Las lineas negras continuas son las FLCs que resultan de la simulacion
utilizando el modelo MK-VPSC. Notar que en el lado izquierdo las curvas comienzan a partir de los
estados de deformacién obtenidos de los resultados experimentales de las muestras UAT (p = [-0.17, -
0.23, -0.30]), mientras que en el lado derecho se extienden hasta p = 1. Por un lado, se puede observar
que las deformaciones limite predichas son sensibles a la direccion de carga, es decir la deformacion
limite presenta también caracteristicas anisotropas, de igual manera que las observadas
experimentalmente. La formabilidad segiin RD es mayor que en DD, y a su vez ésta es mayor que TD.
Por el otro lado, el acuerdo con los valores experimentales es disimil, dependiendo de la orientacion.
Para cada orientacion, el comportamiento es diferente segun se trate del lado izquierdo o derecho del
diagrama. En el caso de la FLC segun RD, el lado izquierdo del diagrama muestra buena coincidencia,
especialmente para el punto de UAT a una velocidad de 5x102 s%, hasta el valor de PS. Hacia la derecha
de PS, la prediccion mediante MK-VPSC muestra valores limite que aumentan, aunque no en la
magnitud que exhiben los resultados experimentales. Por lo tanto, en el lado derecho del diagrama la
prediccion no es buena, lo que se extiende sobre la mayoria ese lado, aunque en el punto equibiaxial el
valor predicho es muy preciso. Con respecto a la FLC segun DD, se observa que sobre el lado izquierdo
hay algunas coincidencias entre los valores predichos y experimentales. El valor experimental de
formabilidad segin UAT a una velocidad de deformacién de 5x102 s? es correctamente predicho,

mientras que en PS el valor que resulta del modelo coincide con el experimental a 5x10* s, y sobre

145



estima al de mayor velocidad. En el lado derecho sucede algo similar a lo de RD, ya que la curva
producto de la simulacién esta por debajo de la experimental en todo el rango, hasta que en deformacion
EBA coincide nuevamente. La FLC segin TD muestra que la FLC experimental es predicha con muy
buena precision sobre el lado derecho mediante el modelo MK-VPSC. A partir de p = 0.2, la curva
limite que resulta del modelo es practicamente coincidente con la experimental. Por otro lado, los valores
experimentales en PS son inferiores a los del modelo, independientemente de la velocidad de
deformacion que se analice. En el caso de UAT, la curva simulada queda entre medio de los valores
correspondientes a las dos velocidades.
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Figura 6.17: FLCs predichas mediante el modelo MK-VPSC, junto a los puntos experimentales a dos
velocidades distintas, y para tres orientaciones respecto de la direccion de laminado

La Figura 6.18 muestra las orientaciones de las bandas de localizacion respecto de la direccion de
la deformacién menor, tanto experimentales como predichas. En lineas generales, el modelo predice
correctamente los resultados experimentales para algunos casos, pero no lo suficiente para afirmar que
el acuerdo sea satisfactorio en el rango completo de solicitacién y condiciones. En el caso de RD, los
angulos experimentales son cercanos a 0 hasta llegar al camino de deformacion p = 0.65 donde se
encuentran tres orientaciones completamente distintas, como ya se mencioné previamente. Luego para

el camino de deformacion EBA la localizacion estd a 90°. Las predicciones del modelo son correctas,
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incluso prediciendo el cambio en la orientacion de la banda cuando el camino de deformacion se acerca
ap = 1. Enel caso de DD, los angulos experimentales tienen valores entre 15° y 30° desde UAT hasta
PS, y luego hasta deformacién EBA se sostienen en 45°. EI modelo predice angulos bajos entre 0°y 10°
desde UAT hasta p = 0.8, y luego cerca de EBA sube a 45°, en coincidencia con el comportamiento
experimental. Por el lado de TD, hay buen acuerdo entre los valores experimentales y los predichos, ya
gue ambos tienen valores cercanos a 0° en todo el rango de caminos de deformacidn. Respecto al modelo,
vale la pena mencionar que en algunos casos son varias las orientaciones de bandas que estan muy cerca

de alcanzar el criterio de localizacion.
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Figura 6.18: orientaciones de las bandas de localizacién experimentales y predichas, medidas respecto a la
direccién de la deformacién principal menor

La forma inusual en la zona biaxial de la FLC orientada segin RD puede deberse a maltiples
factores, como la anisotropia que introduce la textura y la direccionalidad introducida en la
microestructura por la presencia de las bandas de intermetalico. Mediante el modelo se puede analizar
con mayor detalle la influencia de la textura en este comportamiento. La Figura 6.19 muestra una vista
detallada de las FLCs predichas segin RD, DD y TD, para un camino de deformacién de p = 0.7,
cercano al cambio abrupto de la FLC experimental. La vista magnificada permite apreciar con mas
claridad la mayor formabilidad segin RD. Los puntos limite de la curva son llamados 1 para RD, 2 para
DDy 3 para TD. Para relacionar la diferencia del comportamiento limite con la anisotropia debida a la
textura, las superficies equipotenciales fueron calculadas para los estados de deformacién 1,2y 3,y los
resultados se grafican en la Figura 6.20. Las flechas indican la direccion del vector de incremento de la
deformacion en cada punto de la superficie. La figura muestra claramente que las superficies
equipotenciales evolucionan diferente dependiendo de la orientacidn de la deformacidn. Notar que en

todos los casos se impuso como condicidn de borde que &,, < &1, pero el estado de tensiones resultante
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para el punto orientado seglin RD es inverso al de las orientaciones DDy TD (62P > oRP, 6PP > olP

TD TD
O11 > 037).
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Figura 6.19: detalle de las FLCs predichas en la zona donde experimentalmente se observa un cambio
abrupto en la curva. Los nameros indican los puntos en las FLCs de RD, DD y TD en los que las
superficies equipotenciales fueron calculadas (Figura 6.20)
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Figura 6.20: superficies equipotenciales para los estados inicial y préximo a la deformacion limite para el
caso biaxial con p = 0.7

6.4 Efecto de una predeformacion biaxial sobre la deformacion limite

en traccion

Tal como se mencion6 previamente, la formabilidad para caminos de deformacion bilineales se

estudi6 en términos de una predeformacion EBA, seguida de deformacién mediante UAT. Los niveles

de predeformacion equibiaxial son detallados en la Tabla 6.1 para cada orientacion de probetas UAT:
& ~ 0.05,0.15y0.32 para RD; &; = 0.12,0.15y 0.25 para DD; ¢; = 0.05, 0.12, 0.15y 0.25 para TD.
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La Figura 6.21 muestra la distribucion de deformaciones sobre la probeta Marciniak con la mayor
deformacion, es decir ¢; ~ 0.32, y se puede observar que tiene una fractura sobre la zona izquierda. Sin
embargo, como se discutird mas adelante, esto no fue un factor limitante para que las muestras de UAT

cortadas a la derecha exhiban una alta formabilidad.

RD DD TD
Predeformacién EBA (g4) & & & & & &
0.05 0.46 -0.09 0.43 -0.12 0.43 -0.13
0.10-0.12 0.48 -0.10 0.46 -0.13 0.37 -0.11
0.14-0.15 0.42 -0.08 0.49 -0.14 0.28 -0.08
0.25 - - 0.42 -0.11 0.26 -0.07
0.32 0.46 -0.10 - - - -

Tabla 6.1: resumen de los niveles aproximados de predeformacion aplicados, y valores promedio de las
deformaciones limite para los ensayos de UAT a cada nivel de predeformacion y orientacion

TGN R LT

Figura 6.21: muestra de Marciniak con grietas, de la cual fueron extraidas muestras de UAT. a)
Distribucion de la probetas de UAT en la muestra Marciniak; b) distribucion de la deformacion principal
mayor en la muestra Marciniak, con las muestras de UAT resaltadas

La Figura 6.22 muestra los valores limite de formabilidad para las muestras sometidas a caminos
de deformacion bilineales. Los resultados manifiestan que la predeformacion EBA seguida por UAT
provoca un aumento significativo de la formabilidad del material, respecto a la que experimenta
mediante los caminos de deformacion lineales. Se observa que, independientemente de la orientacién,
las deformaciones limite de los caminos de deformacién bilineales son superiores a aquellas de los

caminos lineales. Un comportamiento llamativo es el de las muestras UAT que se muestran en la Figura
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6.21, las cuales fueron cortadas a lo largo de RD. Debido a que fueron cortadas a partir de una muestra
de Marciniak fracturada, seria lI6gico suponer que su formabilidad habia sido explotada completamente.
Sin embargo, a pesar de estar muy proximas a la fractura y tener una predeformacion equibiaxial de
g =~ 0.32, las muestras experimentaron una alta formabilidad, alcanzando valores totales de
deformacion entre 0.72 y 0.81 para &, y de 0.2 para &,. Un factor que puede tener influencia en este
comportamiento es la heterogeneidad que se observa en la microestructura que muestra la Figura 2.13.
Esto podria provocar que se produzca la falla en una zona de distribucion heterogénea de la fase
intermetalica, mientras otras zonas pueden seguir siendo deformadas plasticamente debido a una
distribucion mas homogénea de la mencionada fase. También se observa que la predeformacién
equibiaxial de 0.32 es mayor que los valores limite reportados para el camino de deformacion lineal.
Este comportamiento es asociado a la dispersion en los resultados de formabilidad, tal como se muestra
en Milesi et al. (2017), como consecuencia de la variabilidad en las propiedades finales de la chapa
debido a incertezas del proceso de produccion. Considerando que las muestras para los caminos de
deformacion lineales y bilineales, si bien se corresponden a aleaciones de zinc Zn-Cu-Ti de las mismas

caracteristicas, fueron adquiridas de diferentes partidas, seria razonable esperar la referida variabilidad.
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Figura 6.22: deformaciones limite de las probetas UAT segin RD, DD y TD, luego de distintos niveles de
predeformacién equibiaxial
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La Tabla 6.1 resume los valores promedio de las deformaciones limite de cada camino de
deformacion bilineal estudiado. Las deformaciones principales mostradas sélo se corresponden a la de
los ensayos UAT, es decir, no las deformaciones totales producto de la suma de las deformaciones EBA
seguidas de UAT. En primer orden, es importante recordar que la formabilidad en UAT para caminos
lineales es altamente anisétropa, ya que la deformacion limite mayor segin RD es un 42% y un 98%
mayor que en DD y TD, respectivamente. Relacionado a esto, se observa que la predeformacién EBA
reduce la anisotropia de la formabilidad para el posterior camino de deformacion UAT. Con una
predeformacion pequefia, como 0.05, la deformacién limite mayor a lo largo de RD es s6lo 7% mayor
gue aquellas segin DD y TD, respectivamente. Cuando la predeformacion es de 0.12, la diferencia con
DD se reduce a 4%, pero se incrementa a 30% respecto de TD. Finalmente, para una predeformacion de
0.15, la deformacion limite mayor en las muestras orientadas segin RD es 14% menor que aquella
correspondiente a la direccion DD, y 49% mayor respecto a la de TD. Ademas de observar la mayor
formabilidad general de los caminos bilineales evaluados aqui, se observan diferencias al analizar el
comportamiento de cada orientacién en particular. La Figura 6.23 muestra, para cada orientacién, las
deformaciones limite de las muestras UAT en funcién de la predeformacion EBA. En esta figura se
observa que los valores de las muestras orientadas segiin RD y DD muestran una baja correlacion con
el nivel de predeformacion, en el rango de deformaciones analizado aqui. Las muestras orientadas segun
TD exhiben un comportamiento diferente, ya que sus valores limite de deformacion decrecen cuando la
predeformacion aumenta. Por otro lado, también vale la pena notar que para cualquiera de las tres
orientaciones se obtienen deformaciones limite practicamente iguales luego de una predeformacion de
5%. Esto contrasta con el hecho de que para los ensayos UAT sin predeformacion las deformaciones

limite son muy diferentes.
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Figura 6.23: deformaciones limite de las probetas UAT en funcion de la cantidad de predeformacion EBA.
Las deformaciones de las probetas UAT vy el nivel de predeformacion se grafican en el eje vertical y
horizontal, respectivamente

Complementariamente, se obtuvieron micrografias Opticas de las muestras sometidas a
deformacion EBA, las cuales se muestran en la Figura 6.24. Aungue los bordes de grano no pudieron
ser claramente revelados, es posible inferir algunas conclusiones. Por un lado, es razonable esperar que
las microestructuras deformadas sean diferentes a la inicial. Sin embargo, se ven muy similares entre
ellas, a pesar de las grandes diferencias en cantidad de deformacidn, y también respecto a la inicial.
Adicionalmente, una distribucion heterogénea de la fase intermetalica también esta presente, es decir
que se mantienen las zonas de distribucion heterogénea y las de un claro alineamiento con RD en la
forma de bandas, entre las cuales el espaciado es muy similar, tanto respecto de la condicién inicial

como entre ellas.
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50 pm

Figura 6.24: micrografias opticas del plano RD-TD de la chapa posterior a la deformacién EBA, con la
direccion RD alineada verticalmente. Aumento de 500x. a) Deformacion mayor igual a 0.05; b)
deformacion mayor igual a 0.10; c¢) deformacién mayor igual a 0.14; d) deformacién mayor igual a 0.32

En lo relativo a la anisotropia en las deformaciones limite asociadas a una predeformacion
equibiaxial, la reduccidn que se observa indica que mas alla de los efectos de la anisotropia inducidos
por el desarrollo de las orientaciones preferenciales, no hay que descartar la influencia de algunos
cambios microestructurales que puedan ocurrir en el material en el transcurso de la deformacion. Es
posible que la microestructura se pueda ver modificada con la deformacién como consecuencia del
fendmeno de recristalizacion dinamica continua (continuous dynamic recrystallization, CDRX), el cual
consiste en la transformacion de bordes de bajo angulos (low angle boundaries, LABS) en bordes de
alto angulo (high angle boundaries, HABS), de modo que se fragmentan los granos iniciales y se forman
nuevos granos. De acuerdo a Humphreys y Hatherly (2004), la formacion de los LABs ocurre debido a
la recuperacion dinamica, que se ve favorecida en los materiales que poseen alta energia de falla de
apilamiento, como el caso del zinc. Este fendbmeno ha sido observado en magnesio a temperaturas
intermedias, y hay que notar que la temperatura ambiente equivale a una temperatura homoéloga, Tj,, de
aproximadamente 0.45 para el zinc.

Un mejor analisis de lo que ocurre con la microestructura y la posible ocurrencia de CDRX se
puede realizar mediante el empleo de la técnica de difraccion de electrones retrodifundidos (Electron
Backscatter Diffraction, EBSD). En ese sentido, se realizaron escaneos de algunas de las muestras, de
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los cuales se presentaran aqui algunos resultados preliminares. Se elige mostrar la desorientacion
intragranular ya que es uno de los parametros que permite diferenciar en forma cuantitativa granos
recristalizados de aquellos que no lo son, mediante el calculo de la dispersion de las orientaciones en el
grano (Grain Orientation Spread, GOS) (Alvi et al., 2004; Rollet et al., 2004). La baja desorientacion
intragranular en los granos se la relaciona con baja deformacién acumulada, por lo que si se los
encuentra en una muestra deformada pueden deberse a recristalizacion. Si ademas estos granos tienen
tamafio pequefio, puede ser producto de la fragmentacién que ocurre en la CDRX, como se mencion6
anteriormente. La Figura 6.25 muestra los mapas de EBSD de bordes de grano y de desorientacién
intragranular para tres condiciones: inicial o no deformada; posterior a una predeformacion EBA con
g; = 0.32; y finalmente posterior a una deformacion EBA + UAT de g; = 0.32 + 0.40. EIl mapa inicial,
mostrado en la subfigura a), muestra dos zonas bien diferentes, una con granos mas pequefios y
uniformes, y la otra con granos de mayor tamafio y forma no uniforme. Los granos pequefios en general
tienen baja desorientacién, mientas que en los granos grandes se observan algunos con baja
desorientacion, pero otros que en algunas zonas pueden tener hasta 30° de desorientacion. EI mapa
posterior a la deformacion EBA, subfigura b), muestra granos grandes cuyo nivel de desorientacion
intragranular puede llegar a 30°, mezclados con granos pequefios con muy baja desorientacion. Por otro
lado, el mapa de la muestra sometida a EBA + UAT, subfigura c), muestra gran cantidad de granos
pequefios y de baja desorientacion intragranular, rodeando granos alargados y que en algunos casos
tienen una alta desorientacion. Visualmente, no es trivial discernir si la proporcion de granos pequefios

y de baja desorientacion es mayor a medida que avanza la deformacion.

Las caracteristicas que se observan en las muestras, mencionadas en el parrafo anterior, pueden
ser un indicador de la ocurrencia de CDRX. Sin embargo, de ninguna manera se podria hacer algun tipo
de afirmacién s6lo con un analisis visual. La potencialidad de la técnica requiere un analisis muy
detallado, exhaustivo y cuantitativo para explicar con claridad y sin ambigiiedad el comportamiento del
material al ser sometido a cambios de camino de deformacién. En este sentido, se deberia corroborar
mediante algunos de los indicadores existentes, como los basados en 1Q (Image Quality) (Tarasiuk et
al., 2002), una combinacion de 1Q y observaciones de subbordes de grano (Bocos et al., 2003), KAM
(Kernel Average Misorientation) (Dingley, 2004) y GOS (Rollett et al., 2004).
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Figura 6.25: cartografias EBSD de desorientacion intragranular (en grados) y bordes de grano de
muestras de Zn20. a) Chapa inicial; b) muestra con predeformacién EBA con &; = 0.32; ¢) muestra
sometida a €; = 0.4 UAT extraida de la muestra de EBA de la subfigura b)
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6.5 Conclusiones

Se estudié la formabilidad de la chapa de zinc Zn20 en diversas condiciones, tanto de velocidad
de deformacidon como de proporcionalidad del camino de deformacidn. La caracterizacién y analisis se

realiz6 mediante la FLC trazada sobre el diagrama FLD.

La formabilidad del zinc laminado bajo caminos de deformacion lineales muestra resultados con
una alta anisotropia en la respuesta limite del material. Las FLCs entre las tres orientaciones estudiadas
son muy diferentes, tanto en el nivel de deformaciones como en el perfil de las FLCs obtenidas. En
particular, se observa una forma inusual en la FLC correspondiente a RD, con una caida abrupta en la
formabilidad cerca de deformacion EBA, también reportada por Milesi et al. (2014). La anisotropia de
este material estd generalmente relacionada a la textura cristalografica y la presencia de la fase
intermetalica, cuya distribucion se muestra heterogénea pero con zonas de distribucion en forma de
bandas alineadas con RD lo cual refuerza la direccionalidad de la respuesta mecéanica del material. Se
observé que la sensibilidad a la velocidad de deformacion en el zinc tiene una influencia importante
sobre el lado izquierdo del diagrama FLD, mayor a medida que la solicitacion se aproxima a la condicion

de UAT, y mucho menor el efecto sobre el lado derecho, incluyendo PS.

La prediccién de las FLCs mediante el modelo MK-VPSC es correcta en los aspectos cualitativos,
y mejorable en los aspectos cuantitativos. Principalmente es destacable que el modelo predice
anisotropia entre las tres orientaciones sobre las que se midieron las FLCs, algo muy notorio en los
resultados experimentales. También es de destacar que sobre el lado derecho del diagrama FLD segun
RD, la simulacién es capaz de reproducir el comportamiento cualitativo, ya que arroja una caida en la
curva limite, aunque de mucha menor magnitud que la observada experimentalmente. Para las otras dos
orientaciones el acuerdo es satisfactorio, con excelente coincidencia en algunos puntos en particular y
mejorable en otros. Las conclusiones mencionadas puedes ser extensivas a la prediccion de las
orientaciones de las localizaciones, ya que hay buen acuerdo general, con algunos puntos o rangos que
no son completamente acertados. No obstante, si es de destacar que el modelo prediga el cambio en las

orientaciones cuando el camino de deformacion se acerca a EBA, para las FLCs segun RD y DD.

Por otro lado, el uso de caminos de deformacién bilineales consistentes en deformacién EBA
seguida de un cambio a UAT produjo cambios significativos en los valores limite de deformacion
experimentada por el material. Independientemente de la orientacion, las deformaciones limite de los
caminos bilineales se encuentran por arriba de las que corresponden a los caminos lineales. Ademas se
observa que en las muestras de UAT orientadas segun RD y DD, los valores limite exhiben una baja
dependencia del nivel de predeformacion, al contrario que en las de TD, en las que sus deformaciones

limite decrecen al aumentar la predeformacion.

El comportamiento observado al aplicar caminos de deformacion bilineales abren toda una linea

de investigacion que ha sido iniciada a partir del presente trabajo, y que revelan que el comportamiento
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limite de las aleaciones de zinc estudiadas es un fenémeno complejo que requiere tener en cuenta varios
aspectos del comportamiento del material en forma conjunta. En este sentido, las mediciones de EBSD,
de las cuales se mostraron algunos resultados preliminares, proveen las herramientas necesarias para
comprender el comportamiento observado en el presente trabajo para los caminos de EBA + UAT. Ello
se debe complementar con el estudio de otras combinaciones de caminos bilineales. A su vez, una vez
mejorada la prediccion de las FLCs correspondientes a caminos lineales, el uso del modelo MK-VPSC,
conjuntamente con un modelo de endurecimiento en base a la evolucién de densidad de dislocaciones,
para predecir las deformaciones limite para caminos bilineales puede aportar conclusiones importantes

respecto al rol de la textura y la microestructura.
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Capitulo 7

|_ocalizacion de la deformacién en zinc

7.1 Introduccion

En un ensayo de traccion uniaxial (uniaxial tension, UAT) se asume que los campos de tensién y
deformacidn son homogéneos en la zona contenida en la longitud calibrada de la probeta. Esta hip6tesis
de homogeneidad es asumida comunmente al evaluar la curva de tension-deformacion a partir de las
mediciones de carga y desplazamiento. En estos casos, la deformacion es medida mediante
extensdmetros que proveen la deformacion promedio de un érea, en acuerdo con las hipétesis planteadas,
no asi si se desea obtener informacion del campo completo (Pan et al., 2010). Naturalmente, al
evolucionar el ensayo y localizarse la deformacion, las hipétesis de homogeneidad dejan de ser validas.
Por ello, para detectar y cuantificar el fendmeno de estriccion localizada, se utiliza la técnica de DIC
explicada anteriormente. Las diferentes componentes de deformacién (longitudinal, transversal y corte)
en el plano de la chapa pueden ser determinadas simultdneamente, lo cual es particularmente Util para
entender la formacion y desarrollo de las heterogeneidades en deformacion durante un ensayo, las cuales
no serian factibles de evaluar en forma convencional mediante el uso de extensémetros. En ese sentido,
Wattrisse et al. (2001) presentaron una metodologia que permite analizar temporalmente la evolucion
de la deformacién y la velocidad de deformacion en ensayos de traccion mediante la técnica de DIC,
relacionando cada estado de deformacion con un punto de la curva de carga. Esto permite relacionar
inequivocamente la aparicion de heterogeneidades en el campo de deformaciones con el estado

macroscopico de tension-deformacion observado.

Al estudiar el fendmeno de localizacion de la deformacién en chapas metalicas es fundamental
distinguir entre la estriccion difusa y la localizada. Segun Hosford y Caddell (1993) la estriccion difusa
es acompafada por contraccion tanto en el ancho como en el espesor. La estriccion se desarrolla de
manera gradual y aun es posible que haya mucha deformacion longitudinal luego del comienzo de la
estriccion difusa. Posteriormente se llega a una condicion en que puede formarse una banda fuertemente
localizada, cuyo ancho se aproxima al espesor de la chapa. Lian y Zhou (1989) remarcan que la

estriccion difusa se basa en que hay una deformacién adicional en el espesor provista por ambas
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componentes en el plano de la chapa €; y €,. Por otro lado la estriccion localizada es una banda, cuyo
ancho es aproximadamente igual al espesor, en la que hay una deformacion adicional en el espesor
provista Unicamente por la deformacién longitudinal &;, por lo que la banda se encuentra sometida a un
estado de deformacion plana. Esta caracteristica de la estriccion localizada fue inicialmente propuesta
por Hill (1952) para traccion uniaxial y luego extendida por Marciniak y Kuczynski (1967) para casos

de traccion biaxial.

El presente capitulo tiene por objetivo el analisis del fendmeno de localizacion en zinc. En este
caso se opto por una chapa de Zn-Cu-Ti con bajas cantidades de aleante, y una marcada reduccién de
precipitados, denominada Zn83. El hecho de tener una microestructura sin precipitados que afectan el
comportamiento del material ayuda a poder enfocar el anélisis hacia la influencia de la textura y las
propiedades que derivan de ella. Adoptando una metodologia similar a la utilizada por Wattrisse et al.
(2001), la configuracion de los ensayos de traccion permite un seguimiento in-situ de los campos de
deformacién y velocidad de deformacion. Se calculan los mapas temporales de evolucion de la
deformacion y la velocidad de deformacién de varias muestras, y se toma en particular la muestra con
el mayor nivel de deformacion para un analisis mas exhaustivo del desarrollo de la estriccion localizada.
El andlisis se complementa con la caracterizacion de la textura y microestructura de las muestras
ensayadas mediante la técnica de difraccion de electrones retrodifundidos (Electron Backscatter
Diffraction, EBSD). Se comparan los mapas de desorientacion intragranular y de las figuras inversas de
polos entre el material inicial y deformado sobre una zona de deformacion localizada. Se calculan los
mapas de factores de Schmid para los sistemas basal y piramidal 1l respecto de la direccion de traccion
para las muestras inicial y deformada. Se analiza la predisposicion o no de los distintos granos a

deformar segun ciertas direcciones preferenciales.

7.2 Material y experimentos

7.2.1 Microestructura del material

El material utilizado es una aleacion de zinc denominada Zn83 con una cantidad muy baja de
aleantes. En la industria de laminacién de chapas de zinc, tal composicion puede considerarse a los

efectos practicos como zinc puro. La Tabla 7.1 muestra los contenidos de los principales aleantes.

Cu (ppm)  Ti(ppm) Al (ppm)

200-280 100-400 <75

Tabla7.1: contenidos de los aleantes principales
La chapa de Zn83 en condicion as received tiene una microestructura marcadamente heterogénea.
Con la intencion de homogeneizar la microestructura, las probetas fueron recocidas a una temperatura
de 350 °C durante 2 0 4 horas en una atmosfera de nitrégeno para minimizar la oxidacion, con

enfriamiento al aire. La Tabla 7.2 muestra los detalles del tiempo de recocido de cada muestra.
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Temperatura de Tiempo de

Probeta Enfriamiento

recocido (°C) recocido (horas)
RD-1 4
RD-2 4
DD-1 4
350 Al aire
DD-2 2
TD-1 2
TD-2 2

Tabla 7.2: condiciones del tratamiento de recocido aplicado a cada muestra

De forma no esperada, el tratamiento de recocido no tuvo como resultado la homogeneizacion
completa de la microestructura inicial. La Figura 7.1 muestra la microestructura del plano dado por la
direccion de laminado (rolling direction, RD) y la transversal (transverse direction, TD) de la chapa,
con la direccién RD alineada horizontalmente. La distribucion de colores de cada grano muestra la
desorientacion intragranular respecto a su valor medio. En la figura se observan bandas entrecruzadas
que se caracterizan por estar compuestas de granos pequefios cuya desorientacion intragranular es baja.
El incremento en tiempo de recocido de 2 a 4 horas no produjo un cambio apreciable en la

microestructura.

TD

RD

0 5 10 15 20 25 30 35 40

Figura 7.1: bordes de grano y desorientacion intragranular de una muestra recocida durante 2h. Se
muestra el plano RD-TD, con RD alineada horizontalmente
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Complementariamente, la Figura 7.2 presenta el mapa de figura inversa de polos de la muestra
respecto a la direccion ND. Al contrario de la Figura 7.1, no se observan las mencionadas bandas, lo
cual muestra que dichas bandas no se correlacionan con zonas donde los cristales presenten una
orientacion similar. Adicionalmente, en la IPF puede observarse la presencia, si bien no en forma

significante, de granos que presentan maclas.

TD

RD

fi100]
&
1

[0001] [12i0]

150, 1

- e

Figura 7.2: mapa de figura inversa de polos de la muestra en condicion inicial relativas a la direccion ND

7.2.2 Experimentos realizados

Con el objetivo de estudiar y analizar la evolucion de la deformacion se realizaron ensayos UAT
utilizando chapas laminadas de 0.7 mm de espesor. Para ello, se cortaron probetas paralelas a RD, a 45°

de RD (diagonal direction, DD) y TD, con la geometria mostrada en la Figura 7.3.

D
rv/
A't/'f
[
Y
g ’ s o v
Ve v S !—1, N
75

Figura 7.3: geometria y dimensiones de la probetas de traccion utilizada. Dimensiones en mm

Para determinar la evolucion de las deformaciones se recurrié nuevamente a la técnica de DIC,
registrando imagenes de las probetas cada 0.2 segundos mediante una camara CCD cuya resolucion es
de 3232x4864 pixeles, resultando en una resolucion real de 0.026 mm/pixel. Los célculos de DIC se
realizaron con una resolucion de 5 pixeles, lo que da una resolucion espacial igual a 0.13 mm para los

campos de deformacion y velocidad de deformacion.
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Los ensayos de UAT fueron llevados a cabo mediante una maquina de ensayos universal modelo
MTS 810 a temperatura ambiente y una velocidad de cabezal constante de 0.375 mm/s, lo que da una
velocidad de deformacion inicial de 5x107 s, La configuracion del ensayo incluye un dispositivo que
sincroniza la toma de iméagenes de la cdmara CCD con la adquisicion de datos de la maquina de ensayos.
Esto permitio luego asociar cada instante del estado de tension con su imagen CCD correspondiente. En
cada ensayo, el cabezal de la maquina fue configurado para comenzar su movimiento 10 segundos
después del comienzo de adquisicion de las imagenes, de modo de poder verificar que la camara CCD
estuviera grabando las imagenes correctamente. Se prestd especial atencion a generar un contraste
adecuado en las imagenes mediante iluminacion con luz blanca, ya que es importante para que la
correlacion de imagenes funcione correctamente. Una vez obtenidas las imagenes, los campos de
desplazamiento, deformacion y velocidad de deformacién fueron calculados mediante el software Trait
CNRJ ®.

7.3 Resultados

Los ensayos se realizaron hasta la ocurrencia de estriccion localizada, la cual se identifico
mediante una caida abrupta en la carga y, visualmente, controlando continuamente las probetas por
medio de las imagenes brindadas por la cdAmara CCD. Las curvas de tension verdadera-deformacién
verdadera presentadas en la Figura 7.4 muestran como rasgo fundamental, y al igual que las chapas de
Zn20, una marcada anisotropia en la respuesta mecanica, propia de un material HCP con una marcada
textura de laminado. Al 5% de deformacion, las tensiones en las probetas alineadas con DD y TD son,
en promedio, entre 14% y 27% superiores a las de las probetas de RD. Vale la pena destacar que, si bien
la anisotropia sigue estando presente como en la aleacion Zn20, la variacion de la tension con la
direccidn de solicitacién es menor. EI maximo en tension se alcanza para una deformacion longitudinal
de g = 0.21 para las muestras orientadas segin TD, la cual es menor respecto a las de las orientadas
segun DD y RD, que tienen su maximo a deformaciones de & = 0.24y g = 0.32, respectivamente.
Ademas, las probetas ensayadas segun TD alcanzan la mayor tension de las tres orientaciones (oys =
166 MPa en promedio), siendo 11% superior a la que se alcanza en RD (0,5 = 150 MPa). Por otro
lado, la diferencia entre la tension maxima de DD (0,4, = 154 MPa) y RD es muy pequefia e igual a
3%. Esta evolucion es consistente con la velocidad de endurecimiento mayor observada en los
momentos iniciales de los ensayos de las probetas segun TD. Bramley y Mellor (1968) reportan
tensiones segiin DD y TD 16% y 50% mayores, respectivamente, que a lo largo de RD para el 5% de

deformacion verdadera de una chapa de zinc.
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Figura 7.4: curvas de tension verdadera-deformacion verdadera de las muestras de Zn83 recocidas
7.3.1 Evolucion temporal de la deformacion

La evolucion temporal de la deformacion se analiza extrayendo las deformaciones sobre el eje y
de la probeta (x = 0), como se muestra en la Figura 7.5, a cada instante. Esto permite construir graficos
gue muestren la evolucién temporal de las deformaciones sobre esa linea. La Figura 7.6 muestra los
graficos resultantes para los ensayos realizados en este caso. Ademas, es importante notar que las
deformaciones estan graficadas en el sistema de coordenadas de referencia inicial, es decir que cada
linea horizontal representa la evolucion de la deformacion de un mismo punto durante todo el ensayo.
Complementariamente, las curvas de tensién verdadera-deformacién verdadera estan superpuestas en
color blanco, de modo de poder correlacionar los distintos momentos de comportamiento macroscopico

del material con particularidades de la distribucion de las deformaciones.

Figura 7.5: probeta de traccion montada en la maquina de ensayos. EI campo de deformacion g, esta

superpuesto y el eje central identifica la linea sobre la cual se extrajeron los datos a cada instante de
tiempo

En primera medida, la evolucién del campo de deformaciones evidencia en todas las muestras el
desarrollo de una distribucion heterogénea de la deformacion desde etapas tempranas del ensayo. Esto
se manifiesta claramente en el hecho que las lineas de nivel se curvan o inclinan, indicando que la
deformacion se estd concentrando en una zona particular. Posteriormente, sobre esa zona se desarrollan
maltiples bandas en las que la deformacion es mayor que en sus alrededores, con el resultado de que es
una de esas bandas la que finalmente termina concentrando la deformacién y provocando la falla por
estriccion localizada del material. El desarrollo de estriccion localizada coincide en todos los casos con

una caida abrupta de la tension, como es de esperar.

166



-

r

0.1 0z 0.3 0.4 05 0os 01 015 02 025 03 03 04 045
Defarmacion verdadera Defarmacion verdadera

0.5

0.4
A

0.3

0.2

oos 01 015 02 02 03 035 04 0os 01 015 02 025 03 035 04
Defarmacion verdadera Defarmacian verdadera
u] ﬁ
10 I
20 '
£ a0 03
£
=
40
a0
0.1
0
0.0s 01 015 0z 0.zs 0.3 0.05 01 015 0z 0.25 0z
Defarrnacion verdadera Defarrnacion verdadera

Figura 7.6: evolucion temporal de la deformacion longitudinal (,,) sobre el eje central de las probetas
ensayadas

167



La evolucion temporal de la velocidad de deformacion es otro dato de gran utilidad para describir
y analizar la localizacion de la deformacién a lo largo del ensayo. La Figura 7.7 muestra la evolucion
temporal de la velocidad de deformacion sobre el eje y de cada probeta (x = 0), del mismo modo que
la Figura 7.6 para la deformacién. Primeramente, se puede observar que en todos los casos llega un
instante de tiempo en el que la distribucion de la velocidad de deformaciones comienza a ser heterogénea
y a concentrarse en una zona progresivamente mas pequefia. Generalmente, ese instante de tiempo es
casi coincidente con la tension verdadera méxima del ensayo. A medida que el ensayo avanza, la zona
de concentracién de las deformaciones es la que contiene a las maltiples bandas que se desarrollan. Es
importante destacar que las caracteristicas generales de la evolucion de la velocidad de deformacion son
similares para todas las probetas, aunque hay diferencias entre las tres orientaciones. La formacion de
las bandas de localizacion comienza antes en las probetas de TD (deformacion entre 0.22 y 0.25) que en
DD (deformacion entre 0.25y 0.27) y en RD (deformacion entre 0.3 y 0.35). La evolucion de las bandas
es también mas abrupta en TD, especialmente en la probeta TD-1.
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Figura 7.7: evolucién temporal de la velocidad de deformacién longitudinal sobre el eje central de las
probetas ensayadas

7.3.2 Inhomogeneidad del campo de deformaciones

Mas alla del analisis de la evolucion temporal de las deformaciones, también es de interés estudiar
cémo se desarrolla la totalidad del campo de deformaciones a medida que el ensayo va progresando. Es
comun, en un ensayo de traccion uniaxial, asumir que la deformacién se distribuye de manera

homogénea en el area de la longitud calibrada de la muestra. Sin embargo, la deformacion local de cada
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punto puede diferir en menor o mayor medida del valor macroscopico, influenciada principalmente por
la textura y la microestructura local. Mas alla de que en los gréficos temporales se observa que en todos
los casos la deformacién se va concentrando en una franja progresivamente mas pequefia, lo que se
observa es so6lo una linea correspondiente al eje central de la muestra y no como es la distribucién
espacial de las deformaciones sobre el total de la superficie. Es por ello que un analisis del area completa
resulta Gtil para visualizar si hay desarrollo de bandas de deformacion localizada, o zonas de indole

macroscépica cuya deformacidn dista de ser homogénea.

Para el analisis de campo completo, se optd por tomar la muestra RD-1, ya que es la que mayor
deformacidén macroscépica present6. Sobre la curva de carga se marcaron siete instantes considerados
caracteristicos, etiquetados con letras de la A hasta la G, en los que los campos de deformaciones seran

analizados, mostrados en la Figura 7.8.
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0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
Deformacion verdadera

Figura 7.8: curva de tension verdadera-deformacion verdadera de la muestra RD-1, con siete puntos
indicados de la A hasta la G correspondientes a los mapas de deformacion y velocidad de deformacién
estudiados

Posteriormente, se graficaron los campos completos para las componentes de deformacién
longitudinal, &,,, y transversal, &y, los cuales se muestran en la Figura 7.9. Cada campo de
deformaciones esta etiquetado por la letra que lo asocia a cada punto de la curva de carga, de modo de
conocer a qué momento del comportamiento macroscopico corresponde. En los campos de
deformaciones A y B se puede ver que la distribucion de ambas deformaciones, tanto la longitudinal
como la transversal, no es homogénea sobre la superficie de la probeta. Los campos posteriores, y
especialmente los de las deformaciones longitudinales, muestran dos fenémenos combinados. Por un
lado se observa que hay una concentracion macroscopica de la deformacién en una franja
progresivamente mas pequefia, lo cual coincide con lo que muestran los graficos de evolucion temporal
presentados anteriormente. Por otro lado se distingue la presencia de multiples bandas de localizacion
entrecruzadas, regularmente espaciadas y con angulos de inclinaciéon iguales. Ya en el instante
identificado con la letra C (¢; = 0.37), las bandas son completamente distinguibles. El incremento de la

deformacion macroscépica resulta en el crecimiento preferencial de alguna de estas bandas, la cual
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finalmente produce la falla del material. La presencia de multiples bandas fue reportada por Héripré et
al. (2007) para una deformacién macroscdpica de 2.5% de traccion uniaxial sobre zirconio, aunque en
su caso son a escala microscopica. Efstathiou et al. (2010) también observaron un patron de multiples

bandas a escala microscopica, al tensionar uniaxialmente titanio puro policristalino.

D E F a
0 0 o )
037 ! 05 07 08
1o 042 19 1 B°° 10
036 0.65 10 075
.
046 |-
g 035 0.55 0.6 o7
z 20 0.44 20 - 20 2010 065
E 034 e
3 042 o Hos 0.33 0
= 033 30t 30 4 30 30
= s 04 ) i 05 0.55
2= . 032 038 0.45
5 . )
k] e 1 o3t 10 0 1 405 04540.‘ 03
b | ! ¥ 036 = Hoa 045
EEE— | ] e B3 s .34 50 ] sof| 04 50 04
= 0.29 032 - 035 035 035
= = 028 60 | 60‘ 50 €0
== ISl B 03 03 03
0 5 10 o 5 10 o 5 10 o 5 10 o 5 10 o 5 10 0 510
Ancho de drea de andlisis (mm)
B c D E F o
-0.05 ) 0 0 0 8] ]
{0 | Jooo [V
K i | ooe ! o 01
1o} 0055 10} |1 i Fivy oo fid o1 10r[ RN TorfEe i 10 y o1z
g O £ 4y - | R i
g %}A J Mo 012 3 14 014
= I [ ¥ | :
5 20 006 20}ggkhs s 20 d 20 20
& \ H .‘.‘% 01 012 i gl 014 0.16
T | } il 013 o 5,,!'!@'* 018
Z 300 -0.065 30 i[‘lif 011 30 30 0.16 30
s | A4 014 016 0.2
SR 007 | o8 022
3 a0 a0t jed a1z 40 015 40 40 m
S|t Lt 018 Y Moz 024
g 1 016 Fom
500 ‘: ¥ 0075 514 S -0.13 50 0 50 50 026
T 017 i e ke 5
e e g e ; 028
50 ? 'ﬁ‘-ﬂ 008 g W 014 60 ;ﬁ‘ltd 018 ol R 033 60 024 60
I PR J | i -0.3
0 5 10 0 5 10 0 5 10 0 5 10 o 3 10 0510

Ancho de drea de andlisis (mm)

Figura 7.9: evolucién del campo de deformacion en instantes seleccionados en curso del ensayo de
traccion. Superior: g,,; inferior: £,

La Figura 7.9 muestra que la distribucion de la deformacion es heterogénea en todos los casos
mostrados. Sin embargo, es dificil poder evaluar y comparar la heterogeneidad en cada caso, ya que el
nivel de deformacion de cada mapa es diferente. Por ello, es de interés evaluar las inhomogeneidades
locales independientemente de los valores absolutos de deformacidn, calculando la variacion porcentual
en cada punto entre la deformacion local y la promedio de toda la muestra. La Figura 7.10 presenta los
valores obtenidos para los campos de deformaciones longitudinales y transversales mostrados en la
Figura 7.9. Al comparar las variaciones de las deformaciones €,,,, y &,, se puede ver que en los instantes
A, B y C los campos de la deformacién transversal son mas inhomogéneos que los longitudinales.
Luego, en las figuras D a la G se distingue muy bien la formacion de maltiples bandas entrecruzadas.
Ademas, es muy interesante ver que las bandas que finalmente no resultan en estriccion se mantienen
aproximadamente en el mismo nivel de heterogeneidad (~15-20%) respecto a la deformacién promedio
en el momento de su formacion. Estas se observan entre los 20 y 30 mm de longitud de la muestra. Por

otro lado, la estriccion muestra I6gicamente el mayor valor de variacion porcentual, de 75%. Padilla et
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al. (2012) utilizaron el mismo tipo de graficos para cuantificar la heterogeneidad de la deformacion en
zirconio a escalas microscépica y mesoscopica.
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Figura 7.10: mapas de desviacion porcentual de la deformacion respecto al promedio. La barra de colores
indica la variacion en porcentaje (%) de los valores locales de ,,, (superior) y &,, (inferior) respecto al
valor promedio de cada mapa

Algunos trabajos han reportado el desarrollo de campos heterogéneos de deformacion en
materiales HCP, a escala microscopica. Por ejemplo, Kang et al. (2013) estudiaron la evolucién de la
deformacion por traccion en una chapa de magnesio (AZ31) con una textura basal intensa y observaron
que la deformacion en el espesor era muy baja, lo que produjo una ocurrencia prolongada de estriccion
difusa sin desarrollo de estriccion localizada. Ademas encontraron que el campo de deformacion que se
produce es inhomogéneo desde momentos tempranos del ensayo. En un estudio similar, Padilla et al.
(2012) combinaron técnicas de EBSD y DIC para estudiar de manera exhaustiva las inhomogeneidades

en la deformacién de una chapa de aleacion de zirconio con textura basal. Sus resultados muestran que,
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a nivel microscopico, se desarrolla un campo de deformaciones inhomogeéneo al efectuar compresion en
la direccion perpendicular a los planos basales, caracterizado por la formacion de bandas de localizacion
orientadas a aproximadamente 45°. Lunt et al. (2017) estudiaron recientemente la relacion entre macro
zonas de textura y la distribucion de la deformacion por traccion de una chapa de aleacion de titanio Ti-
6Al-4V. En su trabajo observaron que, segun la direccion de la solicitacion, las zonas de macro textura
posicionan mas o menos favorablemente diferentes sistemas de deslizamiento, de modo que hay
regiones que resultan mas blandas y otras mas duras, generando inhomogeneidades en el campo de
deformacidn. Los estudios mencionados anteriormente, si bien no son especificos de zinc, se aplican a
materiales de estructura HCP con una textura fuertemente desarrollada, lo cual condiciona el campo de

deformacion que se produce.

7.3.3 Evolucion local del punto de estricciéon

En el presente apartado se estudia la evolucion temporal de la deformacion en algunos puntos
caracteristicos de la muestra. La Figura 7.11 izquierda, muestra la relacion de las deformaciones durante
el ensayo de los puntos etiquetados como 1, 2 y 3. El mapa de deformaciones se muestra a la derecha.
El punto 1 es el de maxima deformacién final, ubicado sobre la estriccién. El punto 2 es un punto de
méaxima deformacién dentro de una de las bandas secundarias. EI punto 3 est4d en una zona de
deformacién homogénea, en la cual no se observa ningln tipo de banda. Los caminos de deformacion
de los 3 puntos se muestran coincidentes y se diferencian entre ellos sélo por el nivel de deformacién
gue alcanzan. Este comportamiento es llamativo, ya que, como se mencioné anteriormente, esta
generalmente aceptado que al producirse la estriccion localizada ocurre un cambio en el camino de
deformacion hacia deformacion plana en la zona de la banda, tal como plantean Marciniak y Kuczynski
(1967) y Hora et al. (2013).
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Figura 7.11: evolucién de las deformaciones longitudinal y transversal de los puntos 1, 2y 3. El punto 1
corresponde a la maxima deformacién absoluta sobre todo el campo de deformaciones, el punto 2 al de
maxima deformacion local sobre una banda secundaria y el punto 3 a una zona de deformacion
homogénea

Si bien la Figura 7.11 muestra que los tres puntos siguen el mismo camino de deformacion, en
ella no se puede observar si los puntos 2 y 3 llegan a una menor deformacién ya sea porque ésta se
detiene en algun punto o porque se produce a menor velocidad desde un principio. La Figura 7.12
muestra la evolucion temporal de la deformacidn longitudinal (izquierda) y la velocidad de deformacion
longitudinal (derecha) de los puntos 1, 2 y 3. La evolucion temporal de la deformacion muestra
claramente que hasta aproximadamente 50 segundos del ensayo los tres puntos tienen la misma
deformacion. A partir de alli, la deformacidn del punto 3 se separa claramente, empezando a acumular
deformacion a un ritmo menor, pero sin detenerse. Por otro lado, los puntos 1 y 2 se mantienen iguales
hasta aproximadamente 90 segundos del ensayo, punto a partir del cual es fundamentalmente el punto 1
el que cambia su comportamiento, aumentando notablemente su deformacion. El gréfico de las
velocidades de deformacion permite confirmar lo que se observa a partir de las deformaciones. Por un
lado, se observa que el punto 3 comienza con una velocidad de deformacidn igual a los otros dos puntos,
hasta que luego de aproximadamente 70 segundos del ensayo comienza a disminuir su velocidad, sin
hacerse nula hasta el final del ensayo, pero que de todas maneras es un indicador de localizacién en
alguna parte de la probeta. Por otro lado, se evidencia claramente la diferenciacion en el comportamiento
de los puntos 1y 2 a partir de los 90 segundos, ya que la velocidad del punto 1 crece exponencialmente,

mientras que la del 2 empieza a disminuir su pendiente, y comenzar a decaer cerca del final del ensayo.
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Figura 7.12: evolucion temporal de la deformacion y velocidad de deformacion longitudinal (&) para los
puntos 1, 2 y 3. Izquierda: deformacién; derecha: velocidad de deformacién

Por otro lado, de la misma manera que con la deformacion longitudinal, la Figura 7.13 muestra la
evolucion temporal de la deformacion transversal (izquierda) y la velocidad de deformacion transversal
(derecha) de los puntos 1, 2 'y 3. En principio, los aspectos cualitativos de las figuras son similares a los
mostrados en la Figura 7.12. Sin embargo, se pueden notar algunas diferencias. La deformacion
transversal del punto 3 se separa de los puntos 1 y 2 mucho antes que en el caso longitudinal. A los 30
segundos ya es evidente que el punto 3 comienza a acumular menor deformacion. La separacion del
comportamiento de los puntos 1y 2 se da aproximadamente a los 90 segundos, de igual manera que con
la deformacién longitudinal. Asimismo, es factible de analizar la evolucion del camino de deformacion.
Como se menciond anteriormente, las teorias de estricciéon localizada coinciden en que la misma se
caracteriza por un cambio en el camino de deformacion de la banda hacia deformacién plana. Esto
implicaria que a partir de algun punto la deformacion transversal en la banda deberia dejar de crecer, o
lo que es lo mismo, que la velocidad se haga nula. En ese sentido, visualmente se observa en las muestras
una localizacién muy pronunciada de la deformacion, mostrando un comportamiento tipico de estriccion
localizada. Al analizar el punto 1, el cual corresponde a la banda de localizacién, es llamativo que no se
observa ni un estancamiento en la deformacion acumulada, ni una disminucién en la velocidad de
deformacion. Lo que sucede es todo lo contrario, ya que la deformacion acumulada crece sobre el final,
al igual que la velocidad. No obstante, el crecimiento no modifica sustancialmente la relacién con la
velocidad longitudinal dado que se sigue observando una diferencia de tres érdenes de magnitud entre

ambas componentes.
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puntos 1, 2 y 3. Izquierda: deformacién transversal; derecha: velocidad de deformacion transversal

7.4 Analisis de la zona de estriccion mediante EBSD

La zona del punto de méaxima deformacion sobre la estriccion, punto 1 en la Figura 7.11, fue
cartografiada mediante la técnica de EBSD, de modo de conocer las caracteristicas microestructurales y
de textura, y poder compararlas con las observadas en la condicion inicial. Ademas de obtener los mapas
de microestructura y de figura inversa de polos, se calcularon los factores de Schmid de los sistemas

basal y piramidal Il para cada grano respecto de la direccion de traccion.

La Figura 7.14 muestra la microestructura en conjunto con la desorientacion intragranular de una
region centrada en el punto, y de 1 mm y 0.2 mm de longitud en las direcciones RD y TD
respectivamente, tal como se muestra. Teniendo en cuenta que la estriccion tiene un ancho
aproximadamente igual al espesor de la chapa de 0.7 mm (inicial), significa que la longitud del escaneo
de 1 mm incluye el ancho de la banda en su totalidad. Primeramente, se destaca que no hay presencia
de granos alargados en la direccion RD, lo cual seria esperable debido a la alta deformacion longitudinal
a la que fue sometida la muestra, y especificamente el punto en estudio, sobre el que se midié una
deformacion puntual de 0.9. En comparacion con la figura inicial, se distinguen zonas con agrupacion
de granos pequefios, con baja desorientacion intragranular, lo que estad usualmente asociado a granos
producidos por un proceso de recristalizacion. Sin embargo, ya no son distinguibles las bandas
entrecruzadas observadas en la microestructura inicial. La Figura 7.15 muestra el mapa de figura inversa
de polos de la ubicacion analizada. En comparacion con la inicial, se observa que hay menor
preponderancia de colores verde y azul, lo que significa que hay menor cantidad de granos orientados
con su direccién prismatica o piramidal coincidente con la normal. Notar también que, si bien existen

granos donde se observan zonas macladas, la cantidad de maclado que se observa es baja.
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7.4.1 Mapas de factores de Schmid

El factor de Schmid representa el factor de proyeccion de una tension aplicada en una determinada
direccion de un sistema de deslizamiento. El factor de Schmid se define como (Agnew y Duygulu, 2005;
Nan et al., 2012):

M = g = cos ¢ cos A, (7.2)

donde ¢ y A son los angulos entre el eje de la tension aplicada y la direccién de la normal al plano de
deslizamiento y la direccion de deslizamiento, respectivamente. Logicamente, la proyeccion varia para
cada grano debido a la orientacidn cristalografica del mismo, ya que la direccién de la tensién
macroscépica es Unica. Cuanto mayor sea el factor respecto a un dado sistema de deslizamiento, mayor
sera la tensidn proyectada sobre él, y si ésta es mayor gue la tension critica de activacion del sistema, se
producira su deslizamiento. Ademas, la activacion de un dado sistema en detrimento de otro dependera
también de las relaciones entre las tensiones criticas de activacion de los sistemas involucrados. Por lo
tanto, si en un grano hay un sistema que tiene un factor de Schmid menor que otro, no necesariamente
significa que seré el activo, ya que entran en juego las tensiones criticas de cada sistema. De esta manera,
el mapa de factores de Schmid proporciona un primer indicio general de los sistemas que se ven
favorecidos para deslizar y también permite visualizar si hay zonas o agrupaciones de granos que
presenten favorecimiento de algin sistema en particular, requiriendo una mayor o menor tension

dependiendo del caso.

El célculo de los factores de Schmid a partir de una cartografia de EBSD para un dado sistema de

deslizamiento requiere los siguientes pasos:

1. Dado un tensor de tensiones genérico, calcular las correspondientes tensiones principales y
sus respectivas direcciones. En este caso, el estado de tensiones principales es el aplicado, ya
gue se trata de traccién uniaxial. El factor de Schmid M puede ser calculado para el sistema
de deslizamiento elegido, ya que se conoce la orientacion de cada cristal del mapa EBSD.

2. Sobre cada grano del mapa EBSD se calcula el factor M, repitiendo el célculo para todos los
equivalentes simétricos del sistema de deslizamiento.

3. De cada grano se selecciona su maximo factor de Schmid (de los obtenidos por simetria del
sistema de deslizamiento). EI maximo de cada grano es su factor de Schmid respecto al sistema

de deslizamiento en estudio.

La Figura 7.16 muestra los mapas de factores de Schmid de los sistemas de deslizamiento basal
y piramidal Il para la condicion inicial, respecto a una traccion uniaxial en la direccion de RD. Los
granos cuyo color es amarillo estan favorablemente orientados para el sistema de referencia y tienen los
mayores factores de Schmid, mientras que ocurre lo contrario para los granos de color azul. En la figura

se muestran ademas los histogramas de la distribucién de factores de Schmid. Visualmente se observa
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que el mapa correspondiente al sistema piramidal Il tiene asociado en general mas granos en la gama
del color amarillo que el del sistema basal. Esto se confirma en los histogramas, ya que el
correspondiente al sistema basal tiene una distribucion tipo plana, aunque algo sesgada hacia el lado de
los mayores factores, mientras que el del sistema piramidal muestra una distribucion sesgada hacia los
mayores factores. Como se menciono anteriormente, el hecho de que los granos estén mejor orientados
para deslizar segun el sistema piramidal no implica que éste vaya a prevalecer sobre el basal como
sistema activo. En el caso del zinc, recordar que la relacion entre las tensiones criticas de activacion de
estos sistemas ha sido reportada cercana a tPiramidalll srbasal — 10y que en el modelo empleado aqui
se ha utilizado gPiramidalll /zbasal — 12 5 Ppor lo tanto, para que el sistema piramidal se active, tiene
gue darse simultaneamente que su factor de Schmid sea alto, y el del sistema basal sea aproximadamente
10 veces menor. Por ejemplo, en el mejor caso que un grano tenga el factor maximo de 0.5 para el
sistema piramidal, necesita que el factor del sistema basal no supere el valor de 0.05. Por lo tanto,
observando ambos mapas y el histograma, resulta claro que el sistema basal se ve claramente favorecido.
Esta observacion esta en concordancia con las actividades predichas por el modelo VPSC, mostradas en
el apartado 4.4.4. Asimismo, se remarca el caracter aproximado de este tipo de analisis, ya que el estado
de deformacion complejo que involucra la deformacion del grano requiere la activacion simultanea tanto
de sistemas basales como piramidales en la mayoria de los casos, si bien es de esperar el predominio de

los sistemas basales.
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Figura 7.16: mapas e histogramas de factores de Schmid de la chapa en condicion inicial para los sistemas
basal y piramidal Il respecto a una tension macroscoépica en la direccién RD

La Figura 7.17 muestra los mapas de factores de Schmid del punto de maxima deformacion
acumulada, punto 1 en Figura 7.11. Visualmente los mapas son similares a los iniciales, ya que en
general los factores respecto al sistema basal son bajos, y los del piramidal son mas altos. No se muestran
aqui los histogramas, dado que ellos son muy similares a los iniciales que se muestran en la Figura 7.16,
lo que indica que las actividades de los modos no varian demasiado respecto a la condicion inicial. Esto
se confirma también por las actividades de los sistemas de deslizamiento reportadas en el apartado 4.4
del Capitulo 4 obtenidas por simulaciony, ligado a ello, por el buen acuerdo entre la textura experimental

y predicha para el caso de deformacion mediante UAT en la direccion RD.
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Figura 7.17: mapas de Schmid de la chapa de una zona de 1 mm x 0.2 mm centrada en el punto 1 de la
muestra RD-1

7.5 Conclusiones

En el presente capitulo se estudio la evolucién y la localizacion de la deformacion en probetas

planas de zinc Zn83 de baja aleacidn ensayadas en traccién uniaxial.

Los ensayos producen el desarrollo de un campo de deformacién heterogéneo a nivel
macroscépico en las tres direcciones de solicitacion ensayadas. La heterogeneidad del campo se observa
en dos niveles: i) una zona macroscopica en que la deformacion es mayor que en el resto de la muestra,
y ii) dentro de esa zona se desarrollan miltiples bandas de deformacién localizada. La aparicion de esas
bandas no significa el desarrollo de multiples estricciones, ya que la falla de la muestra se observa en
una Unica zona localizada, que parece haberse formado con la participacién de dos o méas bandas
entrecruzadas. Complementariamente, el andlisis temporal de la deformacion y velocidad de
deformacion sobre tres puntos ubicados sobre la falla, una banda secundaria y la zona homogénea, arroja
resultados relevantes. El punto medido sobre la falla no experimenta un cambio de camino de
deformacion hacia deformacion plana, sino que tanto la deformacion longitudinal como la transversal

crecen abruptamente sobre el final del ensayo.

El analisis mediante EBSD permitié obtener resultados de interés. En primera medida, con una
deformacion muy alta mediante traccion uniaxial, no se observan granos alargados. En contrapartida,
hay gran cantidad de granos equiaxiales, con baja desorientacion intragranular, lo que puede estar
relacionado a una fragmentacion de granos mas grandes mediante el fendmeno ya explicado de CDRX.
En términos generales hay una poblacion de granos pequefios entremezclados entre granos de mayores
dimensiones. Ademas se destaca que hay pocos granos con presencia de maclado, el cual se observa
generalmente en los granos mas grandes del mapa. Por ultimo, el analisis de los factores de Schmid

permite ver que, ain con el alto grado de deformacion acumulada en la muestra, las condiciones en las
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que el material se deforma no se modifican significativamente en términos de los mecanismos de
deslizamiento activos. Esta observacion es coherente con las actividades predichas por el modelo VPSC

para traccion uniaxial en la direccién RD.
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Capitulo 8

Conclusiones y perspectivas futuras

8.1 Conclusiones generales

El trabajo mostrado en la presente tesis establece una contribucion al estudio de la formabilidad
de chapas metélicas, inscripto en el marco de la utilizacion de la modelizacion micromecanica
multiescala de base policristalina. El presente manuscrito estudié en forma exhaustiva el
comportamiento de chapas de zinc texturado bajo solicitaciones mecanicas inducidas por procesos de
conformado en la zona de traccién-compresion, deformacion plana y expansion biaxial. Las tareas
requeridas incluyeron la realizacion de ensayos de caracterizacion y formabilidad, los cuales sirvieron
para luego calibrar y validar los resultados predichos por el cédigo de calculo MK-VPSC, el cual acopla
la formulacién viscoplastica autoconsistente (viscoplastic self-consistent, VPSC) y la técnica de

Marcinicak-Kuczynski (MK) para predecir la ruptura del material.

Las principales contribuciones y conclusiones obtenidas de la realizacion de las tareas de

investigacion se resumen en los siguientes apartados.

8.1.1 Aplicacién del modelo MK-VPSC en zinc laminado

Se aplicd el modelo MK-VPSC en la prediccion del comportamiento mecénico y la formabilidad

limite de chapas de zinc texturado, caracterizadas por una alta anisotropia en el plano de la chapa.

e Laaplicacion del modelo VPSC bajo una linealizacion tangente resulta acorde para predecir
la anisotropia plastica de las chapas de Zn20. El comportamiento mecanico mostrado en las
curvas de carga uniaxiales en las direcciones de laminado (rolling direction, RD), diagonal
(diagonal direction, DD) y transversal (transverse direction, TD), y la curva de carga
equibiaxial (EBA) son reproducidos correctamente mediante el modelo. Los coeficientes de
Lankford experimentales son sobreestimados, aungue igualmente muestran la misma

tendencia en todo el rango estudiado.
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Se determiné la textura cristalografica de la chapa de Zn20 producto de la deformacién
plastica mediante caminos tipicos como traccién uniaxial (uniaxial tension, UAT),
deformacién plana (plane strain, PS) y traccion EBA, con la direccién principal mayor
alineada con las direcciones RD, DD y TD. Los resultados experimentales muestran gue en
todos los casos la textura basal de partida se mantiene cualitativamente similar, aunque la
intensidad maxima del material deformado disminuye respecto a la inicial, generando
texturas de tipo basal con diferentes dispersiones en torno a la posicion inicial, la cual cambia
su inclinacidn respecto al eje normal sélo ligeramente en el curso de la deformacion. Las
correspondientes texturas predichas por el modelo de célculo, permiten observar un acuerdo
cualitativo muy satisfactorio, el mismo efecto de conservacion de la textura tipo basal, pero
con intensidades mayores a las medidas experimentalmente.

Se caracteriz0 la respuesta limite de la chapa de Zn20 mediante la determinacion de la curva
limite de conformado (forming limit curve, FLC). Se midieron las FLCs completas del
material segln las tres orientaciones RD, DD y TD, y utilizando dos velocidades de
deformacidn. Se concluy6 que la orientacion de la muestra juega un papel fundamental en la
formabilidad, especialmente en el lado derecho del diagrama limite de conformado (forming
limit diagram, FLD), y se establecio el rol de la textura cristalografica respecto del
comportamiento observado. La FLC seglin RD muestra un comportamiento especialmente
inusual, con un fuerte aumento de formabilidad en la zona biaxial, y un decremento brusco
al acercarse a deformacion equibiaxial. La respuesta del modelo MK-VPSC para predecir las
FLCs, si bien valiosa en términos cualitativos ya que reproduce un comportamiento de las
curvas dependiente de la orientacidn, predice una anisotropia en la respuesta limite menos

intensa que la observada experimentalmente.

8.1.2 Influencia del camino de deformacion en la formabilidad

Se extendid el estudio de formabilidad de la chapa de Zn20, obtenido mediante la FLC bajo

caminos de deformacion lineales, a situaciones donde se involucran caminos de deformacion bilineales,

compuestos por deformacion equibiaxial seguida de traccion uniaxial.

La aplicacion de un camino de deformacion compuesto por una deformacion equibiaxial
seguida por traccion uniaxial elevd, en términos generales, las deformaciones limites
alcanzadas por el material. En particular es llamativa la alta deformacion que alcanzaron las
muestras de traccion que fueron cortadas de una muestra de Marciniak con una fractura.

Se observa un cambio en lo relativo a la anisotropia en la formabilidad del material para los
caminos de deformacion bilineales de expansion biaxial seguidos de traccion uniaxial. La
elevada anisotropia exhibida por el material en las deformaciones limite de los ensayos de

UAT convencionales, difiere con lo que sucede en los ensayos de UAT posteriores a una
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deformacion EBA ya que, en términos generales, las deformaciones limite son menos
dependientes de la orientacion inicial en éstos ultimos.

La causa de los comportamientos descriptos en los dos puntos anteriores podria estar
relacionada a un fenémeno de fragmentacion de los granos iniciales en granos mas pequefios
debido al fendmeno de recristalizacion dindmica continua. Esto se desprende de los mapas
de orientaciones obtenidos mediante difraccion de electrones retrodifundidos (Electron
Backscatter Diffraction, EBSD) mostrados para tres condiciones: la inicial, deformacion
equibiaxial, y deformacién equibiaxial seguida de traccién uniaxial. Un analisis visual de los
mapas de desorientacion intragranular habilita un andlisis cuantitativo y mas exhaustivo que

permita confirmar, o no, la ocurrencia de recristalizacion dinamica continua.

8.1.3 Heterogeneidad del campo de deformaciones

Se estudié en detalle la evolucion temporal del campo de deformacion y velocidad de deformacion

en ensayos de traccién uniaxial sobre la chapa de Zn83.

El campo de la deformacidn longitudinal sobre al plano de la chapa se desarrolla de manera
heterogénea para todos los casos analizados, e independientemente de la orientacion de la
probeta. Primeramente, y desde etapas tempranas de cada ensayo, hay una zona
macroscopica de concentracion de las deformaciones. A medida que contintan los ensayos,
la zona macroscdpica va reduciendo su tamafio, y ademas comienzan a observarse maltiples
bandas en que la deformacidn se localiza. El andlisis particular de la muestra sometida a la
mayor deformacion de las ensayadas muestra que la deformaciéon fuera de la zona
macroscépica no se detiene, sino que disminuye su velocidad. Algo similar ocurre entre las
bandas secundarias y la que produce la falla. Las bandas secundarias nunca dejan de
acumular deformacién, sino que disminuyen su velocidad de deformacién cuando comienza
a crecer abruptamente la velocidad de deformacién de la estriccion.

La comparacidn de las mediciones mediante EBSD sobre la condicién inicial del material y
la banda de localizacion proporcion6 datos de relevancia en lo relativo a aspectos
microscépicos. El mapa de figura de polos inversa en la condicion deformada muestra un
crecimiento en la cantidad de granos con tendencia a tener su plano basal coincidente con la
direccion normal a la chapa. Esto a su vez es coherente con lo observado en los mapas de
factores de Schmid. El correspondiente al sistema basal de la muestra deformada exhibe una
disminucién promedio del factor, evidenciado en que el mapa tiene mas granos en el tono
del azul, y ademés en que el histograma de distribucién de los factores estd méas centrado,
mientras que en la condicidn inicial estd sesgado hacia factores mayores. Por otro lado, el
mapa de los factores del sistema piramidal medido sobre la banda de localizacion se muestra

muy similar al inicial.
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o El andlisis de los factores de Schmid en conjunto con las tensiones criticas de activacion
muestra que, tanto en la condicion inicial como en un punto de alta concentracion de
deformacion, es dificil la activacion de sistemas piramidales en detrimento del basal. Para
que ello ocurra debe coincidir que el factor de Schmid del sistema basal sea bajo y el del
piramidal alto, lo cual no se da muy frecuentemente. Esto se confirma en los niveles de
actividades de ambos modos de deslizamiento que el modelo VPSC predice a bajas
deformaciones, y en la escasa variacion que muestran las actividades a medida que se

desarrolla la deformacion.

8.2 Perspectivas futuras y trabajos en curso

Siendo la textura un aspecto fundamental en el comportamiento anisétropo de las chapas de zinc,
el logro de una mejor prediccion de la evolucién de textura mediante modelos policristalinos de base
micromecanica deberia contribuir para consecuentemente mejorar las predicciones de formabilidad. Los
resultados obtenidos en el presente trabajo indican que la base fisica de este tipo de modelos tiene la
potencialidad para lograr este objetivo. En ese sentido, Lebensohn et al. (2016) resaltan el hecho de que
el modelo VPSC estandar, que utiliza una linealizacion de primer orden, desprecia las fluctuaciones de
las magnitudes relevantes dentro del grano. En consecuencia, la formulacién que hemos empleado no
tiene en cuenta la acumulacion progresiva de dispersion en las orientaciones intragranulares, la cual
tiene dos efectos principales en la prediccion de la evolucion de textura y microestructura. Primero, las
texturas predichas son mas intensas y concentradas respecto a las experimentales. Segundo, como la
desorientacion intragranular no es tenida en cuenta, un fendmeno de reduccion del tamafio de grano por
fragmentacion no puede ser predicho. Lebensohn et al. (2016) implementan una formulacién de segundo
orden del modelo VPSC siguiendo lo propuesto por Liu y Ponte Castafieda (2004) para calcular los
segundos momentos del campo de velocidad de rotacion en cada grano. Recientemente, Zecevic et al.
(2017) hacen uso de este avance para calcular la distribucion de desorientacién intragranular en los
granos, aplicandolo en materiales FCC con resultados aceptables. Los autores mencionan que el proximo
paso légico seréa la prediccién de recristalizacion y fragmentacion, y la extensién del método de calculo
de la desorientacion a materiales de estructura hexagonal compacta. Estos avances, conjuntamente con
las observaciones y conclusiones que se desprenden del presente trabajo, pueden constituir un punto a
profundizar para mejorar las predicciones de textura y microestructura como base para una mejor

estimacion de la formabilidad de chapas de zinc fuertemente texturado.

Por el lado experimental, el aumento de formabilidad observado mediante los ensayos
combinados de deformacién EBA y UAT abre una gran cantidad de aspectos para analizar y extender.
En principio, respecto a estos ensayos, se disponen de cartografias de EBSD de varias muestras, tanto
las sometidas sélo a deformacion EBA, como las sometidas a EBA + UAT. A partir de los datos

contenidos en las cartografias hay diversas técnicas y pardmetros a analizar en forma conjunta para
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determinar con mayor certeza la ocurrencia 0 no de recristalizacion dinamica continua (continous
dinamyc recrystallization, CDRX) en el material. Adicionalmente, ya se comenzaron a realizar ensayos
adicionales que consisten en caminos de deformacion bilineales conformados por una primera etapa de
deformacion mediante UAT, seguida por una segunda etapa, también de deformacion mediante UAT,
pero cambiando la direccion de solicitacion para la segunda etapa. La Figura 8.1 muestra la probeta
utilizada para la primera etapa de deformacion UAT junto con la distribucion de los cortes de las
probetas UAT para la segunda etapa. Las probetas para la primera etapa de los ensayos se hicieron de
un tamario tal que permite extraer entre 10 y 12 probetas pequefias, como lo muestra la figura. Se aplican
cuatro niveles de deformacion en la primera etapa, iguales a e; = 0.075, &, =0.18, &, =022y & =
0.30. Las probetas pequefias para la segunda etapa se cortan a 0°, 15°, 30°, 45°, 60°, 75° y 90° respecto a
la direccién de laminado, y se ensayaran hasta rotura o estriccion, preferentemente la segunda si el
ensayo lo permite. En este sentido, y tomando lo anterior como punto de partida se ha iniciado una tesis
doctoral a cargo del Ing. Martin Leonard, focalizada en el estudio del efecto de diferentes tipo de

predeformacion sobre la respuesta limite del material.
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Figura 8.1: probetas de Zn83 utilizadas para realizar ensayos de formabilidad mediante caminos
bilineales UAT + UAT. a) Probeta utilizada para la primera etapa de UAT, en este caso se muestra de
ejemplo una muestra orientada segiin DD; b) probetas de UAT para la segunda etapa ya cortadas segun
las diferentes direcciones seleccionadas

8.3 Referencias

Lebensohn, R. A., Zecevic, M., Knezevic, M., McCabe, R. J., 2016. Average intragranular
misorientation trends in polycrystalline materials predicted by a viscoplastic self-consistent approach.
Acta Materialia 104 pp. 228-236.

Liu, Y, Ponte Castafieda, P., 2004. Second-order theory for the effective behavior and field
fluctuations in viscoplastic polycrystals. Journal of the Mechanics and Physics of Solids 52 (2), pp. 467-
495,

Zecevic, M., Pantleon, W., Lebensohn, R. A., McCabe, R. J., Knezevic, M., 2017. Predicting
intragranular misorientation distributions in polycrystalline metals using the viscoplastic self-

consistent formulation. Acta Materialia 140, pp. 398-410.

190


http://adsabs.harvard.edu/cgi-bin/author_form?author=Liu,+Y&fullauthor=Liu,%20Yi&charset=UTF-8&db_key=PHY
http://adsabs.harvard.edu/cgi-bin/author_form?author=Ponte+Castaneda,+P&fullauthor=Ponte%20Casta%c3%b1eda,%20Pedro&charset=UTF-8&db_key=PHY

