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Resumen

El interés industrial por la formabilidad de chapas de aceros de doble fase (DP) se ha
incrementado en las Ultimas décadas, impulsado principalmente por la reciente popularidad de
los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) para reducir el peso de partes automotrices.
Esto resulta en una fuerte necesidad de determinar la respuesta limite del material frente a
solicitaciones tipicas de operaciones de conformado y el estudio de los factores que la
influencian.

La presente Tesis Doctoral aborda el estudio numérico de los factores microestructurales
que influyen en el diagrama limite de conformado (FLD) de chapas de acero DP-780. El
comportamiento limite del material se modela mediante la técnica de Marciniak-Kuczynski
(MK), la cual asume la presencia de una imperfeccion inicial precursora del proceso de
localizacion; mientras que la descripcion constitutiva del material se realiza en el marco de la
plasticidad cristalina. El comportamiento anisotropo, la presencia de una distribucion
preferencial de orientaciones y el efecto de las fases constituyentes — ferrita/martensita — se
obtiene mediante una homogeneizacion autoconsistente de la respuesta viscoplastica a nivel del
cristal simple (VPSC). El acople de ambas técnicas (MK-VPSC) permite modelar exitosamente
la respuesta limite de las chapas de acero DP-780.

Se investiga numéricamente el efecto de pardmetros microestructurales tipicos de aceros
DP, la influencia de la anisotropia y su evolucion, asi como el efecto del comportamiento del
endurecimiento post-estriccion en las deformaciones limite. Tanto la fraccion en volumen como
la plasticidad de la martensita presentan una influencia significativa en la prediccion del
diagrama FLD, mientras que la evolucién de la textura cristalografica sélo afecta las
deformaciones limite bajo solicitaciones biaxiales. El mejor acuerdo con los datos
experimentales se encuentra cuando se utiliza una ley de endurecimiento de saturacion y cuando

la deformacién de la martensita es impedida o es retardada hasta el punto de estriccion. Un



analisis de la actividad de los sistemas de deslizamiento sugiere que, dentro del marco de trabajo
del modelo MK-VPSC, la localizacion ocurre mucho maés rapido en la ferrita que en la
martensita.

Se presenta una extension del modelo MK-VPSC que permite evitar problemas de
convergencia y reducir el costo computacional. Esto se alcanza aplicando directamente las
condiciones en velocidad de deformacion y tension, resultantes de las restricciones de equilibrio
y compatibilidad, en la banda de inestabilidad del modelo MK. Ademas, los estados mecéanicos
dentro y fuera de ésta se resuelven en el marco de referencia de la muestra, evitando rotar las
orientaciones cristalograficas y las variables internas a la orientacion de la banda para cada
incremento, mejorando la eficiencia computacional. Las condiciones de borde generalizadas
incorporadas al modelo permiten calcular diagramas FLD basados en trayectorias de carga en

deformacion (FLD,) como en tension (FLD,).



Abstract

Triggered by the recent popularity of advanced high strength steels (AHSS) for weight-
reduction in automotive components, industrial interest in the formability of dual-phase (DP)
steel sheets has increased in the last decades. Thus, there is a strong need in the determination of
the material’s limit behavior for typical loading conditions in sheet forming operations, as well
as the analysis of the influencing factors.

This thesis addresses the numerical study of microstructural factors influencing the forming
limit diagram (FLD) of DP-780 steel sheets. The material’s limit behavior is modeled by the
Marciniak-Kuczynski (MK) model, which assumes an initial imperfection, precursor of the
localization process; whereas the material’s constitutive description is performed within the
crystal plasticity framework. The anisotropic behavior, the presence of preferred orientation
distributions and the effect of the constituent phases — ferrite/martensite — is obtained by a self-
consistent homogenization of the single crystal viscoplastic response (VPSC). The coupled
techniques (MK-VPSC) can successfully model the limit response of the DP-780 steel sheet.

The effect of typical microstructural parameters of DP steels, the influence of anisotropy
and its evolution with deformation, as well as the extrapolated post-necking hardening behavior,
on the forming limits is numerically investigated. Both the martensitic volume fraction and
plasticity have a significant influence on the FLD prediction, while the evolution of
crystallographic texture only affects the limit strains under biaxial deformation. The best
agreement with experimentation is found when using the saturation hardening law and when the
martensite deformation is either not allowed or retarded to occur after the point of necking. An
analysis of the slip systems activity suggests that, within the MK-VPSC framework, localization
occurs much faster in the ferritic than in the martensitic phase.

An extension to the MK-VPSC model is presented in this thesis in order to avoid
convergence problems and reduce the computational cost. This is achieved by directly applying

the stress and strain-rate boundary conditions, resulting from the equilibrium and compatibility



restrictions, at the MK instability band. Moreover, the mechanical states outside and inside the
groove are solved in the sample reference frame. This avoids rotating the crystallographic
orientations and the internal variables to the current groove orientation for each increment,
improving the computational performance. The generalized boundary conditions in the
polycrystal model allow calculating either strain ratio (FLD,) or stress ratio (FLD,) based FLDs.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1 Marco general

El andlisis de la formabilidad de chapas metalicas es un tema tradicional en Ingenieria
Mecanica, todavia caracterizado por numerosos interrogantes. A pesar de muchas décadas de
investigacion, este campo continda desencadenando nuevos desafios, especialmente impulsados
por el avance de los requerimientos industriales. La creciente necesidad de una mayor precision
en los procesos de conformado y la explotacion de procesos de fabricacion mas complejos
requieren una mejor comprensién de los procesos micromecanicos y metallrgicos relevantes y
el desarrollo de herramientas de ingenieria mas sofisticadas, motivando esfuerzos adicionales en
las etapas de desarrollos tedricos, experimentales y de modelado computacional. En particular,
la industria automotriz se enfrenta desde hace afios a la necesidad de desarrollar vehiculos cada
vez mas livianos para disminuir el consumo de combustible y las emisiones contaminantes, asi
como también para cumplir con nuevas y exigentes normativas en materia de seguridad frente a
impactos. Una de las estrategias adoptadas es el empleo de aceros avanzados de alta resistencia
(AHSS) en reemplazo de los aceros convencionales en componentes estructurales de chasis y
carroceria de los automoviles (ver ejemplo en la Fig. 1.1). Esto permite reducir los espesores de
las piezas, logrando una reduccion del peso total, economizando el consumo de combustibles y
disminuyendo la generacién de gases contaminantes (Sperle y Olsson, 1994; Lee et al., 2010).

La principal diferencia entre los aceros AHSS y los aceros convencionales de alta
resistencia (HSS) es su microestructura. Los HSS son aceros monoféasicos con una estructura
ferritica, mientras que los AHSS son de maltiples fases, que pueden contener ferrita, martensita,
bainita y/o austenita retenida en cantidades suficientes para producir distintas propiedades
mecénicas. En este Gltimo grupo se encuentran los aceros DP (Dual-Phase), TRIP

(Transformation Induced Plasticity), CP (Complex-Phase) y MART (Martensitic), los cuales

17



Figura 1.1 Uso de B JAHSS

materiales en chasis y Mild Steels

carroceria de un B Magnesium

automavil moderno. Aluminum

son superiores en combinaciones de resistencia y ductilidad en comparacion con los aceros HSS
y por lo tanto facilitan la absorcion de energia durante el impacto y garantizan una mayor
seguridad (Heller et al., 1998; Senuma, 2001). La Fig. 1.2 compara los aceros AHSS respecto a
los HSS en funcion del alargamiento a la rotura y la resistencia a la traccion.

Los aceros DP, objeto de estudio de la presente tesis, consisten en una dispersién de islas
duras de martensita en una matriz blanda de ferrita. Las propiedades mecénicas de éstos
dependen principalmente del tamafio de grano de la ferrita y de la fraccion en volumen,
distribucion, morfologia y contenido de carbono de la martensita. La fraccién en volumen de la
martensita se aumenta con el aumento de la resistencia deseado del acero. La fase ferritica
blanda es generalmente continua, proveyendo una buena ductilidad y una baja tension de
fluencia inicial. Cuando estos aceros se conforman, la deformacién se concentra en la fase
ferritica blanda, rodeando las islas de martensita, lo que genera una alta tasa de endurecimiento
por deformacion para estos materiales. Si bien estos aceros se han convertido en el emblema de
los aceros AHSS, la enorme literatura respecto a ellos demuestra la inmensa complejidad de la
fisica de la microestructura en estas aleaciones multifasicas. Aproximadamente 50 afios después
de los primeros reportes de aceros ferritico-martensiticos, todavia existe un creciente interés
cientifico en estas aleaciones. Afortunadamente, la Gltima década fue testigo de enormes
avances en el desarrollo de experimentos y técnicas de simulacion que mejoraron
significativamente el entendimiento de los aceros DP.

La formabilidad de una chapa metélica es la medida de su habilidad para deformar
plasticamente durante un proceso de conformado con el fin de producir una pieza bajo ciertos
requerimientos mecanicos, dimensionales y de apariencia estética, sin alcanzar la falla del
material. Tanto en el sector industrial como en los laboratorios de investigacion, el concepto de
diagrama limite de conformado (FLD) es ampliamente utilizado para caracterizar la
formabilidad de las chapas metélicas. En dicho diagrama se dibuja la curva limite de
conformado (FLC), la cual representa los valores limite de deformaciones principales maximas

y minimas en el plano de la chapa, necesarios para producir la falla de la misma bajo distintas
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trayectorias de deformacion proporcionales. Esta curva establece una frontera entre los estados
de deformacidn que permiten el correcto conformado de la chapa y los que no.

De los varios factores que afectan la formabilidad de una chapa metélica, la anisotropia
pléstica es una de las propiedades que generan mayor interés por parte de los ingenieros de
manufactura debido a que influencia las deformaciones limite, las formas finales y las
dimensiones de los productos en los procesos de conformado, por ejemplo, a través del orejado
y el efecto sobre la recuperacion elastica. La anisotropia exhibida por los materiales es
principalmente originada por la presencia de una distribucion preferencial de orientaciones
cristalinas (textura cristalografica). EI monitoreo de la anisotropia inicial de las chapas, y su
evolucidn durante los procesos de deformacion, es de vital importancia en el entendimiento de
la formabilidad de los materiales. Sin embargo, en la mayoria de los casos, esto requiere de
grandes esfuerzos experimentales, lo que conlleva a disponer de equipamiento muy especifico,
elevados tiempos y costos asociados. En respuesta a ello, la simulacion numérica viene
ganando, desde hace afios, un rol muy importante en las etapas de evaluacion y disefio de los
procesos de conformado.

El estado actual del modelado de la anisotropia en ingenieria es, naturalmente, diferente
entre aplicaciones industriales y de ciencia basica. En la primera de ellas se generaliza el uso de
ecuaciones polinomiales empiricas o semi-empiricas de la superficie de fluencia, de caréacter
fenomenoldgico. La ventaja de estas aproximaciones en la practica industrial radica en el hecho
de que proveen bajos tiempos computacionales y permiten el ingreso de datos mecanicos
simples, sin tener en cuenta explicitamente la naturaleza cristalina de la anisotropia pléastica del
material. En la segunda de ellas, los modelos de plasticidad cristalina consideran al material
como un agregado de muchos granos e incluyen los diferentes mecanismos fisicos de
deformacion plastica, como deslizamiento y/o maclado, la reorientacion de la red cristalina

causada por la deformacion, asi como el endurecimiento de los cristales simples bajo

! http://www.searchautoparts.com/abrn/maintenance-repair/complicated-fix
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condiciones de carga complejas. La respuesta del policristal puede ser calculada utilizando
métodos de homogeneizacidn, los cuales proveen un puente para determinar el comportamiento
macroscopico del policristal a partir del comportamiento de los granos constituyentes. Dentro de
los varios modelos propuestos, el esquema viscoplastico autoconsistente (VPSC) (Lebensohn y
Tomé, 1993), es uno de los mas difundidos y utilizados para el modelado de propiedades
mecénicas en materiales policristalinos.

El modelado de la localizacion en materiales metalicos fue abordado de diversas formas en
el area de la Ciencia de los Materiales. Dentro de los modelos existentes, el método de defecto
inicial (MK), introducido por Marciniak y Kuczynski (1969), ha mostrado una gran capacidad
para predecir el inicio de la inestabilidad plastica en los procesos de conformado de chapas
metalicas. Dentro de este marco de trabajo, los modelos policristalinos son una herramienta Util,
como descripcion constitutiva del material, para lograr una mejor comprensién de la relacion
entre la localizacion de la deformacién y la microestructura desarrollada por el material.

En la literatura puede encontrarse un ndmero de investigaciones, basadas en diferentes
aproximaciones tedricas, enfocadas a la modelizacion del diagrama FLD de aceros DP. Una
gran limitacion que presentan estas investigaciones es que describen al material como
homogéneo, despreciando su naturaleza bifasica, a pesar de que las excelentes propiedades que
presentan estos aceros provienen de la heterogeneidad que introducen ambas fases a nivel
microscopico. Mas importante adn, ninguno de estos estudios se basa en formulaciones de
plasticidad cristalina y, por lo tanto, no consideran las orientaciones cristalogréficas iniciales de
las fases constituyentes, ni su evolucion durante la deformacion pléstica. Estas carencias en el
modelado del comportamiento limite de chapas de aceros DP, son la principal motivacién para

el desarrollo de la presente tesis doctoral.

1.2 Objetivos de la tesis

El presente trabajo de tesis tiene como objetivo estudiar numéricamente el efecto de la
microestructura en la localizacion plastica de chapas de acero DP-780. Para ello se desarrollan
experiencias de laboratorio en conjunto con tareas de modelizacion, en el marco de la
plasticidad cristalina. De este modo se pretende estudiar la influencia de la anisotropia y su
evolucion durante la deformacién plastica, asi como la sensibilidad de parametros
microestructurales propios de los aceros DP, como la fraccion en volumen y plasticidad de la
martensita sobre la formabilidad del material. A su vez, se aborda una problematica inherente a
la modelizacion del diagrama FLD mediante plasticidad cristalina: los tiempos de célculo
involucrados. EI modelo acoplado MK-VPSC de partida (Signorelli et al., 2009) es extendido y
su formulacién revisada, con el fin de obtener una implementacién més robusta, eficiente y con

una significativa reduccion del costo computacional.
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1.3 Organizacion del trabajo

Para alcanzar los objetivos propuestos, el presente manuscrito de tesis se estructura en los
siguientes cuatro blogues.

El primer bloque se dedica al 8Trabajo experimental realizado. En éste se presentan los
diferentes procedimientos y ensayos experimentales empleados en la caracterizacion mecéanica y
microestructural del material (Capitulo 2), a partir de los cuales se obtiene informacion
relevante tanto para el entendimiento del material como para calibrar el modelo computacional
propuesto. El Capitulo 3 resefia el concepto de diagrama limite de conformado, los factores que
limitan la formabilidad, asi como las técnicas experimentales mas utilizadas en su
determinacion, poniendo un mayor énfasis en aquellas empleadas en esta tesis.

El segundo bloque presenta los 8Resultados y aplicaciones experimentales. El enfoque es
dado a la mejora e implementacion de nuevas funcionalidades en equipos de ensayo y a la
determinacion del diagrama FLD del acero DP-780. El Capitulo 4 presenta la implementacion
de un sistema de adquisicion de datos, en tiempo real, en un equipo de acopado hidraulico. Esto
permite determinar la respuesta tensién-deformacion bajo solicitacion de carga biaxial, a niveles
de deformacion plastica muy superiores a los disponibles en un ensayo de traccion simple. Este
punto resultara de vital importancia en la calibracion del modelo de endurecimiento del material
(Capitulo 10). EI Capitulo 5 consiste en el disefio, fabricacion y puesta en funcionamiento de un
sistema de registro a través de imagenes que permite calcular los caminos de deformacion
obtenidos en el ensayo Marciniak mediante la utilizacién de la técnica de correlacion digital de
imagenes. Esto permite analizar la evolucién de la proporcionalidad de las deformaciones hasta
su valor limite, correspondiente a la aparicién de la estriccién localizada, y la homogeneidad de
las deformaciones sobre la superficie de la probeta para distintos niveles de deformacion en este
ensayo. En el Capitulo 6 se evalla la FLC de la chapa de acero DP-780 empleando ensayos de
traccion en probetas planas entalladas (en el rango de traccién-compresion) y ensayos Nakajima
con un punzén semiesférico de dimensiones reducidas y probetas con diferentes geometrias (en
el rango completo de deformaciones). Los capitulos mencionados son reproducidos de las

siguientes publicaciones:

e Schwindt C.D., Puccinelli M., Signorelli J.W. Adaptacién de un equipo de acopado
hidraulico para la determinacion de la curva de carga bajo traccion equibiaxial en chapas
metalicas. 11l Congreso Argentino de Ingenieria Mecanica. Buenos Aires, Argentina, 2-5
de Octubre, 2012. Ref J-007, 1-11. ISBN 978-987-1978-09-0.

e Schwindt C., Puccinelli M., Insausti J., Ziegler D., Bergé G., lurman L., Lucaioli A,
Volzone D., 2013. Andlisis de la evolucién del camino de deformacién en ensayos

Marciniak. 19? Conferencia del Acero IAS, 5-7 de Noviembre de 2013, Rosario, Argentina.
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e Schwindt C.D., Stout M., lurman L., Signorelli JW., 2015. Forming limit curve
determination of a DP-780 steel sheet. Procedia Materials Science 8, 978-985.

En el tercer bloque se presenta el marco del 8Modelado computacional; se describen los
modelos de comportamiento material de base policristalina que permiten examinar el problema
del conformado de chapas metéalicas. El Capitulo 7 resefia los principales desarrollo de modelos
materiales en el marco de trabajo de la plasticidad cristalina, dando una especial atencion al
modelo VPSC. El Capitulo 8 resume los progresos en los desarrollos teéricos del modelado de
la inestabilidad plastica, en aplicaciones de conformado de chapas metélicas. Asimismo, se
describen las estrategias utilizadas en la modelizacién del diagrama FLD en aceros DP.

El cuarto bloque resume los §Resultados y aplicaciones computacionales. El Capitulo 9
detalla la implementacion de una aproximacion directa, robusta y eficiente de resolucién del
modelo acoplado MK-VPSC, reduciendo significativamente el tiempo computacional en el
célculo del diagrama limite de formabilidad. Se extiende la formulacion MK-VPSC de formar
de evaluar no solo la FLD,, sino la posibilidad de establecer caminos de deformacion en tension
FLD,. Finalmente, en el Capitulo 10 se predice el diagrama FLD del acero DP-780 utilizando la
nueva implementacion del modelo MK-VPSC. A través de diferentes ajustes en la calibracion
del modelo se analiza la influencia de la plasticidad de la martensita sobre la FLC del material.
Se discute el efecto de la extrapolacién de la curva de fluencia del material en la forma de las
FLCs predichas, se estudia la correlacion entre la orientacion del grano y la deformacion que
éste acomoda, y se analiza la influencia de la fraccion en volumen de martensita sobre el
diagrama FLD. Asimismo, se confirma la capacidad predictiva del modelo comparando las
texturas cristalograficas medidas y simuladas cerca de la estriccion. Ambos capitulos

corresponden a articulos publicados en revistas internacionales.

e Schwindt C., Schlosser F., Bertinetti M.A., Stout M., Signorelli J.W., 2015. Experimental
and Visco-Plastic Self-Consistent evaluation of forming limit diagrams for anisotropic
sheet metals: An efficient and robust implementation of the M-K model. International
Journal of Plasticity 73, 62-99.

e Schwindt C.D., Bertinetti M.A., lurman L., Rossit C.A., Signorelli J.W., 2015. Numerical
study of the effect of martensite plasticity on the forming limits of a dual-phase steel sheet.
International Journal of Material Forming. En prensa (doi:10.1007/s12289-015-1236-9),
disponible online 23-04-2015.

Por ultimo, las conclusiones del presente trabajo de investigacion se resumen en el

Capitulo 11, junto con las perspectivas y trabajos en progreso.
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Bloque I

TRABAJO
EXPERIMENTAL

Este bloque del trabajo esta integrado por dos capitulos, donde se presentan los métodos
utilizados y los resultados obtenidos respecto de la caracterizacion metallrgica y propiedades
mecéanicas del material analizado (Capitulo 2), y se describen los métodos de ensayo y

determinacion de las deformaciones limite en chapas metalicas (Capitulo 3).
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Capitulo 2

Caracterizacion mecanica y
microestructural

2.1 Introduccion

Entre las varias caracteristicas que engloban la formabilidad de una chapa metélica se
encuentran, principalmente, su curva de fluencia, su anisotropia plastica y su deformacion
limite. Estas propiedades dependen, a su vez, de la microestructura del material, especialmente
del tamafio de grano, estructura cristalina, distribucién y morfologia de las fases, entre otros.

Existe una gran variedad de técnicas de caracterizacion mecanica y microestructural para
evaluar los diferentes aspectos del comportamiento de chapas metalicas. Los datos obtenidos de
estas pruebas proveen las bases para la identificacién de los parametros utilizados en la
calibracion de los modelos computacionales, asi como para contrastar los resultados numéricos
obtenidos. En consecuencia, la fiabilidad de los resultados computacionales depende, en gran
medida, de la calidad de medicion de las propiedades mecénicas de los materiales y su correcta
caracterizacion microestructural.

En este capitulo se describen los principales procedimientos y ensayos experimentales
utilizados en las etapas de caracterizacion mecanica y microestructural del material en estudio.
En particular se abordan las técnicas metalograficas, determinacion de la fraccion en volumen
de las fases, técnicas de rayos X para la determinacion de la textura cristalografica, ensayos de
traccion uniaxial, y determinacion de los coeficientes de anisotropia, entre otros. Asimismo, se
describe brevemente el proceso termomecanico de obtencion de las chapas de acero DP, asi

como la influencia de sus aleantes sobre las propiedades mecanicas del material.
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Figura 2.1 Figura esquematica indicando los métodos de tratamiento térmico para obtener una microestructura
ferritico-martensitica en aceros DP. Abreviaciones: A: austenita, F: ferrita, M: martensita (Tasan et al., 2015).

2.2 Material

En la presente tesis se investiga la formabilidad de una chapa de acero DP-780, producida
industrialmente, laminada en frio hasta un espesor final de 1,1 mm. La forma mas comun de
producir aceros DP es por medio de laminado en frio de aceros de baja aleacidn, seguido de un
recocido intercritico en una linea de recocido continua. El término intercritico refiere al campo
austenita/ferrita en el diagrama Fe-C. La austenita transforma a martensita durante el templado
siempre que el acero posea la debida templabilidad y una suficiente velocidad de enfriamiento.
Otra metodologia involucra ajustar la velocidad de templado desde el régimen austenitico, de
manera que la mayoria de la austenita transforme a ferrita, mientras que el resto se transforme
en martensita. Ambas técnicas son ilustradas en la Fig. 2.1. El resultado es una estructura con
una fase blanda y continua de ferrita, con particulas duras de martensita embebidas.

Si bien no se conoce la ruta exacta de procesamiento de la chapa estudiada, a continuacion
se describe brevemente la metodologia més empleada, tomando como base la linea de
produccion de chapas DP de la empresa SSAB'. El proceso de produccion industrial completo
se esquematiza en la Fig. 2.2. La temperatura en los hornos de recalentamiento, previos al tren
de laminacion en caliente, alcanza aproximadamente 1200°C, donde se obtiene una estructura
completamente austenizada del acero. La temperatura y el tiempo en los hornos de
recalentamiento dependen de la composicion quimica y el grado del acero, y son ajustados para
alcanzar la correcta disolucion de diferentes particulas. Luego de la etapa de recalentamiento,
los planchones son laminados en caliente en el intervalo de temperatura donde el acero es

austenitico, y bobinado para obtener una estructura ferritico-perlitica con el correcto tamafio de

! SSAB, Swedish Steel AB, Borlange, Suecia.
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grano y distribucion de particulas. Durante el enfriamiento posterior al laminado en caliente, se
acumulan capas de 6xido en la superficie de las chapas, que deben ser removidas para evitar
defectos superficiales en las chapas finales, luego del laminado en frio. Para ello se utiliza acido
hidroclérico en la linea de decapado. La ultima etapa antes del recocido es la linea de laminado
en frio, donde se reduce el espesor y se mejora la calidad superficial. Esta es también la etapa de
produccion donde se preparan las condiciones para el subsecuente desarrollo microestructural
durante el recocido en la linea de recocido continuo, la cual se esquematiza en la Fig. 2.3. Los
mayores cambios microestructurales que suceden son la recristalizacion y transformaciones de
fases. Durante el laminado en frio, los granos de ferrita son deformados y alargados en la
direccion de laminado. Cuando esta estructura deformada se calienta comienza a recristalizar.
La temperatura de comienzo de recristalizacion depende del grado de deformacion, composicién
guimica y velocidad de calentamiento. En la regién de homogeneizacién suceden dos procesos
importantes en paralelo: transformacion de fase de ferrita a austenita y disolucién de carburos.
La cantidad de austenita formada depende de la temperatura de homogeneizacion, el tiempo de

permanencia en esta seccién y la composicion quimica del acero.
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Tabla 2.1 Composicion quimica del acero DP-780 (% en peso)

Elemento C Si Mn P S Cr Ni Mo Al Ti Nb \Y/

% 0,16 0235 195 0,022 0,007 032 0,024 0,105 0,132 0,027 <0.004 0.008

Posteriormente, el material pasa por la seccion de enfriamiento por chorro de gas, previo al
templado con agua. Incluso cuando el sistema de enfriamiento por chorro de gas se encuentra
apagado, el pasaje de la chapa por esta seccidn implica una cierta re-transformacion de austenita
a ferrita, debido a la disminucién de la temperatura. La austenita remanente transformara
entonces en martensita durante el templado en agua. En la Gltima seccion de la linea de recocido
continuo, la zona de recalentado, se desarrolla el revenido de la martensita. Una discusion
detallada de los cambios microestructurales sufridos durante el recocido continuo se puede

encontrar en Granbom (2010).

2.3 Caracterizacion microestructural
2.3.1 Composicion quimica

El analisis de composicién quimica se realizd mediante un espectrometro de masas
SPECTROMAXX?. El resultado obtenido se presenta en la Tabla 2.1. El bajo contenido de
carbono asegura que estos aceros puedan ser soldados y controla el comportamiento mecanico a
través de su efecto sobre la fraccion de volumen y la resistencia de la fase martensitica. El
manganeso es afiadido para asegurar suficiente templabilidad, estabilizar la austenita y
proporcionar endurecimiento por solucion soélida. El silicio previene la formacion de perlita y
carburos, proporcionando también endurecimiento por soluciéon sélida. El cromo y el molibdeno
se afiaden para mejorar el endurecimiento, suprimen la formacién de perlita y promueven la
formacion de martensita. Las pequefias cantidades de microaleantes, tales como vanadio, niobio

y titanio, proporcionan endurecimiento por precipitacion y controlan el tamafio de grano.

2.3.2 Topologia granular

Para poder visualizar las caracteristicas microestructurales del material es esencial utilizar
técnicas metalogréaficas. El primer paso en la caracterizacion de cualquier microestructura es
utilizar microscopia dptica que, a pesar de poseer la menor capacidad de magnificacion, es en
general el método mas efectivo para observar granos, particulas de segunda fase, bordes de

grano, etc. Para ello se utilizé un microscopio optico Leica DM ILM?,

2 Laboratorio de Metalurgia y Tecnologia Mecanica, Departamento de Ingenieria, UNS.
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Figura 2.4 Micrografias (1000x) del plano RD-TD, con RD alineada verticalmente, utilizando diferentes reactivos

quimicos: Nital 10% (izq.) y LePera (der.). RD y TD hacen referencia a la direccion de laminado y transversal.

La preparacion de las muestras incluyd los procesos convencionales de corte, inclusion en
resina, desbaste, pulido y ataque de las muestras. La etapa de desbaste mecanico se efectud
manualmente utilizando papeles esmeriles de carburo de silicio de granulometria variable (600,
800, 1000 y 2000), mientras que la etapa de pulido final se realizé con alumina de 3 um. Para
poder diferenciar la ferrita de la martensita se encuentran varias técnicas de ataque
metalogréfico en la literatura (De et al., 2003), de las cuales se utilizé el clasico reactivo Nital
10% y el reactivo LePera (LePera, 1979). El primero de ellos se trata de una disolucién de 10 ml
de HNO; en 90 ml de alcohol etilico. A través de este reactivo se revela la microestructura del
acero, ya sea martensitica, bainitica o ferritico-perlitica. El reactivo LePera consta de porciones
iguales de metabisulfito de sodio 1% (Na,S,0s en dilucién acuosa) y picral 4% (4gr de &cido
picrico en 100 ml de etanol). En ambos casos el tiempo de ataque aproximado fue de 10 s.

Los resultados obtenidos se presentan en la Fig. 2.4. Resulta claro que ninguno de los
ataque quimicos proporciona suficiente claridad para determinar las caracteristicas
microestructurales principales del material. Por un lado, la micrografia correspondiente al
ataque con Nital 10% (Fig. 2.4, izq.) delinea correctamente los bordes de grano. Sin embargo, la
distincion entre ferrita y martensita resulta muy dificil. Por otro lado, en el caso del ataque con
LePera (Fig. 2.4, der.), si bien se observan dos fases bien definidas (granos en color blanco y
marrén), el ataque no produjo una buena distincién de los bordes de grano. Seguln la literatura,
el coloreado que produce este ataque sobre aceros DP lleva a obtener granos de ferrita en tonos
amarillentos/marrones y granos de martensita en color blanco (De et al., 2003). Sin embargo,
como se verd en la micrografia obtenida mediante la técnica SEM, la morfologia y tamafio de
los granos de martensita no se corresponde con lo mostrado por el ataque LePera, por lo que
estos resultados quedan desestimados.

Dado que el acero DP-780 en estudio posee una estructura de granos muy pequefios, sobre
todo en el caso de la martensita, se necesita una mayor magnificacion, la cual es provista por

medio de microscopia de barrido electronico (SEM). El microscopio SEM es un instrumento
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Figura 2.5 Micrografia SEM del plano RD-ND con RD alineada horizontalmente: 2500x (izg.) y 10000x (der.). ND

Hace referencia a la direccién normal de la chapa.

que barre o escanea la superficie de objetos con un fino haz de electrones y reconstruye una
imagen de esa superficie muy ampliada a partir de los electrones secundarios emitidos por la
superficie del objeto. Se utilizé un microscopio Zeiss Supra 40° de alta resolucién.

La preparacion de las muestras incluy6 las mismas etapas que en el caso de microscopia
Optica, con algunas diferencias a resaltar. Debido a que se utilizan mayores magnificaciones, las
etapas de desbaste mecanico y, sobre todo, de pulido, son cruciales en los resultados finales. La
etapa de desbaste mecanico se efectud utilizando una pulidora Presi Mecatech 334, que funciona
refrigerada por agua y a una velocidad seleccionable entre 20 y 600 rpm. Se emplearon discos
esmeriles de carburo de silicio (=250 mm) de granulometria variable (600, 800, 1200, 2400 y
4000). La etapa de pulido se realizd mediante pafios con pasta de diamante de 3 y 1 um y
lubricacién mediante un diluyente especifico de base de alcohol y una etapa de pulido final con
silice Presi SPM. El ataque quimico se realiz6 con Nital 2%, en un tiempo aproximado de 10 s.

Las micrografias SEM (Fig. 2.5) son claramente mas precisas, permitiendo diferenciar
ambas fases, determinar su morfologia y tamafios de grano. Debido a la diferente velocidad de
ataque quimico entre la ferrita y la martensita, las micrografias muestran a ambas fases bien
diferenciadas. La martensita, que practicamente no fue disuelta por el Nital, aparece en color
blanco y visiblemente por encima de la superficie de los granos ferriticos oscuros. A su vez, los
granos de martensita se encuentran conectados entre ellos formando una estructura de red de
tipo collar, distribuidos uniformemente sobre los bordes de grano de la ferrita. Tomota y
Tamura (1982) encontraron que este tipo de estructura en la martensita contribuye a aumentar el
endurecimiento por deformacion de los aceros DP, en comparacion a aceros DP con granos de
martensita aislados. Del mismo modo, este tipo de estructura promueve un significativo
particionamiento de la tension dentro de la martensita y aumenta su plasticidad (Park et al.,
2014). Los granos de ferrita poseen, en promedio, una forma equiaxiada, mientras que los

granos de martensita son claramente alargados, sin una orientacion topoldgica preferencial.

3 Centre de Mise en Forme des Matériaux (CEMEF), MINES ParisTech, Sophia Antipolis, Francia.
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Figura 2.6 Histogramas del tamafio de grano del acero DP-780: diametro (izq.) y nimero ASTM (der.)

2.3.3 Tamano de grano

Existen dos metodologias estandarizadas para determinar el tamafio de grano en una
muestra pulida: método de intercepcion lineal y método de intercepcién circular. EI primero de
ellos se basa en contar la cantidad de granos que interceptan una o mas lineas rectas
suficientemente largas. El tamafio de grano se determina entonces dividiendo el largo total de la
linea por el numero de intercepciones. De manera similar, el segundo método utiliza una linea
circular en lugar de una linea recta. Los detalles de ambos procedimientos se pueden encontrar
en lanorma ASTM E 112-96.

Alternativamente, se esta generalizando cada vez mas el uso de la técnica de difraccion de
electrones retro-difundidos (EBSD) para obtener, ademas de la textura y microtextura® del
material, varios de sus pardmetros microestructurales, como por ejemplo, el tamafio de grano.
La definicion de granos en esta técnica es ligeramente diferente a la de las técnicas
metalogréficas convencionales en el sentido que, en la técnica EBSD, los granos se definen en
base a un criterio cristalografico (Vander Voort, 1999). Mientras la orientacién de
puntos/pixeles sucesivos no difiera en mas de un cierto valor minimo, éstos se consideran parte
de un unico grano. El tamafio de grano en mapeos EBSD se puede especificar de manera
sencilla como el area calculada sumando numero de puntos/pixeles en un grano, multiplicado
por la raiz cuadrada del tamafio de paso y un factor dependiente del tipo de grilla (cuadrada o
hexagonal) de escaneo utilizada (Humphreys, 2001; Mingard et al., 2007). Asimismo, se puede
calcular el diametro de cada grano y su namero ASTM, ambos en funcion de su area.

En la presente investigacion se determiné el tamafio de grano a través de la técnica EBSD,
que sera explicada en el apartado 2.3.5.4 junto con la metodologia de preparacion de las
muestras, analizando los resultados obtenidos por medio del software TSL OIM Analysis 6.0®.

Se utiliz6 una magnificacion de 1500x (ver Fig. 2.16, izqg.). Los histogramas de la Fig. 2.6

* El término microtextura se refiere a la textura local del material, en un nimero significativo de
granos cristalinos, sin ser estadisticamente representativos del material en si.

33



ilustran la variacion del tamafio de grano (didmetro y nimero ASTM) en la chapa de acero DP-
780 en funcidn de su fraccion en area. Los promedios ponderados correspondientes al diametro
y nimero ASTM, resultaron en 4,09 um y 13,77, respectivamente. Adicionalmente, a partir de
la Fig. 2.5 se observa que el tamafio de grano en la ferrita varia aproximadamente entre 1y 10

um, mientras que en la martensita se encuentra en el orden de 1 a 2 pm.

2.3.4 Fraccion en volumen de martensita

La determinacion de la fraccion en volumen de la segunda fase, en una aleacion bifésica, es
una medicién importante, ya que ésta puede tener una influencia significativa en las propiedades
y el comportamiento mecénico del material. Asimismo, es un parametro de entrada necesario en
el modelado constitutivo de aleaciones multifasicas. La obtencion de la fraccion en volumen se
realiza usualmente empleando diferentes métodos manuales, los cuales siguen en vigencia en la
actualidad, e involucran la medicion de la fraccion en area, la medicién de intercepcion lineal
y/o el conteo de puntos. Se ha demostrado que, si las mediciones se hacen aleatoriamente y
sobre un area representativa de la muestra, los tres métodos son equivalentes a determinar la
fraccion en volumen (ASM, 2000).

En el caso de materiales con tamafio de grano muy pequefio, como el material en estudio, la
determinacion manual de la fraccién en volumen de la segunda fase requiere un gran esfuerzo y
tiempo para obtener mediciones con precisién aceptable. Para evitar este problema, se utilizan
programas de analisis de imagenes, donde la computadora escanea el nimero de pixeles
contenidos en la variable de interés, y lo divide por el nimero total de pixeles en la imagen. Esta
operacion se realiza facilmente visualizando el histograma de escala de grises y controlando
hasta qué punto la variable de interés debe ser contabilizada. Para ello se utilizo el software
ImageJ®. Los resultados sobre la micrografia SEM (Fig. 2.5, izg.) se muestran en la Fig. 2.7,

resultando una fraccién en volumen promedio de aproximadamente un 30%.

Figura 2.7 Metodologia para determinar la
fraccién en volumen de martensita. Ferrita

color negro y martensita color blanco.
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2.3.5 Textura cristalografica

La textura cristalografica u orientacion preferencial de los cristales es uno de los aspectos
primarios que caracterizan la estructura de un policristal. Su importancia se liga a que muchas
de las propiedades fisicas y mecénicas de los cristales simples varian con la direccion
cristalografica. Sumado a ello, la mayoria de los procesos de obtencién de materiales son
anisotropos, es decir, poseen una 0 mas direcciones caracteristicas, por ejemplo el laminado en
los metales. La anisotropia en las propiedades de los materiales, generada por la textura
cristalogréfica, puede o no ser una caracteristica deseable desde el punto de vista practico, lo
que depende del uso del material en cuestion. Para aprovechar positivamente esta anisotropia, es
necesario adaptar, siempre que sea posible, la ruta de procesamiento del material, en bdsqueda
de la textura cristalografica adecuada para el uso particular del mismo. Por lo tanto, una
completa caracterizacion microestructural de los materiales debe incluir el conocimiento de las
orientaciones cristalograficas de los granos constituyentes.

Las texturas de los materiales se desarrollan y/o sufren modificaciones durante casi todas
las etapas del procesamiento del material, siendo una compleja funcién del tratamiento
termomecénico al cual fue sometido, asi como de la naturaleza propia del material en si. De
acuerdo con esto, las texturas cristalograficas se clasifican en cuatro grupos: (1) texturas de
solidificacion, que se desarrollan durante la fusién y colada; (2) texturas de deformacion, que se
desarrollan durante los varios procesos de deformacién, como laminado, forjado, extrusion, etc.;
(3) texturas de recristalizacion, que se desarrollan cuando materiales fuertemente deformados
son recocidos a temperaturas lo suficientemente altas y por periodos de tiempo prolongados; y
(4) texturas de transformacion, que son producto de transformaciones cristalograficas, y
dependen solo de la textura de la orientacion de partida. A modo de ejemplo, en la Fig. 2.8 se
muestra esquematicamente un policristal sin textura (izg.) y un policristal altamente texturado
(der.).

2.3.5.1 Representacion de la textura

En términos generales existen tres formas de representar la textura: mediante figuras de
polo, mediante figuras de polo inversas y mediante la funcién de distribucion de orientaciones
(ODF). Las figuras de polo son utilizadas tradicionalmente para describir la textura mediante
orientaciones ideales. Son representaciones de determinadas familias de planos (hkl), en una
proyeccion estereografica cuyos ejes son paralelos a los ejes de la muestra (RD y TD). Aunque
las figuras de polo proporcionan una descripcion Util de la textura presente en un material, la
informacién que puede ser extraida a partir de éstas es insuficiente, ya que es dificil distinguir
orientaciones secundarias de la textura, y no proporcionan informacion cuantitativa acerca de

las fracciones de volumen de las distintas componentes. Esto se debe al hecho de que el cristal
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Figura 2.8 Chapa laminada mostrando
diferentes ejemplos de textura: textura

aleatoria (arriba) y textura fuerte con

D
orientacién (100)[010] (abajo). Los cubos
representan la orientacion del grano.
RD
D
RD

es una entidad tridimensional y la representacion de la figura de polo tiene s6lo dos angulos (a,
B) para describir la orientacion de los cristales (Fig 2.9), lo que conduce a una mala resolucion
de la distribucién de las orientaciones en una figura de polo. En ocasiones es Util conocer la
distribucion de una direccién perteneciente a la muestra (por ejemplo, el eje de traccion), en
relacion a los ejes del cristal. Para ello se utilizan las figuras de polo inversas, en las que, como
su nombre lo indica, la representacion de la textura es exactamente inversa a la de una figura de
polo.

Con el fin de obtener una descripcién mas completa de la textura se introdujo hacia 1960
la funcion de distribucion de orientaciones, f(g)=f(91,®,¢,) (Ec. 2.1), definida en un espacio
tridimensional de Euler. Los &ngulos (91,®,¢,), llamados &ngulos de Euler, son los giros que se
debe realizar sobre el sistema de referencia de una red cristalina dada, para hacerlo coincidir con
el sistema de referencia de la muestra. Existen varias notaciones para los angulos de Euler,
siendo la més utilizada la de Bunge (Bunge, 1982), la cual es adoptada en este trabajo de
investigacion. La ODF especifica entonces la frecuencia o probabilidad de que una determinada

orientacion g se encuentre en un punto dado del espacio de orientaciones.

Figura 2.9 Esquema mostrando los dos grados
de libertad (a, B) para una orientacién en una
figura de polo (Suwas y Ray, 2014).
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avy/v
dg

flg) = (2.1)
donde dVj engloba a los elementos de volumen de la muestra que poseen una orientacion g o
estan comprendidos dentro de un elemento de orientacion dg alrededor de ésta, y V es el
volumen total de la muestra. La funcion f(g), por lo tanto, no solo permite distinguir todas las
componentes de la textura, sino que ademé&s proporciona una descripcion estadistica de la
fraccion de volumen de cada una de ellas. La forma méas usual de representar las ODFs es
mediante cortes ¢, = cte. 6 ¢, = cte. del espacio de Euler.

2.3.5.2 Textura en materiales BCC

La mayoria de los estudios referidos a las texturas de metales y aleaciones BCC se han
enfocado al estudio de aceros, especialmente aceros de bajo y extra-bajo contenido de carbono,
debido a su amplia aplicacion industrial. Dentro de sus varias aplicaciones, la mas importante es
el embutido profundo de chapas de acero laminadas en frio y recristalizadas. Con el fin de
simplificar la descripcion y facilitar las comparaciones cuantitativas, la distribucion
tridimensional de orientaciones cristalograficas se dividie en componentes ideales, definidas por
los indices de Miller {hki}<uvw>, siendo {hkl} el plano cristalografico paralelo al plano de la
chapa, mientras que <uvw> indica la direccion paralela a la direccion de laminado. La Tabla 2.2
resume las principales componentes de textura encontradas en materiales BCC laminados y
recocidos. Estas componentes tienen la particularidad de que se pueden representar en la seccién
@,=45° de la ODF, tal como se observa en la Fig. 2.10 (der.). A menudo, muchas de estas
orientaciones estan presentes al mismo tiempo, formando lo que se conoce como familias o
fibras de textura, las cuales forman una linea (0 un tubo) a través del espacio de Euler. En
materiales de estructura BCC se encuentran generalmente tres fibras: a (<110>//RD), y
(<111>/IND) y ¢ (<110>//TD), las cuales son esquematizadas en el espacio de Euler de la Fig.
2.10 (izq.).

Tabla 2.2 Orientaciones relevantes en materiales BCC

Componente {khi} <uvw> 01 (0] ¢
Cube {001} <100> 45° 0° 45°
Shear {001} <110> 0° 0° 45°
Y1 {111} <110> 0° 550 45°
Y3 {111} <110> 60° 550 45°
Y2 {111} <112> 30° 550 45°
Ya {111} <112> 90° 550 45°
o3 {112} <110> 0° 350 45°
- {554} <225> 90° 60,5° 45°
Goss {110} <001> 90° 90° 45°
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Figura 2.10 Fibras y componentes de textura en metales BCC laminados en frio y recocidos, mostrados en: espacio

de Euler (izg.) y la seccion ¢,=45° de la ODF (der.).

En términos generales, los aceros de bajo contenido de carbono laminados en caliente
poseen una textura muy débil e incluso cercana a aleatoria. Por otro lado, luego de ser
laminados en frio, la textura se compone de una fibra y casi perfecta y dos componentes
adicionales centradas en {001}<110> y {112}<110>, que se encuentran sobre la fibra o. Esta
textura se concentra alin mas a medida que se aumenta el porcentaje de laminado en frio, tal
como se observa para un acero IF laminado en frio hasta reducciones del 70 y 85% en la Fig.
2.11. Luego del laminado en frio, los aceros bajos en carbono recristalizan durante la etapa de
recocido. En esta etapa, la fibra y se ve fortalecida y la densidad de orientaciones sobre la fibra
a disminuye, particularmente sobre la componente {112}<110>. Asimismo se observan
intensidades no despreciables en torno a la orientacion {554}<225>, cercana a la orientacion
{111}<112>. La textura de recocido, en particular la fibra y, depende fuertemente de la textura
de laminado en caliente, el tamafio de grano y ciertas variables de los procesos, tales como la
cantidad de laminado en frio y la quimica de la aleacién. En el caso de aceros DP se encuentran
texturas similares, aunque la intensidad total se ve, en general, disminuida (Kang et al., 2009).

Figura 2.11 Secci6n ¢,=45° de la ODF de un acero IF aleado con Ti-Nb (Urabe y Jonas, 1994) laminado en frio
hasta una reduccion del: 70% (izq.) y 85% (der.).
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2.3.5.3 Difraccion de rayos X

Una de las técnicas mas empleadas para determinar la textura cristalografica de un material
es la difraccion de rayos X, que consiste en hacer incidir un haz de rayos X sobre el sélido
sujeto a estudio. A partir de la intensidad del haz de rayos X difractado por determinadas
familias de planos en un volumen de material, que contiene decenas de miles de granos, es
posible determinar las figuras de polo calculando la funcién de densidad de polos, P,, donde
h=(hkl) es un vector unitario fijo en el sistema de referencia de la red cristalina. Esta funcién,
que es proporcional a la intensidad del haz difractado, representa la fraccién de volumen de
cristales cuyo vector h es paralelo a una determinada direccion y en el sistema de referencia de
la muestra (es decir, cuyo haz de planos (hkl) es perpendicular a y), y cominmente se denota
por P,(y). La ODF se calcula de forma analitica a partir de un conjunto adecuado de figuras de

polo® y se relaciona con Py (y) de la siguiente manera:

Pay) = 5= fi 1, F(9)dg (22)

La integral se extiende a todas las orientaciones del espacio en las cuales la orientacion del
plano (hkl) respecto al sistema de referencia de la muestra es la misma. Por lo tanto, las figuras
de polo son proyecciones de la ODF en un espacio de dos dimensiones.

En esta investigacion se empled un gonidémetro Philips X-pert pro MPD®, con radiacion de
Cu, Kal/Ko2, intensidad de corriente 30 mA vy tension 40 kV. Las longitudes de onda son
1,54056 y 1,54439 A, respectivamente, que, en aleaciones con alto contenido de Fe, tiene una
penetracion de aproximadamente 10 um debajo de la superficie de la muestra. El procedimiento
general consiste en la obtencién de un difractograma para determinar los angulos 26 para los
planos (hkl) de la muestra, barrido con el goniémetro de texturas para medir las intensidades de
determinados planos para armar las figuras de polo, y el procesamiento de esas intensidades con
el programa popLA®. En base a las figuras de polo medidas, se calcula la ODF y ésta se
discretiza en una coleccion finita de orientaciones para su utilizacion en las simulaciones,
utilizando la metodologia propuesta por Van Houtte (1995) o el toolbox MTEX de Matlab®.

La preparacion de la superficie de las probetas, de aproximadamente 15 mm x 10 mm, se
llevd a cabo mediante desbaste mecéanico y pulido. En el primer caso, se utilizaron discos
esmeriles de carburo de silicio de granulometria variable (400, 600, 800, 1000 y 1200), mientras
que el pulido se realizé con pasta de diamante de 9, 6, 3 y 1 um, y una etapa final de pulido con

silice comun.

% Se utilizé el método WIMV. Una descripcién detallada del mismo puede consultarse en Kocks et
al. (1998).
® Instituto de Fisica Rosario, IFIR-CONICET.
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)

0.5
Figura 2.12 Figuras de polo experimentales {110}, {112} y {100} para la chapa de acero DP-780. RD y TD
alineadas en la direccion vertical y horizontal, respectivamente.

Las figuras de polo de los picos de difraccién {110}, {112} y {100}, obtenidas para la
chapa de acero DP-780 no deformada, se presentan en la Fig. 2.12. Estas muestran una textura
tipica de aceros laminados en frio y recocidos, y de muy baja intensidad. Un andlisis mas

exhaustivo en términos de la ODF seré realizado en el Capitulo 10.

2.3.5.4 Difraccién de electrones retro-difundidos

La difraccion de electrones retro-difundidos es una de las técnicas mas utilizadas en el
andlisis de aspectos relacionados con la cristalografia y microestructura de materiales en
ingenieria. La técnica EBSD se basa en el andlisis de patrones de difraccion conocidos como
lineas, bandas o patrones de Kikuchi, que estan directamente relacionadas con la estructura
reticular de la red cristalina del material analizado. Estas lineas son bandas de alta intensidad
obtenidas por la difraccién de electrones retro-difundidos que resultan cuando la superficie del
material en estudio es impactada con un haz de electrones. Estos interactdan con los atomos
ubicados en los planos atémicos favorecidos por la ley de Bragg, haciendo que muchos de ellos
sufran difraccion (Randle, 1992). La informacion obtenida a través del detector de electrones
retro-difundidos se analiza mediante el software del sistema para calcular aspectos relacionados
con la cristalografia del material. Una vez que las lineas de Kikuchi son identificadas el sistema
calcula su posicion mediante la transformada de Hough, que transforma las lineas en puntos de
dicho espacio y los compara con patrones tedricos que el sistema contiene en una base de datos.
Una descripcion méas detallada de la técnica puede encontrarse en Suwas y Ray (2014).

El uso de la técnica EBSD exige que la superficie de las muestras que van a ser analizadas
sea preparada muy cuidadosamente para evitar efectos topograficos (muestra rugosa) y para
garantizar la obtencion de patrones fuertes. Esto se debe a que la técnica utiliza informacion de
las primeras capas de atomos de la superficie por lo que cualquier imperfecciéon o deformacién
va en detrimento de los patrones obtenidos. Por lo tanto, la preparacion de las muestras fue la
misma que la empleada para las muestras analizadas con el microscopio SEM, con una ultima

etapa adicional de pulido en una vibradora BUEHLER VibroMet 2 con silice coloidal OPS, con
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Figura 2.13 Mapa de distribucion
de orientaciones cristalograficas 2
sobre una muestra de acero DP-780.
El color en cada punto de la imagen ~3
representa la orientacion de los ejes

cristalograficos, tal como se observa
en la figura de polo inversa sobre la

derecha de la imagen.

D

un tamano del grano de aproximadamente 0,04 pum, durante 2 horas. Para las mediciones se
utilizé un microscopio SEM-EBSD Zeiss Supra 40’ de alta resolucion.

El mapa de distribucion de orientacion presentado en la Fig. 2.13 corresponde a los
resultados obtenidos para la muestra de acero DP-780 sin deformar. Este mapa permite
representar visualmente la orientacion cristalografica, determinada por la técnica EBSD, en cada
punto indexado. Se utilizé un paso de 55 nm en la medicién. La escala de colores observada
corresponde a diferentes orientaciones, tal como se observa en la figura inversa de polo a la
derecha del mapa. Por ejemplo, los puntos coloreados de azul son aquellos que presentan el eje
[111] normal a la superficie, mientras que los puntos coloreados de rojo y verde presentan el eje

[001] y [101] normal a la superficie, respectivamente.

2.3.5.5 Separacion de la textura por fase

La importancia de separar la textura cristalografica para la ferrita y la martensita, no solo
radica en el hecho de discriminar qué componentes de textura aportan cada fase individualmente
al material, sino también, de proveer informacion necesaria para desarrollar simulaciones
basadas en plasticidad cristalina, que seran realizadas en capitulos posteriores. Para ello se
aplicaron diferentes técnicas experimentales.

Una herramienta convencional muy utilizada es el analisis de perfiles de difraccion
obtenidos utilizando rayos X, la cual se basa en la diferencia en la simetria de red entre las
diferentes fases de un material. Sin embargo, cuando se intenta discriminar entre diferentes
fases de aceros, que se forman por descomposicién de la austenita, el método no brinda
resultados satisfactorios. Esto se debe a que estas fases, tales como ferrita, bainita y martensita,
poseen, en la mayoria de los casos, estructuras de red muy similares. En el caso de aceros DP, la

ferrita posee una estructura cubica, mientras que la martensita posee una estructura tetragonal;

” Centre de Mise en Forme des Matériaux (CEMEF), MINES ParisTech, Sophia Antipolis, Francia.
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Figura 2.14 Figura de polo inversa (izq.), mapa 1Q (centro) y distribucién de los valores 1Q (der.), medidos
sobre la regidn intermedia en la seccion RD-TD de un acero DP-980 (Choi et al., 2013).

no obstante, debido a la baja tetragonalidad de la martensita, sus picos de difraccion se solapan
con los de la ferrita. Por lo tanto, no fue posible caracterizar la textura de ambas fases por medio
de esta técnica.

Recientemente se demostrd que la medicidn cuantitativa de la calidad de los patrones de
Kikuchi (1Q) obtenidos en mediciones EBSD es muy util para el mapeo de microestructuras
(Wilson et al., 2001). Dado que la calidad de los patrones es sensible a cualquier distorsion en la
red cristalina y a la topologia de la superficie, el mapa 1Q muestra detalles de varias
caracteristicas de la microestructura. Las fases que se forman a baja temperatura, como la
bainita y la martensita, tienen usualmente mayores densidades de dislocaciones, lo que lleva a
degradar los patrones EBSD, reduciendo el valor 1Q. Normalmente, para aceros DP, la
distribucion espacial de los valores 1Q puede ser descripta por dos picos simétricos diferentes de
la funcion de Gauss. La Fig. 2.14 muestra un ejemplo para un acero DP-980 tomado de la
bibliografia. EI primer pico, en la regién de valores bajos de 1Q, corresponde a los granos duros
de martensita, y el segundo pico, corresponde a la matriz blanda de ferrita. Para identificar las
fases constituyentes se determina el valor umbral en la regidon de solapamiento entre ambos
picos de Gauss, mientras se compara con los resultados de la identificacion de las fases usando
la imagen SEM. Luego de finalizar estas etapas, los granos individuales y las orientaciones
cristalograficas de la ferrita y la martensita se pueden identificar en base a los valores IQ a la
izquierda y derecha del valor umbral, respectivamente (ver ejemplo en la Fig. 2.15).

En el caso del acero DP-780 utilizado en la presente tesis, resultd muy dificil distinguir la
ferrita de la martensita en base a la calidad del patrén EBSD, debido a la baja tetragonalidad de
la martensita. Se observa a partir del mapa 1Q de la Fig. 2.16 (izg.) que algunos granos de
martensita aparecen en colores claros y pueden ser confundidos con los granos de ferrita, y
viceversa. Como resultado, no fue posible identificar el pico correspondiente a la fase
martensitica (ver Fig. 2.16, der.) y, por lo tanto, la determinacion directa de la textura
cristalogréfica de ambas fases no resulté factible. Vale la pena mencionar que también se
intento separar la textura por medio de la técnica EDS, en base a la diferencia en contenido de
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Figura 2.15 Figuras de polo inversa y seccion ¢, = 45° de la ODF para las fases constituyentes en la region
intermedia de un acero DP-980 (Choi et al., 2013) sin deformar: ferrita (arriba) y martensita (abajo).

carbono entre ambas fases, y por topografia AFM, en base a la diferencia en altura sobre la
superficie de la muestra, en conjunto con el analisis EBSD.

Aunque la aplicacion de estas técnicas no aport6 los resultados esperados, trabajos de la
literatura indican que ambas fases poseen orientaciones cristalogréaficas similares. Por ejemplo,
Choi et al. (2013) encontraron que la microtextura de un acero DP-980 se caracteriza por la
presencia de las fibras a y y. Sin embargo, la intensidad de la fibra a en la martensita es
levemente méas débil que en la fibra correspondiente a la ferrita. Woo et al. (2012) encontraron
el mismo resultado, también para un acero DP-980, aunque la intensidad de la fibra a fue
levemente mayor en la martensita que en la ferrita. Barbé y Verbeken (2009) determinaron
microtexturas muy similares para ambas fases en una chapa de acero DP-600. Por el contrario,
Schwarzer y Weiland (1988) estudiaron un acero DP con un 20% de fraccion en volumen de
martensita y determinaron que la textura de la ferrita es similar a la de recristalizacion de aceros

bajos en carbono, mientras que la martensita mostré sélo una textura débil, casi aleatoria.

| Acero DP-780
0.10

0.08
0.06

0.04 —

Fraccion en nimero

0.02 +

0.00
80 100 120 140 160 180 200 220

1Q
Figura 2.16 Mapa IQ (izg.) y distribucion de los valores 1Q (der.) para la chapa de acero DP-780.
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Tabla 2.3 Propiedades Direccion o (MPa) or (MPa) A% K (MPa) n

mecanicas de la chapa RD 507 832,5 12,5 1240 0,131
de acero DP-780. DD 501,5 821,5 12,7 1235 0,135
TD 498,5 844 12,3 1263 0,133
X 502,1 829,9 12,5 1243 0,134

2.4 Caracterizacion mecanica

2.4.1 Ensayo de traccién uniaxial

Por razones histéricas y debido a la facilidad de ejecucion de este ensayo, muchas de las
propiedades principales de los materiales se basan todavia en mediciones hechas sobre probetas
uniaxiales. En la presente tesis, los ensayos se realizaron siguiendo la norma ASTM E8-04 para
probetas planas de dimensiones reducidas (subsize), cuyas dimensiones se muestran en la Fig.
2.17. Mediante la utilizacion de probetas cortadas por laser CNC en la direccion de laminado
(RD), transversal (TD) y diagonal a 45° (DD), se evaluaron tensiones de fluencia (o),
resistencia a la traccion (o7), alargamiento uniforme (A%), coeficiente de resistencia (K) y de
endurecimiento por deformacion (n). Estos valores proporcionan las bases para la calibracion de
la mayoria de los modelos computacionales y leyes de endurecimiento. Los parametros de
endurecimiento correspondientes a la ley de Hollomon (o = Ke™) se obtienen a partir de
aproximar las curvas de tension-deformacion verdadera entre 5y 12% de deformacién para cada
una de las tres orientaciones de muestra.

Durante la ejecucion de las pruebas, los datos de fuerza y desplazamiento de cabezal fueron
registrados continuamente mediante el software BlueHill 3.0®. Todos los ensayos se
desarrollaron a temperatura ambiente en un equipo de ensayos universal Instron 5984° de 150
kN de capacidad. Se seleccion6 una velocidad de desplazamiento del cabezal de la maquina de
1,5 mm/min, lo que corresponde a una velocidad de deformacion de aproximadamente 1072 s™.
Se obtuvieron datos de al menos dos ensayos validos para cada direccion considerada y los
resultados fueron promediados. Las curvas de carga ingenieriles obtenidas, se muestran en la

Fig. 2.18, mientras que las propiedades mecanicas medidas se resumen en la Tabla 2.3.

Figura 2.17 Esquema de probeta subsize 100

seguin norma ASTM E8-04 para el ensayo 30 32 30

de traccion (dimensiones en mm).

ol

® Laboratorio de Metalurgia y Tecnologia Mecanica, Departamento de Ingenieria, UNS.
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2.4.2 Determinacion de los coeficientes de anisotropia

En el campo de la ciencia de los materiales, la anisotropia es la dependencia direccional de
las propiedades fisicas y mecanicas de los materiales. De modo general, las caracteristicas
mecéanicas distintivas de los materiales metalicos vienen dadas por su resistencia, su capacidad
de endurecimiento por deformacion y su ductilidad. En el caso de chapas metélicas, la
anisotropia es un pardmetro de igual nivel de importancia, y se considera atribuible
exclusivamente a la componente plastica. La importancia de este parametro en el conformado de
chapas metalicas se ha reconocido por muchos afios debido a su gran influencia en las formas y
dimensiones finales de los productos en un proceso de fabricacién. A modo de ejemplo, la Fig.
2.19 muestra la formacion de irregularidades (orejado) en el borde superior de una pieza
embutida, causada por anisotropia en la chapa metalica. Tal como fue mencionado
anteriormente, la causa mas importante de la anisotropia plastica en los metales es la
distribucion preferencial de las orientaciones cristalinas, es decir, su textura cristalografica.

La anisotropia pléstica se evalta por medio del coeficiente de Lankford (R) (Lankford et
al., 1950), definido por la relacion entre la deformacion en el ancho (g,,) y la deformacion en el
espesor (&:) (Ec. 2.3). Por lo tanto, R cuantifica la capacidad de una chapa a resistir

adelgazamiento o engrosamiento cuando es sometida a esfuerzos en el plano de la misma.

Figura 2.19 Efecto de la anisotropia en el orejado de
una chapa de aluminio luego de ser embutida: material

isotropico (izq.) vs material anisotropico (der.).
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R, =22 (2.3)

€t

Debido a las dificultades para medir deformaciones en el espesor con suficiente precision,
en la préctica se recurre a la hipétesis de constancia de volumen durante la deformacion plastica
para cuantificar e, = —(g + ¢,,), siendo g la deformacion verdadera de la probeta en la
direccidn longitudinal. Los coeficientes de Lankford son usualmente obtenidos a través de tres
ensayos de traccion uniaxial realizados a 0°, 45° y 90° respecto a la direccidn de laminado para
determinar los coeficientes Ry, R,s Y R, respectivamente. Para especificar el grado de
conformabilidad de un material, y facilitar la lectura de los coeficientes de Lankford, se define
un valor promedio para las tres direcciones, denominado anisotropia normal, a partir de la

siguiente expresion:

Ro+2R45+Rgg
4

R= (2.4)

En materiales isotropicos, R, toma el valor unitario, mientras que los aceros de bajo
carbono presentan, en general, valores entre 1,2 y 3,0 (Ray et al., 1994a). Valores elevados de
anisotropia normal mejoran las propiedades de embutido, ya que se tiene mayor deformacion en
el ancho en comparacién con la del espesor, por lo que la aparicién de la estriccion y rotura se
retarda. Una medida de la variacion de la anisotropia normal con el angulo de la direccion de

laminado viene dada por la anisotropia planar:

2

AR = (2.5)

Este parametro esté directamente relacionado a la formacion de orejado. Un valor positivo
de AR indica la formacion de orejas a 0° y 90° con respecto a la direccion de laminado, mientras
que un valor negativo lleva a la formacion de orejas a 45° respecto a RD (Ray et al., 1994b).
Lamentablemente, un material con anisotropia normal alta posee, en general, una alta
anisotropia planar. Muchos fabricantes de aceros estan trabajando en obtener chapas metalicas
con un alto valor R y un AR nulo. La Fig. 2.20 esquematiza las diferencias entre los valores de
anisotropia planar y normal.

Hay que notar que la determinacion de dichos coeficientes se restringe al rango que
comprende desde el comienzo de la plastificacion, hasta el inicio de la estriccion. Para la gran
mayoria de los materiales, estos coeficientes presentan diferencias a distintos niveles de
deformacion (Gilmour et al., 2004). Por lo tanto, se debe indicar el nivel de deformacién, en la
direccion de aplicacion de la carga, en el cual se evalGa. Varios autores (Lin et al., 1995;

Vankudre y Date, 1997; Gilmour et al., 2004) sostienen que los resultados se deben obtener para
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Figura 2.20 Determinacion de los
coeficientes de Lankford (Granbom, 2010)

Normal anisotropy (F)

Planar anisotropy (4r)

los mayores valores de deformacién dentro del rango admisible de trabajo, ya que niveles de
deformacion méas bajos presentan grandes dispersiones en los resultados. Por otro lado, Hill
(1950, 1980) propuso definiciones similares para estos coeficientes, definiéndolos inicialmente
en términos de incrementos de deformacion plastica para posteriormente hacerlo en funcion de
velocidades de deformacién plastica. Lege et al. (1989) propuso el uso de la medida de la
deformacion media desde el inicio de la plastificacion hasta el limite de deformacion uniforme
como una alternativa a la obtencion de dichos coeficientes a un nivel de deformacion especifico.
Sin embargo, una de las conclusiones fundamentales en el trabajo de Gilmour et al. (2004) fue
gue las mejores correlaciones entre los modelos numéricos y los resultados experimentales se
obtenian cuando se evaluaban los coeficientes de anisotropia basados en deformaciones
plasticas y en niveles de deformacion lo mas cercanos al limite superior del rango de
deformacion uniforme.

En la presente tesis se optd por considerar las recomendaciones de la normativa ASTM
E517, en consonancia con lo anteriormente expuesto. La misma establece que el nivel de
deformacion ingenieril en la direccion de la carga mas adecuado para la evaluacion de los
coeficientes es el mas cercano al limite superior admisible, recomendando de forma general
valores por encima del 15%, siempre que el material lo permita. En el presente caso, los
coeficientes de anisotropia se determinaron en probetas adicionales de traccion, estiradas hasta
un 10% de deformacidn ingenieril. Los ensayos fueron realizados por duplicado, para verificar
la repetitividad, a temperatura ambiente y con velocidades de desplazamiento del cabezal del
equipo de 0,5 mm/min (~10™s™).

Para la evaluacion de las deformaciones longitudinales y transversales en la probeta se
empled la técnica de correlacion digital de imagenes (DIC), que seréd explicada posteriormente
en el apartado 3.3.2.2. Este método permite obtener el campo completo de deformaciones sobre
la superficie de la muestra, tal como se observa en la Fig. 2.21. Resulta claro que la deformacion
no se distribuye homogéneamente a lo largo de la probeta, lo que tiene un efecto no

despreciable sobre los valores R medidos (Van Bael et al., 1994). Por lo tanto, para obtener
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Figura 2.21 Distribucion de la €5
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resultados confiables, se hace necesario estudiar una seccion reducida de la probeta que esté lo
suficientemente alejada de las zonas de sujecién a las mordazas del equipo, para no
experimentar efectos restrictivos de deformacion, y lo suficientemente alejada de los bordes de
la probeta, los cuales fueron posiblemente endurecidos durante el corte de las probetas. Se optd
por promediar los valores de deformaciones en la zona marcada por un rectdngulo negro
ubicado aproximadamente en el tercio medio de la probeta (Fig. 2.22). En esta zona, los valores
de deformacion y del coeficiente de Lankford se mantienen practicamente constantes, tal como
también se ilustra en la Fig. 2.22. Alli, se presenta la evolucion de los parametros de interés (e,
£, Y R) sobre dos lineas de inspeccién, una longitudinal y otra transversal (ver lineas blancas
sobre la probeta, Fig. 2.22). Los coeficientes de Lankford obtenidos (Tabla 2.4) son inferiores a
la unidad en las tres direcciones de carga consideradas, lo cual es tipico en aceros DP, y se
relaciona directamente a la presencia de orientaciones Cube y mayormente orientaciones Shear

en la textura del material de partida (Ray y Jonas, 1990; Hutchinson, 1994).

2.5 Conclusiones

En este capitulo se describieron los diferentes procedimientos y ensayos experimentales
empleados en la caracterizacion mecénica y microestructural de una chapa de acero DP-780 de
1,1 mm de espesor. Asimismo se obtuvo informacion relevante que serd utilizada
posteriormente para calibrar el modelo computacional propuesto. Los resultados arrojaron que

el material posee una fraccion en volumen de martensita de aproximadamente 30% y una baja

Tabla 2.4 Coeficientes de Ry Rys Rog R AR

anisotropia del acero DP-780 0,74 1,00 0,87 0,90 -0,19
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Figura 2.22 Variacion de la deformacion (Hencky) mayor (&), menor (&;) y del coeficiente de Lankford (R), sobre

una linea longitudinal y transversal en una probeta uniaxial de acero DP-780 deformada (e=10%) en TD.

anisotropia, lo que tiene relacion directa a la textura de baja intensidad observada en la chapa. A
través del analisis microestructural se determiné que los granos de ferrita poseen, en promedio,
una forma equiaxiada y un tamafio de grano de 4 um. Por otro lado, los granos de martensita,
con un tamafo de grano del orden de 1 a 2 um, se encuentran conectados entre ellos formando
una estructura de red de tipo collar, distribuidos uniformemente sobre los bordes de grano de la

ferrita, sin una orientacion topoldgica preferencial.
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Capitulo 3

Diagramas limite de
conformado

3.1 Introduccion

Los procesos de conformado de metales comprenden un amplio grupo de operaciones de
manufactura, en los cuales se usa la deformacion plastica para cambiar las formas de las piezas
metalicas. En funcion de la deformacion producida, éstos pueden dividirse en procesos de
conformado volumétrico y de conformado de chapa. En el conformado volumétrico la
geometria original tiene un caracter tridimensional (barras, bloques, cilindros), y el cambio de
forma es aproximadamente del mismo orden en las tres direcciones espaciales. Por otro lado, en
el conformado de chapas, el cambio de forma de mayor magnitud se produce en las dos
dimensiones del plano de la misma. El proceso elemental consiste en sujetar la chapa mediante
algn mecanismo (matriz) y someterla a una deformacidn plastica a través de la fuerza aplicada
por una herramienta (punzon) (Fig. 3.1), pudiendo ser dicha fuerza de compresion, de traccion,
de corte 0 una combinacion de ellas. La importancia del conformado de chapas metélicas,
dentro de los procesos de deformacion pléstica, radica en el amplio espectro de uso del mismo
en la industria actual: automotriz, aeronautica, electrodomésticos, construccion, envases, etc.

Una préctica usual e importante en esta industria es la determinacion de la metodologia a
llevar a cabo durante el proceso de conformado. Ello implica la seleccion de materiales,
condiciones de lubricacion, velocidad de deformacion, disefio y puesta a punto del herramental
para las operaciones, entre otros. Adicionalmente, es necesario definir de antemano cuéles son
las areas criticas donde la rotura de la chapa es inminente. En este sentido, el conocimiento de
las deformaciones limites del material, y por lo tanto del diagrama limite de conformado, juega

un rol esencial para los ingenieros de disefio y produccion.
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Figura 3.1 Elementos de conformado: punzén, Punzon

matriz y sujetador. La fuerza se aplica sobre el )
punzon y el material fluye hacia el hueco de la
matriz, adquiriendo la forma final. Sujetador
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El origen del anélisis de las deformaciones limite se remonta a la década de 1940, donde
Gensamer (1946) fue el primer investigador que desarroll6 un analisis exhaustivo del fenémeno
de localizacion en chapas metalicas, deformadas bajo diferentes caminos de deformacion. Este
present6 un diagrama de formabilidad que puede ser considerado como el precursor al diagrama
FLD. El concepto de FLD, como es conocido hoy en dia, fue desarrollado por Keeler y
Backofen (1963). Su principal descubrimiento fue que la deformacién principal mayor, antes de
que se produjera estriccion localizada en la chapa, se incrementaba a medida que el grado de
biaxialidad aumentaba. Mas adelante, Keeler (1965) encontr6 que las propiedades de los
materiales tienen un efecto significativo en la distribucion de la deformacion durante el estirado
biaxial de chapas metélicas, resaltando que cuanto mayor sea el exponente de endurecimiento
por deformacion, la distribucién de la deformacion sera relativamente homogénea. Por el
contrario, cuando los materiales poseen bajos valores de n desarrollan gradientes de
deformacion pronunciados y la deformacion se concentra en muy pequefias regiones causando
la falla prematura del material. Keeler también construyé un mapa en el espacio de
deformaciones principales (&;, &,) donde separé estados de deformaciones sanos de otros
estados mas severos que podrian llevar a la rotura de la chapa. Por definicién, &, y &, son las
deformaciones principales mayores y menores, respectivamente’. Esta idea fue extendida por
Goodwin (1968), donde el diagrama fue completado también para el lado izquierdo, en el que
predominan estados de tension-compresién, aunque su criterio de falla fue la aparicion de la
fractura. En los afios siguientes la investigacion se centr6 en el desarrollo y mejora de las
técnicas utilizadas para la medicion del campo de deformaciones en probetas y la definicion de
las deformaciones limite, asi como en el desarrollo de equipos y metodologias adecuadas para
explorar el rango completo de deformacion en los diagramas FLD (Banabic et al., 2000;
Banabic, 2010).

1 En el caso del conformado de chapas, las deformaciones se suelen medir en el plano de la misma,
dado que las variaciones en el espesor son dificiles de medir con precision. Por lo tanto, cuando se habla
de la relacion de las deformaciones, se hace referencia a la mayor y menor que se producen en el plano de
la chapa.
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El objetivo de este capitulo es presentar una resefia del concepto de diagrama limite de
conformado, los factores que limitan y afectan la formabilidad de chapas metélicas, asi como las
técnicas experimentales mas utilizadas en la bibliografia para medir las deformaciones limite y
determinar el diagrama FLD, poniendo un mayor énfasis en aquellas utilizadas en el presente
trabajo de investigacion. Asimismo, se describen genéricamente las caracteristicas de
formabilidad de los aceros DP y su comparacion con las de otros aceros de alta resistencia.

3.2 FLD: definicion y conceptos

El diagrama FLD muestra las condiciones limite de deformacion que se pueden alcanzar en
un punto de la chapa para producir la falla de la misma. La determinacion del mismo se realiza
de forma manual mediante la realizacion de diferentes ensayos, que comprenden desde
solicitaciones de traccion uniaxial (UAT), pasando por deformacion plana (PS), hasta
deformacion biaxial equilibrada (EBA). Dentro del diagrama, la curva limite de conformado
delimita una zona de conformado seguro de una zona de conformado inseguro donde existe
riesgo potencial de aparicion de la estriccion localizada o la fractura del material. El diagrama
FLD es, por lo tanto, una herramienta esencial para el disefio y/o comprobacion en procesos de
conformado de chapa. Sin embargo, el conocimiento de la FLC usualmente no provee
informacion suficiente a los propdsitos industriales. Debido a la incerteza en la determinacion
experimental de la FLC, los usuarios estan generalmente mas interesados en conocer el ancho
de la banda limite de conformado (FLB), es decir, una region pequefia, en lugar de una linea,
debajo de la cual la falla del material no ocurrira (Buchar, 1996). Cabe destacar que el minimo
valor de formabilidad se encuentra usualmente bajo condiciones de deformacién plana y es

denominado FLC,. La Fig. 3.2 muestra esquematicamente un diagrama limite de conformado

tipico.
Figura 3.2 Esquema de un diagrama limite de 0.6
g q g FLD o
conformado tipico.
0.5
. 1 ZONA DE
W 04 FALLA
5 FLC
s |
s
=03
5 °7 At EBA
g 1 FLC ZONA
B g5 SEGURA
2
[ |
2 ]
014
00
02 -0l 0.0 0.1 02 03 0.4

Deformacion menor (g)

55



3.2.1 Factores limitantes

En la préctica, los procesos de deformacion pléstica estan limitados por la falla de la chapa.
El material conformado debe satisfacer los requisitos que le seran solicitados durante toda la
vida de uso y cualquier evento que inutilice la pieza para la funcion que fue disefiada se
considerard como falla. En términos generales, la falla del material toma principalmente la
forma de estriccion localizada o fractura duictil, predominando uno u otro en funcion de la
ductilidad del material y del estado de solicitacion mecénica en la chapa. Asi, en materiales de
alta ductilidad, la falla usual es la estriccion localizada, la cual ocurre cuando el estado de
tensiones lleva a incrementar el &rea superficial de una chapa a costa de una reduccién en su
espesor (Fig. 3.3, izq.). Hay dos tipos de estriccion: la estriccion difusa, llamada asi debido a
gue su extension en area es mucho mayor al espesor de la chapa, y la estriccion localizada, la
cual ocurre posteriormente a la estriccion difusa y aparece en una banda muy estrecha, del orden
del espesor de la chapa. A partir de entonces se concentra en esa pequefia area casi toda la
deformacion posterior del material, mientras que el resto de la chapa no se deforma
significativamente, produciendo el adelgazamiento progresivo e inestable del mismo hasta el
desgarro. Mientras que la estriccion difusa en general no es una limitacién en la préctica del
conformado de chapas, el problema de la localizacién es de gran interés para los ingenieros
debido a que a menudo se relaciona a una calidad pobre del producto y es una indicacion
temprana de la falla estructural de la pieza.

Por otro lado, en chapas de ductilidad reducida, como son por ejemplo algunas aleaciones
de aluminio o de acero endurecidas térmicamente, la fractura ductil puede ocurrir incluso antes
que la estriccion localizada. Este comportamiento estd favorecido por un estado de
deformaciones biaxiales de traccion. En estos casos, el proceso de falla esta controlado por los
mecanismos de iniciacion, crecimiento y coalescencia de cavidades en el espesor de la chapa
(Fig. 3.3, centro).

A su vez, a diferencia de los aceros convencionales, los aceros AHSS presentan otro tipo
de fractura a menudo llamada fractura por corte. Este tipo de fractura se orienta perpendicular a
la direccién de estirado en el plano, exhibe poca estriccion localizada y presenta grietas
inclinadas sobre planos alternantes orientados a 45° sobre el espesor (Fig. 3.3, der.). Varios
investigadores atribuyen este fendmeno a un mecanismo especial de dafio y/o crecimiento de
cavidades, posiblemente relacionado a la compleja microestructura de estos aceros (Lee et al.,
2004; Sarwar et al., 2006; Wagoner, 2006; Vernerey et al., 2007; Sun et al., 2009).

Existen otros tipos de fendmenos limitantes en el conformado de chapas metalicas, ademéas
de los mencionados anteriormente. Por ejemplo, la falla por arrugado, que ocurre cuando las
fuerzas dominantes son compresivas tendiendo a causar el engrosamiento del material, dando

lugar a la formacién de arrugas en la pieza final. La recuperacion elastica (springback), que
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Figura 3.3 Fallas tipicas en chapas metalicas ductiles: estriccién localizada (izq.), fractura dictil (centro) y fractura
por corte (der.) (Bjorklund et al., 2013).

afecta a la forma final de la pieza, es caracteristica del conformado por plegado, ya que la

deformacion por flexion de las fibras (no homogénea) hace que unas estén traccionadas y otras

comprimidas. La fractura fragil, donde la ruptura o separacién de material se produce por

clivaje (separacion directa de planos cristalinos por ruptura de enlaces), entre otros.

3.2.2 Factores que influencian el diagrama FLD

La formabilidad de las chapas metélicas estd influenciada por algunos factores fisicos y

propios del proceso de conformado, de los cuales los mas relevantes se resefian a continuacion:

Espesor de la chapa. La region de conformado seguro aumenta a medida que lo hace el
espesor hasta un valor critico (de hecho, una de las soluciones industriales para piezas
poco seguras es simplemente aumentar el espesor de la chapa). La influencia del espesor
es alta para estados de traccion biaxial y disminuye progresivamente hasta la region de
traccion uniaxial (Dieter, 1967).

Endurecimiento por deformacion. El exponente de endurecimiento por deformacién
provee una medida de la ductilidad del material antes de que aparezca la estriccién. La
FLC corta al eje g; aproximadamente a un valor igual a n. Si este valor disminuye, la
curva disminuye proporcionalmente, reduciendo la zona de conformado seguro. Si
n — 0, la capacidad de conformado en el sector izquierdo del diagrama se agota pero es
posible conformarla todavia bajo un estado de traccion biaxial (Marciniak et al., 2002).
Anisotropia plastica. En condiciones de traccion uniaxial, el efecto de la anisotropia
plastica normal se refleja en los caminos de deformacién resultantes (p = ¢,/¢,),
desplazandolos hacia la izquierda o derecha de p = -0,5 para valores de R mayores y
menores que la unidad (Wagoner et al., 1989). Por otro lado, para traccion biaxial (zona
derecha del diagrama FLD), un aumento de la anisotropia plastica normal disminuye el
valor maximo de deformacion limite (Marciniak y Kuczynski, 1967).

Velocidad de deformacion. En general, el incremento en la velocidad de deformacion
desplaza hacia abajo la FLC, disminuyendo la formabilidad (Percy, 1980). Coeficientes
altos de sensibilidad a la velocidad de deformacion (m) en el material retrasan el

adelgazamiento y, por lo tanto, el desarrollo de la estriccion (Conrad et al., 1978).

57



o Imperfecciones. Dentro de las imperfecciones que pueden encontrarse en las chapas
metélicas se engloban las reducciones de espesor, las inclusiones o la propia rugosidad
superficial. Cuanto mayor sea el nimero y/o tamafio de ellas, mas se reduce la zona de
conformado seguro, ya que la estriccidn localizada se inicia alli con més facilidad.

e Técnica de medicion de las deformaciones. Este factor esta principalmente asociado a la
técnica de analisis de grilla de circulos. En esta técnica, cuanto mayor es el diametro del
circulo original, menor es la precision, dado que se estdn midiendo gradientes
promediados con una distancia mayor (Grumbach y Sanz, 1972). Sin embargo, en la
actualidad se esta generalizando el uso de la técnica de correlacién digital de imagenes
para medir las deformaciones, la cual posee una precision mucho mayor (Sutton et al.,
2009). Ambas técnicas se describen en el apartado 3.3.2.

e Trayectoria de deformacion. Para que la determinacion de los limites de formabilidad
sea representativa, es necesario que p sea constante durante todo el ensayo. Cambios
abruptos en el camino de deformacion, durante el conformado de la chapa, pueden
producir diferencias significativas en la formabilidad méxima y por lo tanto en la FLC
(Graf y Hosford, 1994). En consecuencia, una gran limitacion de los diagramas FLD es
que Unicamente son validos en procesos con caminos de deformacion lineales, es decir,
en los que las relaciones de las deformaciones son constantes durante el proceso de
deformacion.

e Radio del punzén. Cuando disminuye el radio del punzén aumenta la componente de
doblado sobre la chapa, generando gradientes de deformacion y tension sobre su
espesor. Este gradiente pospone la aparicion de la estriccion localizada, por lo que tiene
un efecto positivo sobre la formabilidad (Charpentier, 1975; Frictorie et al., 2010).

e Temperatura. S6lo para algunos materiales la formabilidad aumenta si la temperatura de
trabajo aumenta (trabajo en caliente). Esta estrategia es utilizada en la industria para
materiales que disponen baja formabilidad (Li y Ghosh, 2004).

e Presion normal. En procesos como hidroconformado, un aumento de la presion normal
tiende a cerrar las posibles imperfecciones en forma de huecos y, por lo tanto, aumenta

la zona de seguridad del diagrama FLD (Padwal et al., 1992).

3.3 Determinacion del diagrama FLD

3.3.1 Ensayos de formabilidad

Actualmente existen variadas técnicas experimentales para determinar el diagrama FLD,
las cuales incluyen diferentes geometrias de herramientas y de muestras para deformar el

material bajo diferentes trayectorias de deformacion, nominalmente proporcionales, en el
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espacio de deformaciones principales. Dichos caminos recorren estados desde traccion uniaxial
hasta traccion biaxial equilibrada. Los ensayos pueden ser organizados de acuerdo a lo sugerido
por Raghavan (1995) en procedimientos: en el plano (in-plane) y fuera del plano (out-of-plane).

Los procedimientos en el plano incluyen ensayos donde la probeta, una vez deformada,
mantiene su superficie plana, evitando los efectos de la curvatura. Dentro de ellos se pueden
citar los ensayos convencionales de traccion uniaxial, ensayos de deformacion plana, similares
al de traccion uniaxial pero con probetas mas cortas y anchas para suprimir la contraccion
lateral (Xavier et al., 2014), y ensayos de traccion con muestras entalladas, descriptas por
Holmberg et al. (2004), que permiten obtener carga proporcional entre traccion uniaxial y
deformacion plana. Ademas, pueden encontrarse ensayos de torsion plana (Marciniak y
Kolodziejski, 1972) y de corte puro simple (Genevois, 1992), que generan estados de corte puro
en el plano de la chapa. Por otro lado, existen diferentes alternativas para determinar los estados
de deformacion limite en el lado derecho del diagrama FLD. En particular, el ensayo mas
difundido es el de Marciniak, que originalmente provee estirado equibiaxial mediante un
punzén plano, sin la influencia de la friccion (Marciniak y Kuczynski, 1967). Mas adelante, este
ensayo fue modificado por Tadros y Mellor (1978), quienes utilizaron punzones circulares o
elipticos para obtener trayectorias de deformacién desde p = 0,58 a p = 1; y por Raghavan
(1995), quien simplemente utiliz6 muestras con diferentes geometrias de entalla para obtener el
campo completo de deformaciones (-0,5 < p < 1) en el diagrama FLD.

Los procedimientos fuera del plano imponen una componente de doblado, lo que genera
gradientes de tensidn/deformacién sobre el espesor de la probeta. Dentro de este grupo se
encuentra el ensayo Nakajima (Nakajima et al., 1968) en el cual un punzén semiesférico estira
muestras circulares entalladas, permitiendo obtener el campo completo de deformaciones. Este
ensayo presenta ademas la desventaja de la presencia de una fuerte componente de friccion y
carga normal. Una alternativa para eliminar la friccion durante el estirado del material la
constituye el ensayo de acopado hidraulico equibiaxial, originalmente propuesto por Olsen
(1920). Este consiste en la deformacion de probetas planas circulares, fijadas sobre su
circunferencia, por medio de la accion continua de una presion hidraulica creciente en una de
sus caras. Més adelante fue extendido para obtener el sector derecho del diagrama FLD a través
del uso de matrices elipticas (Okamoto et al, 1968). Recientemente, Banabic et al. (2013)
propusieron un procedimiento mejorado del ensayo de acopado hidraulico, el cual utiliza una
muestra doble. La muestra superior posee un par de agujeros perforados en posiciones
simétricas con respecto al centro y la muestra inferior actia como portadora y como punzén
deformable. Mediante la modificacion de las dimensiones y la posicion reciproca de los

agujeros es posible obtener el rango completo de deformaciones de la FLC.
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Los caminos de deformacion alcanzados por estas técnicas se resumen en el diagrama FLD
esquematico de la Fig. 3.4. Las diferencias entre los ensayos dentro y fuera del plano fue
analizada por Ghosh y Hecker (1974) por medio de ensayos Marciniak y Nakajima,
respectivamente. Su estudio concluy6 que las deformaciones limite en el ensayo Nakajima eran
mayores que aquellas en el ensayo Marciniak, lo cual atribuyeron a diferentes condiciones de
inestabilidad y a un proceso de localizacion de las deformaciones méas lento en el caso de
estirado fuera del plano. Esto es puesto en evidencia en el Capitulo 6 del presente trabajo por
medio de ensayos Nakajima y de traccion sobre probetas con diferentes geometrias de entallas.

La determinacién de la FLC en la presente tesis se realizO mediante cuatro de estas
metodologias: ensayos de acopado hidraulico, ensayos Nakajima, ensayos de traccién sobre
probetas con diferentes geometrias de entallas y ensayos Marciniak. Los resultados obtenidos se
presentan, junto con las caracteristicas generales de cada técnica, en los bloques
correspondientes a 8Resultados y aplicaciones experimentales (Capitulos 4 a 6) vy
8Resultados y aplicaciones computacionales (Capitulos 9 y 10). Sin embargo, resulta
importante destacar algunas particularidades adicionales de las dos primeras de ellas.

Los ensayos de acopado hidraulico fueron desarrollados en CEMEF? y en la UNS®. En el
primer caso se estudiaron las deformaciones limite del material utilizando mediciones in-situ
por medio de equipos de analisis por correlacion digital de imégenes en tres dimensiones. Para
ello se emplearon maéscaras elipticas y circulares (Fig. 3.5), con un didmetro de eje mayor de
125 mm, para la obtencién de estados multiples correspondientes al lado derecho del diagrama
FLD. Las probetas son de seccién circular con un didmetro de 200 mm. La velocidad de
deformacion del material queda determinada por el caudal de flujo de la bomba de

desplazamiento positivo hacia la matriz. Un valor de caudal constante de 2 cm*/min resulta en

2 Centre de Mise en Forme des Matériaux (CEMEF), MINES ParisTech, Sophia Antipolis, Francia.
® Laboratorio de Metalurgia y Tecnologia Mecanica, Departamento de Ingenieria, UNS.
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Figura 3.5 Dispositivo de acopado hidraulico del CEMEF (izq.) y mascaras utilizadas (der.). L6s nimeros sobre cada

mascara indican su relacién de aspecto.

velocidades de deformacion del orden de 1x10° s™, dependiendo de la geometria de la mascara.
En todos los casos, los ensayos fueron realizados a temperatura ambiente.

La Fig. 3.6 muestra la evolucion del camino de deformacion, extraido a partir de las
mediciones DIC en tiempo real, para las cuatro mascaras utilizadas. Los valores corresponden al
promedio sobre un &rea pequefia en el punto méas alto del domo de las probetas. Estas
trayectorias se caracterizan por una primera etapa quasi-lineal inducida por la geometria de la
maéscara. Seguidamente, a partir de un determinado nivel de deformacion, la trayectoria se
separa de la linealidad debido al comienzo de la estriccion sobre la muestra, la cual tiende de
manera progresiva a un estado instantaneo de deformacion plana (Marciniak et al., 2002).

Adicionalmente, el ensayo de acopado hidraulico genera un interés particular en las etapas

de calibracion de los modelos de simulacion (Slota y Spisak, 2008) ya que, a diferencia del
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ensayo de traccién uniaxial, las chapas metalicas sometidas a traccion biaxial pueden soportar
muchos mayores niveles de deformacion plastica sin aparicion de estriccion o rotura. En este
sentido, como parte de este trabajo de tesis, se implement6 un sistema de medicion en tiempo
real de la curva tension-deformacion durante el ensayo de acopado hidraulico en el equipo
perteneciente a la UNS. Los detalles de la implementacion se presentan en el Capitulo 4, y el
resultado de aplicacion de esta técnica sobre muestras de acero DP-780 se utiliza en el Capitulo
10 como verificacion de la calibracién del modelo computacional. Una restriccion que se
encuentra en este equipamiento es la limitacion en la carga a la cual se puede llevar a cabo el
ensayo. La presion méaxima disponible en el equipo es de 170 kg/cm?, no siendo suficiente para
deformar el material previamente indicado. Por lo tanto, las muestras fueron rectificadas para
reducir su espesor hasta aproximadamente 0,45 mm. Se tuvo especial cuidado en el control de la
temperatura del material para no afectar la microestructura del mismo durante el mecanizado.

Los ensayos Nakajima fueron desarrollados en el IFIR®, utilizando un equipo cuyas
dimensiones reducen en un 60% a aquellas propuestas por la norma estandar (ISO 12004-2). El
objetivo de ello se debid a la limitacion en la capacidad del equipo de ensayo y, adicionalmente,
a la busqueda de reducir la cantidad del material requerido en la obtencion del diagrama FLD.
Cabe destacar que sélo son aceptables aquellos ensayos donde la estriccién o fractura se
verifique dentro de un circulo con centro en el polo y cuyo radio no sea mayor al 15% del
diametro del punzon (ISO 12004-2). Ello se logra con condiciones éptimas de lubricacion, no
existiendo una recomendacion generalizada para todos los materiales.

La elaboracion de las muestras constd de la utilizacion de corte por laser. La eleccién de
esta técnica radica en el hecho de que posee una alta velocidad del proceso de corte, por lo que
la zona afectada por el calor es minima, y genera una terminacion superficial adecuada. Sin
embargo, debido a la presencia de pequefios filos cortantes en las zonas de las entallas, esta zona
debio ser pulida previamente a la utilizacion de la probeta. Al fijarse en la matriz, cada muestra
es inicialmente deformada de manera circunferencial mediante una cufia de retencion. Esta
operacion impide el movimiento de la periferia de la probeta durante la prueba, asegurando que
la solicitacion sea de estirado (Fig. 3.7).

Una vez que el material ha sido conformado, la principal dificultad para la correcta
determinacion de la FLC es la deteccion precisa del inicio de la estriccion durante el ensayo y la
medicion de las deformaciones limite en la chapa en ese instante. A partir de ello surgen dos
interrogantes que deben ser analizados: ¢cémo son medidas las deformaciones limites y como
son registradas durante el proceso de conformado?, ;como definimos la FLC?. Esto serd

abordado en los siguientes sub-apartados.

* Instituto de Fisica Rosario, IFIR-CONICET, Rosario, Argentina.
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Figura 3.7 Montaje de probetas en la matriz para el ensayo Nakajima (Serenelli, 2013).

3.3.2 Métodos experimentales para la medicidn de deformaciones

En el presente trabajo, se utilizaron las dos técnicas de medicion mas ampliamente
difundidas: el andlisis de grilla de circulos (CGA), grabados electroquimicamente, y la
correlacion digital de imagenes (DIC), mediante un patrén aleatorio. A continuacion se detallan

las caracteristicas mas relevantes de cada una de éstas.

3.3.2.1 Técnica CGA

La solucion mas comun para registrar las deformaciones, es medir el desplazamiento de
marcadores ubicados sobre la superficie de la muestra antes y después de la deformacion.
Keeler (1968) describio un sistema de grilla circular marcada sobre la probeta para permitir
visualizar la magnitud y direccién de las deformaciones durante el estampado; y Goodwin
(1968) demostro la aplicacion de este enfoque en el embutido. Mas adelante, Sowerby et al.
(1982) utilizd un patron cuadrilatero para determinar las deformaciones. Sin embargo los
circulos permiten determinar a simple vista la direccion de las deformaciones principales, que
son aquéllas en que estan orientados los dos ejes de la elipse en que se convierte un circulo
después de la deformacion. Las deformaciones se obtienen, por lo tanto, a partir de la medicion
de las longitudes de los ejes principales (dq,d,) de las elipses resultantes [e; = In(d,/dy);
&, =In(d,/d,); donde d, corresponde al diametro inicial del circulo] o por medio de la regla
de lineas divergentes de Mylar®. En este ultimo caso, la escala transparente de la regla se
coloca y alinea exactamente con la elipse, y esto permite medir directamente los valores de
deformacion. En la Fig. 3.8 se muestran algunos ejemplos de grillas y se esquematiza el proceso
de medicidon mediante la regla de Mylar®.

Generalmente, el grillado se aplica sobre la superficie de la chapa usando técnicas
fotoquimicas, electroquimicas, serigrafia o laser. Cada una de éstas tiene ventajas y desventajas
particulares (Ozturk et al., 2009), sin embargo todas deben cumplir los requisitos de no afectar
el proceso de conformado y ser capaces de resistir las condiciones del ensayo, como friccién o
lubricacién. En este sentido, el método de ataque electroquimico, utilizado en este trabajo, es
uno de los méas populares debido a su facilidad de aplicacion, durabilidad y bajo costo, sumado a

gue no causa distorsion sobre la chapa. En este sistema de impresion, la muestra a ensayar es
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Figura 3.8 Diferentes modelos de grillas utilizadas para la medicion de deformaciones (izqg.) y esquema de medicion

manual mediante la regla de Mylar® (der.).

colocada sobre una placa metalica que permanece en contacto con el terminal positivo de una
fuente de tension. Una pelicula liquida de electrolito se aplica sobre la probeta para asegurar el
flujo de corriente. El esténcil que lleva impresa la grilla de circulos se coloca sobre la probeta de
forma de permitir la aplicacion de la presion necesaria por medio del marcador, cuyo extremo
va conectado al terminal negativo de la fuente. Tanto el tiempo de circulacion de la corriente
como el tipo de electrolito utilizado se seleccionan en funcién del material sobre el cual se desea
imprimir la grilla. Luego del ataque quimico el metal debe ser limpiado con una solucién
neutralizadora.

La gran desventaja del método CGA es que la informacién obtenida es un campo de
deformaciones discreto cuya resolucidon depende de la relacion entre el tamafio de la zona
deformada y el diametro de los circulos de la grilla. Sumado a ello, las mediciones son
realizadas en general manualmente, lo que conlleva a un extenso consumo de tiempo y esta
sujeto inherentemente al error humano. Para solucionar este problema se han desarrollado
sistemas automaticos de medida de deformaciones sobre el grillado a través de imagenes de la
pieza (Tan et al., 1992), sin embargo estos sistemas fueron superados ampliamente en precision,

eficiencia y rapidez por la técnica de correlacion digital de imagenes.

3.3.2.2 Técnica DIC

La correlacion digital de imagenes es una técnica Optica, de campo completo, que permite
la medicién de desplazamientos y deformaciones sobre toda la superficie de la muestra (Amodio
et al., 2003; Pan et al., 2009). La técnica consiste en la toma de imagenes digitales durante el
ensayo de una probeta desde su estado inicial (considerado como el de referencia) hasta su
estado final (deformado). Previamente a la realizacion del ensayo, en general, las probetas son
tratadas para poder emplear la técnica DIC. Para ello se aplica una base de pintura blanca,
flexible y adherente, sobre la superficie, y posteriormente se genera un moteado aleatorio de
color negro, también llamado patron de speckle, para generar el maximo contraste posible.

Comparando las imagenes adquiridas, el software de correlacion de iméagenes divide la zona de
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Figura 3.9 Principios de la técnica DIC.
La zona marcada en rojo corresponde a
la faceta en analisis, en el tiempo t,
(inicial), t; (intermedio) y t; (final).

to t 7}

analisis sobre la probeta en subconjuntos virtuales, denominados facetas (Fig. 3.9), y mediante
la aplicacion de algoritmos de correlacion, busca una regién o faceta de la imagen de referencia
en la imagen deformada, determinando el vector de desplazamientos en cada conjunto de facetas
procesadas y a partir de ellos es capaz de obtener los campos de deformaciones. En esta tesis se
empled el software comercial VIC®.

Para ensayos en el plano, es suficiente la utilizacion de la técnica en dos dimensiones (2D),
con lo cual solo se requiere una fotografia, y por ende una Unica camara fotografica, por cada
estado de deformacién deseado. Resulta de vital importancia, para este caso, que la distancia
entre la lente de la cAmara fotografica y el plano de la probeta sea constante en cada fotografia y
gue se mantenga la perpendicularidad. Si esto no se respeta, se introducen gradientes de
desplazamiento en el plano de la imagen que, cuando son de una magnitud importante,
distorsionan la medicion del software de correlacion, haciendo imposible separar la deformacion
real de la probeta de la pseudo-deformacion de la imagen ocasionada por la variacion en altura
de las fotografias.

Por otra parte, cuando se requiere medir deformaciones sobre superficies curvadas (3D) de
ensayos fuera del plano, se utiliza un arreglo de dos cdmaras. Se toman en este caso dos
fotografias (una por cada camara) de cada estado (original y deformado). Las dos camaras
permiten localizar cualquier punto en el espacio tridimensional dado por la superficie de la
probeta a partir de su posicion en ambas imagenes. En el caso 3D, y/o cuando el area de la zona
de interés es extensa, es critico el factor iluminacidn. Una iluminacién deficiente o no uniforme
distorsiona la distribucion de grises en las fotografias que el programa utiliza. La precision de
los resultados es sensible a la resolucion de las iméagenes, las dimensiones de la probeta o zona
de interés, la distancia entre la cAmara y el espécimen, la distancia focal de la lente y la calidad
de patron aleatorio. Un andlisis extenso de estos parametros y sugerencias de aplicacion de la
técnica pueden ser encontrados en Sutton et al. (2009). La Fig. 3.10 presenta el montaje
experimental del sistema Optico de medicion de deformaciones VIC-3D® en el equipo de

acopado hidraulico utilizado en este trabajo.
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3.3.3 Determinacion de las deformaciones limite

Desde que se propuso el concepto de FLC muchos investigadores se involucraron
activamente en el desarrollo de métodos experimentales para la obtencion precisa y objetiva de
las deformaciones limite. Estos aspectos experimentales han sido los obstaculos limitantes méas
importantes en el uso practico de las FLCs. A lo largo de los afios, el procesamiento digital de
las imagenes permitio el desarrollo de métodos mas refinados, orientados a remover las
perturbaciones subjetivas, inducidas por el factor humano en el proceso de anélisis, y
contribuyeron a aumentar la precision en las deformaciones limite y a reducir la discrepancia
entre datos experimentales obtenidos de diferentes laboratorios. Principalmente, se distinguen
dos aproximaciones cominmente utilizadas en la evaluacion de las deformaciones criticas:
dependiente de la posicién y dependiente del tiempo.

El principio basico de la medicién dependiente de la posicion es determinar el campo de
deformaciones sobre la muestra, usualmente en el instante de la fractura o en el momento previo
a la iniciacion de la grieta, y luego definir una manera de generar la FLC. Es precisamente por
requerir el analisis de un Unico y determinado instante del proceso por lo que recibe el nombre
de método dependiente de la posicion. Dentro de este marco, varias metodologias fueron
propuestas en la literatura. Takashima et al. (1968) desarrollaron una técnica llamada “método
de los tres circulos”, que consistio en medir la elongacion de tres circulos superpuestos cerca de
la fractura. Este método es relativamente burdo y fue mejorado por Veerman et al. (1971). Poco
tiempo después, Hecker (1972) recomend6 otro método que permitia determinar deformaciones
sanas, a estriccion y a rotura, por medio de la observacion de la forma de la grilla alrededor de
la zona de fractura y las mostr6 sobre el diagrama FLD, estableciendo la FLC entre los puntos
afectados por la estriccion y los puntos sanos. Bragard et al. (1972) definieron un método
basado en la interpolacién de la distribucion de deformaciones principales a lo largo de varias

secciones perpendiculares a la grieta en el espécimen fracturado, para determinar la

Figura 3.10 Montaje experimental del sistema
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deformacién al inicio de la estriccion. EI método fue mejorado posteriormente en la reunién de
la IDDRG (1973), conocido como método “Ziirich Nr.5”, y por d’Haeyer y Bragard (1975).
Algunas de las técnicas y fundamentos de las metodologias anteriores fueron la base para el
desarrollo de la reciente norma ISO 12004-2, cuyo objetivo fue definir condiciones de ensayo y
un procedimiento de evaluacion de la FLC unificado. Este procedimiento establece una
metodologia basada en el analisis de la distribucion de deformaciones principales en secciones
perpendiculares a la grieta, mediante la aproximacion polindmica de los datos en un cierto
intervalo o ventana de ajuste, justo en el instante anterior a la aparicion de la fractura. Méas
detalles pueden encontrarse en la norma. La principal desventaja de esta técnica estandarizada
es que la FLC se genera sobre la fractura incipiente de la muestra, cuando la estriccion
localizada ya ha ocurrido. Debido a esta limitacion, Hogstrom et al. (2009) propusieron un
método para refinar la norma, basado en determinar las deformaciones criticas al comienzo de la
estriccion, que en parte sigue la norma ISO, pero necesita algunos pasos adicionales para definir
el tiempo y ubicacién del comienzo de la estriccion. Recientemente, Zhang et al. (2013) mostré
un método basado en la técnica de Hecker, consistente con éste, donde aplica grillas virtuales en
lugar del grillado real.

Por otro lado, el uso cada vez mas extendido de la técnica DIC ha permitido explorar
metodologias dependientes del tiempo, como alternativa a las dependientes de la posicion, para
la deteccién del inicio de la estriccion. Estas metodologias se basan en el andlisis de la
evolucién temporal de alguna de las variables del proceso y en el establecimiento de una
condicidn critica para determinar el valor de deformacion limite. Algunos métodos en esta linea
se basan en la evolucion temporal de la distribucion de la deformacion principal méaxima y su
gradiente espacial (Geiger y Merklein, 2003), de la velocidad de deformacion principal maxima
(Situ et al., 2006, 2007; Huang et al., 2008; Merklein et al., 2010; Li et al., 2013; Martinez-
Donaire et al., 2014), de la diferencia de los incrementos de deformacién maxima (Feldmann et
al., 2009), de la deformacion en el espesor y su derivada primera (Eberle et al., 2008; Volk y
Hora, 2010), del analisis del cambio en altura de la topografia de la superficie de las probetas
(Wang et al., 2014), entre otros. A pesar de las diferentes propuestas no existe aln ninguna
universalmente aceptada, ni estandarizada. De hecho, aunque la norma ISO 12004-2 se refiere a
estos métodos dependientes del tiempo, no propone ninguno.

En la presente investigacion se utilizaron dos técnicas para medir las deformaciones: el
método convencional, basado en la técnica de Hecker, y el método de Bragard. A continuacion,

se presentaran las particularidades de cada técnica.
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Figura 3.11 Ejemplo de aplicacion de la técnica
convencional para determinar estados sanos (S),
marginales (M) y de estriccion (E).

3.3.3.1 Método convencional

Esta metodologia se basa en el trabajo de Hecker (1972), y hace uso de la aplicacién de la
técnica de grillado, descripta en el apartado anterior. A partir de la muestra deformada hasta la
aparicion de estriccion localizada y/o fractura, el método consiste en medir las deformaciones
sobre las elipses discriminando entre cuatro calidades de puntos cominmente denominados:
sanos, marginales, con estriccion y fracturados. Esta discriminacion se realiza por medio de
inspeccion visual, generando un grado importante de subjetividad. La Fig. 3.11 muestra el
ejemplo de una probeta que presenta una clara estriccion localizada. Las elipses atravesadas por
la estriccion son identificadas con la letra “E”, aquellas apenas influidas o primeras vecinas a
estas ultimas se consideran marginales y se identifican con la letra “M”, y las elipses claramente
sanas y alejadas de la estriccion o fractura, determinan estados de deformacion seguros,
identificados por “S”. En el caso que existiera una fisura, las elipses afectadas pueden medirse
cuidadosamente sumando las dimensiones de las partes que la componen. Una vez medidos
estos valores, se los vuelca sobre el diagrama FLD generando una “nube de puntos” y se traza la
FLC entre los puntos afectados por la estriccion y los puntos sanos. En general no existe una
division clara entre puntos correspondientes a zonas fracturadas, marginales y sanas. De esta
manera, tal separacion debe hacerse en base a la experiencia del analista, datos historicos,
descarte de valores incoherentes y una recurrente observacion de las probetas. Las mediciones
realizadas mediante esta técnica fueron hechas sobre probetas Nakajima y los resultados seran
presentados en el Capitulo 6.

Aunque este método fue utilizado extensamente debido a su simplicidad, no esta exento a
la subjetividad en la medicion, lo que afecta la calidad de los datos medidos. Smith y Lee (1998)
analizaron la incerteza de esta metodologia y encontraron que los valores de FLC, pueden variar
alrededor del 5% vy el valor de la deformacion maxima para una dada deformacién menor lo

puede hacer hasta en un 11% de deformacion.
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3.3.3.2 Método de Bragard

El otro procedimiento utilizado en el presente trabajo sigue una metodologia similar a la
propuesta por Bragard en 1972. Dicho procedimiento consiste en evaluar la distribucion de
deformaciones principales a lo largo de varias secciones perpendiculares a la grieta o estriccion
localizada en la muestra. En cada seccion se realiza el ajuste de la distribucion de deformacion
principal méxima empleando una pardbola de orden 4. Originalmente, Bragard utilizd
Unicamente un polinomio de grado 2, sin embargo, resultados obtenidos por Serenelli (2013)
muestran que los polinomios de grado 4 permiten conseguir un mejor ajuste. Los puntos sobre
la estriccion o fractura son convenientemente descartados del ajuste y la deformacion limite
mayor en cada seccidn se corresponde con el valor maximo de la funcién ajustada sobre los
puntos restantes. Para definir la deformacién limite menor se debe ajustar otro polinomio a las
deformaciones menores e intersectarlo con la abscisa correspondiente al maximo de la curva
polinomial anterior. Finalmente, la media de los valores obtenidos en cada seccion analizada
corresponde al punto sobre la FLC. Esto determina la caracteristica principal de la técnica, por
cada probeta ensayada se obtiene un punto Gnico en el diagrama, eliminado la subjetividad en la
seleccidn de los datos propia del método convencional.

Este método puede ser aplicado, tanto con la técnica de grillado, como con la técnica DIC,
sin embargo, deben tenerse en cuenta algunas consideraciones para seleccionar la zona de
ajuste. Siempre que sea posible, la linea debe ocupar 10 elipses a cada lado de la estriccion o
grieta, o correspondientemente, se utilizan segmentos de 20 mm de longitud para la técnica
DIC. La norma ISO 12004-2 establece un sistema estandarizado para determinar la ventana de
ajuste, mediante el analisis de la derivada segunda de la deformacion, el cual es adoptado en
este trabajo de tesis. Asimismo, la norma sugiere la utilizacién de una parabola invertida para
ajustar los valores de deformacion. Sin embargo, para probetas que presentan grandes gradientes

de deformacidn esta metodologia produce resultados incoherentes.
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Figura 3.12 Determinacion de las deformaciones limite: distribucion de deformaciones y lineas de analisis sobre
una muestra DP-780 (izq.) y aplicacién de la técnica de Bragard sobre la linea #2 (der.).
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A modo de ejemplo, la Fig. 3.12 muestra la aplicacion de la técnica de Bragard sobre una
probeta de deformacién plana de acero DP-780. El rango que incluye los puntos de ajuste fue
obtenido siguiendo la norma ISO 12004-2 y los resultados se comparan aplicando polinomios
de grado 2 y 4. Resulta claro que el polinomio de grado 4 produce resultados méas acordes al
perfil de deformaciones encontrado experimentalmente. Las mediciones realizadas mediante
esta técnica fueron ejecutadas sobre probetas de traccion con entallas y de acopado hidréaulico, y
los resultados seran presentados en los Capitulos 6, 9y 10.

3.4 Formabilidad de los aceros DP

La principal diferencia en cuanto a formabilidad entre los aceros AHSS y los aceros HSS,
como los aceros microaleados (HSLA), es que los primeros poseen una mayor capacidad de
endurecimiento por deformacion o trabajado en frio. Esta alta capacidad de endurecimiento
permite incrementar la resistencia mecanica de la chapa sin reducir demasiado su formabilidad,
al resistir mejor la formacion de la estriccion localizada durante su conformado. Como
contraste, y debido a su elevada resistencia mecanica, aparecen problemas paralelos como
mayores presiones y dificultades en las etapas de conformado, lo que se traduce en un desgaste
mucho més acusado de las herramientas e incluso su rotura prematura tras la fabricacion de
pocas piezas. Sin embargo, estos aceros poseen una baja capacidad de embutido en comparacion
con los aceros convencionales utilizados tradicionalmente en la industria del transporte y en
particular la del automavil, lo cual es un factor critico en los procesos de conformado.

En la Fig. 3.13 se presenta una comparacioén entre las curvas limites de formabilidad entre
aceros DP (350/600), HSLA (350/450) y blando (Mild Steel 170/300) con espesores de 1,2 mm.
Las tres curvas poseen aproximadamente la misma forma, y dado que los aceros DP y HSLA

poseen el mismo valor de n, sus valores FLC,son idénticos. Por otro lado, el acero blando posee

Figura 3.13 Curvas limites experimentales para chapas
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Figura 3.14 Curvas limites experimentales i

- DP 600
- DP 780 LCE Y500
- DP 500
DP 780 Y450
- DP 980 Y700

para chapas de aceros DP de diferentes
grados (WorldAutoSteel, 2009).

€2

una FLC elevada debido a que su valor de n es sustancialmente mayor al de los otros aceros en
estudio. Adicionalmente, la Fig. 3.14 compara las FLC para diferentes grados de aceros DP. A

medida que aumenta el grado del acero, su curva FLC disminuye.

Un punto importante de las curvas precedentes es el valor de FLC, ya que la fractura o
aparicion de la fisura en partes conformadas en frio, bajo condiciones de prensado, a menudo
ocurren en este estado, y la deformacién limite para este caso es la minima. En la Fig. 3.15 se
presentan comparaciones de este valor para aceros DP con respecto a otras aleaciones. En
particular la Fig. 3.15 (izq.) ilustra la relacién entre las deformaciones limite bajo deformacion
plana y la resistencia a la traccion para diferentes chapas de acero, en la cual la banda de
dispersién de los aceros ferriticos incluye aceros blandos, HSLA y DP con espesores de 0,7 a
0,9 mm. En general los valores de FLC, disminuyen con el incremento del valor de la

resistencia a la traccién. Los aceros DP se encuentran cercanos al borde superior de la banda de

dispersién.
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Figura 3.15 Relaciones entre el valor FLC, y la resistencia a la traccidn para aceros laminados en frio (Bleck y

Drewes, 1986) (izg.) y comparacion entre diferentes materiales (Bleck et al., 1998) (der.).
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3.5 Conclusiones

En este capitulo se examiné el concepto de diagrama limite de conformado, los factores
gue limitan y afectan la formabilidad de chapas metélicas, asi como las técnicas experimentales
mas utilizadas para determinar el diagrama FLD y medir las deformaciones limite, poniendo un
mayor énfasis en aquellas utilizadas en el presente trabajo de investigacién.

La formabilidad representa, en términos generales, el resultado de complejas interacciones
entre las propiedades intrinsecas a la chapa metalica y los factores extrinsecos relacionados al
proceso de conformado, los que estan limitados por la aparicion de la estriccion localizada. Es
importante recordar que, si bien se ha generalizado el concepto de FLC, no es una linea estrecha
la que divide la zona de deformacion estable de la de rotura de la chapa, sino, por el contrario,
una banda limite. Esto radica en la dispersion encontrada en los ensayos experimentales.
Pequefios cambios en los pardmetros de ensayo, como las condiciones del equipo, geometria de
la muestra, lubricantes, velocidad, entre otros, pueden conducir a fuertes variaciones sobre los
resultados.

Existe una clara tendencia a minimizar la subjetividad encontrada en la medicion y
determinacion de las deformaciones limite. Esto ha sido claramente beneficiado por el uso de
sistemas de medicion oOpticos, que incluyen la técnica de correlacion digital de imagenes, lo que
permite la generacion de nuevos algoritmos para determinar el momento preciso del comienzo
de la inestabilidad local. En la actualidad, diferentes laboratorios se enfocan en el desarrollo de
nuevas técnicas, sin embargo todavia existe un arduo trabajo a realizarse en las etapas de
verificacion, optimizacidén y comparacion.

La formabilidad de los aceros AHSS, y por ende de los aceros DP, no presenta un cambio
radical respecto de los aceros HSS convencionales. Sin embargo, la mayor capacidad de
endurecimiento por deformacion de los aceros DP permite incrementar la resistencia mecanica
de la chapa sin reducir apreciablemente su formabilidad, lo que atrae principalmente el interés

de la industria automotriz.
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Bloque II

RESULTADOS Y
APLICACIONES
EXPERIMENTALES

Este bloque estéd integrado por tres capitulos que presentan los resultados experimentales
alcanzados en esta tesis, enfocados a la mejora e implementacion de nuevas funcionalidades en
equipos de ensayo y a la determinacién del diagrama FLD del acero DP-780. Los capitulos son
reproducidos de publicaciones realizadas durante el trascurso del doctorado. Debido a que estas
publicaciones son de temas afines, sus introducciones y procedimientos involucran conceptos

similares, por lo que el lector puede encontrar informacion repetida o redundante.
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Capitulo 4

Adaptacion de un equipo de
acopado hidraulico para
determinar curvas de carga’

4.1 Introduccion

La industria del conformado de chapas metélicas requiere la prediccion de complejos
procesos de deformacion para variedad de materiales y aleaciones. Con este propésito, el uso
del modelado numérico es una herramienta muy exitosa para el conocimiento, disefio y
previsibilidad de los procesos. Desafortunadamente, nuevos materiales que requieren leyes
constitutivas mas complejas no son faciles de modelar, y en muchos casos los resultados
experimentales son muy limitados y no cubren el rango esperado de deformaciones,
particularmente en el rango de cargas multiaxiales. La adecuada calibracion y/o validacion de
estos modelos requieren de mayor variedad y precision en los datos que son utilizados para
caracterizar la respuesta mecanica del material.

La determinacion de las propiedades mecéanicas es una de las claves en el analisis del
comportamiento de deformacion de los materiales. Diversas técnicas son utilizadas para obtener
la respuesta tension-deformacion de materiales metélicos, pero ninguna de ellas puede ser
considerada por si misma mejor u éptima. El ensayo estandar de traccion uniaxial (ASTM E8-

04; DIN EN 10 002) mostré ser un método ampliamente aceptado, confiable, simple y

! El siguiente capitulo es reproducido desde: Schwindt C.D., Puccinelli M., Signorelli J.W.
Adaptacién de un equipo de acopado hidraulico para la determinacion de la curva de carga bajo traccion
equibiaxial en chapas metéalicas. Il Congreso Argentino de Ingenieria Mecanica. Buenos Aires,
Argentina, 2-5 de Octubre, 2012. Ref J-007, pp. 1-11. ISBN 978-987-1978-09-0.
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econdémico de realizar. No obstante, una limitacion propia de este tipo de ensayos esta en los
niveles méximos de deformacion alcanzados (sin la aparicién de fendmenos de localizacion,
estriccion, o fisuracion), siendo necesaria una extrapolacion del comportamiento del material si
la solicitacion involucra deformaciones mayores. Este Gltimo punto resulta muchas veces de
vital importancia en el desarrollo de herramientas adecuadas de calculo computacional, dado
que los parametros que intervienen en las leyes constitutivas pueden depender de la forma en
que se eligen las experiencias para calibrar el modelo propuesto.

El ensayo de acopado hidraulico es un método conveniente para determinar las propiedades
de fluencia de los materiales bajo estados de deformacion biaxial, logrando extensos rangos de
deformacion plastica (Atkinson, 1997; Gutsher et al., 2004; Slota y Spisak, 2008; Santos et al.,
2009). En este ensayo, se ubica una probeta plana sobre una matriz, usualmente de forma
circular, y se ancla sobre su borde por medio de un sujetador. Seguidamente, se aplica una
presion hidraulica creciente sobre una de sus caras forzando la chapa a estirarse libremente en
forma aproximada a una semiesfera, presentando un estado de tension biaxial en el polo de la
cUpula formada.

El objetivo del presente trabajo consiste en instrumentar un sistema de medicién en tiempo
real, en un equipo de acopado hidraulico para determinar la respuesta tensién-deformacion en
solicitacion de carga biaxial. Se incorpora una placa adquisidora de datos y se desarrolla el
software especifico para su tratamiento. Los resultados obtenidos sobre una chapa de acero de
calidad de embutido® muestran la factibilidad del método para caracterizar el comportamiento
del material a niveles de deformacion plastica muy superiores a los disponibles mediante un

ensayo de traccion simple.

4.2 Analisis del ensayo de acopado hidraulico

La teoria de membranas permite establecer, en una primera aproximacion, la relacién
existente entre las diferentes magnitudes fisicas intervinientes en el proceso. En particular se
quiere establecer una relacion entre la tension equivalente en el polo de la probeta y la presion
ejercida para deformar la chapa, el espesor y el radio de curvatura que presenta la muestra. Dado
que se restringe el analisis a chapas delgadas (baja relacion entre el espesor y el diametro de la
probeta), se puede considerar que los esfuerzos de flexion son despreciables, simplificando
considerablemente el andlisis. Lo anterior habilita a considerar que la tensién a través del

espesor (o3) sea nula, pudiéndose establecer la siguiente relacion:

2 En este trabajo los ensayos no se pudieron realizar sobre el acero DP-780 debido a que adn no se
disponia de las chapas.
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7, % 2 (4.1)
pr P2t
donde a; y o, son las tensiones principales en la superficie de la chapa, p; y p, son los
correspondientes radios de curvatura de la superficie curva, P es la presion hidraulica y t el
espesor de la chapa.

Restringiendo el andlisis al caso de acopado hidraulico axisimétrico, las dos tensiones
principales pueden considerarse idénticas (¢ = o; = g3), ¥ del mismo modo los radios de
curvatura (p = p; = p,), los cuales también permanecen constantes cualquiera sea el plano

considerado.

Pp
01 =0y =5 (4.2)

Asumiendo un comportamiento tipo Von Mises para el material, la tensién equivalente en

la chapa se calcula mediante las Ecs. (4.3) y (4.4).

1
o= ﬁ [(01 — 02)? + (03 — 03)% + (03 — 07)]"/? 43)
g = I;—f (4.4)

La validez estricta de las ecuaciones anteriores, debido a la desviacion de la geometria del
domo, se observa sélo en el polo de la probeta. Adicionalmente, la evaluacion de la curva de
carga del material requiere del calculo de la deformacidn pléstica en el polo. Asumiendo que la
forma del domo es esférica, de espesor uniforme y teniendo en cuenta la constancia de volumen,

se obtiene la siguiente expresion de la deformacion pléastica equivalente:

€= \E [(e1 — €)% + (g2 — £3)% + (3 — &1)%]Y/? s)

E=—&=In (%0) (4.6)

Se deduce de las definiciones y ecuaciones anteriores que la determinacion de la curva de
carga requiere del valor del espesor en el polo de la probeta (t), del radio de curvatura (p) y de

la presion del fluido de trabajo (P). La presion se obtiene mediante la utilizacion de un
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transductor incorporado en el equipo. En el caso del radio de curvatura y el espesor actual de la
chapa en el domo, su obtencidn no es directa y se deben realizar una serie de simplificaciones
para su célculo. En la literatura pueden encontrarse diferentes aproximaciones direccionadas a
ello. El factor comun en la mayoria de ellas es utilizar la altura del domo (h) para expresar la
evolucion de tanto el radio de curvatura como el espesor de la chapa. El valor de h se determina
mediante la utilizacion de un esferdmetro centrado en la parte superior de la chapa. En los
apartados siguientes se presenta una breve resefia de los métodos mas frecuentemente
encontrados en la literatura que permiten obtener la curva tension-deformacion en este tipo de

ensayos.

4.2.1 Radio de curvatura

Una de las expresiones que relacionan el radio de curvatura con la altura del domo se puede
obtener de forma simple en base a argumentos geométricos, asumiendo que el domo es esférico
y despreciando la influencia del radio de empalme en la cavidad de la matriz. En base a estos

argumentos, Hill (1950) propuso un modelo analitico que responde a la siguiente ecuacion:

_rcz + h?

— (4.7)

p

donde 7, es el radio de la matriz y h la altura de acopado. Panknin (1959) incorpor6 en el
analisis el efecto del radio de empalme de la matriz. No obstante, en el presente caso, la matriz
de la maquina de ensayo tiene un radio de empalme que se puede considerar despreciable.
Consecuentemente, el analisis se desarrolla en base a la aproximacién propuesta por Hill. La
Fig. 4.1 presenta un diagrama con las caracteristicas principales del esferdmetro incorporado en
el equipo de ensayo. Notese que 7. es el radio interno del tubo y h no es la altura total de

acopado, sino aquella entre el tubo y el vastago del esferémetro.

Figura 4.1 Geometria del
r

ensayo de acopado hidraulico.

s
|~

I'm
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4.2.2 Espesor en el domo

La evolucion del espesor en el polo de la probeta fue analizada por varios investigadores
con considerable profundidad. EI comun denominador consisti6 en encontrar expresiones
cerradas (analiticas) que permitan obtener de la manera mas precisa posible el valor del espesor
a medida que la chapa se deforma. Hill (1950) desarroll6 un método analitico en base a la
cinemética de la superficie de la probeta. Chakrabarty y Alexander (1970) mejoraron la
precision del modelo de Hill teniendo en cuenta los efectos del endurecimiento por deformacion
en la chapa, pero a costa de introducir un proceso de iteracion en el célculo del coeficiente de
endurecimiento, desconocido en un principio. M&s recientemente, Kruglov et al. (2002)
desarrollaron una formula simple basada en la hipotesis de que las deformaciones sobre el

meridiano de la probeta se encuentran uniformemente distribuidas en la superficie del domo:

_to

2
1./p ] 4.8)

arc sen (1./p)

Recientemente, Lazarescu et al. (2011) modificaron la ecuacién de Kruglov mediante un
factor de correccion que tiene en cuenta la no uniformidad de la distribucion de las
deformaciones. No obstante, a partir de un estudio comparativo experimental de las diferentes
aproximaciones, Kog et al. (2011) determinaron que la formula propuesta por Kruglov aproxima
con mayor precision la evolucion del espesor durante el ensayo. En funcion de lo anterior se
adopto dicha aproximacion en el presente trabajo.

El diagrama de flujo de la Fig. 4.2 muestra el procedimiento seguido a partir de los valores
de presion y altura del acopado para el célculo final de la tensién y deformacién en el material.

Datos medidos Curva de carga

Presion interna (P)

Radio de Curvatura

Altura de acopado (h) n2+h?
T

Deformacion

- o

€=In (—)
t

Espesor en el polo

(=/p) |
sin” (1./p)

=t

Figura 4.2 Diagrama de flujo de la determinacion de la curva de carga.
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Figura 4.3 Equipo de acopado hidraulico. Figura 4.4 Cabezal con esferémetro.

4.3 Procedimiento experimental

El equipo de ensayo de acopado hidraulico utilizado es una maquina disefiada y construida
en el Laboratorio de Metalurgia y Tecnologia Mecénica de la UNS (Fig. 4.3). Los detalles
constructivos del mismo pueden consultarse en el trabajo presentado por Cariac et al. (1999).

La presion interna a la que se encuentra sometida la chapa se mide continuamente por
medio de un transductor de presién. La evaluacion indirecta del radio de curvatura instantaneo
se realiza por medio de un esferémetro situado en el cabezal de la maquina (Fig. 4.4). EI mismo,
se emplea para medir la flecha (h) del domo, generada durante la deformacion. Para ello el
esferdbmetro posee un tubo de radio interno 7. que posee en su centro un vastago desplazable
axialmente cuando se incrementa h. ElI mismo deforma una viga cantiléver que tiene adheridos
extensémetros eléctricos conectados a un puente Wheatstone, generando la sefial requerida. Las
sefiales correspondientes a la presién y a la altura son registradas por medio de una computadora
equipada con una placa adquisidora de datos NI-DAQ SC-2043-SG. El tratamiento de los datos
provenientes de los sensores se realiza mediante una aplicacion desarrollada en LabView 8.0®
(Fig. 4.5). La interfase de este software permite observar los graficos de todas las variables del
ensayo en el tiempo y la curva de tension-deformacion verdaderas, asi como exportar los

valores.
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Figura 4.5 Procesamiento de los datos. Interfase en LabView 8.0®.
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Tabla 4.1 Composicion quimica [%].

Elemento C Mn Si P S Cr Ni Mo

% 0,05 0,15 0,10 0,019 0,012 0,031 0,020 0,046

4.4 Resultados y discusion

Como ejemplo, el procedimiento descripto precedentemente se utiliza para determinar la
curva de carga biaxial correspondiente a un acero de bajo carbono con calidad de embutido
profundo de 0,91 mm de espesor. La composicion quimica se presenta en la Tabla 4.1. Para la
confinacion efectiva de las probetas en la matriz se utiliza una mascara de abertura circular de
didmetro interno 125 mm.

La Fig. 4.6 muestra la variacion de las sefiales provenientes del esferdmetro y manémetro
respectivamente. El comportamiento observado en la sefial del esferdmetro muestra claramente
un comportamiento regular en su evolucion consistente con el desplazamiento del domo de la
probeta. En el caso de la sefial proveniente del manémetro, se puede notar alguna anomalia en la
parte media del ensayo debido a saltos discretos en la presion del fluido. Este incremento
discontinuo o salto en la presion hidraulica es un punto que debera ser mejorado en el futuro.
Como se indica en la Fig. 4.2, a partir de las sefiales del esferometro y mandémetro se determinan
la presion y altura del domo respectivamente. Una vez conocida la evolucion de P y h se
determina el radio de curvatura y en funcion de éste el espesor del material en el domo de la
probeta. Las Figs. 4.7 y 4.8 muestran la evolucion de ambas magnitudes en funcién de la altura
h. Un estudio sobre la propagacion de errores muestra que en ambas magnitudes la cota tiende a
disminuir con el avance del ensayo. En el Anexo (apartado 4.6) pueden verse detalles del
calculo de errores. El analisis realizado es consistente con las observaciones realizadas en el
trabajo de Ben Quirane et al. (2010).

350

Figura 4.6 Sefial bruta correspondiente
a la medicién de la presion (mandmetro) 300
y altura del domo (esferémetro). — 355
= 250
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4 200 -
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segun la Ec. (4.7). desplazamiento del domo, calculado segin la Ec. (4.8).

Finalmente, utilizando las Ecs. (4.4) y (4.6) se determiné la curva de carga biaxial. La Fig.
4.9 muestra las curvas de carga obtenidas para las 4 réplicas del material; observandose una
repetitividad aceptable en los resultados obtenidos. Se incluye ademas la curva de carga
correspondiente al ensayo de tracciéon uniaxial. En todos los casos, los ensayos no se llevaron
hasta la rotura del material para evitar potenciales dafios en las galgas extensométricas al
momento de la fractura.

La Tabla 4.2 muestra los valores de los coeficientes de resistencia (K) y endurecimiento (n)
obtenidos en los ensayos, su promedio y los de referencia del ensayo uniaxial, mostrando

claramente la limitacién en la relacion tension-deformacion empleada.

600 600
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2 ], g |
:5 3004 ¢ :E 300
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Figura 4.9 Curva de carga: valores de tension-deformacion obtenidos a partir del procesamiento de las sefiales del
esferémetro y mandmetro (izq.); comparacion de las curvas de carga correspondientes a diferentes réplicas ensayadas
y uniaxial de referencia (der.). Las lineas se corresponden con un ajuste por minimos cuadrados utilizando una

relacion constitutiva de tipo Hollomon. Las lineas de puntos corresponden a valores extrapolados.
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Tabla 4.2 Coeficientes de Hollomon. Ensayo K (MPa) n

Réplica-1 596 0,200
Réplica-2 585 0,180
Réplica-3 572 0,180
Réplica-4 591 0,213
Uniaxial 445 0,211

Puede observarse que la curva de carga determinada mediante este procedimiento admite
deformaciones considerablemente mayores a las alcanzadas en un ensayo de traccion uniaxial.
Los valores de tensién mediante acopado hidraulico para este acero muestran una considerable
diferencia del orden del 30% y con una ligera tendencia a incrementase con la deformacion, lo
cual estaria indicando algun efecto no sélo de la textura del material sino también de su
evolucion. Tal diferencia entre ambas curvas resulta esperable dado los valores de anisotropia
planar que presenta el material (Fernandez Long et al., 1999; Nasser et al., 2010) (Ro= 1,92, R4s
= 1,47y Ry = 2,29; Bertinetti et al., 2006).

4.5 Conclusiones

Se implementd un sistema de medicion y adquisicion de datos en tiempo real para
determinar la curva tension-deformacion asociada a un ensayo de acopado hidraulico. Los
resultados obtenidos mostraron la factibilidad del procedimiento empleado, asi como su
reproductibilidad. Se evalud, mediante la determinacion de cotas en los errores cometidos, la
precision del método utilizado para la estimacion de los valores de tension-deformacion en
funcion de los valores de la curvatura, altura del domo y presién. EI incremento discontinuo en
la presion hidraulica que present6 el equipo utilizado es un punto que debera ser mejorado en el
futuro.

Se mostrd que la curva de carga para un acero de carbono de calidad de embutido presenta
una variacién importante respecto al ensayo de traccion uniaxial. Se deberan realizar ensayos

adicionales en diferentes materiales a los efectos de completar la informacion disponible.

4.6 Anexo: Determinacion de la incerteza en el ensayo
de acopado hidraulico

Se realiza un estudio de sensibilidad local para investigar los efectos de los varios
parametros del ensayo de acopado hidraulico sobre los estados de tension y deformacion en la
chapa, de manera de determinar una cota del error cometido.

En los célculos siguientes se utiliza la teoria de errores clésica en la determinacion de la
propagacion de errores. Las letras griegas indican datos medidos (P: presion y h: altura de

acopado); con letras mindsculas latinas los datos geométricos impuestos que se mantienen
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constantes durante el ensayo (t,: espesor inicial, r.: radio del tubo del esferometro), con letras

mayusculas latinas las demas variables que presentan una evolucion en funcién del aumento de

la presion aplicada (t: espesor instantaneo, p: radio de curvatura, o: tension y &: deformacion).
Las relaciones enunciadas en las Ecs. (4.1) a (4.8) pueden describirse en forma genérica de

la siguiente forma:
X =X(a,x) (4.9)

Diferenciando se tiene:

0X 0X
dX =—da +—dx (4.10)
Ja ox

El error absoluto en el valor de X adopta la forma:
0X 0X
AX = ‘—‘ Aa + —| Ax (4.11)
Jda dx

En caso de existir una dependencia implicita de alguna de las variables, se puede expresar

el problema en la forma genérica siguiente:

X=X(a,Y,x)
4.12
{Y =Y(B,y) (4.12)

Un analisis de la propagacién de los errores en este caso permite expresar el error absoluto

de X en funcidn de los errores absolutos de las restantes magnitudes:

oX oY
oY 9

0X aYy

ax = |2 aa + ay + |24 4.13
_aa‘ * ‘ ayay| Y ax| * (443

|A,8+

Tabla 4.3 Errores en la determinacion de los pardmetros del ensayo.

h (mm) p (mm) t (mm) P (Mpa) 3 a (MPa)

Valor Error% Valor Error% Valor Error% Valor Error% Valor Error% Valor Error %

1,44 0,86 120,73 1,16 0,81 5,32 5,64 0,84 0,10 64,55 41764 7,32
1,95 0,64 89,84 0,94 0,74 4,19 7,59 0,62 0,20 26,34 463,29 5,75
2,26 0,55 71,77 0,85 0,67 3,67 8,22 0,57 0,30 1599 479,19 5,10
2,48 0,50 71,16 0,80 0,60 3,34 8,29 0,57 0,40 11,16 488,26 4,71
2,63 0,47 67,22 0,77 0,55 3,10 8,11 0,58 0,50 8,43 499,26 4,46
2,73 0,46 64,84 0,76 0,49 2,92 7,88 0,60 0,60 6,72 517,26 4,28

91



Figura 4.10 Cotas de los errores absolutos 500
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Utilizando, segln corresponda, las ecuaciones anteriores en las expresiones que describen
el procedimiento implementado, se puede cuantificar los errores resultantes en la determinacion
de tensiones y deformaciones equivalentes y las fuentes criticas de generacion de errores. La
Tabla 4.3 muestra los valores nominales y errores porcentuales de la altura registrada por el
esferdbmetro, radio de curvatura, espesor instantaneo, presion hidraulica, deformacion
equivalente y tension equivalente, para valores de deformacion de 0,10 a 0,60.

Puede observarse de la Tabla 4.3 que el error relativo tiende sistematicamente a disminuir a
medida que la deformacion aumenta tanto para los valores de tensién como deformacion (ver
Fig. 4.10). Un punto importante de destacar en el procedimiento realizado es que el mayor error
relativo se comete en la determinacion de la deformacién (logaritmo del cociente entre el
espesor instantaneo e inicial). La medicién del espesor inicial se realiz6 con un comparador
centesimal. Del andlisis realizado surge que un punto que debera ser mejorado en el futuro
refiere al ruido de las sefiales, particularmente en lo que refiere al causado por el incremento

discontinuo en la presién hidraulica y vibracién del equipo.
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Capitulo 5

Analisis de 1a evolucion del
camino de deformacion en
ensayos Marciniak!

5.1 Introduccion

Los procesos de estampado de chapas metalicas son muy variados e implican operaciones
en las que el material se encuentra sometido a estados de tensiones y deformaciones que varian
en funcion del disefio de la pieza, del herramental y de variables tales como la lubricacion, entre
otras. Es por lo tanto de esperar que su comportamiento difiera segin estos parametros.

La evaluacion de la formabilidad de las chapas se hace mediante los Ilamados diagramas
limite de conformado (FLD) (lurman et al., 1972; Taylor, 1993). Para obtener estos diagramas,
el material es sometido a diferentes ensayos de laboratorio que le imponen diferentes modos de
deformacion, que intentan reproducir lo que sucede en diferentes tipos de operaciones
industriales de estampado. Es lo que se conoce como trayectorias de deformacion, que van
desde una traccion biaxial equilibrada hasta traccion uniaxial en que el material esta sometido a
un estado combinado de traccion y compresion.

Estas trayectorias de deformacién se representan en un grafico cuyos ejes son la
deformacion mayor (g;) en sentido vertical y la menor (e;) en el horizontal. Para cada
trayectoria de deformacion existe un limite en la capacidad de deformarse que exhibe una chapa

metalica determinada. Uniendo los puntos limite de cada trayectoria se obtiene la curva limite

! El siguiente capitulo es reproducido desde: Schwindt C., Puccinelli M., Insausti J., Ziegler D.,
Bergé G., lurman L., Lucaioli A., Volzone D., 2013. Analisis de la evolucién del camino de deformacion
en ensayos Marciniak. 192 Conferencia del Acero IAS, 5-7 de Noviembre de 2013, Rosario, Argentina.

95



de conformado (FLC), la cual establece una frontera entre dos zonas en las cuales los procesos
destinados a producir la deformacién de una chapa metalica pueden desarrollarse: una zona
segura, donde el riesgo de estriccién o adelgazamiento excesivo es infimo y una zona insegura
en la que tal inestabilidad puede tener lugar.

Por lo antedicho queda evidenciada la utilidad de estos diagramas y ello explica el gran
esfuerzo puesto para su correcta determinacion. Si bien la cuestion es todavia motivo de estudio
entre los investigadores abocados al tema, la norma ISO 12004-2 recomienda dos tipos de
ensayos para la elaboracion de los diagramas FLD, conocidos como Nakajima y Marciniak.
Ambos involucran el uso de probetas con diferentes geometrias que permiten obtener las
distintas trayectorias de deformacion mencionadas anteriormente. Para que la determinacion de
la FLC sea representativa, es necesario que la relacién entre las deformaciones sea constante
durante todo el ensayo, o sea que la relacion p = e,/e; se mantenga inalterada a lo largo de todo
el proceso de carga de la chapa (Marciniak et al., 2002; Hosford y Caddell, 2007). Sin embargo,
este no es el caso en los ensayos Nakajima. Las deformaciones no son exactamente
proporcionales, de hecho siempre existe una primera etapa de deformacion equibiaxial impuesta
por el punzon. Luego de ello, el camino de deformacion cambia gradualmente hacia la
trayectoria impuesta por la geometria de la probeta y las propiedades del material. Este pre-
estirado biaxial produce ademéas que el valor minimo de la FLC no coincida con el eje de
deformacion plana, sino a la derecha del mismo. Este es uno de los problemas que se presenta
en la determinacion de los diagramas FLD.

Otro problema que atenta contra la reproducibilidad de los diagramas FLD consiste en la
diferencia que presentan los dos tipos de ensayos utilizados, Nakajima y Marciniak. En el
primero, la chapa, ademas de ser estirada en diferentes relaciones de tensiones normales, es
sometida a un doblado. El ensayo Marciniak, por otra parte, mantiene la planitud de la chapa
durante toda la carga. El doblado implica una distribucion de tensiones y deformaciones
inhomogeéneas en el espesor, lo cual puede incidir en la deformacion maxima limite que se mide
en la superficie de la chapa (Ghosh y Hecker, 1974; Raghavan, 1995).

El presente trabajo consiste en el disefio, fabricacion y puesta en funcionamiento de un
sistema de registro a través de imagenes que permita calcular los caminos de deformacion
obtenidos en el ensayo Marciniak para chapas metalicas mediante la utilizacion de la técnica de
correlacion digital de imagenes (DIC) (Sutton et al., 2009). Este dispositivo se adapta a la
estampa montada en la prensa hidraulica que se encuentra en el Laboratorio de Metalurgia y
Tecnologia Mecanica de la UNS. Para ello se ensayan chapas electrocincadas de acero de 0,7
mm de espesor, utilizando distintas trayectorias para determinar la FLC del material. Las
geometrias de las probetas utilizadas imponen los diferentes caminos de deformacion, p. Los
registros de imagenes obtenidos con el sistema desarrollado permiten analizar la evolucién de la

proporcionalidad de las deformaciones hasta su valor limite correspondiente a la aparicion de la
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estriccion localizada. Ademas, la utilizacion de la técnica DIC permite analizar de manera
precisa la homogeneidad de las deformaciones sobre la superficie de la probeta para distintos

niveles de deformacién en este ensayo.

5.2 Procedimiento experimental

En el ensayo Marciniak, la carga es transferida a la probeta mediante un punzén plano a
través de una mascara de chapa, la cual posee un agujero central en la zona de interés,
eliminando los efectos de friccién en esta region de la muestra. Tanto la probeta como la
mascara son estiradas simultaneamente, la Gltima a una velocidad mayor debido a la presencia
del agujero central. Este hecho genera la mayor diferencia frente al embutido profundo. Debido
a que existe una velocidad relativa entre la muestra y la mascara en el ensayo Marciniak, las
fuerzas de friccion en la muestra poseen una direccion opuesta a aquellas que ocurren en
embutidos profundos sin mascara (Fig. 5.1). Esta fuerza de friccion revertida limita el nivel de
deformacion en las regiones donde existe contacto entre la mascara y la chapa, permitiendo que
la mayor deformacion y la falla del material ocurra en el centro, donde no existe contacto,
haciendo este ensayo fundamentalmente diferente de otros ensayos estandar de embutido. Como
resultado de esto se genera sobre la chapa una deformacion en el plano, con el consecuente
beneficio de la ausencia de doblado sobre la chapa y facilidad en la medicion de deformaciones,
haciendo de este ensayo un medio perfectamente apropiado para caracterizar la formabilidad de
chapas metalicas.

Los ensayos se llevaron a cabo en una prensa hidraulica marca Adabor de 120 Tm. La
matriz Marciniak posee un diametro de 119 mm, un radio de empalme de 6,35 mm y dispone de
un freno de 4 mm de altura, ubicado sobre un diametro de 153 mm. El punzén es de 100 mm de
diametro y dispone del mismo radio de empalme que la matriz. Las condiciones de friccidn en
las interfaces punzén-mascara y mascara-probeta son claves para el éxito del ensayo. En el
primero de los casos la friccion debe ser minima, siendo lo contrario en el segundo. Con tal

objetivo, se interpone una lamina de nylon de 0,2 mm de espesor, una pelicula de aceite mineral

Figura 5.1 Desplazamiento - Muestra

de la chapa y direcciones de D i
I\
friccién en: embutido

—
(arriba) y ensayo Marciniak ' |:| unzén

(abajo).

- Friccion
- Desplazamiento
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Tabla 5.1 Geometria de probetas y mascara

Geometria Probeta MK-50

3 L;Rﬁ'
§ . w 60 MK-130
J

Geometria Méascara MK-140 MK-145 MK-150

200

Mascara

ir

Prelube y un disco delgado de Politetrafluoroetileno (PTFE) de 0,7 mm de espesor entre el
punzo6n y la mascara, mientras que no se utiliza lubricacion entre la mascara y la chapa.

El material utilizado para el estudio es una chapa de acero electrocincada® de 0,7 mm de
espesor, mientras que para la mascara se utilizé una chapa acero de embutido profundo de 0,9
mm de espesor. Para obtener distintas trayectorias que van desde traccion uniaxial hasta traccion
biaxial equilibrada, se utilizaron probetas circulares de 200 mm de didmetro, entalladas con un
radio R = 60 mm y dejando un ancho W en la parte central, los cuales determinaran la
solicitacion mecénica inducida en la chapa. La Tabla 5.1 presenta el esquema del conjunto
maéscara-probeta utilizado en el presente trabajo. Se cortaron muestras duplicadas con anchos W
de: 50, 60, 80, 100, 120, 130, 140, 145, 150, 155 y 200 mm mediante un pantografo CNC, todas

2 Un factor limitante en el desarrollo de esta tesis fue la cantidad de material disponible. Es por esta
razon, y al hecho de que los ensayos Marciniak insumen una gran cantidad de material, que en este
capitulo los ensayos no se pudieron realizar sobre el acero DP-780. Sin ambargo, esta técnica esta siendo
utilizada en trabajos en curso (apartado 11.2) para el mismo material pero de menor espesor (t=0,9 mm).
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Figura 5.2 Aplicacién de la técnica DIC en la probeta Marciniak MK-50: patrén de speckle (izq.); deformacion

principal mayor &; (centro); deformacion principal menor &, (der.).

orientadas en la direccion de laminacion. Las mismas son desighadas como MK—#X, donde #X
indica el valor del ancho W en mm. La probeta MK-200 corresponde a la probeta sin entalla.
Siguiendo la metodologia propuesta por Raghavan (1995), las probetas MK-50, MK—60 y MK-
80, fueron ensayadas sin mascara, aunque se utilizo la lubricacion descripta directamente sobre
la probeta. La méascara, ubicada del lado del punzén, posee un didmetro de 200 mm y un orificio
central de 32 mm.

La medicion de las deformaciones fue realizada mediante la técnica de speckle y
procesamiento por DIC. Este es un método no invasivo, dado que no necesita contacto mecéanico
con el dispositivo de medicion, que mediante el analisis de imagenes digitales tomadas durante
el ensayo, permite obtener el campo completo de desplazamientos sobre la superficie de la
probeta y por lo tanto el de deformaciones. Dado que en el ensayo Marciniak los
desplazamientos se producen en el plano, se utilizé la técnica DIC en dos dimensiones, con el
consecuente beneficio de ser necesaria una Unica camara fotogréfica para su aplicacion. Para
ello, previo al ensayo, se pinta la superficie de color blanco y posteriormente se genera un
moteado aleatorio de color negro para generar el maximo contraste posible.

Una vez recogidas las imagenes durante la aplicacion de la carga, se tiene una secuencia de
las mismas desde el estado inicial o de referencia hasta el final o deformado. El desplazamiento
de cada uno de los puntos de la superficie se obtiene comparando la imagen en estudio con la
imagen de referencia. Para el céalculo del desplazamiento, la imagen es dividida de forma
uniforme en distintos conjuntos de pixeles, generalmente cuadrados. Cada conjunto es
procesado para calcular el valor medio de la escala de grises existente en cada uno de ellos y se
busca el mismo conjunto en la imagen deformada (LOpez-Alba et al., 2010). La Fig. 5.2
muestra, a modo de ejemplo, el moteado aleatorio inicial y las deformaciones principales
mayores y menores obtenidas mediante la aplicacion de la técnica DIC sobre la muestra MK-50.

Durante el ensayo, la probeta se desplaza a medida que el punzén avanza, por lo que la
camara fotografica debe acompariar dicho movimiento para mantener la distancia focal. Para

ello se disefia un dispositivo que consiste en un tubo de grillon grafitado con un didmetro
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Figura 5.3 Dispositivo de soporte de cdmara fotografica

interior de 60 mm, ubicado en la parte inferior de la matriz Marciniak. En uno de sus extremos,
provisto en su interior de tiras de LED para iluminacion, se coloca la cdmara. El otro extremo se
apoya sobre la chapa por la tension de tres resortes enganchados al soporte de fijacion a la mesa
de la prensa, que posee un centrador para guiar el deslizamiento del tubo (Fig. 5.3). Se utiliza
una cdmara fotografica compacta con resolucion Full HD (1920x1080) para filmar la superficie
de la probeta durante todo el ensayo. A partir del video se realiza la extraccion de imagenes a
intervalos constantes, 3 fotografias por segundo, para calcular la evolucion de las

deformaciones, velocidad de deformacién del ensayo y valor de p mediante el software DIC.

5.3 Resultados y discusion

Los caminos de deformacion obtenidos de los ensayos son graficados para todas las
geometrias de probeta en la Fig. 5.4, donde la ordenada corresponde a la deformacién principal
mayor y la abscisa a la menor. Si bien se ensayaron dos muestras por geometria, debido a la
similitud en los resultados y para obtener mayor claridad en la presentacion de los mismos, se
grafica Unicamente un ensayo por geometria. Para cada imagen tomada durante el ensayo se
promedian los pardmetros en un érea circular sobre el centro de la probeta (ver Fig. 5.6), con un
didmetro aproximado de 30 mm. Las muestras con un ancho atil W entre 50 y 120 mm
permitieron construir la rama izquierda de la FLC, tendiendo esta Gltima junto con la geometria
MK-130, a un estado de deformacion plana (e, = 0). Las muestras circulares completas (MK-

200) se aproximaron a deformacion biaxial equilibrada, mientras que los anchos intermedios

Tabla 5.2 Caminos de deformacién obtenidos

W 50 60 80 100 120 130 140 145 150 155 200

p -0,43 -0,39 -0,33 -0,22 -0,07 0,06 0,40 0,66 0,86 0,89 0,98
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Figura 5.4 Trayectorias de deformacion 0.5 Tiso
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cubrieron la totalidad de la rama derecha del diagrama FLD. En la Tabla 5.2 se presentan los
valores de los caminos de deformacion obtenidos tomando como base para el calculo el Gltimo
punto de la trayectoria (Gltima fotografia antes de producirse la fractura) y un promedio entre
los dos ensayos por geometria.

Los caminos de deformacion correspondientes a los ensayos de la rama izquierda del
diagrama son trayectorias practicamente lineales, lo que indica que el valor de p se mantiene
aproximadamente constante al incrementarse la deformacién. Los caminos de deformacion
correspondientes a la rama derecha del diagrama muestran un apartamiento mas marcado de la
linealidad para las probetas con valores de W de 140 y 145 mm, mientras que las
correspondientes a las probetas restantes de esta zona, se comportan como las de la rama
izquierda. La curvatura en la trayectoria de deformacion en estas dos probetas podria deberse a
la influencia del modo de deformacion impuesto por la mascara (estirado biaxial puro) sobre el
camino impuesto por la geometria propia de la probeta.

En la mayoria de los ensayos se observa una minima etapa inicial de deformacion biaxial,
inferior al 1%, antes de que el estado de deformacion adopte la trayectoria impuesta por la
geometria de la probeta, la geometria de la mascara y las propiedades del material (ver en
Detalle A de la Fig. 5.4 las probetas MK-60 y MK-80 en particular). Se observo que este
corrimiento se debe a la velocidad de contacto inicial entre el punzon y la probeta, siendo este
desvio minimizado cuando se reduce esta velocidad (ver MK-50).

Si bien la Fig. 5.4 muestra la evolucion de las deformaciones en cada ensayo hasta la rotura
del material, el valor final de cada trayectoria no corresponde al valor limite de formabilidad de
la chapa. Esto se debe a que, tal como se comentd anteriormente, se esta promediando los
resultados sobre un &rea mucho mayor a la zona donde se produce la localizacion y/o fractura,
con lo cual estos valores estan por debajo de la deformacion limite del material. Para tal caso se
propone aplicar el método establecido en la norma ISO 12004:2, el cual analiza la evolucion de

las deformaciones (e;—¢,) a lo largo de una linea perpendicular a la fractura. Eliminando
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Figura 5.5 Velocidad de deformacion 107

efectiva de Von Mises en ensayos Marciniak
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convenientemente los valores sobre la fisura se reconstruye el perfil de deformaciones justo
antes de comenzar la estriccion mediante un ajuste polinomial y se encuentra el valor de la
deformacion limite. Sin embargo, en el presente trabajo, no es posible calcular la FLC del
material debido a la rotura prematura de la mascara en los ensayos. Este hecho modifica la
solicitacion mecanica de la probeta al sobrecargarla sobre el sector de la fisura, induciendo el
comienzo de la fractura en la chapa sobre el radio de empalme del punzén. Por tal razén, las
deformaciones finales no son representativas de la deformacion limite para el camino de
deformacioén analizado. En todos los casos, el comienzo de la fisura en la mascara se da en el
agujero central de la misma, sobre el punto de inicio de corte del pantdgrafo, el cual a pesar de
ser pulido previo al ensayo, constituye una zona donde la microestructura se encuentra alterada
debido a las altas temperaturas a las que fue sometido durante el proceso de corte.

A partir del conocimiento del campo de deformaciones y el intervalo de tiempo entre
fotografias (1/3 s), el software DIC permite obtener de manera muy sencilla la velocidad de
deformacion sufrida por la chapa, mostrando una vez mas la potencialidad de la técnica. En
particular se calcula la velocidad de deformacion efectiva de Von Mises. Siguiendo la misma
metodologia utilizada para obtener el camino de deformacion, la evolucion de ésta es calculada
promediando las medidas sobre el area circular en el centro de la probeta para cada imagen. Los
resultados para las muestras MK-50, MK-60 y MK-80 se presentan en la Fig. 5.5 en funcion del
valor de la deformacién principal maxima (e;). Puede observarse que la velocidad de
deformacion efectiva no permanece constante a medida que progresa el ensayo, lo que se debe a
que el control de avance del punzon se realiza manualmente con una valvula reguladora de
caudal. No todos los casos poseen el mismo comportamiento, sin embargo en ninguno de ellos
se superd el valor de 3x102s™.

La técnica DIC permite obtener, por lo tanto, la informacidn de los parametros deseados en

toda la superficie de la probeta analizada y para cada imagen. Estos parametros no son
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Figura 5.6 Variacion del camino de deformacion p sobre la superficie de probetas Marciniak: MK-50 (izq.); MK-130
(centro); MK-200 (der.).

constantes sobre el area analizada, sino que varian debido a la geometria de la probeta,
condiciones de friccion en las zonas de contacto entre mascara y chapa, inhomogeneidad de las
propiedades del material, etc. Sin embargo, en el centro de la probeta se observa una zona donde
la variacion de estos pardmetros es minima y que se encuentra libre de friccion, haciendo de ésta
una zona apropiada para el analisis de formabilidad del material. En la Fig. 5.6 se observa en
escala de colores, la variacion del camino de deformacion p sobre la superficie de probetas
deformadas uniaxialmente (MK-50), bajo deformacion plana (MK-130) y equibiaxialmente
(MK-200). Cada una de ellas corresponde a la Gltima imagen tomada antes del comienzo de la
estriccion y/o fractura. Las lineas de trazos delimitan las zonas donde se promediaron los

parametros, tal como fuera mencionado anteriormente.

5.4 Conclusiones

En el presente trabajo se disefid, construy0 y adaptd un dispositivo que permite, por medio
de la utilizacion de una camara fotogréfica, registrar a través de imagenes la evolucién de los
ensayos Marciniak, permitiendo calcular en forma satisfactoria los caminos de deformacion
obtenidos en chapas metalicas mediante la utilizacion de la técnica DIC.

La utilizacion de diferentes geometrias de probeta en este ensayo, permitié obtener las
distintas trayectorias de deformacion necesarias para la determinacion del diagrama FLD. Sin
embargo, debido a la rotura prematura de las mascaras en los ensayos, no fue posible determinar
la FLC del material.

Los limites de formabilidad son representativos si las trayectorias de deformacion se
mantienen constantes durante todo el ensayo. En este sentido, el ensayo Marciniak, produce
apartamientos de la linealidad no significativos lo que convalida su utilizacién. Sumado a esto,
la deformacién sobre la chapa se genera en el plano, con el consecuente beneficio de la ausencia
de doblado y facilidad en la medicion de deformaciones, haciendo de este ensayo un medio mas

apropiado para caracterizar la formabilidad de chapas metalicas que el ensayo Nakajima.
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La aplicacién de la técnica DIC permitié obtener informacién méas detallada que mediante
otras técnicas de medicion de deformaciones. En efecto, la cantidad de datos por unidad de area
es drasticamente superior a las técnicas convencionales de grillado. Adicionalmente, permitid
analizar la homogeneidad de los pardmetros obtenidos sobre la superficie de la chapa y calcular
la evolucidon de la velocidad de deformacion efectiva a lo largo del ensayo, completando las

condiciones bajo las que se obtuvieron las deformaciones limites del material.
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Capitulo 6

Determinacion de la curva
Iimite de conformado de una
chapa de acero DP-780!

6.1 Introduccion

A lo largo de la intensificacion de la crisis energética y problemas medioambientales, el
ahorro de energia y la seguridad en el automdvil se convirtieron en una de las problematicas de
mayor importancia en la industria automotriz. Una de las estrategias adoptadas es el empleo de
aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) para reemplazar los aceros convencionales en las
carrocerias de los automdviles, logrando una reduccion del peso total de los mismos,
economizando el consumo de combustibles y por lo tanto la generacion de gases contaminantes
(Sperle y Olsson, 1994; Lee et al., 2010).

Los aceros convencionales de alta resistencia (HSS) son endurecidos por solucion sélida,
precipitacion o refinamiento de tamafio de grano, mientras que los aceros AHSS son
endurecidos mediante procesos que involucran transformaciones de fases. Las microestructuras
observadas pueden incluir martensita, bainita y austenita retenida. En este Gltimo grupo de
aceros se encuentran los aceros dual-phase (DP), TRIP, complex-phase (CP) y martensiticos
(MART), los cuales son superiores en combinaciones de resistencia y ductilidad en
comparacion con los aceros HSS y, por lo tanto, facilitan la absorcion de energia durante el

impacto y garantizan una mayor seguridad (Heller et al., 1998; Senuma, 2001).

! El siguiente capitulo es reproducido desde: Schwindt C.D., Stout M., lurman L., Signorelli J.W.,
2015. Forming limit curve determination of a DP-780 steel sheet. Procedia Materials Science 8, 978-985.
d0i:10.1016/j.mspro.2015.04.159
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Los aceros DP forman parte de los aceros AHSS y su creciente utilizacidon se debe a la
combinacion de sus propiedades mecénicas, tales como alta resistencia a la traccion, altas
velocidades de endurecimiento por deformacion, asi como muy buena ductilidad. El
conocimiento de la formabilidad de estas chapas metalicas es de suma importancia para el éxito
de las operaciones de estampado en la industria automotriz. Para determinar los estados de
deformacion criticos que limitan el alcance de tales procesos, Keeler y Backofen (1963) y
Goodwin (1968) desarrollaron una herramienta grafica denominada diagrama limite de
conformado (FLD), de amplia expansion y utilizacion en la industria metalmecéanica. Este
diagrama captura los valores de deformaciones principales experimentados por elementos de
superficie de chapas metalicas sometidas a ensayos de conformado, bajo estados de tension
plana, para diferentes caminos de deformacion. De esta manera, permite establecer una frontera
entre dos zonas en las cuales los procesos destinados a producir la deformacion de una chapa
metalica pueden desarrollarse: una zona segura, donde el riesgo de estriccion o adelgazamiento
excesivo es infimo y una zona insegura en la que tal inestabilidad puede tener lugar. La
delimitacion entre estas dos zonas es una linea trazada generalmente de forma manual a partir
de los valores de deformacion medidos en probetas ensayadas a tal fin y denominada curva
limite de conformado (FLC).

En el presente trabajo se evalGa la FLC de una chapa de acero DP-780 de 1,1 mm de
espesor. Para ello se emplean ensayos de traccion en probetas planas con diferentes geometrias
de entalla en el rango de traccién-compresion y ensayos Nakajima con un punzén semiesférico
de 40 mm de diametro y probetas con diferentes entallas en la determinacion total de la FLC.
Las dimensiones propuestas en este Ultimo ensayo reducen en un 60% las dimensiones del
ensayo normalizado (ISO 12004-2) con la consiguiente reduccion en la cantidad de material
necesario y una menor exigencia en cuanto al equipamiento necesario. Los resultados obtenidos
muestran que la utilizacion de ensayos Nakajima con dimensiones reducidas, en el caso
particular de aceros DP, sobreestima las deformaciones limites obtenidas con respecto al ensayo
de traccién. La diferencia observada podria explicarse por la presencia de un gradiente de
deformacion en el espesor originado por la geometria del ensayo Nakajima empleado, llevando
a la conclusién que ésta no es apta para la determinacion de la FLC en chapas DP-780 de

espesor superior al milimetro.

6.2 Procedimiento experimental

6.2.1 Material

El material utilizado es una chapa de acero de doble fase de 780 MPa de resistencia a la

traccion (DP-780) y un espesor de 1,1 mm. La composicidn quimica se presenta en la Tabla 6.1.
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Tabla 6.1 Composicion quimica de la chapa.

Elemento C Si Mn P S Cr Ni Mo Al Ti

% 0,16 0,235 1,95 0,022 0,007 0,32 0,024 0,105 0,132 0,027

La caracterizacion microestructural del material se realiza mediante un microscopio 6ptico
Leica DM ILM. Las micrografias (Fig. 6.1) muestran una estructura ferrito/martensitica con la
martensita formando bandas irregulares en la direccion de laminado y con una fraccion en
volumen de 30%. La preparacion de las muestras se realizd mediante técnicas metalogréficas
convencionales y se atacaron mediante el reactivo LePera (LePera, 1979) para revelar la
martensita en color blanco y la ferrita en color marrén. La fraccion volumétrica fue determinada

mediante el software de analisis de imagenes Leica Application Suite v4.0.

Cabe destacar gue, tal como fue aclarado en el Capitulo 2, la aplicacion de la
técnica de microscopia Optica junto con el reactivo quimico LePera condujo a
resultados erréneos, no representativos de la microestructura del acero DP-780,
tal como mostro la técnica SEM (Fig. 2.5) en un estudio posterior a este trabajo.
En realidad, los granos de ferrita poseen forma equiaxiada y los granos de
martensita se encuentran conectados entre ellos formando una estructura de red

de tipo collar, distribuidos uniformemente sobre los bordes de grano de la ferrita.

Las mediciones de textura se realizaron en un equipo Phillips X’Pert Pro-MPD provisto de
un gonidometro de textura, radiacion Cu Ka y una lente de rayos X. Las figuras de polo
obtenidas para los picos de difraccion {110}, {112} y {100} se muestran en la Fig. 6.2 (izq.). A
partir de estos datos, y siguiendo la metodologia de VVan Houtte (1995), se calcul6 la funcion de
distribucion de orientaciones (ODF). La textura medida también se representa por la seccion
@,=45° de la ODF en la Fig. 6.2 (der.). Se observa una textura tipica de procesos de laminado

en frio y recocido, con baja intensidad.
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Figura 6.2 Figuras de polo experimentales (110), (112) y (100) (izq.); seccion ¢,=45° de la ODF (der.).

Las propiedades mecénicas del material fueron obtenidas siguiendo la norma ASTM E8-04
para probetas planas de dimensiones reducidas (subsize), sobre la direccion de laminacion (RD),
diagonal (DD) y transversal (TD), es decir, a 0° 45° y 90° de la direccion de laminacion. Se
ensayaron muestras duplicadas y los resultados fueron promediados para cada direccion. Los
parametros usuales de endurecimiento, correspondientes a la ley de Hollomon, se obtuvieron a
partir de aproximar las curvas de tension verdadera-deformacion verdadera entre el 5y 12% de
deformacién. Los coeficientes de anisotropia R se determinaron en probetas adicionales de
traccion, estiradas hasta un 10% de deformacion ingenieril, mediante mediciones de
deformaciones longitudinales, transversales y a partir de la asuncién de constancia de volumen.
Las propiedades basicas del material obtenidas son presentadas en la Tabla 6.2.

Los ensayos fueron desarrollados en un equipo de ensayos universal Instron 3382 de 100
kN de capacidad a temperatura ambiente. La velocidad de desplazamiento del cabezal de la
maquina fue de 1,5 mm/min, que corresponde a una velocidad de deformacién de
3 S—l

aproximadamente 10 s™. Las curvas de carga ingenieriles obtenidas se presentan en la Fig. 6.3.

6.2.2 Determinacion experimental de la curva limite de conformado

Debido a la diversa naturaleza de los procesos industriales de conformado de chapas
metalicas existe una gran cantidad de ensayos para caracterizar su formabilidad bajo diferentes
condiciones de deformacion. En el presente trabajo, la determinacion experimental de la FLC se
llevd a cabo mediante la utilizacion de dos tipos de ensayos: ensayos de traccion en probetas
planas entalladas en el rango de tracci6n-compresion y ensayos Nakajima con un punzon
semiesférico en el rango completo de deformaciones. Ambos fueron realizados mediante un

equipo de ensayos Instron 3382 de 100 kN de capacidad.

Tabla 6.2 Propiedades mecénicas acero DP-780.

Direccion del Ensayo 602 (MPa) o (MPa) A% K (MPa) n Riow
Longitudinal (RD) 507 832,5 12,5 1240 0,131 0,74
Diagonal (DD) 501,5 821,5 12,7 1235 0,135 1,00
Transversal (TD) 498,5 844 12,3 1263 0,133 0,87
Valor Medio 502,1 829,9 12,5 1243 0,134 0,90
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Figura 6.3 Curvas de carga tension-deformacion L0007
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Los ensayos de traccion constaron de la utilizacion de cuatro geometrias de probetas para
lograr diferentes condiciones de deformacion sobre la chapa, desde deformacion uniaxial simple
a deformacion plana (Fig. 6.4, izq.), todas orientadas en la direccion de laminacién. Las
dimensiones de las probetas se muestran en la Fig. 6.4 (der.). Se ensayaron dos muestras por
geometria y la velocidad de desplazamiento del cabezal de la maquina fue de 0,5, 0,4, 0,2y 0,1
mm/min para las geometrias 1 a 4, respectivamente. Los resultados obtenidos se presentan en la
Fig. 6.8 (izq.).

El ensayo Nakajima es el método mas empleado para determinar la FLC en chapas
metalicas, y consta en deformar muestras de diferentes geometrias utilizando un punzén
semiesférico hasta la aparicion de la fractura. La Fig. 6.5 (izq.) muestra el conjunto de matriz y
punzén utilizado. Las dimensiones propuestas reducen en un 60% las dimensiones del ensayo
normalizado (ISO 12004-2) y alcanzan estados de deformacién entre traccién uniaxial y
deformacion equibiaxial, variando el ancho de las probetas con forma de “reloj de arena”
mostradas en la Fig. 6.5 (der.) (W =20 mm, 40 mm, 50 mm, 55 mm, 60 mm, 70 mm, 80 mm).
Las muestras fueron montadas con su lado grillado opuesto al punzén semiesférico de 40 mm de
diametro y estiradas con una velocidad de avance del punzén de 0,5 mm/min hasta el momento

que se manifieste una caida de carga, lo cual indica el inicio de la etapa de estriccion.
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Figura 6.4 Caminos de deformacion esquematicos para las probetas planas (izg.); dimensiones de las probetas (der.)
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Figura 6.5 Matriz y punzén Nakajima (izg.) y geometria de probetas (der.) utilizados para determinar las FLCs
(Signorelli et al, 2012).

Se ensayaron muestras por duplicado para cada ancho de entalla, orientadas en la direccion
de laminacion, con el objetivo de disponer de suficientes puntos de informacidn. Para evitar el
rozamiento excesivo entre punzon y chapa se aplicéd una fina capa de lubricante MoS, en las
superficies en contacto en conjunto con una lamina de politetrafluoretileno (Teflon) de 0,2 mm
de espesor en todas las probetas. En el caso de las probetas equibiaxiales (W=80 mm), se
empled un disco de poliuretano sélido de 40 mm de didmetro y 4 mm de espesor como medio de

lubricacidn. La FLC obtenida es mostrada en la Fig. 6.8 (der.).

6.2.3 Medicion de las deformaciones

En los ensayos de traccion las deformaciones limites fueron obtenidos mediante la técnica
de correlacion digital de iméagenes (DIC) (Sutton et al., 2009). Este es un método no invasivo
que, mediante analisis de imagenes digitales tomadas durante el ensayo, permite obtener el
campo completo de desplazamientos sobre la superficie de la probeta y por lo tanto el de
deformaciones. Dependiendo de si el desplazamiento es producido en el plano o fuera de él, la
técnica de correlacion de imagenes debe utilizarse en dos o en tres dimensiones. Para ello se
aplica una base de pintura blanca sobre la superficie, y posteriormente se genera un moteado
aleatorio de color negro para generar el maximo contraste posible (Fig. 6.6).

A partir del conocimiento del campo de deformaciones, debe definirse una metodologia
para determinar los valores criticos de deformacion. Diferentes FLC pueden ser obtenidas para
un mismo material utilizando diferentes criterios de medicion y/o métodos experimentales. Por
esto, el establecimiento de un método o técnica de referencia para determinar la FLC es todavia
un problema de interés en el conformado de chapas metélicas. De los varios métodos
experimentales propuestos y enfocados a tal objetivo (Bragard et al., 1972; Col, 2005; Matin et
al., 2006; I1SO 12004-2, 2008; Makkouk et al., 2008; Séne et al., 2008; Puccinelli et al., 2011),
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Figura 6.6 Aplicacion de la técnica DIC en probetas de traccion: pintado previo (izq.); deformacion principal de
Hencky (centro); detalle (der.).

el método de Bragard (Bragard et al., 1972) fue utilizado en este trabajo. EI mismo consiste en
el andlisis de una muestra con estriccion o fractura. Una vez determinada la distribucion de la
deformacion, se grafica la evolucién de la deformacion mayor en una linea normal a la fractura,
descartando convenientemente la region préxima a la misma y realizando un ajuste polinémico
para obtener la deformacion principal maxima. EI maximo del polinomio yace en la region de
datos descartados sobre la zona de la fractura y es una interpolacion entre los dos conjuntos de
datos remanentes. Este maximo es considerado el valor de deformacion critico y es, por lo tanto,
un punto de la FLC.

Las deformaciones obtenidas en las muestras Nakajima fueron medidas con la técnica de
grillado convencional (CGA), usando un patron de circulos de 2,50 mm de diametro,
depositados electroquimicamente (Fig. 6.7). Una vez finalizados los ensayos se midieron las
dimensiones mayores y menores de los circulos deformados (elipses) en condiciones de
deformacion sana, estriccion y rotura mediante la utilizacion de una lupa (2x) con camara digital
incorporada. Debido a la larga dispersion en la medicion mediante este método, es dificil
establecer una curva precisa que establezca el inicio de falla, con lo cual seria méas apropiado

mostrar una banda, en lugar de una linea en el diagrama FLD.

- e
T - -

Figura 6.7 Patron de circulos grillados sobre la superficie de probetas Nakajima.
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6.3 Resultados y discusion

Las FLCs experimentales son mostradas en la Fig. 6.8. Las deformaciones principales
mayores se grafican a lo largo del eje y y las menores sobre el eje x. Los circulos abiertos, grises
y negros representan zonas de deformacion uniforme, estriccién localizada y fractura,
respectivamente. La transicion entre deformacion uniforme y estriccién localizada o fractura,
establece la separacion entre las zonas seguras e inseguras para el conformado (linea de trazos).
El minimo valor de conformabilidad se encuentra bajo condiciones de deformacién plana (p =
g,/e; = 0) con e1min = 0,15; mientras que los valores méaximos fueron medidos para caminos de
deformacion entre p= 0,4 y p = 0,7. Las solicitaciones equibiaxiales resultaron en una leve
disminucién de los valores de deformacién limite con respecto a los maximos. Esto puede
explicarse en términos de la curvatura de la superficie de fluencia (Serenelli et al., 2010).

La utilizacién de diferentes geometrias en los ensayos de traccion permite obtener el sector
izquierdo de la FLC en su totalidad, mostrando un limite bien diferenciado entre deformaciones
homogéneas Yy estriccion o falla del material, facilitando el trazado de la misma (Fig. 6.8, izq.).
Por el contrario, la determinacion de la curva en los ensayos Nakajima resulta de mayor
incertidumbre, debido a la gran dispersion de los puntos medidos mediante la técnica de grillado
(Fig. 6.8, der.). Las muestras Nakajima con geometria circular se aproximan a deformacién
biaxial equilibrada, mientras que los anchos intermedios de 40 y 50 mm lo hicieron hacia
deformacion plana. Las muestras de menor ancho (W = 20 mm) tienden a estados de
deformacion uniaxial. Puede observarse de la curva que el valor minimo de deformacion no se
encuentra sobre el eje de deformacion plana (e, = 0) sino desplazado hacia la derecha del
diagrama. Esto se debe a la no proporcionalidad de los caminos de deformacion inducida por el
punzén semiesférico, el cual impone al inicio del ensayo una etapa de deformacion equibiaxial,
gue cambia gradualmente a la trayectoria final impuesta por la geometria de la probeta y las

propiedades del material.
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Figura 6.8 FLDs del acero DP-780 mediante ensayos de: traccion con entallas (izq.); Nakajima (der.).
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La utilizacion de un punzén con dimensiones reducidas en el ensayo de Nakajima
sobreestima las deformaciones limite obtenidas con respecto a los ensayos de traccion con
probetas entalladas en el sector izquierdo del diagrama FLD. De la comparacion de las Figs. 6.8
(izq.) y 6.8 (der.) pueden apreciarse diferencias de hasta 70% bajo solicitaciones de deformacion
plana. El aumento en formabilidad observado se explica por la existencia de un gradiente de
deformacion en el espesor originado por la superposicion de esfuerzos de estirado y doblado
impuestos por la geometria del punzon y matriz empleados inherentes del ensayo Nakajima.
Este fendmeno, estudiado por primera vez por Ghosh y Hecker (1974), retrasa la localizacion,
admitiendo mayor nivel de deformacion antes de la falla. El efecto de la curvatura fue abordado
a través del modelo MK por Shiy Gerdeen (1991), quienes modificaron la ecuacion constitutiva
incluyendo un término de gradiente, y mostraron que un aumento en la curvatura produce un
aumento en la deformacién limite. Consecuentemente, es de esperar un mayor nivel de
deformacion al realizar el ensayo Nakajima, que el valor obtenido con probetas planas (sin
efectos de curvatura). Este efecto puede ser observado en aceros convencionales, pero tiene una
influencia mucho mas pronunciada en aceros AHSS (Till et al., 2008). Estos materiales
muestran una alta velocidad de endurecimiento en las primeras etapas de deformacion en
comparacion con los convencionales lo cual retardaria el inicio de la estriccién. Si bien en este
trabajo no se comprueba, se espera que el efecto del gradiente de deformacién afecte de modo

similar el sector derecho de la FLC.

6.4 Conclusiones

En el presente trabajo se evalud la curva limite de conformado de un acero DP-780 de 1,1
mm de espesor mediante la utilizacién de dos ensayos: traccion con diferentes probetas
entalladas y Nakajima con diferentes geometrias de muestra. Las probetas utilizadas en los
ensayos de traccion permitieron obtener de manera sencilla y eficaz el sector izquierdo del
diagrama FLD, las deformaciones limites se determinaron mediante la técnica de correlacion
digital de imégenes y el andlisis de Bragard, ahorrando en tiempo e incrementando la precision.
El ensayo Nakajima permitié obtener el diagrama FLD en su totalidad con un Gnico ensayo,
variando solo la geometria de la probeta. Sin embargo, el empleo de un conjunto punzén-matriz
de dimensiones reducidas con respecto a las normalizadas resulté en la obtencion de
deformaciones limites anormalmente altas, principalmente en condiciones de deformacion
plana, sobreestimando la FLC de este material. La diferencia observada se atribuye a la
presencia de un gradiente de deformacion en el espesor originado por la geometria del ensayo
Nakajima, llevando a la conclusién que ésta no es apta para la determinacién de la FLC en

chapas DP-780 de espesor superior al milimetro.
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Bloque III

MODELADO
COMPUTACIONAL

Este bloque consta de dos capitulos que resefian los modelos de comportamiento material
de base policristalina (Capitulo 7) y los modelos de inestabilidad plastica (Capitulo 8) mas

utilizados para examinar el problema del conformado de chapas metalicas.
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Capitulo 7

Modelos policristalinos

7.1 Introduccion

Los materiales policristalinos consisten en un gran nimero de cristales simples (llamados
granos), dentro de los cuales los atomos se ordenan bajo patrones regulares (comdnmente
estructuras BCC, FCC o HCP?, en materiales metalicos), coexistiendo con defectos cristalinos
tales como vacancias, impurezas, dislocaciones, etc. A temperaturas bajas en comparacion con
el punto de fusion, los metales deforman principalmente por deslizamiento de dislocaciones o
por maclado en determinados planos y direcciones cristalograficas. Por lo tanto, la textura
cristalografica juega un rol importante en la plasticidad de un policristal. El deslizamiento
resulta en una rotacion gradual de la red cristalina, mientras que el maclado produce cambios
abruptos y definidos en la orientaciéon de la misma. ElI nimero de sistemas de deslizamiento
disponible y la energia de falla de apilamiento determina la naturaleza de los mecanismos de
deformacion. En general, los materiales BCC y FCC tienden a deformar por deslizamiento,
mientras que los materiales HCP incluyen el maclado como modo de deformacién activo para
acomodar la deformacion impuesta, ya que poseen limitados sistemas de deslizamiento. Las
dislocaciones se acumulan en obstaculos microestructurales e incrementan su resistencia al
deslizamiento posterior, lo que conduce al endurecimiento por deformacion del material.

La descripcion constitutiva de la deformacion plastica de los metales puede realizarse de
dos formas: mediante modelos fenomenoldgicos del continuo que involucran proponer una
adecuada superficie de fluencia, y mediante modelos de plasticidad cristalina que tienen en

cuenta explicitamente los mecanismos de deformacidn a nivel del cristal simple.

! Los términos BCC, FCC y HCP hacen referencia a estructuras cubicas centradas en el cuerpo,
cubicas centradas en las caras y hexagonal compactas, respectivamente.
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En los modelos fenomenoldgicos del continuo se ignora la complejidad de los mecanismos
de deformacién cristalogréaficos y el material se reemplaza por un continuo homogéneo. De esta
manera, la descripcion de la deformacidn plastica sélo requiere definir un criterio de fluencia,
una regla de flujo y una ley de endurecimiento. La principal limitacion de estos modelos es que
no son capaces de describir la evolucion de la anisotropia plastica durante los procesos de
conformado de chapas metalicas.

Debido a que el deslizamiento juega un rol relevante en la plasticidad de los metales,
resulta importante considerar este mecanismo en términos de su efecto sobre la evolucion de la
anisotropia. Los modelos de plasticidad cristalina tienen en cuenta naturalmente la descripcion
y evolucion de la anisotropia y es por ello que incrementaron su éxito a lo largo de las dltimas
dos décadas. Estos se basan en considerar los mecanismos fisicos de la deformacion pléstica en
los cristales simples. Sin embargo, la prediccion del comportamiento mecénico de los agregados
policristalinos a partir de la respuesta del cristal simple es un gran desafio ain hoy en dia, ya
que se requiere un gran esfuerzo computacional. Una forma valida de abordar la respuesta del
policristal es utilizar métodos de homogeneizacién, los cuales proveen un puente para
determinar el comportamiento macroscopico del policristal a partir del comportamiento de los
granos constituyentes.

Sachs (Sachs, 1928) y Taylor (Taylor, 1938) fueron los pioneros en el desarrollo de
modelos de homogeneizacion. EI modelo de Sachs asume que cada grano en el agregado
policristalino se encuentra bajo tension uniforme, igual a la tension macroscopica. EI modelo de
Taylor asume que todos los granos deben acomodar la misma deformacion plastica, igual a
aquella impuesta macroscOpicamente. En estos modelos, se desprecian claramente las
heterogeneidades que surgen durante la deformacion de los policristales. Una alternativa muy
difundida son los modelos autoconsistentes (SC), propuestos originalmente por Kroner (1958).
En general, estos modelos consideran a cada grano como una inclusién elipsoidal embebida en
un medio efectivo homogéneo (HEM), representativo de las propiedades del policristal. La
interaccion entre la inclusion y el HEM depende de la tensién impuesta, del comportamiento del
HEM vy de la orientacion de la inclusion. Dentro de los modelos SC, el esquema viscoplastico
autoconsistente (VPSC) (Molinari et al., 1987; Lebensohn y Tomé, 1993) es el més difundido y
utilizado, a partir de su habilidad para predecir el comportamiento mecanico y la evolucion de
textura en policristales. Recientemente, este modelo fue extendido para incorporar la
componente de elasticidad en las predicciones (EVPSC) (Wang et al., 2010). Alternativamente,
Ahzi y M’Guil (2008) desarrollaron un modelo viscoplastico (denominado modelo ¢) basado en
una aproximacion intermedia que permite, con solo ajustar un pardmetro escalar (0 < ¢ < 1),
obtener una ley de interaccion que abarque desde las condiciones de borde de Taylor a las de
Sachs. En la busqueda de incorporar la interaccion entre granos vecinos, surgieron nuevos

modelos que tienen en cuenta pequefios clUsteres de granos. Entre ellos se pueden citar los
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modelos Lamel (Van Houtte et al., 1999), Alamel (Van Houtte et al., 2005), GIA (Crumbach et
al., 2001, 2006) y RGC (Tjahjanto et al., 2010). Ademas, se estd generalizando el uso de
aproximaciones de plasticidad cristalina de campo completo, aplicadas a la prediccion de los
campos micro-mecénicos que se desarrollan dentro de los granos de un policristal. En éstos, el
material se representa por un elemento representativo de volumen (RVE? y la solucién
numérica se realiza por medio de diferentes técnicas, que incluyen la transformada rapida de
Fourier (Michel et al., 1999), recientemente extendida a policristales viscoplésticos (Lebensohn
et al., 2011), y el método de elementos finitos (Miehe et al., 1999, 2002).

En los materiales multifasicos, dentro de los que se encuentran los aceros DP, la presencia
de las segundas fases altera el comportamiento del material debido a sus diferencias en
propiedades mecanicas con la matriz, produciendo incompatibilidades en tension. Para predecir
el comportamiento macroscépico de estos materiales heterogéneos, las técnicas de
homogeneizacion proveen una estrategia versatil que permite establecer las relaciones entre la
microestructura y el comportamiento macroscépico. Una de las posibilidades es utilizar
esquemas SC, que permiten tener en cuenta la existencia de mas de una fase. Usando estas
aproximaciones, se establecieron varios modelos constitutivos para calcular la respuesta de
aceros DP (ver por ejemplo: Fan 1999; Berbenni et al. 2004; Cong et al., 2009). Otra alternativa
la constituye la modelizacion de RVEs, a través de modelos de elementos finitos. Este tipo de
aproximacién permite tener en cuenta explicitamente la forma y distribucion espacial de los
constituyentes microestructurales. Algunos trabajos mediante esta técnica se estan realizando
también sobre aceros DP (ver por ejemplo: Al-Abbasi y Nemes, 2007; Sun et al., 20009;
Uthaisangsuk et al., 2011).

En el presente capitulo se detalla la transicion desde la respuesta plastica del cristal simple
a aquella del agregado policristalino. Se realiza una descripcion de la plasticidad del cristal
simple y de las leyes que rigen la evolucion del endurecimiento de los mismos, junto con los
modelos de homogeneizacion mas utilizados y desarrollados dentro de este marco de trabajo.
Finalmente, se detalla la implementacion del modelo viscoplastico autoconsistente, utilizado en

la presente tesis doctoral.

7.2 Plasticidad del cristal simple

En plasticidad cristalina, la deformacion plastica del material se modeliza mediante el
concepto de actividad de los sistemas de deslizamiento. Se asume que las dislocaciones se
mueven sobre la estructura cristalina a lo largo de determinados sistemas de deslizamiento,

caracterizados por planos y direcciones cristalograficas especificas. El plano de deslizamiento

2 El RVE es el tamafio minimo de una muestra microestructural del material, a partir del cual (con
tamafios mayores) la respuesta homogeneizada macroscépica que se extrae permanece casi inalterable.

121



Figura 7.1 Deformacidn por deslizamiento
en un cristal simple sometido a un esfuerzo
de corte (izq.) y lineas de deslizamiento
sobre un cristal simple de Nb sometido a

compresion (der.).

esta representado por su normal n, mientras que la direccion esta dada por el vector de Burgers
b, siendo ambos vectores perpendiculares entre si. La eleccion del plano y la direccién no es
arbitraria y, por lo tanto, el grado de facilidad de deslizamiento vendra determinado por las
condiciones a las que estd sometido el cristal y la estructura del mismo. Existen planos con
mayor facilidad en la propagacién de dislocaciones (planos mas densos) y dentro de los mismos,
existen direcciones preferentes de deslizamiento por las cuales se desplazan las dislocaciones
(direcciones mas compactas). Estas se mueven sobre el sistema de deslizamiento por accion de
una tension de corte aplicada, generando una distorsion de corte simple (Fig. 7.1, izq.). A modo
de ejemplo, la Fig. 7.1 (der.) muestra las lineas de deslizamiento sobre un monocristal de niobio
sometido a compresion. En metales FCC existen 12 sistemas de deslizamiento potencialmente
activos ({111}<110>), mientras que en metales BCC se encuentran 48 ({110}<111>,
{112}<111>y {123}<111>) (Fig. 7.2).

7.2.1 Cinemética de la plasticidad

Debido a que la deformacién plastica, especialmente bajo procesos de conformado, puede
ser sustancialmente grande, la cinematica de la deformacion del cristal debe ser establecida

previamente. Por ende, las ecuaciones empleadas en esta tesis serdn brevemente resefiadas en

[001] [001] [001]

[010] ' b [010] ; » [010]

[100] [100] [100]
{110}<111>x12 {112}<111> x12 {123}<111>x 24

Figura 7.2 Representacion esquematica de los sistemas de deslizamiento en metales BCC.
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este apartado®. Estas aplican a cualquier medio continuo y, en particular, a granos
cristalogréaficos y agregados policristalinos.

La deformacion plastica estd caracterizada por los tensores gradiente de velocidad L y
gradiente de deformacion F. Utilizando un punto para indicar derivada respecto al tiempo, el

tensor gradiente de velocidad viene dado por:
L=F:F!=R":R'T+R":LP:RT (7.1)

En esta expresion R* representa la rotacion cristalografica que transforma entre los
sistemas de referencia inicial y final del cristal. Notando que LP = FP: FP~* es el gradiente de
velocidad plastica que resulta del movimiento de dislocaciones sobre planos y direcciones

especificas del cristal:
LP = Y(n° @ b*)y* (7.2)

donde y* es la velocidad de deformacion por corte simple, y n® y b’ corresponden a la normal
al plano y la direccion de deslizamiento del sistema s, respectivamente. La descomposicion del
tensor de Schmid (n® @ b®) del sistema de deslizamiento en sus componentes simétrica (m®) y

antisimétrica (q°):

mS = %(ns ® b* + b5 @ n®) (7.3)

q° ==(° @ b5 —bS @ n%) (7.4)

2

permite descomponer el tensor gradiente de velocidad plastica en sus partes velocidad de

deformacién (DP) y velocidad de rotacién (WP):

L? = DP + WP (7.5)
D? =¥ . myS (7.6)
W? =3, q°y* (7.7)

7.2.2 Ley de Schmid

La mecanica de deformacidon por deslizamiento esta gobernada por la ley de la tensién de

corte critica (Schmid, 1924), la cual se conoce como Ley de Schmid. Esta ley describe el

% para un tratamiento mas extenso de la cinematica de la plasticidad referirse a Gurtin (1981)

123



Figura 7.3 llustracion de la Ley de Schmid para un

ensayo de traccion uniaxial.

comportamiento plastico de un cristal simple en términos de la activacion de los sistemas de
deslizamiento cristalografico. Un cristal fluird plasticamente en un sistema s si la tension de
corte resuelta 3, alcanza el valor critico 77 (CRSS) (Ec. 7.8) y si el sistema permanece bajo

carga a medida que evoluciona la tension (Ec. 7.9):

T =m%S =1¢ (7.8)

m®:$ = i} (7.9)

donde S es el tensor de tensiones deviatorias. Para el caso de traccion uniaxial m® se reduce al
producto cosdcosA, donde & y A son los angulos entre la direccion de la tensién aplicada con la
normal al plano y la direccion de deslizamiento (Fig. 7.3). El producto interno m*:S es, por lo
tanto, la proyeccion de la tension aplicada en la direccion de deformacion de un sistema de
deslizamiento particular. En la mayoria de los cristales, el deslizamiento puede ocurrir
indistintamente en la direccion +b 6 —b, por lo que la condiciéon necesaria para el

deslizamiento se expresa segun:

TIS? = i‘[g (710)

7.2.2 Regla de flujo

Los primeros andlisis respecto a curvas de carga de cristales simples asumieron que
operaba un Unico sistema de deslizamiento, aquel con la mayor tension de corte resuelta. Esta
suposicion fue la base del modelo propuesto por Sachs (1928) y modificado posteriormente por
Kochendorfer (1941). Von Mises (1928) fue el primero en sefialar que, para causar cualquier
cambio en la forma de un cuerpo incompresible, deben existir cinco componentes de

deformacion independientes. Para un cuerpo cristalino, esto significa cinco sistemas de
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Vv
\ 4

modelo viscoplastico
(der.).

Figura 7.4 llustracion de D,
la superficie de fluencia A
del cristal en el espacio

deviatdrico de tensiones

para el modelo de trabajo

maximo (izq.) y el \

deslizamientos independientes. Taylor (1938) propuso que los cinco sistemas de deslizamiento
que actuaban en cada grano eran aquellos para los cuales se verifica que la suma de las
distorsiones de corte en cada sistema sea minima. Por otro lado, Bishop y Hill (1951) postularon
los principios de minimo trabajo interno y maximo trabajo externo. Expresando estos criterios
en funcién del tensor de Schmid en su forma vectorizada se obtiene un sistema de ecuaciones
que puede interpretarse geométricamente como la interseccion de hiperplanos en un espacio 5-
dimensional de tensiones, que determinan los vértices de la superficie de fluencia del cristal
(Fig. 7.4, izq.). Sin embargo, esto puede conducir a ambigiiedades en la determinacion de los
sistemas activos cuando los modos de deformacion se alcanzan sobre los Vértices de la
superficie de fluencia. En este caso, la deformacion impuesta esta contenida dentro del cono de
normales del vértice activo.

Alternativamente, el comportamiento plastico del cristal simple puede describirse
asumiendo una relacion constitutiva potencial que relacione la velocidad de deformacion y la

tension aplicada resuelta:

TS 1/m—1

S
L

7 (%) (7.11)

S
Tc

=Yo

donde m es la sensibilidad a la velocidad de deformacion y y, es un factor de normalizacion.
Esta ley determina una velocidad de deformacion distinta de cero en todos los sistemas, pero
despreciable en aquellos donde la tension resuelta es levemente menor que la tension critica.
Mientras que para m = 1, la ecuacion describe la respuesta de un fluido Newtoniano, el caso
dado por m = 0 recupera formalmente la ley de Schmid. La descripcién de la plasticidad
provista por la relacion viscoplastica potencial produce un redondeo de los vértices de la

superficie de fluencia del cristal (Fig. 7.4, der.), evitando las ambigiedades mencionadas.

7.2.3 Descripcion constitutiva del endurecimiento mecanico

El endurecimiento mecéanico, o endurecimiento por deformacion, es una habilidad

intrinseca de los materiales de aumentar su resistencia o endurecerse con un incremento en el
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nivel de deformacidn y es una de las propiedades més influyentes en la formabilidad de chapas
metélicas. Este resulta de las interacciones entre dislocaciones y obstaculos, y dislocaciones
entre si, principalmente.

La definicion del endurecimiento por deformacion puede adoptar, en general, dos
estrategias diferentes: despreciar las diferencias de CRSS entre los granos constituyentes o
incluir estas diferencias explicitamente. En la primera estrategia, el endurecimiento por
deformacion es introducido conceptualmente a escala macroscdpica (homogeneizada) y
corresponde a ecuaciones prescriptas de evolucion de la tensién de fluencia (macroscdpica). La
segunda opcién, llamada endurecimiento por deformacion microscopico, establece el valor de
CRSS a nivel del grano individual, y varia en funcion del sistema de deslizamiento. Se centrard
el analisis en esta Ultima estrategia, que es la adoptada en las simulaciones de esta tesis doctoral.

La evolucién de la CRSS se describe por una funcién analitica que depende de la

deformacién por corte acumulada en el grano (I').

=Y, [y°ldt (7.12)

Durante la deformacidon de un policristal, un grano activa en general mas de un sistema de
deslizamiento simultaneamente, y el deslizamiento en cada sistema tiene un efecto endurecedor

sobre todos los sistemas potencialmente activos. Estas interacciones entre los sistemas de

deslizamiento se consideran a través de una matriz de endurecimiento empirica hss', gue tiene
en cuenta los obstaculos para el movimiento de nuevas dislocaciones asociadas con el sistema s.
Esto ocurre por la presencia de dislocaciones del mismo sistema (auto-endurecimiento) o de
otro sistema s’ (endurecimiento latente). La tasa de endurecimiento 77 adopta la siguiente

forma:
=X b |y (7.13)

El uso del valor absoluto de )'/S' en la ecuacion de endurecimiento refleja la suposicion de
que el comportamiento del endurecimiento no es afectado significativamente por la direccién de
corte en el sistema de deslizamiento. Los modelos microscdpicos para la actualizacion de las
CRSSs de los sistemas de deslizamiento se basan entonces en la determinacion de la forma de la
matriz hSS . Siguiendo la propuesta de Asaro y Needleman (1985) ésta puede ser descripta por

el siguiente producto:

hss' = q*'hs’ (7.14)

126



donde h%’es un factor que denota la velocidad de auto-endurecimiento del sistema s’ y qss' es
una matriz que describe el endurecimiento latente del cristal. La combinacién de ambas
posibilidades permite la adecuacion de la respuesta mecénica del modelo de endurecimiento.

La forma de la matriz qss' diferencia dos tipos de modelos de endurecimiento: isotropicos

y no-isotropicos. A modo de ejemplo, para los 12 sistemas de deslizamiento {110}<111> en

materiales BCC, esto lleva a la siguiente definicion de la matriz q(sf;xlz):

1 g¢q q

s q 1 ... ¢
q = g e (7.15)

q g !}

donde g representa el cociente entre la velocidad de endurecimiento latente y la velocidad de
auto-endurecimiento. Cuando este parametro tiene valor unitario, la actualizacion de las
tensiones criticas se produce con igual intensidad sobre todos los sistemas de deslizamiento del
grano, independientemente de la modulacion utilizada, dando la caracteristica de isotropia al
endurecimiento. Contrariamente, observaciones experimentales demostraron que el
endurecimiento en sistemas latentes es diferente del mismo para sistemas activos, donde
usualmente g toma el valor de 1,4 (Hutchinson, 1970; Kocks, 1970; Asaro y Rice, 1977). Sin
embargo, la hip6tesis de isotropia conserva su vigencia para estudios sobre materiales cuyo
endurecimiento diferencial sea de importancia menor frente al resto del fenémeno analizado, tal

es el caso de cargas proporcionales.

Por otro lado, dependiendo de la eleccion del factor hS'se pueden obtener modelos de
endurecimiento con y sin saturacién. El primer caso permite reproducir el comportamiento
mecéanico de aquellas aleaciones que, debido al balance entre la creacién y aniquilacion de
dislocaciones (Voce, 1948; Kocks, 1976), presentan un endurecimiento que alcanza valores de
saturacion durante la deformacion pléstica. Dentro de las varias leyes asociadas a la descripcion
del endurecimiento en este tipo de materiales*, en esta tesis se utiliza la ley de saturacion y la

ley de Voce. La primera de ellas viene dada por:

hs' = hy (1 _x ) (7.16)

donde h es el coeficiente de auto-endurecimiento o velocidad de endurecimiento inicial, a es el

- - =7 ! -7z -7z -
exponente de endurecimiento por deformacion y 35, es la tensién de saturacion del sistema s’.

* Una revision especifica de los modelos reportados en la literatura puede ser consultada en los
trabajos de Teodosiu (1992), Gil Sevillano (1993) y Wu et al. (1996).
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La ecuacién de Voce, basada en la ley macroscépica originalmente propuesta por VVoce (1948),

se expresa de la siguiente forma:

!
S
%_
!
S
71

S,

bo_
s

!
S
%_
!
S
1

)+ (1

! ! ! . . . . e . - -
donde 65, 67 y 757 son la velocidad de endurecimiento inicial, la velocidad de endurecimiento

he' :ef'+(

SI
-0

S’

1

Tf’ - 915’) exp (—F f

ef’) T exp (—r ) (7.17)

1

asintdtica y la tension de saturacion asintética, respectivamente.

Por otra parte, y en oposicion a lo observado en la mayoria de las aleaciones, los cristales
simples puros presentan una matriz de endurecimiento que evoluciona hacia cero de forma muy
suave con la deformacion, sin advertirse un valor de saturacién. En estos casos, la ley de
endurecimiento del cristal simple puede ser aproximada satisfactoriamente por una funcion

potencial de la forma:

©=n

n—1
hs' = hy (1 + h‘ir) (7.18)

donde n es un exponente que caracteriza la velocidad del endurecimiento.

Por altimo, cabe mencionar, que aungue no seran utilizados en este trabajo, los modelos de
endurecimiento de base fisica, expresados en términos de densidades de dislocaciones,
consideran los mecanismos basicos de generacion y aniquilacién de dislocaciones en la
microestructura del material. Informacién detallada puede consultarse en los trabajos de Paquin
et al. (2001), Peeters et al. (2001, 2002), Ma et al. (2007) y Kitayama et al. (2013)°.

7.3 Modelos de homogeneizacion

La respuesta mecéanica de un agregado policristalino se encuentra determinada por los
estados de tension-deformacion de los granos que lo constituyen, independientemente del
régimen de deformacion al cual se encuentre sometido. Debido a la heterogeneidad impuesta
por la microestructura a escala micro o mesoscépica, es obvio que tanto la tension como la
deformacion no serdn homogéneas a lo largo del policristal. Sin embargo, los modelos
policristalinos, meso y macroscopicos, son disefiados explicitamente para manejar de alguna
manera estas sutilezas de la microestructura y encontrar soluciones lo suficientemente precisas
respecto a la respuesta del material, introduciendo una apropiada estrategia de homogeneizacion
de la tension y/o deformacion. El requerimiento usual de los modelos policristalinos es que las
condiciones de desplazamiento y carga en los bordes de un policristal sean uniformes, y que el

promedio en volumen de tensiones, deformaciones y velocidad de deformaciones a lo largo de

% Ver trabajos en curso, apartado 11.2.
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todos los granos coincidan con las del policristal. A continuacidn se hace una breve referencia a
las estrategias de homogeneizacion mas utilizadas en el modelado mecénico de materiales

policristalinos.

7.3.1 Modelo de Sachs

El modelo de Sachs (Sachs, 1928), también conocido como modelo de limite inferior,
describe el caso méas simple de deformacidon de un cristal. Asume que la deformacidn pléastica se
obtiene mediante la activacion del sistema de deslizamiento con la mayor tensiéon de corte
resuelta, de acuerdo a la tension impuesta externamente. Cuando se utiliza para la descripcion
de la plasticidad en policristales, el modelo de Sachs verifica el equilibrio de tensiones, pero no
tiene en cuenta la compatibilidad de deformaciones, es decir, permite el solapamiento entre

granos. Es por esta razon que su empleo es limitado.

7.3.2 Modelo de Taylor

El modelo de Taylor (Taylor, 1938), también conocido como modelo de limite superior,
sugiere que el campo de deformacion a través del policristal es uniforme. De esta manera, cada
grano deforma exactamente igual que la muestra, manteniendo la compatibilidad de las
deformaciones. Sin embargo, no satisface las condiciones de equilibrio de tensiones debido a
gue el estado de tensiones requerido para activar el deslizamiento multiple varia de grano en
grano para acomodar la deformacion impuesta. La suposicion de Taylor produce resultados
razonables para materiales que exhiben una respuesta plastica levemente anisétropa. Sin
embargo, para materiales altamente anisotropos este modelo conduce a predecir tensiones

excesivamente altas y/o evoluciones de textura incorrectas (Lebensohn et al., 2003).

7.3.3 Modelos de condiciones relajadas (RC)

Los modelos de Taylor y Sachs constituyen dos extremos en relacion con el
condicionamiento ejercido sobre cada grano por el policristal en su conjunto, lo que los
convierte en limites superior® e inferior del comportamiento del policristal (Bishop y Hill,
1951), respectivamente. Posteriormente, varios modelos fueron sugeridos para relajar la
hip6tesis de rigidez en deformacion del modelo de Taylor, lo que condujo a varios modelos
denominados de condiciones relajadas (RC) (Honneff y Mecking, 1981; Kocks y Chandra,
1982). En estos modelos, la suposicion de deformacion uniforme en el agregado se modifica de

acuerdo a consideraciones relacionadas a la forma de los granos. La aproximacion basica de

® Un modelo de deformacién de un policristal constituye un limite superior (inferior) cuando permite
obtener, para una dada deformacion del policristal, la maxima (minima) tensién macroscopica posible.
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todos los modelos RC es la relajacion de la compatibilidad en la deformacion a favor de mejorar
la homogeneidad en tension. Estos modelos tienen aplicacion en materiales laminados donde los
granos toman una forma particular aplanada y una gran parte del area de contacto del grano es
paralela al plano de laminado. En relacién a Taylor, estos modelos relajan algunas restricciones
en deformacion y consecuentemente la deformacion puede ser acomodada por menos de cinco

sistemas de deslizamiento.

7.3.4 Modelos de granos multiples

Los modelos de Taylor, tanto en su version original como RC, tratan a cada grano
separadamente, es decir, no se considera la interaccion entre granos (modelos de 1 sitio). Sin
embargo, el comportamiento de los granos en un material real es obviamente influenciado por
sus vecinos (Huang y Winther, 2007; Winther, 2008). En consecuencia, algunos modelos
avanzados de Taylor consideran mas de un grano a la vez, como lo son los modelos Lamel (Van
Houtte et al., 1999) y Alamel (Van Houtte, 2005). Ambos modelos consideran simultaneamente
dos granos sobre un borde comun, el cual se encuentra paralelo al plano de laminacién (Lamel)
e inclinado arbitrariamente (Alamel); esto los hace aptos para simular condiciones de laminado
o0 para cualquier modo de deformacion, respectivamente. Por otro lado, se encuentra el modelo
de interaccion granular (GIA) (Crumbach et al., 2001, 2006) y una variante similar, el llamado
modelo de claster de granos relajados (RGC) (Tjahjanto et al., 2010), los cuales consideran un
elemento de volumen alineado en la direccion de laminado, consistente de 8 granos hexaédricos.
El cluster completo es forzado a cumplir con las condiciones de Taylor, pero los granos en el
claster pueden deformar libremente, e imponen cortes en los granos vecinos a lo largo de sus
interfases internas. Sin embargo, esta incompatibilidad debe ser compensada por la introduccion
de dislocaciones geométricamente necesarias. Al igual que el modelo Lamel, el modelo GIA fue
disefiado para simular condiciones de laminado.

Los modelos de homogeneizacion mencionados hasta el momento son esquematicamente

ilustrados en la Fig. 7.5.

19/
>

Sachs Taylor Taylor RC Lamel, GIA, RGC

Figura 7.5 llustraciones esquematica de algunos modelos de homogeneizacién cominmente utilizados.
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Figura 7.6 Esquema

de homogeneizacion
autoconsistente.

POLICRISTAL

7.3.5 Modelos autoconsistentes

Desde un punto de vista mecanico, ninguna de estas aproximaciones provee una solucién
tedrica convincente de la deformacion del policristal. Esto se debe a que los requerimientos de
compatibilidad de deformaciones o equilibrio de tensiones son violados en mayor o menor
medida. Una alternativa a los modelos de Taylor y sus variaciones son los modelos
autoconsistentes, basados en el modelo de Eshelby (1957), y propuestos inicialmente por
Kroner (1958), Budiansky y Wu (1962) y Hill (1965). El objetivo de éstos es el conocimiento de
la respuesta promedio del agregado a partir del conocimiento de las propiedades de los granos
constituyentes y la asuncién acerca de la interaccién de éstos con el medio. Los modelos
autoconsistentes consideran a cada grano como una inhomogeneidad elipsoidal inmersa en un
medio homogéneo efectivo, representativo de las propiedades del policristal, permitiendo una
interaccion intergranular diferenciada para cada grano (Fig. 7.6). Debido a su naturaleza
caracteristica no tienen en cuenta la topologia exacta del agregado: como en todos los modelos,
cumplen con la compatibilidad y equilibrio de tensiones en el sentido del promedio.

El caracter autoconsistente del modelo reside en el hecho de que la respuesta de los granos
individuales depende de su interaccion con la matriz, mientras que las propiedades de esta no
son conocidas de antemano y tienen que ser determinadas de la respuesta colectiva de los
granos. Teniendo en cuenta explicitamente la anisotropia relativa de los granos y la matriz, los
modelos autoconsistentes dan una mejor descripcion de la respuesta del material que los
modelos anteriormente descriptos.

A lo largo de las dltimas décadas, el campo de modelizacion mediante modelos
autoconsistentes ha sido sumamente activo, resultando en una gran cantidad de modelos. Kréner
(1961) y Budiansky y Wu (1962) propusieron una aproximacion elastoplastica autoconsistente
para policristales sometidos a pequefias deformaciones. Sin embargo, esta aproximacion no
tiene en cuenta las interacciones plasticas entre la inclusion y la matriz, debido a que la matriz
es considerada elastica. Hill (1965) propuso un modelo mas complejo, que tiene en cuenta
exitosamente la interaccion elastoplastica entre los granos y el agregado, para bajos niveles de

deformacion. Este modelo fue posteriormente extendido por Iwakuma y Nemat-Nasser (1984)
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para estudiar policristales a altas deformaciones elastoplasticas. Berveiller y Zaoui (1979)
propusieron un modelo basado en la ley de interaccion de Kroner, agregando un factor de
acomodacion pléstica.

Los modelos autoconsistentes mencionados anteriormente no son dependientes del tiempo.
Hutchinson (1976) extendieron el modelo de Hill a uno viscoplastico para simular el
comportamiento de creep de policristales. Molinari et al. (1987) y Lebensohn y Tomé (1993)
desarrollaron el modelo viscoplastico autoconsistente, muy utilizado para simular el
comportamiento de policristales a altas deformaciones y evolucion de texturas cristalograficas.
El modelo VPSC ha experimentado continuas mejoras, por ejemplo, procedimientos de
homogeneizacion de segundo orden (Lebensohn et al., 2007), extensién para considerar la
componente elastica (EVPSC) (Wang et al., 2010), implementacion del modelo en un codigo de

elementos finitos (Knezevic et al., 2013), entre otros.

7.4 Formalismo viscoplastico autoconsistente

En esta seccidn se presentan las ecuaciones del modelo viscoplastico autoconsistente de 1
sitio, debida originalmente a Molinari et al. (1987) e implementado para un medio anisétropo
general por Lebensohn y Tomé (1993). Se asume que la componente de deformacion pléastica es

mucho mayor que la parte elastica y, por lo tanto, el flujo es incompresible.

7.4.1 Comportamiento constitutivo local y homogeneizacién

El comportamiento constitutivo viscoplastico en cada punto del material (x) se describe por

la siguiente ecuacién no lineal para materiales sensibles a la velocidad de deformacion:

1/m-1

m®()@m’ (x) 'S(x) (7.19)

S
L

mS(x): S(x)

S
Tc

D(x) = yo Xs

Si bien la expresion anterior es aplicable a materiales que presentan tanto deslizamiento
como maclado, en lo que sigue sdlo se considera el deslizamiento cristalografico como
mecanismo de deformacion activo. Tampoco se consideran mecanismos de deformacion de alta
temperatura como trepado y deslizamiento de bordes de grano, ni se incluye el fenémeno de
recristalizacion. Si se aproxima la Ec. (7.19) mediante una relacion lineal entre la velocidad de

deformacion y la tensidn se encuentra que:

D(x) = M:S(x) + D, (7.20)
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donde M y D, son respectivamente, el mddulo viscoplastico y un término independiente para el
grano. Dependiendo de la estrategia de linealizacion, M y D, pueden adoptar valores diferentes,
lo cual serd discutido en el sub-apartado 7.4.4. Tomando un promedio volumétrico en el grano,

se tiene:
D=M:S+D, (7.21)

Para homogeneizar el comportamiento de un medio heterogéneo lineal cuyo
comportamiento local es descripto en la Ec. (7.20), se asume una relacion lineal analoga en la
escala del medio efectivo (macroscépico):

D=M:S+D, (7.22)

donde “~ indica magnitudes macroscopicas. El procedimiento clasico para obtener la respuesta
homogeneizada de un policristal lineal es el método lineal autoconsistente, en el cual reside el
problema de un dominio no homogéneo caracterizado por M y D, inmerso en un medio infinito
caracterizado por M y D,. Utilizando el concepto de inclusion equivalente (Mura, 1987), la ley

constitutiva para el comportamiento en el dominio grano (Ec. 7.20) puede ser re-escrita segun:
D(x) = M:S(x) + Dy + D*(x) (7.23)
donde D*(x) es un campo de auto-deformaciones, el cual aparece al reemplazar la
inhomogeneidad por una inclusion equivalente. Reacomodando y restando la Ec. (7.22) de la
Ec. (7.23), se obtiene:
S(x) =T:[D(x) — D*(x)] (7.24)
El simbolo “~” indica desviaciones locales de los valores macroscopicos de las magnitudes
correspondientes [es decir, S(x) = S(x) —S(x)] y T = M~. Combinando Ec. (7.24) con la
condicidn de equilibrio y utilizando notacion indicial por claridad se obtiene:
07,7 (%) = Tyj (%) = 5, (%) + 34 (x) (7.25)
donde o(x) y o"(x) son el tensor de tensiones de Cauchy y su componente hidrostatica,

respectivamente. Utilizando la relacion entre las desviaciones en velocidad de deformacion vy el

gradiente de velocidad, segun:
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D(x) = [L(x) + LT ()] (7.26)
y admitiendo la condicién de incompresibilidad asociada a la deformacion plastica, se obtiene:

Tk Lt () + 8% () + fi(x) = 0

Zs,s(x) =0 (7.21)
fi(x) = @45,;(x) (7.28)
@i (x) = =Tjp Diy (%) (7.29)

La funcion ¢;;(x) representa una heterogeneidad denominada campo de polarizacion; su

divergencia f;(x) es una fuerza volumétrica ficticia (campo vectorial). El sistema de ecuaciones
(7.27, 7.28 y 7.29) consta de cuatro ecuaciones diferenciales con cuatro incognitas: las tres
componentes del vector desvio de velocidades y la componente hidrostatica del desvio de
tensiones 6" (x). Este sistema fue originalmente resuelto por Molinari (Molinari et al., 1987)

utilizando una aproximacion en base a las funciones de Green.

7.4.2 Ecuaciones de interaccion y localizacion

Tomando promedios volumétricos sobre el dominio de la inclusién en ambos miembros de
la Ec. (7.24), se obtiene:

S=T:[D-D"] (7.30)

A partir de ello, e involucrando el concepto de inclusion equivalente (Mura, 1987) se

obtiene la siguiente ecuacion de interaccion:

D=-M:S (7.31)

donde M es el tensor de interaccion, y viene dado por:

M=(-Sgyp) t:Sgp: M (7.32)
En esta expresion I es el tensor de identidad de cuarto orden y Sk, s la parte simétrica del

tensor de Eshelby para un medio viscopléstico, que es funcion de la forma de la inclusion y del

tensor M. Reemplazando las relaciones constitutivas de la inclusion y del medio efectivo en la

ecuacion de interaccion y luego de trabajar algebraicamente, puede escribirse la siguiente

ecuacion de localizacion:
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S=B:S+b (7.33)

donde los tensores de localizacion se definen como:

B=(M+M)"1:(M+ M) (7.34)
b= (M+ M) (D, — Dy) (7.35)

7.4.3. Ecuaciones del modelo autoconsistente

La derivacién presentada en las secciones previas resuelve el problema de una inclusion
equivalente inmersa en un medio efectivo. En esta seccion se utilizan los resultados previos para
construir un modelo policristalino, consistente en considerar cada grano como una inclusion
inmersa en un medio efectivo que representa al policristal. Las propiedades de tal medio no son
conocidas a priori, sino que deben hallarse a través de un proceso iterativo. Reemplazando la
ecuacion de localizacion de la tension (Ec. 7.33) en la ecuacion constitutiva local promedio (Ec.
7.21), se obtiene:

D=M:B:S+ M:b:D, (7.36)

El promedio volumétrico de las velocidades de deformacion de cada grano (Ec. 7.36) debe

cumplir la condicion de coincidencia con su correspondiente par macroscopico, es decir:

D = (D) (7.37)

donde los paréntesis angulares “( )” indican que el promedio se efectia sobre todos los granos
del agregado y esta ponderado en la fraccion de volumen asociada. Utilizando la relacion
constitutiva macroscopica (Ec. 7.22), se obtienen las siguientes ecuaciones autoconsistentes

para el modulo viscopléstico y el término independiente del HEM:

M = (M : B) (7.38)
Do =(M:b+D,) (7.39)

Si todos los granos estan representados por elipsoides que poseen la misma morfologia y
orientacion espacial, puede mostrarse que se obtienen las mismas ecuaciones de la condicion de
coincidencia entre la tension macroscdpica y el promedio ponderado de las tensiones locales. Si
los granos o fases poseen diferentes morfologias, como es el caso de materiales multifésicos, se

tendrén asociados diferentes tensores de Eshelby, y por lo tanto los tensores de interaccion no
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podran ser factorizados a partir de los promedios. En tal caso, se deben utilizadar las siguientes

expresiones autoconsistentes generalizadas (Walpole, 1969; Lebensohn y Canova, 1997):

M=(M:B): (B)™! (7.40)
Dy =(M:b+D,)—(M:B): (B)"1: (b) (7.41)

7.4.4 Linealizacion de la ecuacion constitutiva del cristal simple

Una de las diferencias entre los esquemas autoconsistentes es la estrategia para la
linealizacion del comportamiento a nivel grano. Los resultados del modelo de homogeneizacién
dependen de tal eleccién. Dentro de los mas utilizados se pueden mencionar las aproximaciones:
secante (Hill, 1965; Hutchinson, 1976), tangente (Molinari et al., 1987; Lebensohn y Tomeé,
1993) y affine (Ponte Castafieda, 1996; Masson et al., 2000). Todas ellas denominadas de
primer orden, ya que son basadas en esquemas de linealizacién que, a nivel grano, hacen uso
solo de la informacion del campo promedio, descartando informacion estadistica de mayor
orden dentro de los granos. Los tres esquemas de linealizacién son esquematicamente ilustrados

en la Fig. 7.7 y sus modulos son presentados a continuacion:

e Aproximacion secante:

. S®mS s.g 1/m-1
M5 = 1, 3}, m Tgm (";_g) (7.42)
Dy =0 (7.43)
e Aproximacién affine:
s s s.qy1/m—1
ff — l . m>@m°® /m°:S
MY = o T () (7.49)
1) . s.s\1/m .
DY/ = (1 - E) Yo 2k (mrg ) signo(m>: S) (7.45)

e Aproximacion tangente:

En este caso, los modulos son idénticos a los de la aproximacion affine: M9 = M%7 y
Do'9 = Do, Sin embargo, en lugar de utilizar esta formulacién evitando el ajuste iterativo
del término independiente, Molinari et al. (1987) hacen uso del médulo secante (Ec. 7.42) para
ajustar M (debe notarse M*¢¢), en combinacion con la relacion tangente-secante: M9 = ZMs¢¢

(Hutchinson, 1976). Por lo tanto la expresion del tensor de interaccion esta dada por:
M = (I— Sgsn) ™"t Sgsn: MY = i(l — Sgsh) " Sgsh: M (7.46)
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Figura 7.7 Representacion esquematica unidimensional

de la linealizacion de la tension contra la velocidad de Sachs tangente
A
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Cualitativamente, la Ec. (7.31) indica que mientras mayor sea el tensor de interaccion,
menor sera la diferencia entre la tensién de los granos y la tensién promedio del agregado
policristalino. Como consecuencia, para m — 0 (insensibilidad a la velocidad de deformacién),
la aproximacion tangente tiende a un estado de tensién uniforme (Sachs o aproximacion limite
inferior). Este limite artificial predicho por la formulacion tangente se origina en el uso de la
relacién tangente-secante mencionada en el parrafo anterior. Por otra parte, la aproximacién
secante ha mostrado tender a un estado de velocidad de deformacion uniforme, para m — 0
(Taylor o aproximacion limite superior). Esta caracteristica permite modular la interaccion de
los modelos autoconsistentes entre los comportamientos limite, reemplazando en (Ec. 7.46) el
valor m por un parametro m¢// (1 < mé/7 < m) (Lebensohn et al., 2007).

Por otra parte, se han desarrollados métodos de linealizacién denominados aproximaciones
de segundo orden basados en el célculo de las fluctuaciones promedio de la distribucion de la
tensién dentro de los granos. La metodologia para la obtencién de tales fluctuaciones se deriva
de los trabajos de Bobeth y Diener (1987) y Kreher (1990).

Ya que el foco de la presente tesis doctoral no es el andlisis del rol de la eleccion de

linealizacion, solo se considera el esquema autoconsistente clasico tipo tangente.

7.4.5 Actualizacion de las orientaciones cristalinas

Para actualizar la textura es necesario calcular la reorientacion de cada grano. Esta se
actualiza de acuerdo al tensor de velocidad de rotacion total €. Tomando como marco de

referencia el sistema de la muestra, éste viene definido por:

Q=W+W-—W?P (7.47)

El tensor W describe la desviacion de la velocidad de rotacion en el dominio elipsoidal,
asociada a la parte antisimétrica del tensor de Eshelby I, v la desviacién local de la velocidad

de deformacion en el grano D:
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W =Ig,:D* =:S;%:D (7.48)

El cambio en la orientacion durante la deformacion plastica puede describirse entonces por
el método de Rodriguez:

R* = R,,;exp (QAt) (7.49)

7.4.6 Actualizacion de la forma del grano

Como se menciona precedentemente la forma de grano se aproxima por un elipsoide, y su
forma (no tamafio) y su orientacién puede cambiar en funcién de la solicitacion aplicada.
Utilizando los conceptos basicos de mecanica del sélido, puede describirse el cambio de forma
y orientacion a través de la evolucion del tensor gradiente de deformacion F. Para simplificar el
analisis y asumiendo que partimos de la situacion F =1, el cambio del gradiente de
deformacion, sobre una trayectoria dada caracterizada por un tensor gradiente de velocidad L
(Ec. 7.1), se expresa segun la Ec. (7.50). En esta forma F contiene la informacion tanto de la

deformacién como de la rotacion.
F = F; + FAt = (1 4+ LAt)F,; (7.50)

El cambio de una esfera inicial a un elipsoide puede describirse por una matriz V definida

como:
V2 =FFT (7.51)

Los autovectores y la raiz cuadrada de los autovalores de V2 definen la direccion y la

longitud de los ejes del elipsoide que representa al grano, respectivamente.

7.4.7 Aplicacion de condiciones de borde mixtas

Las condiciones de borde del problema mecénico asociado a la deformacion plastica
(magnitudes macroscdpicas sobre el policristal) pueden imponerse de dos formas diferentes: (i)
mediante la imposicién total del gradiente de velocidad L (parte simétrica D y antisimétrica W),
6 (i) mediante la imposicion parcial de componentes complementarias del gradiente de
velocidad (o bien su parte simétrica) y de la tension macroscépica @, lo que corresponde a

condiciones de borde mixtas.
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En ambos casos, las condiciones impuestas son supuestas constantes durante el intervalo de
tiempo At (solucion incremental). Dado que el problema es viscoplastico, es necesario en el
caso (ii), que al menos una componente de la diagonal del tensor de tensiones de Cauchy sea
conocida, a fin de que sea posible determinar la presidn hidrostatica. Este requerimiento es
natural para el caso de problemas mecénicos tales como la deformacion de chapas metalicas,
asociados a la hipotesis de tensidn plana (g;3 = 0), y para los cuales la tension normal al plano
de la misma (plano x; — x;), es nula. En este caso, la hip6tesis permite el recuperar la tension
de Cauchy luego del célculo de la tensién deviatoria.

La aplicacion de condiciones de borde mixtas sera extendida en el Capitulo 9 y aplicada a
la prediccidon de las deformaciones limite de chapas metélicas, permitiendo reducir los tiempos
computacionales asociados y a incluir explicita y correctamente condiciones de borde en tension

para materiales con cambios en anisotropia con la deformacion.

7.4.8 Implementacion numérica del modelo VPSC

La implementacion numérica del modelo VPSC, discutido en los sub-apartados anteriores,
requiere de los pasos descriptos a continuacion, para predecir la respuesta viscoplastica, local y
global, del policristal, asi como la evolucidn de su textura.

La deformacidon total impuesta al policristal se alcanza luego de sucesivos pasos
incrementales. Para ello, se asume que las tasas de cambio temporales de las magnitudes
involucradas permanecen constantes durante los intervalos de tiempo At, correspondientes a los
pasos incrementales (L At). Por simplicidad y conveniencia, en el primer paso se parte de una
estimacion inicial de Taylor, es decir, D = D para cada grano. Se resuelve la Ec. (7.52), lineal,
para hallar S, utilizando la linealizacion de primer orden tipo tangente para obtener valores

iniciales para M y D, para cada grano.

mS: S
S
TC

D=]‘/OZS m?®

1/m-1 (ms: S)

S
TC

(7.52)

A partir de promedios de los valores locales se asumen valores iniciales para el médulo M
y el término independiente D,, macroscopicos. Con éstos y la velocidad de deformacion
aplicada D, se puede obtener la estimacion inicial para la tension macroscdpica S (Ec. 7.22).
Utilizando el médulo macroscopico y la forma elipsoidal de los granos se calculan los tensores
de Eshelby Mg, y Sgen, Y CON este Gltimo se calcula el tensor de interaccion M (Ec. 7.32) y los
tensores de localizacion B 'y b (Ecs. 7.34 y 7.35). El conocimiento de estos tensores permite
resolver iterativamente las ecuaciones autoconsistentes, (Ecs. 7.40 y 7.41) para obtener nuevas

estimaciones de M y D,,.

139



Box 7.1. Diagrama de flujo del esquema VPSC

Algoritmo viscoplastico autoconsistente

Incremento k
1. Paso incremental L, At
Primer paso (calculo tipo Taylor)

Calculo de: S, M(S), M = ((M)~1)!

2. Calculo del tensor de Eshelby’ (partes simétrica y antisimétrica): Sge, (Mt9)y Mgy, (M9)
Calculo del tensor de interaccion: M = (I — Sgg,) ™ %: Sgen: M9
Calculo del tensor de localizacion: B = (M + M)~1: (M + M)

Célculo del mddulo secante macroscopico: M = (M : B) : (B)~!

3. Resolucion de las condiciones de borde: S = M™'D
Evaluacion de (S)”" y D* (necesarios para el calculo de mas de un elipsoide)

(S)’=(B)~X(S)

D*=M(B)!S
Célculo de las tensiones microscépicas S: y, Y. m® m;:s v D* = M(S —(S)")
Evaluacién de y5, D, M
Verificacion global: . I{D) — D|| < tol?
JS) =S|I < tol? NO =>Volvera 2

;IS — propuestas S|| < tol?
4. Célculo de las velocidades de rotacion locales W = W + W — WP

Calculo de las reorientaciones R* = R‘(‘mtexp(QAt) y nuevas formas de grano V2 = F FT

Actualizacion de las CRSS

Siguiente paso incremental

Luego de conseguir la convergencia en el médulo macroscépico (y por lo tanto en la
tension macroscépica y los tensores de interaccion y localizacion), se obtiene una nueva
estimacion del promedio de las tensiones locales a partir de la relacion de localizacion (Ec.
7.33). Si el promedio de las tensiones locales difiere de la tension global, dentro de una
determinada tolerancia, debe iniciarse una nueva iteracion hasta que se consiga la convergencia.
Cuando el proceso iterativo se completa, las velocidades de corte y* en cada sistema s de cada
grano pueden calcularse segun la Ec. (7.11). Estas velocidades de corte se utilizan entonces para
calcular la velocidad de rotacion de la red cristalogréafica en cada grano (W). Se actualiza la

forma y la orientacion de los granos luego de cada incremento, asi como las tensiones criticas en

" En el caso de un material bifasico se debe calcular un tensor de Eshelby por fase.
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cada sistema de deslizamiento, por medio del producto entre las velocidades de corte y At. El
box 7.1 muestra el diagrama de flujo para la implementacion del algoritmo de célculo

viscoplastico autoconsistente.

7.5 Conclusiones

En este capitulo se realizé una revision de las principales teorias de deformacion de los
policristales. El rapido aumento del nimero de equipos de investigacion, avocados al desarrollo
de modelos numéricos micro-macro, prefigura las futuras mejoras de éstos, tanto en su precision
como en su rapidez. Desde la Optica de la plasticidad cristalina, se examiné la deformacion
producto del deslizamiento cristalografico en el grano y se hace uso de modelos de
homogeneizacion para describir el comportamiento global del agregado a partir del estado
microscopico, dando el cardcter de multiescala a estos modelos. En particular, se presenté el
formalismo autoconsistente para materiales con comportamiento viscoplastico de forma
detallada.

La complejidad del esquema numérico debe siempre adaptarse al material y al proceso
investigado. En el caso del conformado de chapas metélicas, la fuerte influencia que tiene la
anisotropia del material, y su evolucién con la deformacion, hace que sea necesaria una
descripcion microscépica de base fisica de la plasticidad. La descripcion de la deformacion
proporcionada por los modelos policristalinos permite considerar de forma natural la evolucién
de anisotropia plastica. Ademas, la descripcion microscopica permite un entendimiento mas
refinado de los fenémenos observados a escala macroscopica.

El modelo VPSC de 1 sitio permite tratar adecuadamente materiales de caracteristica
multifasica, donde el comportamiento colectivo de su estructura no puede ser predicho de
manera precisa por modelos de base fenomenoldgica. La posibilidad de definir explicitamente el
comportamiento mecanico de cada fase permite analizar el efecto que posee cada una de ellas
sobre el comportamiento global del material. En el caso del acero DP, esto permite abordar el
efecto que posee la plasticidad de ambas fases, el comportamiento del endurecimiento post-

estriccion, diferentes leyes de endurecimiento, la evolucidn de la anisotropia, entre otros.
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Capitulo 8

Modelizacion de la estriccion
localizada

8.1 Introduccion

Los procesos de conformado de chapas metélicas inducen frecuentemente altos grados de
deformacion, a grandes velocidades, e imponen modos de solicitacién multiaxiales y complejos.
Dichos procesos quedan esencialmente limitados por la aparicion y desarrollo de inestabilidades
plasticas, que pueden ocurrir en forma de estriccion difusa o localizada. La estriccion difusa
precede a la localizada, y la aparicidn de esta Ultima es la que determina la méaxima deformacion
admisible en el proceso de conformado (Barata da Rocha et al., 1985). La complejidad de los
modos de deformacidn y la intervencion simultanea de varios parametros del proceso llevaron a
gue se desarrollen diversos criterios para predecir la aparicion de la estriccion localizada,
examinar los factores que promueven la ocurrencia de la misma, y optimizar los parametros de
control en los procesos de conformado. Estas contribuciones estan basadas en diferentes
aproximaciones, que varian entre observaciones empiricas hasta formulaciones de criterios
tedricos, haciendo de ellos mas 0 menos generales y aplicables a varios tipos de materiales. La
importancia de estos criterios no solo deriva desde un punto de vista cientifico e ingenieril, sino
también, desde un punto de vista econémico para las empresas.

El presente capitulo pretende exponer, a modo de revision, algunos criterios ampliamente
usados en la literatura para la prediccién de inestabilidades plasticas durante el conformado de
chapas metalicas. Se considera oportuno dividir los modelos en dos grupos o0 marcos de trabajo,
Illamados métodos lineales y no lineales. Adicionalmente, se presenta una resefia de las
estrategias de modelizacién aplicadas a la prediccion del diagrama FLD en aceros DP y sus

principales limitaciones.
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8.2 Estriccion localizada

Durante los procesos de conformado de chapa se observa que, bajo determinadas
circunstancias, llega un momento en que la deformacion de la misma se concentra a lo largo de
una zona de ancho muy reducido. Dicha zona recibe el nombre de estriccién localizada, siendo
su ancho del orden del espesor de la chapa. Una vez que ésta aparece, toda la deformacion
posterior se produce en ella, mientras que el resto de la chapa no deforma significativamente.
Esto ocasiona un adelgazamiento progresivo e inestable del material en la region de la
estriccion, el cual conduce inevitablemente al desgarro o fractura de la chapa.

Para predecir la estriccion localizada se han realizado numerosos trabajos teéricos, donde
cada uno tiene sus ventajas y sus limitaciones. Todos ellos tratan la estriccién localizada como
una inestabilidad plastica y, por lo tanto, estan basados en la teoria de la plasticidad. En base a
los criterios empleados se pueden encontrar varias clasificaciones que permiten catalogar a estos
trabajos. En lo que sigue, se distinguiran dos técnicas denominadas: métodos lineales y métodos
no lineales.

Los métodos lineales tratan la estriccion como una inestabilidad plastica sobre una chapa
homogénea, y determina su aparicion por un analisis de bifurcacion. Los trabajos de Considére
(1885), Swift (1952) y Hill (1952) fueron pioneros en este tratamiento. La principal limitacion
de estos métodos es que la teoria de la plasticidad en un material continuo y homogéneo no
permite predecir la aparicion de la estriccion localizada en situaciones donde las deformaciones
en ambas direcciones principales del plano de la chapa son positivas, como se describe mas
adelante. Alternativamente, Stéren y Rice (1975), Rudnicki y Rice (1975), Dudzinski y Molinari
(1988) y Hora et al. (1996), propusieron diferentes modelos para predecir la localizacion de la
deformacién en ambos lado del diagrama FLD, solucionando la deficiencia anterior. Storen y
Rice (1975) establecieron que la aparicién de la estriccion localizada, en condiciones de
deformacioén biaxial, puede estar causada por el desarrollo de un vértice en la superficie de
fluencia del material. Esta irregularidad en la descripcion constitutiva del mismo se justifica en
base a las pequefias desviaciones de la carga que se producen en materiales policristalinos.
Rudnicki y Rice (1975) derivaron un criterio de aparicion de estriccion localizada basado en la
verificacion de la aparicion de bandas de localizacion de deformacion correspondientes a saltos
en los campos mecanicos a través de la interfase. Dudzinski y Molinari (1988) aplicaron el
método de la perturbacidn lineal para la prediccion de la estriccion localizada. El principio de la
técnica se basa en introducir una perturbacion al conjunto de ecuaciones de equilibrio local y
evaluar la evolucion de la misma. Por otro lado, Hora et al. (1996) incluyeron el concepto del
cambio de los estados de tensiones a uno de deformacion plana cuando el material alcanza la

estriccion.
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Los métodos no lineales, asumen que la estriccion localizada se produce como
consecuencia de una imperfeccion geométrica preexistente en el material, con lo cual deja de
considerarse a la chapa como homogénea. Dentro de esta estrategia se destaca el modelo de
Marciniak y Kuczynski (1967), uno de los mas conocidos y utilizados. En esencia, el defecto del
material en los métodos que siguen esta metodologia persigue el mismo objetivo que los
anteriores, permitir una bifurcacion en los incrementos de deformacion en un proceso de
deformacioén uniforme.

Los siguientes apartados describen estas metodologias con mas detalle. Se hace especial
hincapié en las hipoétesis en las que se fundamentan y en los resultados de sus predicciones.
También se describen brevemente las principales investigaciones que amplian los métodos

originales en la bisqueda de mejores predicciones.

8.3 Métodos lineales

8.3.1 Criterio de Considére

Considére fue el primero en analizar tedricamente la aparicion de la estriccion difusa sobre
una probeta sometida a carga uniaxial. A pesar de que los estudios originales fueron llevados a
cabo en probetas cilindricas, el criterio es también aplicable a tiras de chapa recocidas de
pequefio espesor (Backofen, 1972). EI modelo se basa en que la aparicién de la estriccion ocurre

cuando la fuerza de traccion (F) alcanza un valor maximo, entonces:

dF = 0 - d(0A) = Ado + odA = 0 (8.1)

siendo A el area de la seccidén transversal y o la tensién aplicada. En la expresion (8.2), el
primer término (do /o) representa el endurecimiento mecéanico del material, mientras que el
segundo (dA/A) representa el ablandamiento geométrico dado por la tasa de reduccién en érea.
Considerando el material como incompresible (es decir, de volumen Al = Ayl,, siendo [ la
longitud instantanea de la chapa) debido a las grandes deformaciones plasticas inducidas en el

espécimen, se obtiene que:

av._at , aa _ a4 _ a@a _ _
7_1+A_d€+,4_0 - = —de (8.3)

Reemplazando esta expresion en la Ec. (8.2) se llega a la siguiente condicion de

inestabilidad pléstica:
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Figura 8.1 llustracion de la condicion de inestabilidad
de Considére. La maxima carga en un ensayo de
traccion se alcanza cuando do /de = @ O,
do/de
€
do
P o (84)

Esta condicion se ilustra en la Fig. (8.1). Al aplicar este criterio a un material cuyo
comportamiento mecanico puede ser descripto por una ley de tipo Hollomon, la deformacion
para la cual se da la inestabilidad plastica coincide con el valor del indice de endurecimiento por
deformacién (e* = n). Si bien este criterio fue aceptado a lo largo de los afios, los resultados
experimentales de Guelorget et al. (2006) revelaron que la aparicion de la estriccion difusa, en
un ensayo de traccion uniaxial, se alcanza antes de lo establecido por el criterio de Considere.

8.3.2 Criterio de Swift

Swift extendio el criterio de Considére al caso de carga biaxial sobre chapas delgadas bajo
tension plana (Fig. 8.2), llevando a la definicion del también denominado criterio de fuerza
maxima (MFC) (Swift, 1952). De acuerdo a las hip6tesis de Swift, la aparicion de la estriccion
difusa corresponde al maximo simultaneo de las dos componentes de carga: dF;; =0 y

dF,, = 0. Siguiendo la misma metodologia adoptada en el criterio de Considére se obtiene:

do do
2 =0y, 2 = 0y, (8.5)
degg 22

Cabe destacar que la ocurrencia simultanea de ambos casos es dependiente del tipo de
solicitacion a la que la chapa es expuesta. Para el caso de condicion de carga proporcional en

tension (o,, = aoy,) el criterio se satisface simultdneamente, ya que:

d0'22 _ d(lo'll _ do‘n (8 6)
022 aoy11 011
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Figura 8.2 llustracion de una chapa metalica sujeta

a carga biaxial sobre el plano, en base a lo

establecido por el analisis de estriccion difusa de
Swift (Aretz, 2007).

Sin embargo, para solicitaciones de estirado proporcional (de,, = p d&;41), la condicion

puede no ser simultanea para las direcciones 1y 2:

da'zz d0'11

=dé&y; = pdey; =p

022 011

(8.7)

Para un material cuyo comportamiento sigue una ley del tipo Hollomon, y asumiendo

estados de tension plana y carga proporcional, el criterio establece que la deformacién limite

mayor es:
" 2n(1+p+p?
£ = _2n(+p+pT) (8.8)

T (1+p)(2p2-p+2)

Por lo tanto los valores criticos de deformacion sobre la FLC se obtienen variando el valor
de p. Se puede verificar que en un material isotropico y para estados de tensién uniaxial,
deformacién plana y biaxial balanceado, el criterio predice la estriccion difusa al alcanzar una
deformacion mayor &7, = n. El resultado de Swift puede cubrir la totalidad del diagrama FLD,
sin embargo, el comienzo de la estriccion difusa no es facilmente observable en una chapa
deformada. Las deformaciones limite predichas por este criterio son mucho menores que las
experimentales cuando los caminos de deformacién son negativos. En consecuencia, los valores

calculados con el criterio de Swift son de poco interés practico.

8.3.3 Criterio de Hill

El criterio de Hill (Hill, 1952) responde a una observacion experimental, la localizacion de
la deformacion aparece en forma de una banda estrecha que se propaga bajo un estado de
deformacion plana en la direccion de la banda de estriccion, y el material a ambos lados de

dicha banda detiene su deformacidn. Por lo tanto, a partir del instante en el que se desarrolla la
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estriccion localizada, las tensiones a ambos lados de la inestabilidad se mantienen inalteradas
durante el resto del proceso. Entonces, la velocidad de endurecimiento en la zona de la
estriccion equilibra la velocidad de disminucion del espesor, mientras que las componentes de
las tensiones en esta zona mantienen unas relaciones constantes.

La condicién de estriccion localizada puede obtenerse de manera analoga a la de estriccion
difusa de Swift, afiadiendo la hipotesis de deformacion plana en la banda de estriccion en el
instante de la falla. En esta situacion, el ancho de la chapa se mantiene constante y las
variaciones de la seccion transversal (A) se producen a través de la reduccion del espesor (k). La

condicion de fuerza maxima viene entonces dada por:

dF = 0 4 d(0'11h) = hd0'11 + O-lldh = 0 (89)

de donde se deduce la expresion:

d0'11 dh

p = —7 = _d833 = dgll + d£22 = (1 + p)d€11 (810)
11

o la equivalente:

degg

Al igual que en el andlisis de Swift, el de Hill (conocido también como andlisis de
bifurcacion de tension) predice que la solucién de la deformacion no es Unica en el inicio de la
inestabilidad plastica. Aunque el método de Hill se encuentra avalado por la evidencia
experimental, presenta la limitacion de que en estados de deformacion biaxial (p> 0) no existe
ninguna direccion en el plano de la chapa de deformacién nula y, por consiguiente, no se puede
predecir la aparicion de una estriccion localizada. Experimentalmente, se verifica que la
estriccion también ocurre en el lado derecho del diagrama FLD, lo que marca limitaciones en
este criterio en relacion a una descripcion completa de la formabilidad. Su utilidad practica
gueda restringida, por lo tanto, al sector izquierdo del diagrama FLD, de valores negativos de p.

Al igual que en el andlisis de Swift, Hill asume procesos de carga proporcional y
condiciones de tension plana. En esta situacion, para el caso sencillo de una chapa de material
isétropo caracterizada por un comportamiento plastico que obedece a la ley de Hollomon, las
expresiones obtenidas anteriormente permiten alcanzar una solucion analitica de las condiciones
de deformacion en el inicio de la estriccién localizada, en funcién del coeficiente de

endurecimiento por deformacion y de la relacién de velocidades de deformacion:
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Figura 8.3 llustracion de una chapa metalica sujeta

a carga biaxial sobre el plano, en base a lo

establecido por el analisis de estriccion localizada
de Hill.

. mp
Tt 227 e

(8.12)

De esta expresion se desprende que la suma de ambas deformaciones limite iguala al
coeficiente de endurecimiento por deformacion del material (7, + €5, = n), lo que representa
una recta de pendiente unitaria negativa y de ordenada al origen n, en el diagrama FLD. En
particular, el criterio de Hill predice deformaciones para la estriccion localizada de €7, = 2n 'y
€1, = n, para los estados de tension uniaxial y deformacion plana, respectivamente. En el
primer caso, la estriccion localizada aparece notablemente después de alcanzada la estriccion
difusa predicha por Swift. En el segundo caso, ambas coinciden en el valor, por lo tanto no hay
diferenciacion en los eventos.

Cabe destacar que, segun el criterio de Hill, el angulo que forma la banda de estriccién con
la direccién de mayor deformacién (ver Fig. 8.3) viene dado por la condicion de deformacion

plana local (de,, = 0), lo que se traduce en (Marciniak et al., 2002; Stoughton y Zhu, 2004):
0 = %— arctan,/—p, Si p<0 (8.13)

Esta expresion, valida s6lo para valores negativos de p, muestra que en condiciones de
deformacion plana (p = 0) la banda de estriccion forma 90° con la direccion de traccion y que
este angulo disminuye con p. Asi, por ejemplo, en un ensayo de traccion (p = -0,5) el angulo es
de 55°.

La combinacion del criterio de Hill para el sector izquierdo y del criterio de Swift para el
sector derecho del diagrama FLD proporcionaron una primera aproximacion atil para la
prediccion del diagrama limite de conformado. Sin embargo, el criterio de Swift fue pensado
para estriccion difusa y consecuentemente subestima los valores experimentales de deformacion
limite. Ademas, la suposicion basica de dos méximos en las componentes de carga es

cuestionable. Por un lado, fue demostrado que esto no puede ocurrir bajo carga proporcional, lo
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cual es tipico en la determinacién del diagrama FLD. Por otro lado, observaciones
experimentales sugieren que, durante carga biaxial, la estriccion difusa esta relacionada a la
aparicion del maximo en carga que ocurra primero en las componentes (Stout y Hecker, 1983;
Hill, 1991). En consecuencia, se realizaron varios intentos de predecir la estriccion localizada en
el sector derecho del diagrama FLD, modificando el criterio de Considére original (Ramaekers y
Bongaerts, 1995). El intento més exitoso es atribuido a Hora et al. (1996) y es conocido como
criterio de fuerza maxima modificado (MMFC).

8.3.4 Criterio de fuerza maxima modificado

El criterio MMFC (Hora et al., 1996, 2013) permite predecir la estriccion localizada en
ambos sectores del diagrama FLD. Es una extension de la formula de Considére (Ec. 8.4) para
estados de tension biaxial, donde la tension mayor es considerada ser funcion de la deformacion
mayor y la trayectoria de deformacion: o;; = g41(€11,p). La principal diferencia de este
criterio con los estudiados anteriormente es que éste se basa en el concepto de que, si ocurre la
estriccion localizada, el estado de tension en la chapa se transforma a uno de deformacion plana
(Fig. 8.4). Esta transformacion mejora la resistencia del material, proporcionando un
endurecimiento extra a la banda de localizacion, y pospone la fractura.

El criterio MMFC puede ser expresado matematicamente de la siguiente manera:

do doq1 0
11+ 11 0P

9211 op 0e1, = 011 (814)

El término méas importante en esta expresion es la velocidad de rotacion dp/de;q, que
cuantifica la velocidad a la que el camino de deformacién evoluciona como funcion de la
deformacién principal maxima. Se pueden adoptar dos aproximaciones para caracterizar este
término: proponer una funcidn explicita o imponer una restriccion adicional que conduzca a esta

formulacion. La primera aproximacion corresponde a la adoptada en Hora et al. (1996) y se basa

Figura 8.4 Cambio del estado de tension cuando se 0, A A O,

alcanza la estriccion en el conformado de chapas ‘

(Hora et al., 1996). /

de,= 0

%

necking

biaxial tension

plane strain

0,

tensile test

yield locus
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en la definicion de una ecuacion de evolucion de la forma;

9 _ _ P (8.15)

0¢€11 €11

Esto corresponde a una reduccion exponencial en el valor absoluto de p. En este caso la
localizacion se detecta en el momento en que se satisface la Ec. (8.14), aungue esto no
necesariamente sucede cuando p = 0.

La segunda alternativa fue recientemente propuesta por Manopulo et al. (2015) y se basa en
postular la evolucion de la fuerza luego de alcanzada la estriccién difusa. Estos autores
asumieron que una vez que la fuerza maxima es alcanzada, el camino de deformacion va a
cambiar lo suficiente para mantener la fuerza inalterada (dF = 0). Esto significa que la Ec.
(8.14) ya no es utilizada como criterio en si, en su lugar representa una condicion necesaria que
debe ser satisfecha. Reacomodando la Ec. (8.14) se obtiene la siguiente expresion para evaluar

la evolucion de p:

o 9911
e T
- = e (8.16)
ap

Por lo tanto, en este caso, la estriccion localizada se alcanza cuando p = 0. Este criterio es
de gran utilidad para la prediccion de la FLC, siendo sus mas interesantes caracteristicas la
independencia de pardmetros de ajuste y la versatilidad de aplicacién en cédigos de calculo por
elementos finitos.

Diferentes caracteristicas adicionales fueron investigadas e incorporadas al modelo MMFC
en la literatura, tales como el acoplamiento con el modelo de dafio de Gurson (Brunet et al.,
1998), reformulacion para permitir el estudio de caminos de deformacion no lineales (Brunet y
Morestin, 2001), acoplamiento con modelos de propagacion de fisuras (Hora et al., 2003),
influencia de la velocidad de deformacion (Ben Tahar, 2005), efectos de la temperatura y la
plasticidad inducida por la transformacion de fases (Krauer et al., 2007), influencia de la
curvatura y el espesor de la chapa (Hora y Tong, 2008) y especialmente el modelo MMFC
extendido (eMMFC) que proveyd un mejor ajuste con experimentos y s6lo requiere la
calibracion de un unico pardmetro (Hora y Tong, 2006). Cabe destacar que tanto la formulacién
original como sus versiones extendidas y mejoradas, exhiben cierta simplicidad debido a que
estan planteadas especificamente para aquellos casos en los cuales los ejes de anisotropia del

material coinciden con los ejes principales de tension y deformacion.
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Tabla 8.1 Predicciones Deformacion limite mayor (&7;)

analiticas para los criterios Criterio p=-1 p=-05 p=0 p=1
basados en MFC. Considére - n - -
Swift o n n n
Hill o0 2n n -
MMFC n+3/2 n+1/3 n n+1/6

La gran ventaja de las aproximaciones de fuerza maxima expuestas hasta el momento es
que conducen a expresiones matematicas simples, permitiendo soluciones analiticas compactas
en la mayoria de los casos. La Tabla 8.1 compara las predicciones de deformacion limite para
estas técnicas (Considere, Swift, Hill, MMFC), considerando un criterio de fluencia de von
Mises y una ley de endurecimiento de Hollomon. Se tienen en cuenta cuatro solicitaciones
tipicas en procesos de conformado: corte simple (p = -1), traccion uniaxial (p = -0,5),
deformacion plana (p = 0) y traccién equibiaxial (p = 1). Todas las predicciones coinciden en
deformacion plana (e;; = n), lo que indica que para este particular estado de carga la estriccion
difusa tiende a igualarse a la localizada. Para traccion uniaxial, las predicciones de estriccion
difusa de Considere y Swift (idénticas) ocurren significativamente antes que las predicciones de
estriccion localizada de Hill y MMFC. La misma tendencia se observa para traccion equibiaxial,
con el criterio de Swift y MMFC. Sin embargo, para corte simple se encuentran resultados
inconsistentes para los criterios de Swift y Hill, siendo el criterio MMFC el Unico capaz de
predecir la localizacién de las deformaciones.

Adicionalmente, las expresiones halladas para los criterios se grafican en un diagrama FLD
(Fig. 8.5) para el caso particular de n = 0,18 y se comparan cualitativamente con resultados
experimentales obtenidos de la literatura para una aleacion de aluminio (Banabic et al., 2004).
El criterio de Swift predice la estriccion difusa y por lo tanto produce resultados muy
conservativos. El criterio de Hill muestra una muy buena correlacion para el lado izquierdo del
diagrama, mientras que el criterio MMFC describe bien el sector derecho. Cabe destacar que
estas formulaciones analiticas son capaces de capturar las caracteristicas mas sobresalientes de

la FLC experimental usando un modelado matematico sencillo y sin parametros de ajuste.

Figura 8.5 Comparacion entre diagramas FLDs Experiments  Predictions
. I R . . 3 o safe —— Swift

predichos por los criterios de Considere, Swift, Hill y s backad - — —Hill'52

MMFC, y valores experimentales tomados de Banabic 045 - e failed —— Hora

et al. (2004) (Abed-Meraim et al., 2014).

major strain

-0.3 -0.15 0 0.15 0.3
minor strain
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Figura 8.6 Anadlisis de bifurcacién de Stéren y Rice: representacion esquematica de la inestabilidad plastica en el
espacio de las tensiones desviadoras, mostrando en el vértice las direcciones normales a las superficies de fluencia
(m) y el incremento de tension (da{}) en el estado actual de tensiones (izq.); y sistema de coordenadas y direccion de

la incipiente estriccion (der.) (Stéren y Rice, 1975).

8.3.5 Criterio de Stdren y Rice

Storen y Rice (1975) examinaron la hipotesis de que la estriccidn se debe a la aparicion de
un vértice en la superficie de fluencia del material. EI vértice puede ser considerado como la
interseccion de dos superficies de fluencia y donde el incremento de deformacion puede ir
dirigido en cualquier direccion entre el angulo formado por la perpendicular a ambas superficies
(Fig. 8.6, izg.). De esta manera, la solucion no es Unica y existe, por lo tanto, una inestabilidad
pléstica. La formacion del vértice es una caracteristica observada en materiales policristalinos
(Hill, 1967), dado que la heterogeneidad microestructural intrinseca de los policristales provoca
pequefias alteraciones en el proceso de carga. Parece razonable asumir, por lo tanto, que este
tipo de irregularidad en la superficie de fluencia puede desestabilizar el flujo plastico durante el
conformado.

A partir de esta suposicion, Storen y Rice derivaron las condiciones de deformacién en
chapas sometidas a solicitaciones de estirado biaxial, bajo tension plana, aplicando la condicion
de equilibrio de esfuerzos axiales en el plano de la chapa. Para procesos de carga proporcional,
un comportamiento plastico regido por la Ley de Hollomon y un criterio de fluencia de von
Mises, el conjunto de soluciones se reduce a las siguientes deformaciones limite, asociadas al

instante de la aparicion de la estriccion localizada (Stoughton y Zhu, 2004):

« _  3p%+n(2+p?)

117 5@ep)rpte?) 8.17)

cuando la banda de localizacion se orienta perpendicular al eje longitudinal (6 = 0° en Fig. 8.6,

der.), y:
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3+n(1+2p?%)
2(1+2p)(1+p+p?) (8.18)

€1 =
cuando la banda de localizacion se orienta paralela al eje longitudinal (6 = 90° en Fig. 8.6, der.).
Las condiciones de deformacién se completan con la igualdad €5, = pej;. Este método puede
predecir la aparicion de la estriccion en todo el rango del diagrama FLD, aunque su
aplicabilidad estd limitada a solicitaciones de carga proporcional. En discrepancia con las
observaciones de Hill, las predicciones muestran que para el lado izquierdo del diagrama, el
angulo de la banda no coincide con una direccién de extension nula. Cabe destacar que algunos
autores sefialan que las predicciones de este método no siempre se ajustan a las medidas
experimentales en una gran variedad de ensayos (Takuda et al., 2000).

Diversas mejoras en el modelo de Stdéren y Rice fueron propuestas en la literatura,
modificando las relaciones constitutivas del material. Christoffersen y Hutchinson (1979) y
Gotoh (1985) propusieron la denominada teoria de deformacion J, en un vértice. Hutchinson et
al. (1978a,b,c) y Needleman y Tvergaard (1984) extendieron el modelo de Stéren-Rice para
simular caminos de deformacion complejos y la respuesta de materiales sensibles a la velocidad
de deformacién, respectivamente. Diferentes estudios fueron realizados mediante analisis de
elementos finitos (Gotoh, 1990; Boudeau y Gelin, 1994; Nakamachi, 1995; Yoshida et al.,
1995). Mas recientemente, Zhu et al. (2001) adicionan el equilibrio de los momentos al
equilibrio de fuerzas planteado en el modelo Stéren-Rice. Asi, encuentran que la discontinuidad
de la tensién de corte dentro y fuera de la banda de localizacion se anula, resultando en una
simplificacion del modelo. Esta modificacion consigue una prediccién mejorada en el sector

izquierdo del diagrama FLD.

8.3.6 Método de la perturbacion lineal

La técnica de perturbacion para la prediccion de las deformaciones limite fue presentada
por Dudzinski y Molinari (1988) y se basa en introducir una perturbaciéon al conjunto de
ecuaciones del problema. Se considera a la estriccion localizada como un problema de
inestabilidad local asociado con las ecuaciones locales de equilibrio y las ecuaciones
constitutivas del material para un estado de tension y deformacion dado. Las condiciones de
inestabilidad o estabilidad del flujo estan caracterizadas por el crecimiento o decrecimiento de la
perturbacién. Para ello es necesario definir un criterio de finalizacion (n) para definir el nivel
maximo que la perturbacion puede alcanzar. Li y Chandra (1999) propusieron un criterio
analitico para un caso isotropico, con trayectorias de deformacion proporcionales, teniendo en

cuenta el coeficiente de sensibilidad a la velocidad de deformacion:
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£ = (1+p+§m , parap <0 (8.19)

« _ n(2+p)*
B11 T L) A rprpD)—EBp2m2+p))

; parap =0 (8.20)

donde & =n/é;4.

El pardmetro de finalizacion de este criterio es puramente numérico y no es tan intuitivo
como el pardmetro del modelo MK, el cual seré descripto en el apartado 8.4.1. Lejeune (2002)
propuso un criterio de finalizacion menos subjetivo n/£,,> 1, pero todavia depende de la forma
gue toma la perturbacién y debe ser seleccionado arbitrariamente. El analisis de perturbaciones
tiene la desventaja de sélo predecir satisfactoriamente la FLC de algunos materiales sensibles a
la velocidad de deformaciéon (Téth et al., 1996). En aceros de uso industrial, el modelo

subestima las deformaciones limite obtenidas de forma experimental (Boudeau et al., 1998).

8.3.7 Criterio de Rudniki-Rice

La localizacion de las deformaciones, ya sea debido a bandas de estriccién o de corte,
también puede considerarse como una discontinuidad de ciertos campos mecanicos a través de
la banda de localizacion. En esto se basa la aproximacion de Rudnicki-Rice (Rudnicki y Rice,
1975; Rice, 1976), la cual conduce a un criterio de localizacion correspondiente a la pérdida de
elipticidad de las ecuaciones diferenciales parciales que gobiernan el problema de condiciones
de borde. Esta pérdida de elipticidad es vista como una evolucion abrupta del gradiente de
velocidad (L) de un estado homogéneo a uno heterogéneo exhibiendo planos de discontinuidad,
los que definen la banda de localizacion (Fig. 8.7).

La discontinuidad del gradiente de velocidad a través de la banda se expresa como:

[L]=L-1L? (8.21)

donde el superindice b denota que la magnitud corresponde a la banda de localizacion. Esta
discontinuidad conduce a la existencia de un vector ¢, no nulo, que representa las velocidades
relativas entre las areas ubicadas a cada lado de los planos de discontinuidad, de manera tal que

satisfaga la compatibilidad de Hadamard (Hadamard, 1903):

Figura 8.7 Orientacion de la banda de fs
localizacion de normal N para el criterio
de Rudnicki-Rice (Abed-Meraim et al.,
2014).
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L=1° + ¢oN (8.22)

Adicionalmente, debe verificarse la continuidad de fuerzas a través de los planos de la
banda de localizacion. Escrito en términos de velocidad y con el primer tensor de tensiones de

Piola-Kirchoff, esto lleva a:
[f]-N =0 (8.23)

Combinando las ecuaciones anteriores junto con la relacion constitutiva ([I17] = M:L,
donde M es el médulo tangente) se deriva una solucion no trivial para el vector ¢, que provee el

siguiente criterio de localizacién:
det(N-M-N) =0 (8.24)

En la préctica, las predicciones numéricas para la localizacion se llevan a cabo por medio
de la busqueda del primer valor del médulo tangente que conduzca a la singularidad del tensor
acustico (N - M - N) durante la carga de la chapa metalica. Mayores detalles pueden consultarse
en el trabajo de Franz et al. (2009). Este modelo, denominado frecuentemente teoria de la
bifurcacion discontinua, tiene la particularidad de no necesitar pardmetros adicionales para la
prediccion de la inestabilidad. Dentro de los varios modelos de bifurcacion, el criterio de
Rudnicki-Rice se encuentra dentro de los menos conservativos (Neilsen y Schreyer, 1993). En
la mayoria de los casos, la prediccién de la bifurcacién localizada ocurre en la etapa de
ablandamiento por deformacién. Puesto que los materiales rara vez exhiben este

comportamiento, este criterio no puede predecir la estriccion en chapas metalicas.

8.4 Métodos no lineales

8.4.1 Criterio de Marciniak-Kuczynski

Basados en observaciones experimentales sobre el sector derecho del diagrama FLD,
Marciniak y Kuczynski (1967) examinaron una idea distinta para predecir la estriccion
localizada: asumir la presencia de inhomogeneidades o imperfecciones preexistentes en el
material que conduzcan a la localizacién de la deformacién. Estas inhomogeneidades, que
pueden tener origenes mecanicos o metallrgicos (como variaciones en el espesor, rugosidad,
efectos de microestructura o textura cristalografica local, etc.), fueron caracterizadas como una
banda estrecha de espesor reducido sobre la chapa. Desde un punto de vista fisico esta practica

parece razonable. Si existen defectos geométricos o microestructurales en la chapa, es de
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Figura 8.8 Geometria del modelo MK. La banda
inestable se encuentra perpendicular a la direccion de la

mayor tension aplicada.

/J_s

esperar que la capacidad de conformado varie de un punto a otro del material. El realismo de

esta hipotesis fue mostrado experimentalmente por Azrin y Backofen (1970).

En la formulacion original la banda se encuentra fija en una orientacion perpendicular a la
direccion de la mayor tensién aplicada en el plano de la chapa (Fig. 8.8). Esta inhomogeneidad
se caracteriza por el factor de imperfeccion inicial, f, = h?(0)/h(0), donde h(0) y h?(0) son el
espesor inicial en la zona homogénea y en la banda respectivamente, que varia generalmente
entre 0,99 y 0,9999.

La base del criterio MK consiste en comparar la evolucién de las propiedades mecanicas
dentro y fuera de la banda de localizacion, bajo un proceso de carga proporcional y tension
plana. Durante la carga se imponen las componentes del tensor de tensiones y/o de velocidad de
deformaciones en la zona homogénea, y se computa su estado mecanico a partir de las
ecuaciones constitutivas. Una vez realizado esto, se calcula el estado mecanico correspondiente
a la banda, garantizando que se verifique el equilibrio de fuerzas en la interfase entre las zonas
(Ec. 8.25) y la compatibilidad de las deformaciones (Ec. 8.26).

O-:{thb = 0-11h (825)
Dé’z = Dy, (8.26)

donde n y t denotan la direccion normal y tangencial a la banda, respectivamente. La evolucion

de la inhomogeneidad inicial, durante el desarrollo del proceso de deformacion, puede

expresarse en términos de las deformaciones en el espesor de ambas zonas, segun:

f=/ exp(s§’3 — &33) (8.27)
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Figura 8.9 Evolucion de la deformacion sobre la zona 1.2 T
homogénea y la banda de estriccion (Lee y Zaverl,
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El procedimiento de simulacion se realiza de forma incremental, para cada camino de
deformacién especifico sobre la FLC. El esquema de resolucién usual (algoritmo de Newton)
impone un incremento de deformacion (Ae;;) en la zona homogénea y calcula el
correspondiente en la banda (Ae?,), proponiendo para esta Gltima una estimacion inicial.
Durante cada paso incremental, la deformacion en la banda crece mas rapidamente que en la
zona homogénea, y este efecto se acelera gradualmente a medida que aumenta el nivel de
tension. Mientras que la trayectoria de deformacion sobre la zona homogénea se mantiene
inalterada, el camino seguido por la banda evoluciona continuamente hasta alcanzar un estado
de deformacién plana (Fig. 8.9) (Sowerby y Duncan, 1971; Marciniak et al., 2002). Cuando esto
sucede, la banda crece rapidamente hasta la rotura y la deformacién sobre la zona homogénea
cesa. Este estado de deformacion sobre la zona homogénea es el maximo nivel de deformacion
que se puede alcanzar en este proceso (para la trayectoria de deformacién analizada) y las
deformaciones &7; y &5, son entonces las deformaciones limite. Para detectar este instante
durante el célculo, basta con comparar los incrementos de deformacion (Ae) o la velocidad de
deformacion (D) en ambas zonas luego de cada paso incremental, cuando el cociente entre

ambos supere un determinado valor umbral (S,x) se da por finalizado el calculo.

AeP  /Ae ;= Syx (8.28)
|D§73/D33| 2 Smk (8.29)

En general, un valor critico Syx = 20 es suficiente para garantizar la correcta deteccion de
la deformacion limite.
Hutchinson et al. (1978b) observaron que la formulacion original del criterio MK

sobreestima las predicciones en el lado izquierdo del diagrama FLD vy lo atribuyeron a que, en
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ese sector del diagrama, la estriccion localizada no se encuentra perpendicular al eje de
deformacion principal mayor. De acuerdo con esto, los autores extendieron el analisis MK para
considerar orientaciones arbitrarias de la banda. De esta manera, y tomando como limites de
formabilidad los resultados correspondientes a aquella inclinacion de la banda que proporciona
los resultados més conservadores, posibilitaron el acuerdo tedrico-experimental en todo el rango
del diagrama FLD.

A pesar de que las predicciones del modelo MK son muy sensibles al defecto preexistente,
lo cual constituye su principal limitacion, este modelo es muy utilizado debido a que predice
correctamente la influencia de diferentes pardmetros de procesos o del material sobre las
deformaciones limite. Dentro de estos parametros se pueden citar: el efecto de las
imperfecciones superficiales (Hiroi y Nishimura, 1997), el efecto del crecimiento de cavidades
(Ragab y Saleh, 2000), el efecto de la temperatura y velocidad de conformado (Zhang et al.,
2008), el efecto de la presion normal (Allwood y Shouler, 2008), el efecto de trayectorias no
proporcionales (Butuc et al., 2002), el efecto de la curvatura (Shi y Gerdeen, 1991) y del espesor
de la chapa (Hutchinson et al., 1978a), entre otros. Asimismo, el modelo MK fue exitosamente
aplicado para simular procesos de conformado gue involucren tensiones de corte significativas a
través del espesor (TTS, Through Thickness Shear) en la chapa, tales como conformado
incremental o hidroconformado (Allwood et al. 2007; Eyckens et al., 2009). Esta extension fue
aplicada al modelo MK-VPSC (MK-TTS-VPSC) como parte de este trabajo de tesis. Detalles de
la implementacion pueden consultarse en el Schwindt et al. (2012).

Cabe destacar que en la condicion de localizacién de este criterio no aparece
explicitamente la ley constitutiva, lo que hace féacil acoplarlo tanto con modelos
fenomenolégicos como con modelos de plasticidad cristalina. Los resultados obtenidos
dependen en gran medida de la ley material seleccionada. Una revision especifica de ello sera
abordada en la introduccion del Capitulo 9. En el mismo, se detalla la implementacion de la

formulacion MK-VPSC utilizada en este trabajo de tesis.

8.5 Prediccion del diagrama FLD en aceros DP

Si bien los ultimos 30 afios fueron caracterizados por una gran y creciente tendencia al
estudio de los aceros DP, son relativamente pocos los trabajos cientificos enfocados al analisis y
prediccion de sus deformaciones limite. Debido a su uso intensivo en la industria automotriz, el
conocimiento del diagrama FLD de estas aleaciones, asi como los factores que lo afectan,
resulta de vital importancia.

Entre las investigaciones recientes, varias adoptan los modelos de Hill, Swift y MK. Por
ejemplo, Bleck et al. (1998) realizaron un estudio comparativo para verificar la capacidad

predictiva de los criterios de Swift y de Hill, para diferentes aceros blandos y AHSS, entre los
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gue se encuentra un acero DP-500. El comportamiento constitutivo del material fue ajustado
mediante la funcién de fluencia de Hill, teniendo en cuenta la anisotropia ortotropica. Los
autores encontraron que ninguno de los modelos podia predecir el diagrama FLD de manera
satisfactoria. En base a los mismos criterios de inestabilidad, Firat (2008) propuso un modelo de
plasticidad anisotrépico en conjunto con la funcién de fluencia ortotropica de Hill para la
prediccion de la FLC de aceros DP-980 y TRIP-600, obteniendo resultados conservativos a cada
lado del diagrama FLD. Posteriormente, Firat (2012) propuso una técnica de modelizacion por
elementos finitos que utiliza los criterios de estriccion de Swift y Hill para predecir la FLC y la
formabilidad en estirado de un acero DP-600, en un proceso de embutido de una copa de
seccion cuadrada. A partir de la comparacion con datos experimentales, Firat determin6 que la
técnica propuesta muestra desviaciones aceptables respecto a la FLC experimental. Barlat y
Richmond (2003) introdujeron el concepto de porosidad para determinar la evolucion de la
banda de inestabilidad del modelo MK. Los resultados obtenidos en un acero DP, cuyo
comportamiento fue modelado mediante el criterio de fluencia de Hosford, mostraron un buen
acuerdo con el diagrama FLD experimental. Utilizando el criterio MK y simulaciones por
elementos finitos, Vegter et al. (2008) modelizaron la FLC de aceros DC06 y DP-600. El
modelo MK fue efectivo en la demostracion de la influencia del modelo material (funcién de
fluencia de Corus-Vegter) y del camino de deformacion. Mas adelante, Assempour et al. (2010)
introdujeron una modificacion al modelo MK para considerar el efecto de una tensién normal a
través del espesor en la determinacion del diagrama FLD. Los autores mostraron que un
incremento en la tension normal compresiva produce un desplazamiento hacia arriba de la FLC
de aceros DP-600 y STKM-11A, y un aluminio AA6011. Panich et al. (2013) analizaron
experimental y numéricamente los diagramas FLD y FLSD para aceros DP-780 y TRIP-780.
Los célculos analiticos fueron llevados a cabo con el modelo MK utilizando diferentes criterios
de fluencia (von Mises, Hill 48 y Y1d2000-2d) y leyes de endurecimiento (Swift y Voce) para
analizar su influencia sobre los resultados. Estos autores encontraron que las FLCs calculadas
mediante la combinacion del criterio de fluencia Y1d2000-2d y la ley de endurecimiento de
Swift conducian a un mejor acuerdo con las curvas experimentales. A través de una ley de
endurecimiento anisotropica, He et al. (2013, 2014) estudiaron la influencia del efecto
Bauschinger sobre la prediccion de los limites de formabilidad de un acero DP-600 bajo
condiciones de estirado-doblado (He et al., 2013) y caminos de deformacion no lineales (He et
al., 2014). Las deformaciones limite, modeladas usando el criterio MK en conjunto con la
funcion de fluencia de Hill 48, demostraron que el efecto Bauschinger retrasa el comienzo de la
estriccion localizada bajo esas solicitaciones. Recientemente, Paul (2013) realiz6 un estudio
comparativo de diferentes criterios de inestabilidad (Swift, Hill, Stéren y Rice, Bressan-
Williams, Tresca) en conjunto con la funcién de fluencia de von Mises para determinar la FLD
y FLSD de diferentes materiales (aceros DP-600, TRIP-600, Fep04, AISI 1012, y aluminio
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AA3105-U). En el caso del acero DP-600, los mejores resultados se obtuvieron de la
combinacion del criterio de Hill sobre el sector izquierdo y del criterio de Bressan-Williams
sobre el sector derecho del diagrama FLD. De igual modo, Abed-Meraim et al. (2014)
realizaron un estudio comparativo de diferentes criterios de estriccion localizada, en conjunto
con el criterio de fluencia de Hill 48, sobre la prediccién de las deformaciones limite en
diferentes materiales. En particular, para un acero DP-600, los criterios de Rudniki-Rice y MK
produjeron resultados similares, pareciendo ser el primero de ellos un limite superior con
respecto a las predicciones del modelo MK.

Mas alla de los modelos de estriccion localizada mencionados anteriormente, algunos
criterios de dafio fueron también aplicados a la prediccion del diagrama FLD de aceros DP. Por
ejemplo, Uthaisangsuk et al. (2009) desarrollaron un modelo micro-mecanico de elementos
finitos, usando el modelo de dafio de Gurson-Tvergaard—Needleman (GTN) para predecir la
formabilidad de un acero DP-600 y TRIP-600 durante diferentes procesos de conformado. El
criterio de falla proporciond desviaciones aceptables para ambos materiales. La misma
metodologia fue aplicada por Ramazani et al. (2012) para predecir el diagrama FLD de un acero
DP-600. Sin embargo, a diferencia de los anteriores, no obtuvieron un buen acuerdo con los
resultados experimentales sobre el sector derecho del diagrama. Lou et al. (2012, 2013)
propusieron un nuevo criterio de fractura ductil que tiene en cuenta la acumulacion de dafio de
inducido por la nucleacion, crecimiento y coalescencia por corte de cavidades. La comparacién
entre los resultados computacionales y el diagrama FLD experimental de un acero DP-780
mostré la factibilidad del criterio. Bjoérklund et al. (2013) estudiaron la falla de aceros DP-600 y
M-1200, mediante los criterios de fractura ductil de Cockroft-Latham y de fractura por corte de
Bressan—-Williams. El diagrama FLD fue bien predicho por el primero, mientras que no
obtuvieron resultados satisfactorios con el segundo criterio.

A partir de esta revision bibliografica resulta claro que se ha aplicado un amplio y variado
espectro de criterios de estriccion localizada, asi como también de criterios de falla de
materiales, a aceros DP, conduciendo en general a resultados aceptables. Sin embargo, de estos
trabajos se desprenden dos grandes limitaciones. Por un lado, estos estudios describen al
material como homogéneo y desprecian su naturaleza bifasica. Es bien sabido que las segundas
fases son esenciales para las propiedades de una aleacién y pueden conducir a un aumento
significativo de su desempefio o actuar como iniciadores de dafio. Es por ello que resulta de
particular importancia analizar la influencia que posee la martensita, no sélo a través de su
fraccion en volumen sino también de su comportamiento mecénico, en la formabilidad de los
aceros DP. Por otro lado, ninguno de estos estudios se basa en formulaciones de plasticidad
cristalina y, por lo tanto, no consideran las orientaciones cristalogréficas iniciales de las fases
constituyentes y su evolucion durante la deformacion plastica. Resulta de particular interés en

este caso verificar la influencia de la textura cristalografica y la evolucion de la anisotropia
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pléstica sobre el diagrama FLD del acero DP. Estas dos limitaciones son objeto de andlisis de la
presente tesis doctoral, dentro del marco de trabajo del modelo MK-VPSC, y los resultados
seran presentados en los Capitulos 9 y 10.

8.6 Conclusiones

En este capitulo se describieron los principales criterios aplicados a la prediccion de la
estriccion localizada en los proceso de conformado. Se especificaron las principales ventajas y
debilidades con respecto a su generalidad, rango de aplicacidn y suposiciones de modelizacion.
Dentro ellos, el modelo propuesto por Marciniak-Kuczynski es el mas utilizado para predecir
los diagramas FLD debido a que posee una base fisica intuitiva y permite predecir
correctamente la influencia de varios parametros propios del material o del proceso de
conformado sobre las deformaciones limite. La combinacion de la técnica MK junto a modelos
constitutivos de base fisica, policristalinos, resulta una herramienta valiosa en el entendimiento
del comportamiento del material y la prediccién de la ocurrencia de estriccion localizada.

La prediccion de las deformaciones limite de aceros DP es escasa en relacion a la densa
cantidad de trabajos enfocados al estudio de estos materiales. Varios criterios y aproximaciones
fueron aplicados satisfactoriamente, pero estos fallan en considerar la naturaleza bifasica del
material y la influencia de sus orientaciones cristalinas iniciales y su evoluciéon con la

deformacion.

8.7 Referencias

Abed-Meraim F., Balan T., Altmeyer G., 2014. Investigation and comparative analysis of
plastic instability criteria: application to forming limit diagrams. International Journal of
Advanced Manufacturing Technolgy 71, 1247-1262.

Allwood J.M., Shouler D.R, Tekkaya A.E., 2007. The increased forming limits of incremental
sheet forming processes. Key Engineering Materials 344, 621-628.

Allwood J.M., Shouler D.R., 2008. Generalised forming limit diagrams showing increased
forming limits with non-planar stress states. International Journal of Plasticity 25, 1207-
1230.

Aretz H., 2007. Numerical analysis of diffuse and localized necking in orthotropic sheet metals.
International Journal of Plasticity 23, 798-840.

Assempour A., Nejadkhaki H.K., Hashemi R., 2010. Forming limit diagrams with the existence
of through-thickness normal stress. Computational Materials Science 48, 504-508.

Azrin M., Backofen W.A., 1970. The deformation and failure of a biaxially stretched sheet.
Metallurgical Transactions 1, 2857-2861.

166



Backofen W., 1972. Deformation Processing. Addison-Wesley Publishing Company, Inc.
Reading Massachusetts, 199-213.

Banabic D., Comsa D.S., Jurco P., Wagner S., He S., Van Houtte P., 2004. Prediction of
forming limit curves from two anisotropic constitutive models. In: ESAFORM 2004
Conference. Springer, Trondheim, 455-459.

Barata da Rocha A., Barlat F., Jalinier J.M., 1985. Prediction of the forming limit diagrams of
anisotropic sheets in linear and non-linear loading. Materials Science and Engineering 68,
151-164.

Barlat F., Richmond O., 2003. Modelling macroscopic imperfections for the prediction of flow
localization and fracture. Fatigue & Fracture of Engineering Materials & Structures 26, 311—
321.

Ben Tahar M., 2005. Contribution a I’etude et la simulation du procede d’hydroformage. Ph.D.
Thesis, Ecole des Mines de Paris, Francia.

Bjorklund O., Larsson R., Nilsson L., 2013. Failure of high strength steel sheets: Experiments
and modeling. Journal of Materials Processing Technology 213, 1103-1117.

Bleck W., Deng Z., Papamantellos K., Gusek C.O., 1998. A comparative study of the forming-
limit diagram models for sheet steels. Journal of Materials Processing Technology 83, 223—
230.

Boudeau N., Gelin J.C., 1994. Prediction of the localized necking in 3D sheet metal forming
processes from FE simulations. Journal of Materials Processing Technology 45, 229-235.
Boudeau N., Gelin J., Salhi S., 1998. Computational prediction of the localized necking in sheet
forming based on microstructural material aspects. Computational Materials Science 11, 45-

64.

Brunet M., Mguil S., Morestin F., 1998. Analytical and experimental studies of necking in sheet
metal forming processes. Journal of Materials Processing Technology 80-81, 40-46.

Brunet M., Morestin F., 2001. Experimental and analytical necking studies of anisotropic sheet
metals. Journal of Materials Processing Technology 112, 214-226.

Butuc M.C., Barata da Rocha A., Gracio J.J., Ferreira Duarte J., 2002. A more general model
for forming limit diagrams prediction. Journal of Materials Processing Technology 125-126,
213-218.

Christoffersen J., Hutchinson J.W., 1979. A class of phenomenological corner theories of
plasticity. Journal of the Mechanics and Physics of Solids 27, 465-487.

Considere M., 1885. L'emploi du fer et de I'acier dans les constructions. Annales des Ponts et
Chaussées 9, 574-775.

Dudzinski D., Molinari A., 1988. Instability of visco-plastic deformation in biaxial loading.
C.R. Acad. Sci. Paris 307, 1315-1321.

167



Eyckens P., Van Bael A., Van Houtte P., 2009. Marciniak-Kuczynski type modelling of the
effect of Through-Thickness Shear on the forming limits of sheet metal. International Journal
of Plasticity 25, 2249-2268.

Firat M., 2008. A numerical analysis of sheet metal formability for automotive stamping
applications. Computational Materials Science 43, 802—811.

Firat M., 2012. A finite element modeling and prediction of stamping formability of a dual-
phase steel in cup drawing. Materials & Design 34, 32-39.

Franz G., Abed-Meraim F., Lorrain J., Ben Zineb T., Lemoine X., Berveiller M., 2009.
Ellipticity loss analysis for tangent moduli deduced from a large strain elastic-plastic self-
consistent model. International Journal of Plasticity 25, 205-238.

Gotoh M., 1985. A simple plastic constitutive equation with vertex effect. Engineering Fracture
Mechanics 21, 673—684.

Gotoh M., 1990. Improvements of J2-deformation theory and their applications to FEM
analyses of large elastic-plastic deformation. JSME International Journal, Series | 33:209—
219.

Guelorget B., Francois M., Vial-Edwards C., Montay G., Daniel L., Lu J., 2006. Strain rate
measurement by Electronic Speckle Pattern Interferometry: a new look at the strain
localization onset. Materials Science and Engineering A 415, 234-241.

Hadamard J., 1903. Lecons sur la propagation des ondes et les équations de I’hydrodynamiques.
Paris

He J., Xia Z.C., Zhu X., Zeng D., Li S., 2013. Sheet metal forming limits under stretch-bending
with anisotropic hardening. International Journal of Mechanical Sciences 75, 244-256.

He J., Zeng D., Zhu X., Xia Z.C., Li S., 2014. Effect of nonlinear strain paths on forming limits
under isotropic and anisotropic hardening. International Journal of Solids and Structures 51,
402-415.

Hill R., 1952. On discontinuous plastic states, with special reference to localized necking in thin
sheets. Journal of the Mechanics and Physics of Solids 1, 19-30.

Hill R., 1967. The essential structure of constitutive laws for metal composites and polycrystals.
Journal of the Mechanics and Physics of Solids 15, 79-95.

Hill R., 1991. A theoretical perspective on in-plane forming of sheet metal. Journal of the
Mechanics and Physics of Solids 39, 295-307.

Hiroi T., Nishimura H., 1997. The influence of surface defects on the forming-limit diagram of
sheet metal. Journal of Materials Processing and Technology 72, 102—-109.

Hora P., Tong L., Reissner J., 1996. A prediction method of ductile sheet metal failure in FE
simulation. In: Numisheet 1996, Dearborn, Michigan, USA, 252—-256.

168



Hora P., Tong L., Reissner J., 2003. Mathematical prediction of flc using macroscopic
instability criteria combined with micro structural crack propagation models. In: Plasticity
Conference, 364-366.

Hora P., Tong L., 2006. Numerical prediction of flc using the enhanced modified maximum
force criterion (eMMFC). In: Proceedings of the FLC-Zurich 06, 31-36.

Hora P., Tong L., 2008. Theoretical prediction of the influence of curvature and thickness on the
enhanced modified maximum force criterion. In: Proceedings of the NUMISHEET 2008,
205-210.

Hora P., Tong L., Berisha B., 2013. Modified maximum force criterion, a model for the
theoretical prediction of forming limit curves. International Journal of Material Forming 6,
267-279.

Hutchinson J., Neale K., Needleman A., 1978a. Sheet necking-l. Validity of plane stress
assumption of the long-wave approximation. Mechanics of sheet metal forming (edited by
Koistinen, D., Wang, N.), Plenum Press, New York, 111-126.

Hutchinson J., Neale K., Needleman A., 1978b. Sheet necking-Il. Time-independent behavior.
Mechanics of sheet metal forming (edited by Koistinen, D., Wang, N.), Plenum Press, New
York, 127-153.

Hutchinson J., Neale K., Needleman A., 1978c. Sheet necking-Ill. Strain-rate effects.
Mechanics of sheet metal forming (edited by Koistinen, D., Wang, N.), Plenum Press, New
York, 269-285.

Krauer, J., Hora, P., Tong, L., 2007. Forming limits prediction of metastable materials with
temperature and strain induced martensite transformation. In: Proc. of the NUMIFORM
2007, 1263-1268.

Lee D., Zaverl F.J., 1982. Neck growth and forming limits in sheet metals. International Journal
of Mechanical Sciences 24, 157-173.

Lejeune A., 2002. Modélisation et simulation de striction et de plissement en emboutissage de
toles minces et hydroformage de tubes minces. Ph.D. thesis, Université de Franche-Comtg,
Francia.

Li M., Chandra A., 1999. Influence of strain-rate sensitivity on necking and instability in sheet
metal forming. Journal of Materials Processing Technology 96, 133-138.

Lou Y., Huh H., Lim S., Pack K., 2012. New ductile fracture criterion for prediction of fracture
forming limit diagrams of sheet metals. International Journal of Solids and Structures 49,
3605-3615.

Lou Y., Lim S., Huh H., 2013. Prediction of Fracture Forming Limit for DP780 Steel Sheet.
Metals and Materials International 19, 697-705.

169



Manopulo N., Hora P., Peters P., Gorji M., Barlat F., 2015. An extended Modified Maximum
Force Criterion for the prediction of localized necking under non-proportional loading.
International Journal of Plasticity (en prensa), http://dx.doi.org/10.1016/j.ijplas.2015.02.003.

Marciniak Z., Kuczynski K., 1967. Limit strains in the processes of stretch-forming sheet metal.
International Journal of Mechanical Sciences 9, 609—-620.

Marciniak Z., Duncan J.L., Hu S.J., 2002. Mechanics of sheet metal forming, 2° ed.
Butterworth-Heinemann.

Nakamachi E., 1995. Sheet-forming process characterization by static-explicit anisotropic
elastic-plastic finite-element simulation. Journal of Materials Processing Technology 50,
116-132.

Needleman A., Tvergaard V., 1984. Limits to formability in rate-sensitive metal sheets.
Mechanical Behavior of Materials - IV (edited by Carlson, J., Ohlson, N.), Pergamon Press,
Oxford, 51-65.

Neilsen M.K., Schreyer H.L., 1993. Bifurcations in elastic—plastic materials. International
Journal of Solids and Structures 30, 521-544.

Panich S., Barlat F., Uthaisangsuk V., Suranuntchai S., Jirathearanat S., 2013. Experimental and
theoretical formability analysis using strain and stress based forming limit diagram for
advanced high strength steels. Materials & Design 51, 756-766.

Paul S.K., 2013. Theoretical analysis of strain- and stress-based forming limit diagrams. The
Journal of Strain Analysis for Engineering Design 48, 177-188.

Ragab A.R., Saleh C., 2000, Effect of void growth on the predicting forming limit strains for
planar isotropic sheet metals. Mechanics of Materials 32, 71-84.

Ramaekers J.A.H., Bongaerts P.C.P., 1994. A note on the forming limit curve. In: Shemet’1994,
Belfast, UK, 39-50.

Ramazani A., Abbasi M., Prahl U., Bleck W., 2012. Failure analysis of DP600 steel during the
cross-die test. Computational Materials Science 64, 101-105.

Rice J.R., 1976. The localization of plastic deformation. In: 14th International Congress on
Theoretical and Applied Mechanics. North-Holland, Delft, Netherlands, 207-220.

Rudnicki J., Rice J., 1975. Conditions for the localization of deformation in pressure-sensitive
dilatant materials. Journal of the Mechanics and Physics of Solids 23, 371-394.

Schwindt C., Bertinetti M., Signorelli J., 2012. Influencia de estados de tensién de corte fuera
del plano de la chapa en la curva limite de formabilidad. Mecéanica Computacional XXXI,
1767-1778.

Shi M.F., Gerdeen J.C., 1991. Effect of Strain Gradient and Curvature on Forming Limit
Diagrams for Anisotropic Sheets. Journal of Materials Shaping Technology 9, 253-268.

Sowerby R., Duncan J.L., 1971. Failure in sheet metal in biaxial tension. International Journal
of Mechanical Sciences 13, 217-229.

170



Storen S., Rice J.R., 1975. Localized necking in thin sheets. Journal of the Mechanics and
Physics of Solids 23, 421-441.

Stoughton T.B., Zhu X., 2004. Review of theoretical models of the strain-based FLD and their
relevance to the stress-based FLD. International Journal of Plasticity 40, 1463-1486.

Stout M.G., Hecker S.S., 1983. Role of geometry in plastic instability and fracture of tubes and
sheet. Mechanics of Materials 2, 23-31.

Swift H.W., 1952. Plastic instability under plane strain. Journal of the Mechanics and Physics of
Solids 1, 1-18.

Takuda H., Mori K., Takakura N., Yamaguchi K., 2000. Finite element analysis of limit strain
in biaxial stretching of sheet metals allowing for ductile fracture. International Journal of
Mechanical Sciences 42, 785-798.

Téth L., Dudzinski D., Molinari A., 1996. Forming limit predictions with the perturbation
method using stress potential functions of polycrystal viscoplasticity. International Journal of
Mechanical Sciences 38, 805-824.

Uthaisangsuk V., Prahl U., Bleck W., 2009. Characterisation of formability behaviour of
multiphase steels by micromechanical modeling. International Journal of Fracture 157, 55-
69.

Vegter H., ten Horn C.H.L.J., Abspoel M., 2008. Modeling of the forming limit curve by MK
analysis and FE simulations. In: Hora, P. (ed.): Proc of the NUMISHEET 2008 Conf.,
Interlaken, Switzerland, 187-192.

Yoshida T., Katayama T., Usuda M., 1995. Forming-limit analysis of hemispherical punch
stretching using the three-dimensional finite-element method. Journal of Materials
Processing Technology 50, 226-237.

Zhang C., Leotoing L., Guines D., Ragneau E., 2008. Theoretical and numerical study of strain
rate sensitivity on formability of sheet metal. In: Hora, P. (ed.): Proc. of the NUMISHEET
2008 Conf., Interlaken, Switzerland, 229-233.

Zhu X., Weinmann K., Chandra A., 2001. A unified bifurcation analysis of sheet metal forming
limits. Journal of Engineering Materials and Technology 123, 329-333.

171



172



Bloque IV

RESULTADOS Y
APLICACIONES
COMPUTACIONALES

Este blogue esta integrado por dos capitulos que presentan los resultados y aplicaciones
computacionales alcanzadas en esta tesis. Se detalla la implementacion de una aproximacion
directa, robusta y eficiente de resolucion del modelo acoplado MK-VPSC, y se predice el
diagrama FLD del acero DP-780 analizando la influencia de varios parametros
microstructurales del material. Los capitulos son reproducidos de publicaciones realizadas
durante el trascurso del doctorado. Debido a que estas publicaciones son de temas afines, sus
introducciones y procedimientos involucran conceptos similares, por lo que el lector puede

encontrar informacién repetida o redundante.
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Capitulo 9

Implementacion robusta y
eficiente del modelo MK:
prediccion de la formabilidad!

9.1 Introduccion

La formabilidad de chapas metalicas se caracteriza usualmente por medio del diagrama
limite de conformado (FLD). Este ha probado ser de extrema utilidad para representar las
condiciones que conducen a la aparicion de estricciéon localizada en chapas (Hecker, 1975),
siendo todavia una de las mejores herramientas disponibles para ingenieros metalurgistas en la
evaluacion de la capacidad de estirado o embutido de una chapa. El diagrama FLD muestra
todas las combinaciones de deformaciones limite, desde traccion uniaxial, pasando por
deformacion plana, hasta estirado biaxial equilibrado. En éste, una linea llamada curva limite de
conformado (FLC) separa la region de deformacion uniforme de aquella de deformacién un
poco mayor, donde la chapa desarrollard muy probablemente una inestabilidad local o
estriccién. Aunque esta herramienta ha sido refinada a lo largo de los afios, los conceptos
basicos de la FLC y los métodos para medirla se mantuvieron casi inalterados. Usualmente, una
muestra de chapa se marca con un patron para realizar un seguimiento de la deformacion y se
sujeta sobre sus bordes en una matriz circular, donde un punzén es empujado a través de la

matriz deformando el material, ya sea estirdndolo en el plano como fuera de él, lo que depende

1 El siguiente capitulo es reproducido desde: Schwindt C., Schlosser F., Bertinetti M.A., Stout M.,
Signorelli J.W. Experimental and Visco-Plastic Self-Consistent evaluation of forming limit diagrams for
anisotropic sheet metals: An efficient and robust implementation of the M-K model. International Journal
of Plasticity 73, 62-99. doi:10.1016/j.ijplas.2015.01.005
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de si el punzdn es plano o semiesférico. Generalmente el proceso de estirado continlia hasta que
la chapa desarrolla una inestabilidad plastica, que eventualmente conduce a la fractura. Una
variedad de parametros individuales o acoplados de la chapa pueden influenciar el diagrama
FLD: espesor de la chapa (Dilmec et al., 2013), coeficientes n, m y R del material (Zhang y
Wang, 2012), curvatura de la chapa (Liewald y Schleich, 2010), historia de deformacién
(Yoshida et al., 2007a), consideraciones triboldgicas (Karthik et al., 2002) y temperatura y
velocidad de conformado (Khan y Baig, 2011). Ademas, las metodologias utilizadas para medir
deformacion tienen efectos no despreciables en los resultados de formabilidad (Montay et al.,
2007; Ozturk et al., 2009). En la actualidad, varios investigadores abocan sus esfuerzos a
determinar experimental y numéricamente los diagramas FLD para chapas metélicas de
diferentes espesores y propiedades mecanicas (Lee et al., 2009; Chung et al., 2011; Kuwabara y
Sugawara, 2013; Li et al., 2013; Leotoing et al., 2013). Incluso hoy, la medicion y andlisis de
ensayos biaxiales para extraer relaciones constitutivas no son tareas triviales; sin embargo,
algunas contribuciones recientes son prometedoras (Jeong et al., 2015). Aun asi, la
determinacion experimental del diagrama FLD es una tarea que consume excesivo tiempo e
involucra una gran cantidad de ensayos y, por lo tanto, es indispensable desarrollar modelos
tedricos predictivos para evaluar la formabilidad de las chapas metalicas.

Se han ideado varios enfoques para modelar la FLC, siendo necesario definir un criterio de
inestabilidad para calcular las deformaciones limite en chapas. Con este fin, se propusieron
diversos criterios de plasticidad del continuo basados en: estriccion difusa (Swift, 1952),
estriccion localizada (Hill, 1952), existencia de una imperfeccion inicial (Marciniak y
Kuczynski, 1967), analisis de bifurcacion (Stéren and Rice, 1975), inestabilidad por corte a
través del espesor (Bressan y Williams, 1983), anélisis de estabilidad lineal (Boudeau et al.,
1998), diagramas limite de conformado en tensién FLSD (Stoughton, 2000), fluctuaciones en el
campo de deformacién e inhomogeneidades de textura (Viatkina et al., 2005) y el criterio de
méaxima fuerza modificado MMFC (Hora y Tong, 2008), entre otros. Un resumen exhaustivo de
estos métodos ha sido presentado por Banabic (2010). Sumado a ello, Col (2000) y Wagoner et
al. (1989) resefiaron los aspectos histéricos de la determinacion experimental del diagrama FLD
y de los modelos tedricos para su prediccion. Una observacion comun es que las predicciones de
la FLC son muy sensibles a la ecuacion constitutiva utilizada. Para chapas metalicas
anisotropas, la funcion cuadratica de fluencia de Hill y la teoria de plasticidad de von Mises son
frecuentemente utilizadas para describir el comportamiento constitutivo del material. Asimismo,
varias funciones de fluencia no cuadraticas fueron propuestas para mejorar la precision de las
predicciones de formabilidad (Barlat y Lian, 1989; Barlat et al., 1991, 1997a,b). Una resefia de
numerosos criterios de fluencia anisétropos se puede encontrar en Barlat et al. (2002) o Aretz
(2003). Kuwabara (2007) realiz6 una revisién de las técnicas experimentales para la medicion

del comportamiento pléstico anisétropo de chapas metélicas y tubos para varios caminos de
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deformacion. Adicionalmente, la respuesta observada y predicha del material fue comparada
utilizando modelos de plasticidad fenomenolégicos (Kuroda y Tvergaard, 2001; Kuroda y
Kuwabara, 2002). Plunkett et al. (2008) desarrollaron un criterio de fluencia ortotropico para
describir la anisotropia entre traccion y compresion de chapas metalicas. Allwood y Shouler
(2009) y Eyckens et al. (2009) extendieron el modelo MK para describir condiciones de carga
mas generales, tal como corte a través del espesor. Wu et al. (2009) analizaron los efectos de
superponer presion hidrostatica en la formabilidad de chapas metalicas. Recientemente,
Stoughton y Yoon (2011) estudiaron las estricciones y fracturas limites en chapas metélicas para
construir un método eficiente para determinar una curva limite de conformado en tension basada
en el criterio de maximo corte. Mishra et al. (2009) incorporaron variaciones en el exponente de
endurecimiento por deformacién y en la anisotropia normal, como funcién de la deformacién y
el camino de deformacidn, para analizar su influencia en la simulacion de la FLC. Khan y Baig
(2011) abordaron los efectos de la velocidad de deformacién y la temperatura en la FLC y la
formabilidad de una aleacién de aluminio. Chung et al. (2014a,b) analizaron la validez de una
formula insensible al camino de deformacién como criterio de formabilidad. De esa manera,
estos autores estudiaron la independencia de la condicion de conformado de este criterio para el
conformado tipico de chapas delgadas, bajo condiciones de tension plana y temperatura
ambiente. Utilizando una extensién del andlisis MK, Bettaieb y Abed-Meraim (2015)
investigaron el desarrollo de estriccion localizada en capas metalicas libres y en bicapas de
elastomero/metal.

Mas alla de descripciones constitutivas fenomenoldgicas, es ampliamente reconocido que
la textura cristalografica afecta fuertemente la FLC y la anisotropia macroscépica de chapas
metalicas policristalinas. Zhou y Neale (1995) utilizaron un modelo policristalino basado en un
esquema de condiciones totalmente impuestas (FC) con el analisis MK para predecir los
diagramas FLD de dos texturas tipicas de laminado: laminado en caliente o recocido luego del
laminado (R) y laminado en frio (Copper). Basados en un modelo de plasticidad policristalino
dependiente de la velocidad de deformacion, Wu et al. (1997, 1998) discutieron el efecto de la
imperfeccion inicial, elasticidad cristalina, deslizamiento simple y endurecimiento latente en la
FLC de materiales FCC. Més adelante, Wu et al. (2004, 2005) analizaron el efecto de la textura
Cube vy diferentes historias de carga no proporcionales, en la iniciacion de la estriccion
localizada. Inal et al. (2005) aplicaron el procedimiento numérico de Wu para predecir y
comparar los diagramas FLD, tanto para materiales FCC como BCC, comenzando sus calculos
con texturas iniciales idénticas. Yoshida et al. (2007b) extendieron el trabajo de Wu para
analizar el efecto de otras componentes de textura tipicas de laminado (Copper, Brass, Sy Goss)
en las deformaciones limites. Knockaert (2001) y Knockaert et al. (2002) desarrollaron un
modelo policristalino de Taylor no dependiente de la velocidad de deformacion en conjunto con

el anélisis MK para calcular las deformaciones limite en aluminio 6116-T4, y compararon sus
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resultados con FLCs determinadas experimentalmente a estriccion y rotura. Adicionalmente, un
criterio de fluencia basado en textura fue implementado exitosamente en modelos de FLC (Van
Houtte, 2005). Recientemente, los diagramas FLD han sido predichos utilizando el modelo
viscoplastico autoconsistente (VPSC) dependiente de la velocidad de deformacién, en conjunto
con la aproximacion MK (Signorelli y Bertinetti, 2009; Signorelli et al., 2009, 2012; Neil y
Agnew, 2009; Charca et al., 2010; Serenelli et al., 2010, 2011). Franz et al. (2009, 2013)
analizaron la ductilidad limite en aceros con el criterio de bifurcacion de Rice utilizando un
modelo constitutivo elastoplastico cristalino de alta deformacion. Su modelo tiene en cuenta el
almacenamiento y aniquilacion de dislocaciones con un esquema de transicion de escala
autoconsistente para derivar la respuesta constitutiva global del agregado policristalino. Wang et
al. (2011) extendieron en modelo MK-VPSC para incluir los efectos de la elasticidad y maclado
en la prediccion de formabilidad de magnesio.

Con el fin de hallar soluciones para la iniciacion de la inestabilidad localizada en el modelo
MK, se han aplicado diferentes estrategias y procedimientos numéricos para resolver las
ecuaciones altamente no lineales de compatibilidad y equilibrio. En la mayoria de los casos,
para modelos constitutivos fenomenolégicos, se aplica el método de Newton-Raphson (N-R) a
las ecuaciones de equilibrio (por ejemplo, Cao et al., 2000; Yao y Cao, 2002), mientras que
otros autores agregaron la ecuacion de la superficie de fluencia (Butuc et al., 2002a,b) o la
condicion de balance de energia al sistema de ecuaciones (Ganjiani and Assempour, 2008).
Algunos autores combinaron las ecuaciones de compatibilidad de deformaciones y equilibrio de
fuerzas, conjuntamente con la asuncion de tensién plana, para obtener la solucién por medio de
un procedimiento lineal. Estrategias similares son aplicadas cuando los modelos constitutivos se
basan en plasticidad cristalina. En los primeros trabajos de Wu et al. (1997), se calcul6 la
deformacion en la banda inestable utilizando la forma incremental de las ecuaciones de
equilibrio y el supuesto de deformaciéon plana, junto con la condicién de compatibilidad
asociada. La solucién es computada iterativamente y se resuelve un sistema lineal de tres
ecuaciones en cada iteracion. EI mismo procedimiento numérico fue empleado en Wu et al.
(1998, 2004, 2005), Inal et al. (2005), Yoshida et al. (2007b) y Levesque et al. (2010) para
agregados policristalinos basados en el modelo de Taylor elasto-viscopléstico de Asaro y
Needleman (1985). Knockaert et al. (2002) aplicaron un procedimiento similar, incluyendo un
sub-incremento en la banda, con el fin de limitar su incremento de deformacién utilizando un
modelo de plasticidad cristalina no dependiente de la velocidad de deformacion de tipo Taylor.
Kuroda y Tvergaard (2001) utilizaron el mismo modelo de plasticidad policristalina empleado
en Kuroda y Tvergaard (1999), el cual se adapt6 a la formulacion de tension plana y resultd
adecuado para el analisis de inestabilidad en chapas a través de una solucion iterativa de las dos
ecuaciones de equilibrio. Dentro del marco de trabajo del modelo autoconsistente dependiente

de la velocidad de deformacidn, basado en la formulacién de Lebensohn y Tomé (1993), Neil y
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Agnew (2009) determinaron las tensiones y velocidades de deformacion que satisfacian
equilibrio y compatibilidad entre la matriz y la banda de localizacion, asi como las condiciones
de borde externas. Luego utilizaron esos resultados para proveer las condiciones de borde
desconocidas restantes, necesarias para el calculo de las tensiones y velocidades de deformacion
en la banda. Debido a que las condiciones de borde son complementarias en el marco de
referencia de la banda, las orientaciones cristalograficas de los granos, dentro de la zona de la
banda, se deben también referenciar a la nueva orientacion de la inestabilidad en cada paso de
deformacion. Més recientemente, usando un modelo constitutivo de elasticidad autoconsistente,
dependiente de la velocidad de deformacion, Wang et al. (2011) siguieron el procedimiento
numeérico desarrollado por Wu et al. (1997) para evaluar el rol de la textura cristalogréafica en la
formabilidad de chapas de la aleacion AZ31B de magnesio. Basados en el algoritmo simplex de
Nelder-Mead (Nelder y Mead, 1965) y el método N-R, Kim et al. (2013) compararon ambas
soluciones numéricas para determinar el inicio de la inestabilidad plastica para chapas de
metales de estructura cubica con un modelo elastico, de plasticidad cristalina, dependiente de la
velocidad de deformacion. La Tabla 9.1 muestra una lista no excluyente de investigadores que
utilizaron el modelo MK conjuntamente con modelos de plasticidad cristalina para predecir
diagramas FLD. Se presentan también los métodos de resolucién gue se utilizaron, junto con las
incognitas, para resolver las ecuaciones MK. La mayoria de las referencias citadas muestran que
las predicciones del modelo MK son suficientemente buenas pero, en general, el procedimiento
toma relativamente mucho tiempo y, por lo tanto, la pregunta de como obtener calculos mas
eficientes sin una pérdida de precision es todavia valida.

La presente investigacién complementa un trabajo previo (Signorelli et al., 2009) que
implementa el modelo MK-VPSC basado en la solucién de N-R de las ecuaciones de equilibrio.
En este trabajo se desarrolla una aproximacion directa (DA) robusta y eficiente para calcular las
deformaciones limite utilizando el modelo MK-VPSC. Esta aproximacion nos permite evitar el
uso del método N-R (es decir, sin el uso de la matriz Jacobiana) y requiere s6lo dos llamadas a
la rutina material por incremento de deformacion MK. Es posible obtener una mayor reduccién
en el costo computacional mediante la resolucion simultanea de todos los estados de la banda.
Esto es, para cada incremento de deformacion MK primero se evalGa el incremento en la zona
homogénea — el cual es comln a todas las orientaciones de banda — y luego se evaltan todos los
incrementos de las bandas antes de comenzar con el nuevo paso MK. Esto evita la necesidad de

repetir calculos innecesarios para la zona homogénea.
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Tabla 9.1. Lista no excluyente de investigaciones que utilizan el analisis MK conjuntamente con modelos de plasticidad cristalina. También se indican los métodos de resolucion con las incégnitas.

Autores

Modelo constitutivo

Endurecimiento

Incégnitas

Observaciones

Chiba et al. (2013)

Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor
(Kuroda y lkawa, 2004)

Ley de potencia
h = ho(hoy/Ton + D1

€1, Gy

Siguen Kuroda y Tvergaard (2001).

Eyckens et al. (2011)

Facet-Taylor insensible a la velocidad (Van
Houtte et al., 2009)

Ley de Swift g, = K (o + £09)"

b b b
Dnn: Dnh Dn3

Algoritmo de minimizacién Flectcher-
Reeves-Polak-Ribiere.

Hiwatashi et al. (1998) Plasticidad de base fisica (Hiwatashi et al., Modelo mixto (isotropico y cinematico) Dk, Db Método Broyden.
1997)
Kim et al. (2013) Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor Ley de saturacion ¢1,¢5, D2, Método Nelder-Mead simplex.
(Peirce et al., 1983) hop = [q+ (1 — @)84p]hp. (N0 sumaen B)
a
hg = ho (1= 7 /Tsae)
Knockaert et al. (2002) Policristalino elasto-viscoplastico de tipo Taylor  Ley de saturacién ¢1, 65, D2, Siguen Wu et al. (1997) e incluyen un sub-
independiente de la velocidad de deformacion hop = [a+ (1 — @Q)8ap]hp, (N0 sumaen p) incremento en la banda para limitar su
(Knockaert et al., 2000) B a incremento en deformacion.
hg = hy (1 -1 /Tsat)
Kuroda y Tvergaard (2001) Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor Ley de potencia €1, €2 Siguen Kuroda y Tvergaard (1999).
(Asaro y Needleman, 1985) hep = qaphg, (N0 sumaen )
hg = ho(hgy/Ton + D" 1
Levesque et al. (2010) Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor Ley de potencia teniendo en cuenta borde de ¢1,¢5, D2, Siguen Wu et al. (1997).

(Asaro y Needleman, 1985)

macla (Levesque et al., 2006)
hep = qaphg, (N0 sumaen )
hg = ho(hoy/Ton + D™ + 1y

Neil y Agnew (2009)

Viscoplastico autoconsistente (Lebensohn y
Tomé, 1993)

Ley tipo Voce
S — +S N N Bgl"
Ther =75 + (1f + 07 1)[1 —exp (—?)]

b b b
Dnn: Dntf D331

b
Ott

Condicion de borde mixta en el marco de
referencia de la banda.

Savoie et al. (1998) Rigido-pléstico insensible a veloc. y Wu et al. Ley de potencia ¢1,¢5, D2, Siguen Wu et al. (1997).
(1997) 75 = To(hoy/Ton + D"
Signorelli et al. (2009); Viscoplastico autoconsistente (Lebensohny Ley de potencia €1,Co Newton-Raphson.
Serenelli et al. (2010) Tomé, 1993) 75 = To(hoy/Ton + D"
Tadano et al. (2013) Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor Ley de potencia isotrépica ¢1,¢2, D2, Utilizan RVE-FEM en ambas zonas del
RVE-FEM (Asaro y Needleman, 1985) h = ho(hgy/Ton + D2 modelo MK.
Wang et al. (2011) Elasto-viscoplastico autoconsistente (Wang et Ley tipo Voce ¢1,¢5, D2, Siguen Wu et al. (1997).
al., 2010) £ = 7§ + (2 + hfyeo)[L - exp(— 1y )]
Wen et al. (2005); Plasticidad cristalina sensible a la velocidad de Ley de dislocaciones Analitico Diferentes combinaciones de componentes de
Lee y Wen (2006) deformacion 78 = 18 (ef1); 75 = 75 (1) dos texturas.
Wau et al. (1997,1998,2004, Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor Ley de potencia ¢1,¢2, D2, Conjunto de tres ecuaciones incrementales.
2005); Inal et al. (2005); (Asaro y Needleman, 1985) hep = qaphg, (N0 sumaen f) La solucion se obtiene numéricamente por un
Mohammadi et al. (2014) hg = ho(hey/Ton + -t procedimiento lineal incremental.
Yoshida et al. (2007a, 2009,  Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor Ley de potencia €1, Co Siguen Wu et al. (1997).

2012a,b)

(Asaro y Needleman, 1985)

hap = qaphg, (N0 sumaen )
hg = ho(hoy/Ton + ™!

Zhou y Neale (1995)

Policristalino elasto-viscoplastico tipo Taylor
sensible a la veloc. (Asaro y Needleman, 1985)

Ley de potencia
75 = 1o (hoy/Ton + D

Analitico/D?,

Anélisis de sensibilidad a la velocidad de
deformacion, m->0.
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Normalmente el diagrama FLD se evalta imponiendo condiciones de borde de velocidad
de deformacidn. En algunos casos, esto restringe una comparacion directa con las condiciones
de procesos industriales y datos de deformacién limite obtenidos de ensayos de formabilidad,
donde la chapa esté sujeta a condiciones de carga en tension. Si la evolucion de la anisotropia
con la deformacion no es relevante, un camino de tension lineal resultard en un camino de
deformacion lineal. Por ejemplo, es bien sabido que la imposicion de tensién uniaxial a un
material anisotropo resultara en un camino de deformacion dado por pyar=-R/(R+1). Cuanto
mas pequerio es el valor R, mas pequefia sera la deformacion en el ancho de la chapa, llevando a
un cambio del camino de deformacion hacia uno de deformacion plana. Por otro lado, cuando la
evolucion de la anisotropia no es despreciable, un camino de tension puede resultar en un
camino curvo de deformacién y no hay una correspondencia simple entre ambos. Se generaliza
entonces el modelo MK-VPSC para incluir condiciones de borde en tension para materiales
donde la evolucion de la textura cristalografica y morfoldgica altere significativamente la
anisotropia del material. Mediante la aplicacién de esta técnica se pueden evaluar diagramas
FLD obtenidos a partir de imponer tanto relaciones de velocidad de deformacion (FLD,) como
relaciones de tension (FLD,). El rol del tipo de carga es considerado para texturas FCC, BCC y
HCP asi como para chapas EDDQ, DP-780 y Zn20.

Para obtener una evaluacién general del comportamiento limite de chapas metélicas es
necesario determinar la FLC para diferentes orientaciones relativas entre los ejes del material y
los ejes de carga. La anisotropia de la formabilidad y los modelos asociados no son
frecuentemente examinados o discutidos para tales condiciones de carga direccionales (Chow y
Yang, 2003; Stoughton y Yoon, 2005). Este efecto, aunque esté presente, no es critico en la
mayoria de los casos: aceros de bajo carbono y una aleacion de aluminio Al-6061 (Hariharanet
al., 2014), acero electro-galvanizado (Signorelli et al., 2012), AZ31B — 400°C (Abu-Farha et al.,
2012). Por otro lado, Aretz (2007) aplicé modelos de estriccion difusa y localizada a diferentes
aleaciones de aluminio ortotrépicas y demostré la importancia del angulo entre los ejes de
ortotropia y los de las tensiones principales. Allwood y Shouler (2009) afirmaron que, si se
considera la anisotropia ortotrépica, el célculo de la FLC debe tener en cuenta la inclinacion
entre la simetria ortotrépica y los ejes principales de tension. Yoshida et al. (2009) encontraron
que para chapas de aluminio texturadas, la textura Cube presentaba un endurecimiento
geométrico significativo cuando la direccion de estiramiento mayor se encontraba inclinada a
45° respecto a los ejes de ortotropia. Resultados similares son encontrados en Bertinetti et al.
(2014) para materiales ideales Cube y RCube (Cube ideal rotado 45° con respecto a la direccion
normal). Para chapas de zinc, Jansen et al. (2013) reportaron que la fuerte dependencia entre el
diagrama FLD vy la orientacion de la chapa puede ser capturada por un criterio anisétropo

basado en tension.

181



En la presente investigacion se analiza la dependencia entre la orientacion de la chapa y el
diagrama FLD para chapas de acero EDDQ y zinc Zn20. Adicionalmente, se discute la
formabilidad de un acero de doble fase DP-780, con una microestructura compleja. Se midieron
texturas cristalogréaficas cerca de estriccion y orientaciones de grietas, y se compararon con
resultados computacionales para diferentes condiciones de carga. El propdsito de examinar estos
materiales disimiles es evaluar la capacidad del modelo MK-VPSC para predecir deformaciones
limite, independientemente de la microestructura y la cristalografia.

El trabajo posee la siguiente organizacion: en el apartado 9.2 se presenta una breve resefia
de las ecuaciones basicas y definiciones del modelo VPSC en conjunto con el tratamiento
generalizado de las condiciones de borde impuestas. Dentro del marco de trabajo del anlisis
MK, en el apartado 9.3, se formula el problema de la iniciacién de la inestabilidad. Alli se
detallan los procedimientos numéricos para la aplicacién del método N-R y la aproximacion DA
para la resolucién del modelo MK, en conjunto con un andlisis numérico. En el apartado 9.4 se
presentan ejemplos de aplicacién que ilustran el rol de la textura cristalogréfica, la curva de
carga y la anisotropia plastica en las predicciones del diagrama FLD. Finalmente, en el apartado

9.5 se presentan las conclusiones.

9.2 Modelo constitutivo

Por simplicidad se comienza con una revision béasica de las ecuaciones del modelo VPSC
necesarias para desarrollar las simulaciones computacionales de la proxima seccion. El esquema
autoconsistente fue extendido por Wang et al. (2010) para incluir las componentes de
deformacion elastica, lo cual excluye la suposicion utilizada en plasticidad de alta deformacién,
donde las componentes elasticas pueden ser despreciadas dado que son al menos dos 6rdenes de
magnitud mas pequefias que las contribuciones plasticas. Sin embargo, el tomar en cuenta la
elasticidad en el modelo MK no modifica apreciablemente los perfiles de deformaciones limite
predichos, lo que permite utilizar una descripcién constitutiva rigido-plastica (Wu et al., 2004;
Wang et al., 2011).

A diferencia del modelo FC, en el cual se impone que la deformacion local en cada grano
es igual a la deformacién macroscopica aplicada al policristal, la formulacion autoconsistente
permite a cada grano deformarse de modo diferente. En otras palabras, cada grano deforma de
acuerdo a sus propiedades direccionales y a la fuerza de interacciéon entre el mismo y sus
alrededores. En este sentido, se considera a cada grano como una inclusion elipsoidal rodeada
de un medio efectivo homogéneo (HEM), el cual posee las propiedades promedio del policristal.
Una presentacion exhaustiva y una discusion de la formulacion VPSC se puede encontrar en

Lebensohn y Tomé (1993) y més recientemente en Lebensohn et al. (2011).
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La velocidad de deslizamiento de las dislocaciones y el comportamiento constitutivo
viscoplastico se describen en término de la siguiente ley de potencia no lineal y sensible a la
velocidad de deformacion:

1/m

signo(m?: S) (9.13)

S.

}./S = }./0 Tz

D=3, m%° (9.1b)

donde m* = %(nS ® b® +b° ® n®) es el tensor de Schmid que especifica la geometria de los

sistemas de deslizamiento en el cristal, n® es la normal al plano de deslizamiento, b* es la
direccion de deslizamiento, z$ es la tension de corte critica, y§ es la velocidad de deformacion
de referencia y m es el pardmetro de sensibilidad a la velocidad de deformacion. La ecuacion de
interaccién, que relaciona la diferencia entre las componentes microscopicas y macroscopicas
de las velocidades de deformacién desviatoricas (D, D) y las tensiones desviatdricas (S, S), puede

ser escrita del siguiente modo:

D-D=-M:(S-95) (9.2)

donde M es el tensor de interaccion. Esta relacion involucra el concepto de inclusién equivalente
(Mura, 1987). Las propiedades del HEM no son conocidas de antemano y deben ser calculadas
como la media de los comportamientos individuales de los granos, una vez que la convergencia
haya sido alcanzada. Si los granos o fases poseen diferentes morfologias, como en el caso de
materiales multifasicos, éstos tienen asociados diferentes tensores de Eshelby, y los tensores de
interacciéon no pueden ser factorizados desde los promedios. En este caso, se deben utilizar las

siguientes expresiones autoconsistentes (Lebensohn y Canova, 1997):
M=(M:B): (B)™! (9.3)

donde M es el modulo macroscopico y B es el tensor de localizacion.

El esquema autoconsistente descripto requiere un procedimiento iterativo para encontrar
los estados locales que son compatibles con las condiciones de borde impuestas. Dado el estado
local de tension y habiendo convergido el modulo macroscdpico, se pueden calcular las
componentes desconocidas de las condiciones de borde mixtas impuestas (D = M: S = M:G). En
este caso, se debe resolver un sistema lineal de 6 ecuaciones, las cuales, utilizando la notacion
de Voigt (1,2,3,4,5,6 — 11,22,33,23,13,12), se pueden expresar como:
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X =D;(1-2)-5,(1-A7 (9.4)

donde B,,5 = 1Y Buse = 2, G es el tensor de tensiones de Cauchy y el vector X contiene las
componentes incognitas correspondientes. Si la componente k-ésima es conocida, los
coeficientes A2 y A% son considerados iguales a 1, caso contrario se igualan a 0. Debido a las
caracteristicas desviatéricas de la relacidn constitutiva, al menos una componente de la diagonal
del tensor de tensiones de Cauchy debe ser conocida para poder determinar la presion y evitar
una singularidad en la matriz M*. Usualmente, en el conformado de chapas metalicas, las
condiciones de borde globales aplicadas contienen informacién de al menos una componente de
la diagonal del tensor macroscopico de tensiones de Cauchy (por ejemplo, la ausencia de
tension normal a través del espesor). En consecuencia, la presion global p puede ser facilmente
calculada dado que la tension desviatorica S;; es conocida a partir el esquema VPSC. Como se
vera en la proxima seccion, es muy util no restringir la resolucion de la Ec. (9.4) al marco de
referencia de la muestra. Mas bien, estas condiciones de borde deben ser impuestas en un

sistema arbitrario {x'}:
{Xl}l\_/[*{x/})_( = {XI}R (95)

Esto permite imponer un conjunto de componentes de velocidades de deformacion y
tensién compatibles, definidas en un marco de referencia que cambia su orientacién relativa con
respecto al sistema de la muestra, como es el caso de la banda en el modelo MK. Junto con esta
ventaja, la imposicién de restricciones de tension en la forma de la Ec. (9.6) es otra

caracteristica que permite establecer condiciones de borde mas generales.
a,0; — a,0; = 0 (9.6)

Esta es una opcion valiosa en el conformado de chapas metélicas dado que, en ocasiones,
se dispone de datos provenientes de ensayos mecanicos realizados imponiendo condiciones de
carga proporcionales en tension, a = 6,,/0,; (Kuwabara, 2007; Yoshida et al., 2007a). Se
considerard este punto nuevamente en la integracion del modelo MK (ver el apartado 9.3.4).

Luego de alcanzar la convergencia, se utiliza la velocidad de corte en cada sistema de
deslizamiento para evaluar las velocidades de rotacion de la red. Esto se realiza para actualizar
las orientaciones cristalograficas y las tensiones de corte criticas debido al endurecimiento por

deformacion.
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9.3 Modelo de inestabilidad de chapas: Marciniak-
Kuczynski. Integracion del modelo de dos zonas

La simulacion del desarrollo de inestabilidad en chapas se lleva a cabo dentro del marco de
trabajo de modelos de plasticidad de policristales utilizando el anlisis de Marciniak-Kuczynski.
Como fuera propuesto originalmente, la técnica asume la existencia de una imperfeccion en el
material, tal como una banda a lo largo del ancho de la chapa. La geometria MK se ilustra
esquematicamente en la Fig. 9.1. El espesor en la banda es expresado como h”(t), con un valor
inicial h?(0), mientras que el factor de imperfeccion f, queda definido por la relacion entre el

espesor inicial dentro y fuera de la banda:

_ hP()
fh=7 o (9.7)

donde h(0) es el espesor inicial fuera de la inestabilidad. Las condiciones de equilibrio y
compatibilidad deben ser satisfechas en la interfase entre la banda y la zona homogénea. La
condicion de compatibilidad es dada en términos de las diferencias entre los tensores gradientes

de velocidad dentro y fuera de la banda, LP y L respectivamente:

Aqui, n es la normal a la banda y ¢ es un vector a ser determinado. Las condiciones de

equilibrio requeridas en la interfase de la inhomogeneidad estan expresadas por:
noPh’ =nach (9.9)

Sefialando que §;; es el simbolo de Kronecker, la condicion de borde G335 = 0 se aplica de

la siguiente manera:
Gij = Sij = S338y;  (i,j =1,2.3) (9.10)
Por ende la presion asociada se puede calcular en términos de la tension deviatorica

P = —S33. La relacién de velocidades de deformacion p describe la condicion de borde

impuesta en los limites de la chapa.
p= Zﬁ = const. (9.11)
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Se asume que dentro y fuera de la banda D,; = D,; = W;3 = W,; = 0. La inestabilidad
aparece en una zona estrecha inclinada a un angulo o con respecto al eje de deformacién
mayor. La condicion de equilibrio, Ec. (9.9), puede expresarse en un sistema de ejes indicados

por el subindice [b] referenciado a la banda (n, t) (ver Fig. 9.1):

(610mnh” = [p0nn R

_ _ (9.12)
[b]@?thb = [p19nt h
La condicion de compatibilidad requiere igualdad de deformacién en la direccién t,
108 = [p1Dee (9.13)

Dado que se consideran chapas delgadas con simetria ortotrépica en el plano de las
mismas, el estirado sobre el plano resultard en un estado de tensién plana. Tal como fuera
discutido por Kuroda y Tveergard (2000), cuando un material ortotropico es cargado sobre
direcciones no alineadas con los ejes de ortotropia (® # 0° o ® # 90°, donde © es el angulo
ortotropico, ver Fig. 9.1) es necesario computar la componente L, imponiendo el requisito de
que a;, = 0. Estas condiciones significan que lineas del material inicialmente paralelas al eje x;
no rotaran, pero lineas paralelas al eje X, podran hacerlo. Por lo tanto, se desarrollaran
deformaciones de corte no nulas, mientras que la tension de corte permanecerd nula, y
viceversa. Esta condicion merece especial atencion en el lado derecho del diagrama FLD, dado
que modifica la deformacion limite cerca de estirado biaxial puro.

Luego de resolver cada paso incremental de deformacion, la evolucion de la inclinacion de

la banda  viene dada por:
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ngyy 1 —Fy1t) — Fypt3
(nz) < (9.14)

= 0 0
[t2462 \ F21t1 + Faaty

El analisis se repite para diferentes valores de y, (entre 0° y 90°). Las deformaciones limite
fuera de la banda &, y &, (donde € = [ £dt) se obtienen luego de minimizar la curva &;,

versus yo. En el presente trabajo la condicion de falla se alcanza cuando |D2;| > 20|Da;|.

9.3.1 Deformacién fuera de la banda

La aproximacion MK es un modelo de dos zonas y por ende la integracion se desarrolla en
dos pasos. Primero se resuelve el estado mecénico en la zona homogénea y luego el
correspondiente estado dentro de la banda. La integracion de la ley constitutiva se computa
incrementalmente asumiendo pequefios incrementos de deformacion, A&, = L,;At. Un valor
de A&, entre 0.001 y 0.005 es en general un buen compromiso entre precisién y costo
computacional. Tal como fuera mencionado anteriormente, se asume que la chapa se encuentra
en un estado de tension plana (a53 = 0). Aprovechando la capacidad del modelo VPSC para
imponer condiciones de borde mixtas (ver la seccion previa) se evita iterar para encontrar el
valor de Ls; que asegure que 33 = 0 (ver, por ejemplo, Knockaert et al., 2002). Ademas,
dependiendo de qué condicién de borde fue elegida, a;, = 0 (Ec. 9.15a) 0 L,, = 0 (Ec. 9.15b),
la magnitud complementaria es determinada. En el marco de referencia de la muestra, tanto el

gradiente de velocidad Zij como la tension a;; impuesta se pueden resumir del siguiente modo:

1 Ly, /Dy 0 Gt 0 0 .

i. = 511 0 pP 0 y o= |: 522* 0], le #*0 (915&)
0 0 -1+ p)* sim . 0
1 0 0 511* 612* 0

L=D,|0 p 0 , o= [ R 0] (9.15b)
0 0 —-(1+p) sim 0

De aqui en adelante, el superindice = indica que la magnitud identificada es desconocida y
debe ser determinada como resultado computacional. Tal como fuera resaltado en el apartado
anterior, las dos condiciones de borde fuera de la banda son equivalentes si los ejes de ortotropia
son paralelos a las direcciones principales de carga (es decir, la condicion L;, =0
automaticamente resultara en una tensién de corte nula a;, = 0 y viceversa).

La evolucién de la textura y microestructura se computa mediante la actualizacién de la
orientacion y tension de corte critica para cada cristal. La orientacion de la banda se actualiza de

acuerdo a la Ec. (9.14) y el espesor fuera de la banda es calculado utilizando L.
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9.3.2 Deformacién dentro de la banda

Se utiliza un procedimiento numérico para determinar el estado mecénico de la banda con
el fin de garantizar equilibrio y compatibilidad en las deformaciones entre las dos zonas. Como
se discutio anteriormente, la técnica N-R es la eleccion més utilizada para resolver la Ec. (9.9),
mientras que en menor medida se encuentran las técnicas de minimizacion. Como es bien
sabido, el método de resolucion de N-R necesita calcular la matriz Jacobiana (es decir, las
derivadas de primer orden), que generalmente no es sencillo para modelos constitutivos basados
en plasticidad cristalina (Segurado et al., 2012). En primer lugar se introduce el método N-R y, a

continuacion, se explica la aproximacion DA.

9.3.2.1 Método de Newton-Raphson

Asumiendo que el estado mecanico en la zona homogénea es conocido (es decir, 11, G55,
Ls3 Y 015 0 Ly,), se procede a calcular el estado en la zona de la banda. Se sigue el método
descripto en Wu et al. (1997), que fue extendido por Signorelli et al. (2009) a un modelo
policristalino autoconsistente, dependiente de la velocidad de deformacion. Usando la Ec. (9.9)
junto con el valor actual de la imperfeccion geométrica, f, las ecuaciones de equilibrio pueden
ser puestas en un problema tipico G = [Gy,G,]T = 0. Los valores de G deben ser igualados a

cero utilizando un procedimiento numérico, donde:

Gy = [b]arll)n — p°m/f = (niaty + ny63,) — (011 +12851)/f = 0

B . B - 3 3 (9.16)
Gy = [b]O-Tll)t — 1Ont/f = (n1G1y + 12G2,) — (n1812 +n202,)/f =0

.. _ _ _ _ T . . .
Definiendo &” = [G]},52,, 6L, , el sistema de ecuaciones anterior se puede expresar en

una solucién en forma compacta como:

G=A6b+a%=0 (9.17)

— 3 + 7.
donde A = [761 0 nz], a= [ (M1 +12021) y f = foexp(&8s — &3).

N2 M —(n1512 + nzazz)

En un entorno de @?, la funcion G puede ser expandida en una serie de Taylor:

G(a” + As?) = G(5”) +J AG? + 0(As?) (9.18)
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Despreciando los términos de orden superior y estableciendo G(E‘b + Ac_rb) = 0, se obtiene
el método clasico N-R, JAG? = —G. Utilizando las Ecs. (9.8) y (9.10) y la relacion
macroscopica D? = M?:S? para relacionar 6 con D?, y D? con ¢, se puede resolver estas
ecuaciones algebraicas en términos de los valores desconocidos ¢; y ¢,, es decir, ¢ = [¢q, ¢,]T.

La matriz Jacobiana correspondiente viene dada por:

j= dG(x) _ , dc” aD? aa1/f Db
T ax T aDP ac aDb ac

(9.19)

. X — — =3 —p —p 1T .
donde se tienen sdlo cuatro componentes no nulas D? = [D?,,D%,, D2;,D?,| . Las matrices

derivativas d6” /0D” y aD? / dc estan dadas por:

ng—1 -1 -1 -1 -1 -1 -1 -1
P Mllll_M3311 M1122_M3322 M1133_M3333 M1112_M3312
[0 — — — - - - - -
aﬁ = M22111_M33111 M22111_M33122 M22133_M33133 M22112_M33112 (920)
-1 -1 -1 -1
M1211 M1222 M1233 M1212
[ N4 0
aD’ _ 0 n,
e = |-n, —n, (9.21)
[ 1 ng
Expresando el factor de imperfeccién del siguiente modo:
— =b nb &

el vector derivativo viene dado por:

R _
L=[0 0 —%exp (&5 — k|, — DhArt) At o] (9.23)

El procedimiento del método clasico N-R se completa con una sencilla busqueda lineal con

el fin de asegurar una direccion descendente en cada iteracion. Esto es, se lleva la solucion a lo

largo de la direccién de la correccion N-R, ¢, de acuerdo con:

|G(emew = ¢otd + ,1Ae)||L2 < ||(;(c:old)||L2 (9.24)
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Box 9.1 Diagrama de flujo del método Newton-Raphson

Procedimiento iterativo del método Newton-Raphson

Incremento actual

Paso 1:  Evaluar el vector G y la matriz Jacobiana J de acuerdo a la Ec. (9.16) y Ecs. (9.19-9.23)
empezando desde ¢© = [¢4]"

Paso 2: Resolver J Ax = —G,

Paso 3:  Considerar la direccion descendiente A¢™, (A = 1)
3a: Si [|G(¢® +28e®)| L > 1G(E D2, A =2 = {107, 107 107}
3b: Establecer A = A,
3c: ¢kt = ¢ 4 A A¢®

Paso 4.  Verificar la convergencia de N-R
4a: Mientras ||A¢||,; > 102 Vv [|G|l, > 10, ir al Paso 2

4b: Finalizar

El parametro A varia entre 0 y 1. De acuerdo con las caracteristicas del presente problema,
tipicamente se prueba con A = 1 al principio. Si ésta no es una buena suposicion, se prueba con
valores de A iguales a 107, 102 0 107, El criterio de finalizacion del bucle N-R fue establecido
en términos de la norma L1 del vector ¢, ||A¢||,;, Y la norma L2 de la funcién ||G]|,,. El
procedimiento iterativo para encontrar la correccion de ¢ se ilustra en el Box 9.1. La
implementacion del codigo MK-VPSC fue enteramente escrita con el compilador Intel® Visual

Fortran Composer, utilizando Fortran 2008 estandar.

9.3.2.2 Aproximacién directa

Comenzando desde la Ec. (9.8) es posible relacionar el tensor gradiente de velocidad LP
asociado con la banda al correspondiente de la zona homogénea L. Asumiendo que para
pequefios incrementos de deformacién el primero puede ser considerado constante, es posible

expresar el tensor LP en un sistema de referencia solidario a la banda del siguiente modo:

) Zb E_’Jw 0 ] Db, Db +WE 0
[b]Lb: " 1% 0 [=|Di -wph D} 0 (9.25)
o o I& 0 0 Dz

La banda experimenta una rotacion rigida en el plano de la chapa, caracterizada por el valor
(p)Wive- Asumiendo que el material es incompresible, se encuentra que (D3 = —,1Dpy —

(5)D¢: = —D{1 — DJ,. A partir de la condicién de equilibrio (Ec. 9.12) resulta que:
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_ 1 _

gL R = G, h (b]0mn = = [p]0nn
[b] _nbn . [b]_nn R - ,; ) (9.26)
[b]Unth = [p19nt h [b]%nt = % [b]9nt

Existen ademas otras restricciones a componentes particulares del tensor gradiente de

velocidad de deformacidon (expresadas en el marco de referencia de la banda):

b, = L
[b]_;t [b]_tt (9.27)
[b]Lnt = [b]Lnt

Las componentes L%, L?, y L3; del tensor p,)L” deben ser determinadas. Para cada
incremento, una vez que se determina la velocidad de deformacion y la tension para la zona
homogénea, se calcula el estado correspondiente de la banda. De las condiciones de borde
mixtas especificadas, la respuesta constitutiva de la banda se resuelve en un sistema de

referencia asociado a ella misma (ver Ec. 9.5):

l[Z’r’m Iy 0 1| %5,1,1 %5,“ 0

bl * 7b =b _ "

ml” =|Letn Lt _0* J' 10 = 7 (9.28)
0 0 ng sim. 0

El flujo l6gico de la implementacion numérica, de acuerdo a lo descripto previamente,
puede observarse en el Box 9.2. Esta estrategia se puede aplicar también al esquema MK
extendido, el cual incluye efectos de corte fuera del plano de la chapa (Eyckens et al., 2011).

La aproximacion DA, discutida anteriormente, se aplica a un material con textura aleatoria.
Se considera que el material dentro y fuera de la banda es un policristal descripto por 1000
granos equiaxiados y se asume que cada grano es un cristal simple con una estructura cristalina
FCC. La textura inicial es la misma para ambas zonas y la velocidad de referencia de corte
pléstico se impone en 1 s™. El endurecimiento entre sistemas de deslizamiento se tiene en cuenta
adoptando un esquema de endurecimiento isotrépico, entonces la evolucion de las tensiones de

corte criticas vienen dadas por:

T = h Xsly®l (9.29)
donde h son los modulos de comportamiento del endurecimiento, los cuales dependen de I'.

Estos mddulos pueden ser expresados utilizando la velocidad de endurecimiento inicial, h, y el

exponente de endurecimiento, n:
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h="=ho(1+

Tdr cn

T

La Fig. 9.2 muestra la evolucion de la relacion entre velocidades de deformacion en la
banda y la zona homogénea, L2, /L,, asi como el paso de deformacion incremental para el caso
p =0y yo=0° como funcion de la deformacion acumulada en la banda. Las curvas obtenidas
utilizando las estrategias N-R y DA muestran un buen acuerdo. Si se garantiza el mismo
incremento de deformacion y tolerancia de convergencia, solo se encuentran diferencias
numéricas entre ambos métodos, incluso a altas relaciones de velocidad de deformacion. La
reduccion del paso incremental de deformacién, a medida que crece la velocidad de
deformacién en la banda, significa que el tiempo computacional asociado con los porcentajes

finales de deformacion requiere proporcionalmente mayor tiempo que al principio del ensayo.

Box 9.2 Diagrama de flujo de la aproximacion directa.

Procedimiento de la aproximacion directa

Incremento actual (p = D,,/D;; 0 « = G,,/6,4, Y orientacion inicial de la banda )

e Deformacion fuera de la banda

Paso 1.  Establecer un incremento de deformacion Ag,, = LAt
Paso 2:  Realizar el céalculo VPSC (usando Ec. 9.15)
Paso 3:  Actualizar textura

Actualizar espesor

Actualizar orientacion de la banda

e Deformacion dentro de la banda

[b]ab = Rﬁb RT

I _ py1b pT
L’ =RL°R

Paso 1:  Actualizar el factor de imperfeccion (Ec. 9.22)
Paso 2:  Evaluar la matriz de rotacion de la banda
cosg@ —sing 0
R=|singp cose O
0 0 1
Paso 3:  Calcular las condiciones de borde en la banda:
Paso 4:  Realizar el cdlculo VPSC (usando Ec. 9.28)
Paso 5:  Actualizar textura

Actualizar espesor

e Verificar si se ha alcanzado la condicién de localizaciéon

a: Si se alcanzé entonces &7, Yy &, son guardados

b: De otro modo, proceder a la siguiente iteracion
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Figura 9.2 Evolucion de la relacion ] [P —

L2, /Ly, y el paso de deformacion 16; i
incremental Ag;4 para p=0 y y=0°. Las |
simulaciones usaron las estrategias N-R
y DA (1000 orientaciones aleatorias;
FCC, sistemas de deslizamiento
{111}<110>; ,=0,995; 7,=75MPa;
m=0,02; n=0,2; hy=2000; Ec. 9.30).

0 : T T T T T
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

&% b
Deformacion en la banda, &,

El numero total de llamadas a la subrutina material y el nimero total de iteraciones internas
autoconsistentes se muestran en la Fig. 9.3. Tanto para la estrategia N-R como para la DA, el
namero de Ilamadas se incrementa a medida que el paso incremental de deformacién disminuye,
pero esto no es proporcional ya que las ecuaciones son altamente no lineales. Una clara
disminucién del nimero de llamadas en el método DA, respecto a la técnica N-R, demuestra el
beneficio de la presente implementacion. Sin embargo, la necesidad de incorporar condiciones
de borde mixtas en tension y velocidad de deformacion, en un marco de referencia no
coincidente con las coordenadas de la muestra, requiere en general un gran nimero de
iteraciones internas del modelo material. Como ejemplo, con un incremento de deformacion de
Ag}% =107 y una tolerancia de 10 (||S,S|lvpsc), €l nmero promedio de iteraciones necesarias
(es decir, la relacién entre el nimero total de iteraciones y el nimero total de llamadas a la
rutina VPSC) para encontrar el estado de tensiones locales, compatibles con la condicion de
borde impuesta, es 5,5 en el caso de N-R (simbolos triangulares) y 13,8 en la estrategia DA
(simbolos circulares). Esto demuestra claramente el mayor esfuerzo necesario para alcanzar la
convergencia del modelo autoconsistente cuando sus condiciones de borde son descriptas por la
Ec. (9.28), a diferencia del método N-R donde el estado de la banda se encuentra imponiendo
todas las componentes del tensor de velocidad de deformacion (es decir, L‘(’k) =L+ ¢y Qn,

donde (k) indica la iteracion N-R).
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Figura 9.3 Comparacion de la eficiencia 10°
i o 1 * & Newton-Raphson ;4
numérica entre ambos modelos: nimero de ] & Aproximacién directa |

) [x10°]

)

Ilamadas a la ley material (izg.) y nimero 10° 4
acumulado de iteraciones VPSC (der.) para
p=0 y y,=0° (1000 orientaciones aleatorias;
FCC, sistema de deslizamiento {111}<110>;
f,=0.995; 7,=75MPa; m=0.02; n=0.2;
hy=2000; Ec. 9.30).

Numero total de llamadas VPSC (
Numero total de iteraciones VPSC (-------

Incremento de deformacion, Ae

9.3.3 Mejora en el desempefio numérico

La eliminacion del método iterativo para resolver el problema mecanico en la banda MK
produce una significativa reduccion del tiempo computacional. Por ejemplo, en la Fig. 9.4 se
comparan los tiempos de CPU para cuatro trayectorias de deformacion tipicas: traccion uniaxial
(UAT), deformacién plana (PS), biaxial (BA) y estirado equibiaxial (EBA). Las simulaciones
fueron desarrolladas hasta deformacidn limite, para un material FCC con textura aleatoria. La
reduccién en tiempo es evidente y, dado que bajo la estrategia DA s6lo son necesarias dos
llamadas a la ley constitutiva para cada caso incremental en un dado camino de deformacion (p)
e inclinacioén de banda (), los tiempos involucrados tienden a ser mas uniformes y a mostrar
menos dependencia con el camino de deformacion. Tal como fue definido anteriormente, dentro
del marco de trabajo del modelo MK, las deformaciones limite del material son definidas en un
modo conservativo como el minimo valor obtenido para todas las posibles inclinaciones de la
banda. Tanto en la formulacion original (basada en N-R) como en la actual (basada en DA) del
modelo MK-VPSC, se realizan un nimero total de 2N simulaciones (N para la zona homogénea
y N para la zona de inestabilidad, donde N es el nimero de inclinaciones de la banda). Dado que
cada uno de esos N problemas comparten la misma zona homogénea es posible reducir ain mas
el tiempo computacional evitando la repeticidn de calculos y empleando la misma solucién de la
zona homogénea para cada inclinacién de banda considerada, lo que lleva a un total de N+1
simulaciones. Por ejemplo, los calculos realizados para un camino de deformacién PS y una
particion de Ay = 5° y ; € [0° 45° requieren aproximadamente la mitad de tiempo. Tal
reduccion de tiempo puede ser afectada por el paso incremental aplicado. Dado que se utiliza el
mismo paso incremental para todas las inclinaciones de la banda, éste debe ser adoptado
basandose en la situacion mas restrictiva. Esto lleva a sobreestimar el paso 6ptimo en la mayoria

de las bandas pero asegura una adecuada convergencia en la inclinacion con la mayor tendencia
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a experimentar localizacién. Sin embargo, esta pérdida de eficiencia no contrarresta los
beneficios obtenidos por calcular un Unico estado de la zona homogénea. La reduccion en
consumo de tiempo se muestra también en la Fig. 9.4 para la estrategia DA optimizada. Esta
estrategia proporciona evidencia adicional de la tendencia a homogeneizar los tiempos de
calculo, independientemente de la trayectoria de deformacion. Todas las simulaciones realizadas
posteriormente se llevaron a cabo utilizando esta estrategia optimizada. Ademas, la
aproximacién adoptada es facilmente paralelizable en procesadores multi-nucleos. Finalmente,
esta nueva metodologia permite que los célculos sean detenidos cuando cualquiera de las
inclinaciones de la banda alcance el criterio de falla (incluso para aquellas orientaciones que no
han sido verificadas), lo que permite una reduccion adicional del tiempo en la determinacién de
laFLC.

9.3.4 Control del caminoen MK: p = D,,/D41 VS. a = G32/011

Normalmente la FLC se simula imponiendo condiciones de borde en velocidad de
deformacion, lo cual en algunos casos restringe una directa comparacién con datos
experimentales de deformaciones limite en ensayos de formabilidad, donde las chapas fueron
sujetas a condiciones de carga en tension. Esta limitacion se produce por la variacion de los
valores de R con la deformacidn, que proviene de la evolucion de la textura cristalografica del
material. La formulacion puede ser generalizada con el fin de incluir explicitamente condiciones

de borde en tension, correspondientes a diferentes relaciones de tension caracterizadas por o =

022/011"

o 1 le*/511 0 1 0 0

L= Dll 0 ZZZ*/I_)ll 0 ’ o = 511 [ a 0‘ (931&)
0 0 -1+ Z22*/1_)11) sim . 0

o 1 ~ *0 B 0 1 &,° 0

L= D11 0 LZZ /Dll 0 y o = 511* . a 0 (931b)
0 0 —(1+ Ly, /Diy) sim 0

Por ejemplo, estableciendo o = 0 en la Ec. (9.31) lleva a UAT, mientras que imponer la
restriccion o = 1 produce tension EBA. Aplicando las técnicas numéricas discutidas aqui se
pueden calcular tanto diagramas FLD basados en imponer relaciones de velocidad de
deformacion (FLD,), como relaciones de tension (FLD,). No se esperan diferencias entre ambas

técnicas para un material con textura aleatoria, lo cual es comprobado en la Fig. 9.5.
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Figura 9.4 Comparacion de tiempos de 4000
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Se estudio la influencia de las condiciones de borde y la orientacion inicial de anisotropia
(®) en las deformaciones limite para UAT para tres materiales texturados diferentes, Mats. A, B
y C. La respuesta limite es analizada a lo largo de las direcciones de laminado RD (® = 0°),
diagonal DD (® = 45°) y transversal TD (® = 90°). Se impusieron dos tipos de condiciones de
borde: la relacion de tension o = 0 y la correspondiente relacion de velocidades de deformacion
puat = —R/(R+1). Estas condiciones de borde no son siempre equivalentes; esto se debe a que el
modelo policristalino no siempre predice los valores de R de acuerdo con los experimentales, o
cuando los valores de R evolucionan con la deformacion (es decir, p = p(g)). Dado que se
consideran texturas de materiales ideales, los valores de R fueron tomados de las simulaciones
y, por lo tanto, s6lo serdn observados los efectos de la evolucion de la anisotropia. Los

resultados se presentan en la Fig. 9.6.
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Figura 9.6 Trayectorias de deformacién y deformaciones limite predichas bajo condiciones de borde o= 0y pyar = —
RI/(R+1). Mat. A: FCC, sistemas de deslizamiento {111}<110>; f,=0,99; 7,=42MPa; m=0,02; n=0,24; h,=1218MPa;
tomados de Signorelli y Bertinetti (2009). Mat. B: BCC, sistemas de deslizamiento {110}<111>y {110}<112>;
0=0.99; 7,=53MPa; m=0,05; n=0,18; h,=2000MPa; Ec. 9.30. Mat. C: HCP (c/a=1,86) sistemas de deslizamiento
{0001}<1120>, {1100}<1120> y {1122}<1123>; £,=0,99, m=0,10; ver Ec. 9.33 y Tabla 9.4 para los parametros de
endurecimiento. Los valores de los coeficientes de Lankford y texturas son mostrados en la parte superior e inferior

de cada figura respectivamente.

El material A posee una textura caracterizada por una alta fraccion en volumen de
orientaciones Cube, similar a texturas encontradas en aleaciones de aluminio laminadas y
recristalizadas. Esta fue modelada mediante una dispersion Gaussiana de granos orientados
dentro de 15° respecto de la orientacién ideal Cube {100}<001> (es decir, 2/3 de las
orientaciones estan dentro de 15° respecto a {100}<001> y el 1/3 remanente estan fuera de él).
Como puede observarse en la Fig. 9.6, independientemente de cuél sea la condicién de borde
considerada, no se aprecian diferencias en los caminos de deformacion y deformaciones limite
entre RD y TD. Esto es una consecuencia de la alta simetria de la textura con respecto a los ejes
de carga. Por el contrario, la trayectoria de deformacién a lo largo de la direccion DD es
diferente y mucho mas cercana a PS, lo cual se debe al muy bajo valor de R. Ademas,
imponiendo a = 0 a lo largo de DD lleva a un camino de deformacion no lineal debido a la
variacion de la anisotropia con la deformacion (es decir, evolucién de la textura). Ademas, el
imponer UAT en la direccion DD produce un mayor alargamiento, lo cual est4 en acuerdo con
observaciones realizadas por Lopes et al. (2003) para una chapa AA1050-O.

Un andlisis similar se presenta también en la Fig. 9.6 para una textura tipica de chapas de

acero IF laminadas en frio y recocidas (Mat. B), y para un material HCP (con alto valor c/a)
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laminado en frio (Mat. C). En el caso del material C, la textura fue generada a partir de una
orientacion ideal con los polos basales girados 25° respecto a ND en el plano ND-RD. Se utiliz6
una dispersion Gaussiana de 15° para ambas texturas. En estos casos, los caminos de
deformacion derivados de imponer a = 0 y puar SON Similares, a diferencia de la variacion
encontrada en el material A, a lo largo de la direccién DD. Para el material B la orientacion de
los ejes de carga no influye en los caminos de deformacion resultantes, los cuales son
desplazados a la izquierda de p = —0,5 debido a los altos valores de R; sin embargo las
deformaciones limite muestran algunas variaciones. Particularmente, para RD, el modelo
predice mayor ductilidad que para las direcciones DD y TD. Para el material C las
deformaciones limite son completamente diferentes para las tres direcciones, mientras que el
camino de deformacién para RD difiere de los de DD y TD. Este resultado refleja la alta
anisotropia estructural de policristales HCP.

La implementacién de condiciones de borde generalizadas en el modelo policristalino
permite incluir explicita y correctamente condiciones de borde en tensién para materiales con
cambios en anisotropia con la deformacion. Esto posee potenciales ventajas industriales ya que
los procesos de conformado pueden ser desarrollados en condiciones de carga bajo tension. Por
lo tanto, trayectorias de deformacion reales que se producen durante el conformado de chapas
metalicas o en operaciones de conformado secuencial pueden ser facilmente implementadas en
la simulacion del diagrama FLD.

Mas aln, una caracteristica interesante de las operaciones de conformado es que la carga
impuesta en la chapa es a menudo no proporcional, sin importar si la chapa es deformada bajo
condiciones de contorno de tension o desplazamiento. La relacion entre la historia de carga y las
deformaciones limite es compleja. Sin embargo, el conocimiento de esta dependencia permitiria
a los ingenieros construir la curva limite del comportamiento de una chapa para historias de
carga particulares, experimentadas en la practica. Esto podria tener grandes ventajas, dado que
se podria producir un aumento en la FLC cambiando los caminos de deformacién. Para
investigar este efecto se desarrollaron simulaciones considerando caminos de tension y
deformacion no proporcionales. Se evaluan tres conjuntos de cambios abruptos, en dos etapas,
de los caminos de tension y deformacion, donde cada etapa estd identificada por un p
(deformacion) o a (tension) contante. Estas etapas se ilustran en la Fig. 9.7. La cantidad de
deformacion previa (es decir, la primera etapa), &, se incrementa desde cero hasta el valor de
deformacion limite con un incremento constante de deformacion de Ag; = 0,05, a menos que se

indique lo contrario. Una metodologia similar fue utilizada por Kuroda y Tvergaard (2000).
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Figura 9.7 Caminos de deformacion no proporcionales: p=-0,5a1 (izg.); p=1a0 (centro) y p=1a—0,5 (der.).

La Fig. 9.8 muestra las FLCs para los tres cambios abruptos de los caminos de deformacién
en un material FCC con textura inicial aleatoria. Puede observarse que la mayor formabilidad se
da para el caso de p =-0,5 a 1; mientras que para el caso p =1 a 0, la FLC esta por debajo de la
FLC, de referencia. Para el caso p = 1 a —0,5, la curva resultante muestra un comportamiento
intermedio, con las deformaciones limite por encima y por debajo de los valores de referencia
cuando son observados sobre el diagrama FLD completo. Ademas, se nota un salto de la FLC
para el caso p =-0,5 a 1. El dltimo incremento de deformacion se eligio de manera de obtener
una cantidad de pre-deformacion cercana a €* que permita observar el salto (g5 = 0,429). Es
importante mencionar que no se observa ningun salto para el cambio de camino de deformacién
p=1a-0,5, lo cual contradice los resultados de Kuroda y Tvergaard (2000). Sin embargo estos
autores analizaron un material diferente (chapa de acero bajo carbono laminada en frio). Tal
como fuera discutido en su trabajo, el salto en la FLC esta principalmente asociado con el
cambio abrupto (es decir, no gradual) del punto de tensién en la superficie de fluencia. Dado
gue se considerd un material con textura aleatoria, las diferencias que resultan de imponer
caminos de tensién en lugar de caminos de deformacion son insignificantes y por lo tanto no se

presentan.
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El mismo analisis es desarrollado para un material FCC con textura de laminado, donde las
simulaciones se llevaron a cabo teniendo en cuenta que la orientacién inicial de anisotropia sea
paralela a los ejes de referencia de la chapa. La textura de laminado (S), cuya figura de polo
{111} se muestra en la Fig. 9.9(a), fue construida fijando la fraccion en volumen de las
componentes ideales (10% {001}<100>, 15% {011}<100>, 30% {123}<634>, 10%
{112}<111> y 35% {011}<211>) y luego extendiendo la distribucion, asignando a cada grano
un angulo de desorientacion de 15° respecto a la componente ideal. Puede observarse en las
Figs. 9.9(b) y (c) que la simulacién reproduce cualitativamente el comportamiento observado
previamente en el material de textura aleatoria. Debido a que el material FCC laminado posee
una textura fuerte, y por ende una fuerte anisotropia plastica (Ro= 0,16; R4s= 1,51; Rgo = 2,46),
la FLC, y la FLC, no son equivalentes. Sin embargo, cuando se aplican caminos no
proporcionales, los comportamientos para cargas en tension y en deformacion son similares. Del
mismo modo, se observa la presencia de un salto para los casos de p=-05alya=0al.
Ademas, la variacion de los ejes de anisotropia con respecto al marco de referencia de la chapa
no muestra diferencias cualitativas en el comportamiento limite y por lo tanto las simulaciones

correspondientes no son incluidas en este trabajo.
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9.4 Aplicaciones

El objetivo de presentar estos ejemplos de aplicaciones no es sélo verificar la
correspondencia entre los resultados numéricos y los experimentales, sino también evaluar la
capacidad predictiva del modelo MK-VPSC para condiciones disimiles. Esto se realiza
mediante la consideracion de materiales con comportamientos muy diferentes. Para ello, se
seleccionaron dos chapas de acero de importancia industrial que poseen alta calidad de
embutido para el estudio: EDDQ y DP-780. La principal diferencia entre estos aceros radica en
sus fases constituyentes. EI acero EDDQ es una aleacion monofasica que posee una
microestructura netamente ferritica. Por otro lado, el acero DP-780 posee una microestructura
bifasica compuesta por granos de ferrita y martensita. En este caso, el modelo MK-VPSC
requiere informacion adicional a la respuesta del policristal. Dado que los modelos
policristalinos describen explicitamente el comportamiento de cada fase del material, es
necesario definir las propiedades individuales para cada una de ellas, asi como también su
fraccion en volumen y su morfologia. Adicionalmente, se estudio una chapa de una aleacion de
zinc denominada Zn20, con el objetivo de analizar un material con una cristalografia
completamente diferente (HCP). Este material muestra ademas perfiles de deformacion limite
muy influenciados por la orientacion de las muestras, contrariamenta a las pequefias diferencias
observadas en los aceros. Asimismo, los tres materiales exhiben diferentes comportamientos
anisotrépicos: mientras que el acero DP-780 apenas muestra anisotropia normal, el acero EDDQ
y la chapa Zn20 presentan altos y bajos valores de R, respectivamente. La suma de estas

caracteristicas los hace apropiados para validar el modelo MK-VPSC mejorado.

9.4.1 Caracterizacion de los materiales

Las propiedades mecanicas de los materiales fueron medidas siguiendo la norma ASTM
E8-04 usando probetas planas de dimensiones reducidas (subsize), cortadas a lo largo de las
direcciones RD, DD y TD. Las muestras fueron ensayadas por duplicado y los resultados se
promediaron en cada direccion. Los parametros habituales de endurecimiento, correspondientes
a la ley de Hollomon, se obtuvieron mediante el ajuste de la curva de carga uniaxial sobre un
rango de deformacion particular para cada material. Los valores de R se determinaron a partir de
mediciones de deformaciones longitudinales y transversales, y la imposicion de constancia de
volumen, en probetas adicionales de traccion. Las propiedades basicas se listan en la Tabla 9.2.
Todos los ensayos experimentales fueron desarrollados a temperatura ambiente utilizando una
maquina de ensayo universal Instron 5989 de 150 kN de capacidad. Las probetas de ambos
aceros fueron cargadas con control de desplazamiento a una velocidad del cabezal de 1,5

mm/min, dando una velocidad de deformacién de aproximadamente 10 s *. Para la aleacién de
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Tabla 9.2 Propiedades mecanicas de los materiales

Material Orientacion Espesor Go.2% o1 K? n? RP
de la muestra (mm) (MPa) (MPa) (MPa)
RD 165,4 294,0 497,6 0,204 1,95
DD 166,4 294,0 497,8 0,201 1,89
EDDQ 0,90
TD 180,8 277,0 4577 0,193 2,41
Valor medio® 169,8 289,8 487,7 0,200 2,04
RD 507 832,5 1240 0,131 0,74
DD 501,5 821,5 1235 0,135 1,00
DP-780 1,10
TD 498,5 844 1263 0,133 0,87
Valor medio® 502,1 829,9 1243 0,134 0,90
RD 98,5 184,7 128,6 0,113 0,20
DD 119,5 199,9 151,2 0,098 0,28
Zn20 0,65
TD 148,5 231,9 184,0 0,087 0,51
Valor medio® 121,5 204,1 153,8 0,099 0,32

# Los parametros de Hollomon fueron obtenidos sobre los siguientes rangos de deformacién verdadera: [0,10-0,20] para EDDQ,
[0,05-0,12] para DP-780, y [0,05-0,15] para Zn20.

®Los valores R se determinaron a deformaciones ingenieriles de 0,12, 0,10 y 0,20 para EDDQ, DP-780 y Zn20 respectivamente.

* X = (Xpp+ 2Xpp* Xrp)/4.

zinc los ensayos de traccion fueron llevados a cabo a una velocidad de deformacién constante
de 5x10™ s™.

La caracterizacion de los materiales es complementada con mediciones de textura
cristalografica, necesarias para definir la entrada del modelo computacional. Las mediciones se
realizaron utilizando difraccion de rayos X en un sistema Phillips X’Pert Pro-MPD equipado
con un gonidémetro de textura, radiacion Cu Ko y lente de rayos X. Se midieron las figuras de
polo incompletas para los picos de difraccion {110}, {200} y {112} en ambas chapas de acero,
mientras que, para la aleacion de zinc, se midieron los picos de difraccion {0002}, {1010},
{1011} y {1012}. Las texturas fueron discretizadas mediante el toolbox de codigo abierto
MTEX para analisis de texturas en Matlab®.

La técnica experimental para determinar la FLC del acero EDDQ puede consultarse en
Serenelli (2013). En el caso del acero DP-780 se utilizaron dos metodologias: ensayos de
traccion de probetas planas entalladas, dando datos en el rango traccién-compresion; y ensayos
de acopado hidraulico, que proveen datos en el rango de estirado biaxial. En el caso de los
ensayos de traccion, se utilizaron tres geometrias de muestras para alcanzar diferentes estados
de deformacidn, desde UAT a PS. Las dimensionas de las probetas se muestran en la Fig.
9.10(a). Se ensayaron dos muestras por geometria usando una maquina de ensayos universal
Instron 3382 de 100 kN de capacidad. La velocidad de desplazamiento del cabezal de la
maquina fue de 0,5, 0,2 y 0,1 mm/min para las geometrias 1 a 3, respectivamente.

El ensayo de acopado hidraulico es un experimento ampliamente conocido en formabilidad
para producir un estado de estirado biaxial, y es mayormente utilizado para ensayar chapas

delgadas ya que las tensiones debidas a flexion pueden ser despreciadas. El procedimiento
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experimental consiste en deformar las muestras ancladas entre la matriz y el sujetador utilizando
un liquido presurizado. Incrementando continuamente la presion, la probeta es estirada
biaxialmente y deformada hasta la ruptura. La geometria de la matriz se ilustra en la Fig.
9.10(c). Se utilizaron relaciones de aspecto de elipse de 1 y 3, llevando a caminos de
deformacion de aproximadamente 1 y 0,3 respectivamente.

En el caso de la aleacion Zn20, las deformaciones limite fueron determinadas
experimentalmente mediante tres metodologias: ensayos de traccion simple para UAT
(geometria 1 en Fig. 9.10a), ensayos de traccion en una muestra especifica para obtener estados
de PS (Fig. 9.10b) y el ensayo Marciniak con una muestra circular para estirado EBA. Los
ensayos UAT fueron llevados a cabo utilizando las mismas condiciones que para el acero DP-
780. Para el ensayo de PS las proporciones de la muestra utilizada en ensayos UAT fueron
modificadas, es decir, se incrementa el ancho de la muestra y se reduce la longitud de
referencia. Esto permite modificar el estado de deformacion desde uno con gran deformacion
menor negativa hacia uno de deformacién plana, donde la deformacién menor es igual a cero.
Se seleccion6d una relacion ancho a largo de 4 y se emple6 una maquina de ensayo universal
Instron 5984 de 150 kN de capacidad para realizar los ensayos, fijando la velocidad del cabezal
en 1,5 mm/min.

Los ensayos Marciniak consistieron en estirar un disco de material mediante un punzoén
plano de 100 mm de diametro con un radio de empalme de 6,35 mm, lo cual crea un estado de
deformacion biaxial en el plano, en la zona central de la muestra. El centro del punzon es
ahuecado con el fin de eliminar la friccion en el area central. Se fija un espaciador, mascara, con
un agujero central de 32 mm de diametro, en la matriz entre la probeta y el punzdn. El conjunto
matriz-punzén estd montado en una prensa hidraulica Adabor de 120 Tm. Para proveer
adecuadas condiciones de lubricacion se aplicé una fina capa de lubricante basado en MoS,
mediante un aerosol en la superficie de la mascara de cara al punzon, y se utilizé una lamina de
politetrafluoroetileno (teflén) de 0,7 mm de espesor.

Los valores de deformacion en todos estos ensayos fueron medidos mediante la técnica de
correlacion digital de imagenes (DIC) (Sutton et al. 2009). Este es un método no invasivo que
permite la determinacion del campo completo de desplazamientos en la superficie de una
muestra por medio del andlisis de imagenes digitales tomadas durante el ensayo. Para utilizar
este método, las muestras son moteadas artificialmente por medio de finas manchas negras
aplicadas mediante un aerosol de pintura en una superficie pintada de blanco. Esto lleva a
obtener una imagen de alto contraste con puntos dispersados aleatoriamente. La técnica DIC
debe ser utilizada en dos o tres dimensiones segun si el desplazamiento ocurre en el plano o
fuera de él. Dos camaras CCD grabaron los patrones de deformacion en la chapa durante el
ensayo de acopado hidraulico, mientras que s6lo dos imagenes de una Unica camara fueron

necesarias para los ensayos de traccion y Marciniak, antes y después de la deformacion. Para
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ilustrar esta técnica, las Figs. 9.10(d) y 9.10(e) muestran la distribucion de la deformacion
mayor obtenidas en las probetas de tracciéon y de acopado hidraulico. Se utilizaron imagenes
tomadas antes de la fractura para encontrar los puntos de inestabilidad en la chapa. Los datos de
deformacion limite se seleccionaron en el limite entre la estriccion y el material estirado

homogéneamente.

9.4.2 Acero EDDQ

Las propiedades mecanicas de la chapa de acero EDDQ de 0,9 mm de espesor se listan en
la Tabla 9.2. Las micrografias Opticas (Fig. 9.11) muestran una microestructura ferritica tipica,
con granos alargados en la direccion RD. Se observan dos tipos de poblaciones de granos:
algunos tienen una forma esférica asociada con recristalizacion parcial durante el proceso de
recocido, mientras que otros se encuentran alargados en RD. Ambas poblaciones resultan en una

relacién de aspecto tridimensional efectiva de los granos de (1,6:1:0,4).

(d) (e)

Figura 9.10 Determinacion experimental del diagrama FLD: dimensiones de las probetas de traccion, geometrias 1 a
3 de izquierda a derecha respectivamente (a); dimensiones de la probeta de deformacion plana (b); geometria de la
matriz de acopado hidraulico (c); ejemplos de distribucion de la deformacién mayor en las muestras de traccion (d) y

acopado hidraulico(e), medidas con la técnica DIC.
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Figura 9.11 Micrografias opticas
mostrando vistas de la seccion
transversal para el acero EDDQ: plano
RD-ND (izq.) y plano TD-ND (der.).
La direccion ND esta alineada con la
direccion vertical.

10 pm

9.4.2.1 Calibracién del modelo

La textura inicial medida (ver Fig. 9.17) fue discretizada en 2000 orientaciones de igual
fraccion en volumen. Se asume que la deformacion plastica se produce por deslizamiento en los
planos {110}, {112} y {123}, con una direccion de deslizamiento <111> para cada caso. Las
curvas de carga experimentales muestran un exponente de endurecimiento por deformacion
macroscopico n casi constante para deformaciones mayores a 0,10. Una ecuacion de tipo
isotropica (Butuc, 2004) es la que mejor describe este comportamiento de endurecimiento por
trabajado, y por lo tanto la Ec. (9.30) fue aplicada a este material. Estudios preliminares para
este tipo de aceros sugieren que, al principio de la deformacion, el deslizamiento ocurre méas
facilmente en los planos {112} (Mercier et al., 1995; Toth et al., 1997). Se tuvo en cuenta esta
observacion cuando se ajustaron los datos provenientes de ensayos de traccion tomados en la
direccion RD, encontrando los siguientes parametros: 7, " =78 MPa, 7,''*'=77 MPa, 7,*"'= 79
MPa, hy=1575 MPa y n=0,226. Para todos los calculos, se asignaron los valores de m = 0,0125
Y 7o= 1 s™ a la sensibilidad a la velocidad de deformacion y la velocidad de deslizamiento de
referencia a nivel del cristal, respectivamente. Las curvas de carga experimentales y simuladas
se muestran en la Fig. 9.12, mientras que los valores de R, medidos y simulados, se presentan en
la Fig. 9.13. Las orientaciones de carga RD y DD poseen curvas de carga casi idénticas,
mientras que se observa anisotropia en la respuesta mecanica para la direccion TD. Sobre esta
direccion, la tension uniaxial a 25% de deformacion verdadera es aproximadamente 10% menor
que aquellas para RD y DD. Las curvas de carga predichas para RD y DD muestran un buen
acuerdo con las experimentales, mientras que los datos de tension-deformacion sobre TD son
sobreestimados por el modelo. Las relaciones entre resistencias iniciales de los sistemas de
deslizamiento seleccionadas mostraron un buen acuerdo con los experimentos y reproducen las

variaciones observadas de la anisotropia con la orientacion.
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9.4.2.2 Resultados y discusiones

La Fig. 9.14 muestra los diagramas FLD determinados experimentalmente para las
orientaciones RD, DD y TD. Las deformaciones principales minimas y maximas se encuentran
a lo largo de los ejes x ey, respectivamente. Los simbolos rellenos corresponden a datos
experimentales de deformacion limite, especificando una zona insegura para el conformado de
estas chapas metalicas. Los valores de estriccion tomados de los tres conjuntos de muestras son
similares. En todos los casos los valores maximos ocurren en el sector izquierdo del diagrama, y
los valores minimos de deformacion limite se encuentran cerca de PS, con €] ,;, ~ 0,32. La
comparacion de los tres diagramas FLD muestra que la orientacion de la muestra con respecto a
la direccion de laminado tiene poco efecto en los valores de estriccion. El factor de
imperfeccion MK fue ajustado de manera que las deformaciones limite predichas coincidan con
las deformaciones limite experimentales minimas cerca de PS para las muestras orientadas a lo

largo de RD, obteniéndose el valor de f, = 0,994.
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Siguiendo la discusién de Kuroda y Tveergard (2000), primero se realizaron simulaciones
independientes imponiendo ambas condiciones de borde, 3,, =0y L;, = 0, para la orientacion
DD. Dado que los resultados fueron casi indistinguibles, s6lo se presentan las simulaciones con
la condicion de borde Ly, = 0 en la Fig. 9.14. Las formas y niveles de las FLCs predichas para
las tres direcciones son similares en el sector de traccion-compresion. En el rango p = [-0,5 a -
0,1], las curvas limite son préacticamente lineas rectas con valores de deformacion maxima entre
0,42 y 0,44 sobre p = -0,5. Las deformaciones limite medidas son subestimadas para cada
direccion, aunque méas notablemente para DD. La inspeccion de las FLCs calculadas en el lado
derecho del diagrama muestra que los perfiles sobre las orientaciones DD y TD son similares
para todos los valores de p, mientras que la curva RD alcanza valores mayores que las curvas
DDy TD en el rango p = [0,35 a 0,75]. En este sector del diagrama FLD las simulaciones son
mas conservativas y las predicciones estan por debajo de la zona limite, excepto para estirado
EBA. Alli, mientras que MK-VPSC predice de manera precisa el comportamiento experimental
para DD y TD, sobreestima la deformacion de estriccion para RD. Es interesante notar que, aun
cuando la prediccion de tension-deformacion para la direccion TD no es precisa, los valores de
deformacién limite estan en acuerdo con los experimentales. Esto se debe a que el material
muestra una velocidad de endurecimiento por deformacién similar, independientemente de la
direccion de carga (ver Tabla 9.2). Mientras que las simulaciones sobreestiman claramente la
curva tension-deformacion en TD, la velocidad de endurecimiento en el rango de deformacion
0,10-0,20 es consistente con observaciones experimentales, lo cual es un factor clave para
obtener una buena prediccion de las deformaciones limite. Utilizando el cddigo VPSC, Vicente
Alvarez y Perez (2007) predijeron un comportamiento similar para una chapa de acero IF, pero
con mucha menos intensidad (una reduccion de aproximadamente 2,5% en la tension TD
respecto de la tension RD).

La Fig. 9.14 también incluye las deformaciones limite predichas asumiendo condiciones de
borde UAT y EBA en tension (simbolos x). Para las condiciones UAT, la expansion de las
deformaciones limite hacia la izquierda del camino de deformacion p = —0,5 esta asociada al
alto valor de R. Este efecto es mayormente pronunciado para el caso TD, que posee el valor mas
alto de anisotropia (R = 2,41). Aunque se observa una tendencia de predecir valores menores de
deformacion limite imponiendo tanto o = 0 como p = -0,5, se obtienen mejores resultados con o
= 0 en comparacién con los datos experimentales. Para estirado EBA, las deformaciones limite
calculadas usando condiciones de borde en tension son muy altas para DD y TD. Este no es el
caso para RD, donde ambas condiciones de borde predicen el mismo valor. Para cada una de las
tres direcciones de las muestras, la Fig. 9.15 muestra la prediccion de la orientacion final de los
defectos geométricos con respecto a la direccion de la deformacion menor. Estas predicciones

estan en buen acuerdo con observaciones experimentales.

207



0.8

Figura 9.14 Diagramas FLD experimentales y EDDQ/RD
sus correspondientes simulaciones para muestras 1
de chapa de acero EDDQ tomadas sobra las 5 064 &\ o
. . 2 L =1
direcciones RD, DD y TD. g . “¢
= kS 3 9
2 %49 “v '
s 7 =
& S N ® 2 it
a=0 .
DS 02
@] \ '
¥ 5 @ Datos experimentales
——FLGCy
0.0 — , —
-0.4 -0.2 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8
Deformacion menor
0.8 0.8
EDDQ/DD EDDQ/TD
L)
. 064 & 0.6 o
—
S S o
2 % ? > 2 @
: by =a ' g x 0
= ( /‘ o = W \P e
o 0 . 0e * S 049 | ° &
g : 390 9 B S e .
2 a=0 % % 2 a=0 ® o P
= | - =
S % / 5
S 02 / D 024
A 7 o) .
2 ,’/ @ Datos experimentales A o9 @ Datos experimentales
——FLCy 7 ——FLGy
0.0 { F—— | | 0.0 — |
-0.4 -0.2 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 -0.4 -0.2 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8

Deformacién menor

Deformacion menor

Segun Lian et al. (1989) y An et al. (2011), la forma de la superficie de fluencia afecta la

prediccion de las deformaciones limite cerca de estirado EBA. Serenelli et al. (2010)
desarrollaron un analisis utilizando el potencial de fluencia dependiente de la velocidad de
deformacién como medio para interpretar el comportamiento limite de la formabilidad.
Signorelli et al. (2012) reportaron que, para la orientacion RD sobre la trayectoria p = 1, existian

diferencias minimas entre los valores de deformacién limite calculados con y sin evolucion de
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textura para una chapa de acero electro-galvanizada, y relacionaron este efecto a los cambios en
la superficie de fluencia. A continuacion se evalla la influencia de la evolucion de textura en la
superficie de fluencia y, consecuentemente, en las deformaciones limite para estirado EBA. Los
calculos fueron repetidos para la orientacion RD pero no se permitié el desarrollo de textura
cristalogréfica. Los resultados, €7 ~ 0,28 sin evolucion de textura 'y &7 ~ 0,34 con evolucion de
textura, son consistentes con publicaciones reportadas previamente (Signorelli et al., 2012). La
Fig. 9.16 muestra el potencial de tension en una manera diferente, pero cualitativamente similar,
basada en la direccion de la velocidad de deformacion plastica y la direccion de carga. Se
caracterizan, en el marco de referencia de las tensiones de Cauchy, las direcciones en diferentes
puntos sobre la superficie de fluencia predicha por dos angulos, 6 y ¢. Estos angulos son nulos
sobre el eje horizontal y asumidos positivos en el sentido contrario a las agujas del reloj. Las
direcciones de los vectores de velocidad de deformacion para el material no deformado y luego
de ser deformado equibiaxialmente hasta la condicion de falla, se muestran en la Fig. 9.16. El
pequefio cambio observado en los valores de deformacion limite predichos correlacionan a
perfiles similares del potencial de tension. En las inmediaciones de ¢ = 45°, la agudeza de
ambas superficies de fluencia se caracteriza por un cambio abrupto en 6. Sobre el rango 43° < ¢
< 47°, 0 varia casi linealmente desde 35° < 6 < 75°. Esto le permite al material acercarse
rapidamente a un estado de deformacidon plana con variaciones menores en el estado de tension.
Se comprueba gque mientras se observan grandes cambios en el desarrollo de textura (ver Fig.
9.17), los cambios en la superficie de fluencia son mucho mas limitados.

A fin de completar el presente analisis, en la Fig. 9.17 se presentan las texturas medidas
(antes y después de deformar) y las predicciones correspondientes para tres estados diferentes
de deformacion: UAT sobre RD (g; ~ 0,20), DD (g; ~ 0,17) y TD (g; ~ 0,20), PS sobre TD (g; ~
0,30) y EBA (g; ~ 0,20). El material de partida muestra un predominio de intensidades sobre la

fibra y (<111>//ND), con una mayor concentracion de componentes {111}<121>. La presencia
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de una débil fibra o (<110>//RD) es consecuencia del proceso de recocido. Se observa una
redistribucion de las componentes de la fibra y para las muestras deformadas uniaxialmente
sobre RD y DD, con un incremento de las orientaciones de la fibra o. Pero, para TD, la
concentracion de esta fibra disminuye claramente, mientras que las orientaciones {111}<121>y
{554}<225> incrementan su intensidad. Para el caso de PS se observa simetria ortotropica y la
deformacion concentra la mayoria de las orientaciones de la textura de partida, excepto las
componentes de la fibra o, que desaparecen. La textura luego de estirado EBA es similar a la
observada para PS, pero mas uniforme y la concentracidn se produce sobre toda la fibra y. Las
texturas simuladas muestran un acuerdo cualitativo con las experimentales, el modelo captura
precisamente las caracteristicas principales de las texturas de deformacién, aunque las
intensidades son claramente subestimadas. Para el caso EBA, los célculos VPSC predicen un
aumento incremental de la fibra 6 (<100>//ND) cerca de la orientacion Cube, lo cual no se
observa experimentalmente, mientras que para PS se observa una dispersion alrededor de
{554}<225> en la fibra ¢ (<011>//TD). Finalmente, para UAT, el modelo MK-VPSC reproduce
de manera correcta la textura experimental sin importar la orientacién de la muestra. Por lo
tanto, para los variados caminos de deformacién, la evolucion de textura sigue las tendencias
correctas, los incrementos experimentales se corresponden con los computacionales y viceversa.

En resumen, los valores de deformacion limite en una chapa de acero EDDQ a lo largo de
RD, DD y TD han sido predichos computacionalmente por medio del modelo MK-VPSC. Los
resultados experimentales muestran que la orientacién de la muestra con respecto a RD tiene
poco efecto en los valores de estriccion. De la comparacion entre valores medidos y calculados
surge que la similitud en las deformaciones limite para todas las direcciones es bien capturada
por el modelo MK-VPSC. Ademas, se evalud y verifico la capacidad predictiva y la fidelidad
del modelo, comparando las simulaciones con datos experimentales como angulos de rotura

criticos y evolucion de textura para diferentes caminos de deformacion.

9.4.3 Acero DP-780

En la presente seccion se predice, mediante el modelo MK-VPSC, la formabilidad de una
chapa de acero de doble fase procesada industrialmente. Se considera una chapa de 1,1 mm de
espesor con una resistencia a la traccion de 780 MPa (DP-780). La microestructura del material
fue caracterizada por microscopia de barrido electrénico (SEM). La micrografia SEM (Fig.
9.18) muestra una microestructura compuesta por ferrita y martensita, con esta Ultima
distribuida uniformemente sobre los bordes de grano de la ferrita y ocupando una fraccion en
volumen de 30%. La muestra fue preparada mediante las técnicas de desbastado mecénico y
pulido, y atacada con Nital al 2% por 10 segundos, para revelar la martensita y la ferrita en

colores claros y oscuros respectivamente.
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Figura 9.17 Prediccion de texturas Experimental VPSC
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Figura 9.18 Micrografia SEM del plano RD-
ND para el acero DP-780 con RD alineada
horizontalmente (2500x).

9.4.3.1 Calibracién del modelo

Las simulaciones se desarrollaron asumiendo que la deformacion plastica se produce por
deslizamiento en los planos {110} y {112} con direcciones de deslizamiento <111> para ambas
fases. Para todos los calculos se consider6 a los valores de sensibilidad a la velocidad de
deformacion y la velocidad de deslizamiento de referencia a nivel del cristal como m = 0,02 y
Yo = 157, respectivamente. La textura inicial medida (ver Fig. 9.24) fue discretizada en 10000
orientaciones discretas de igual fraccion en volumen. Dado que la textura de partida del material
es muy débil, se usaron las mismas orientaciones cristalograficas para ambas fases.

Cuando se consideran materiales bifasicos la calibracion del modelo VPSC requiere
informacion adicional a la que provee la curva de carga experimental del material. De hecho es
necesario definir las propiedades para cada fase individualmente, asi como su fraccion en
volumen y morfologia, las cuales dependen de la composicién quimica y el procesamiento
termomecénico del acero. Por lo tanto, cada chapa de acero DP es Unica asi como su
comportamiento mecanico. Debido a la alta complejidad en la medicién experimental de la
particion de tension y deformacion experimentada por cada fase, la calibracién del modelo
policristalino requiere realizar suposiciones acerca del comportamiento individual de la ferrita y
la martensita. En particular, es necesario considerar si la martensita deforma o no plasticamente.
En el caso de aceros DP, y dependiendo de su microestructura particular, existe evidencia
apreciable de actividad plastica en la martensita, aunque menor que en la ferrita (Kang et al.,
2007; Mazinani y Poole, 2007; Ososkov et al., 2007; Ghadbeigi et al., 2010; Calcagnotto et al.,
2011; Nikhare et al., 2011; Ghadbeigi et al., 2013; Tasan et al., 2014), por lo cual debe ser
considerada. Para describir la mayor resistencia de la martensita se increment6 el valor de 1.
Estudios previos mostraron que la distribucién espacial y la morfologia de la martensita tienen
un efecto significativo en el comportamiento mecanico de los aceros DP (ver por ejemplo,
Mazinani y Poole, 2007; Ramazani et al., 2013; Seyedrezai et al., 2014). Sin embargo, dado que

el modelo VPSC de 1 sitio representa cada grano como un elipsoide, no puede contemplar
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Tabla 9.3 Parametros de la ley Fase 7o (GPa) ho a q Tsar (GPa)

de endurecimiento para el acero Ferrita 0,22 42 1,20 1,0 0,414
DP-780. Martensita 0,45 4,0 1,20 1,0 0,570

explicitamente los granos de martensita formando una red de tipo “collar” alrededor de los
granos de ferrita (ver Fig. 9.18). Por ende, se consideraron relaciones de aspecto iniciales
equiaxiadas (1:1:1) para los granos de ambas fases. La calibracion del modelo se desarrolld
mediante el ajuste de la curva tension-deformacion macroscépica segun la direccion RD. Los
aceros DP son conocidos por tener un comportamiento de endurecimiento por deformacién muy
complejo, especialmente en las etapas iniciales de deformacion. A diferencia del modelo de
endurecimiento isotropico clasico, las leyes de endurecimiento de saturacion y de Voce son
capaces de reproducir la respuesta tension-deformacion razonablemente. Sin embargo, esta
Gltima tiende a una velocidad de endurecimiento lineal con un mayor coeficiente de
endurecimiento por deformacion en la regién posterior a la inestabilidad, lo que causa un retraso
en el comienzo de la estriccion. Por esta razon, la siguiente ley de endurecimiento de saturacion

es la que mejor captura el comportamiento de endurecimiento del acero DP-780:

a

12 = Sola+ (1~ Delho (1-25) 77| 032)

Tsat

donde h, es el coeficiente de auto-endurecimiento, a es el exponente de endurecimiento por
deformacion, 4, es la tension de corte de saturacion y g es un coeficiente que describe la
relacién entre el endurecimiento propio y el latente. Los pardmetros de endurecimiento
individuales se encuentran listados en la Tabla 9.3. Debido a que el prop6sito de esta seccién es
evaluar la capacidad del modelo MK-VPSC para simular la formabilidad de este acero
multifasico, el uso de estos pardmetros es apropiado, aunque no provengan de experimentos
para cada fase aisladamente.

Las curvas de carga experimentales y simuladas se muestran en la Fig. 9.19, y la particién
de la deformacion entre la ferrita y la martensita durante la carga se ilustra en la Fig. 9.20. La
baja anisotropia del acero DP-780 se refleja en curvas de carga muy similares a lo largo de las
tres orientaciones. Las curvas predichas a lo largo de RD y TD muestran buen acuerdo con las
experimentales, mientras que los datos de tension-deformacion en DD son levemente
sobreestimados por el modelo. Para el caso RD, la ferrita fluye a 530 MPa, mientras que la
martensita permanece cuasi-elastica hasta 880 MPa. La modelizacion muestra que la martensita
esta sujeta a mucha mayor tension, pero experimenta menor deformacion plastica que la ferrita.
La Fig. 9.21 muestra los coeficientes de Lankford experimentales y simulados. Aunque el
modelo VPSC predice valores levemente superiores a los medidos experimentalmente, la

variacion cualitativa de R con la orientacion se captura correctamente.
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Figura 9.19 Curvas de
carga experimentales y
simuladas para el acero
DP-780.
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9.4.3.2 Resultados y discusiones

En la Fig. 9.22 se muestra la FLC experimental y teérica en la direccién RD. ElI menor valor
critico se encuentra en condiciones cercanas a PS con ¢ ;. ~ 0,18, mientras que los valores
maximos se midieron para estirado EBA, €] ,,,, ~ 0,34. En el lado izquierdo del diagrama FLD,
el acero DP-780 muestra una estriccion antes de la rotura, mientras que bajo condiciones
biaxiales se observa una fractura repentina por corte en el espesor con leve estriccion. Segun
Nikhare et al. (2011), esto podria deberse a altas concentraciones de tension desarrolladas a lo
largo de la interfaz ferrita/martensita debido a la incompatibilidad en la deformacion plastica, lo

que conduce a una rapida nucleacion y crecimiento de cavidades en el acero DP.
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Figura 9.20 Prediccidn del particionamiento de la

deformacidn entre la ferrita y la martensita sobre RD.

Angulo 0 a RD (°)

Figura 9.21 Valores R experimentales y simulados

como funcion de la orientacion para el acero DP-780.

1 En el Capitulo 6 se expuso que este valor corresponde a una deformacion de &), ~ 0,15. Sin
embargo, a partir de un andlisis posterior se determiné que el tamafio de faseta y de paso utilizados en el
software DIC no era el adecuado para muestras con un gradiente de deformacion tan pronunciado como el
que muestra la geometria 3 (ver Fig. 9.10, a). En consecuencia, este valor fue corregido en las
publicaciones posteriores.
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Figura 9.22 Diagramas FLD 0.4
experimental y su correspondiente

DP-780
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Se ajusto el valor del factor de imperfeccion MK de manera que las deformaciones limite
reproduzcan el valor minimo experimental cerca de PS, obteniéndose un valor de f, igual a
0,9995. Las simulaciones se realizaron aplicando la condicion de borde &;,= 0. Aunque la FLC
calculada esta en buen acuerdo con los datos experimentales en el lado izquierdo del diagrama
FLD, la curva predicha muestra dos caracteristicas a resaltar en estirado biaxial. Primero, el
modelo predice un rapido incremento de la FLC, sobreestimando los valores experimentales
hasta p ~ 0,25. Luego la pendiente de la FLC disminuye, lo que lleva a subestimar las
deformaciones limite medidas experimentalmente en EBA. Se investigd también la influencia
de la anisotropia pléstica en los limites de formabilidad, pero las correspondientes FLCs no son
incluidas en el diagrama dado que, a diferencia de UAT, los resultados numéricos y
experimentales muestran minimas diferencias para los casos de RD, DD y TD. Las diferencias
en la condicion UAT serdn examinadas posteriormente en la Fig. 9.23.

La imposicién de condiciones de carga en tension se muestra también en la Fig. 9.22 para a
=0y a=1, es decir, tensiobn UAT y EBA respectivamente. Para UAT, los valores numéricos de
deformacion limite (simbolos x) se ajustan con la FLC, y los datos experimentales. Por otra
parte, el modelo MK-VPSC predice mejores resultados cuando se impone o = 1 que cuando se
impone p = 1 con respecto a los datos experimentales del ensayo de acopado hidraulico. La
desviacion observada en los caminos de deformacion resultantes, respecto a los caminos
presumidos para un material texturado aleatoriamente, estd estrictamente relacionada con los
valores R, como fuera discutido anteriormente. La mayor desviacion se encuentra bajo carga
EBA donde la trayectoria resultante es p ~ 0,89, mientras que para a = 0 s6lo se observa una
pequefia diferencia. Estas variaciones son menores que las de los otros dos materiales
estudiados, dado que el valor de R sobre RD en el acero DP-780 esta mas cercano a la unidad

que para los materiales EDDQ y Zn20.
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Un examen més detallado de las condiciones de borde de carga en tension y la influencia
de la anisotropia plastica en los valores de deformacion limite se presenta en la Fig. 9.23, que
muestra los resultados experimentales y calculados para UAT sobre RD, DD y TD. Los valores
experimentales de deformacion limite tomados de ensayos uniaxiales muestran diferencias entre
las tres orientaciones de muestra. La direccion DD exhibe la mayor formabilidad y alargamiento
uniforme, mientras que la direccién RD, la menor. Por otra parte, las trayectorias de
deformacion para estas dos direcciones se desvian ligeramente hacia la izquierda y derecha de p
= -0,5 respectivamente, comportamiento que el modelo MK-VPSC captura correctamente. Los
valores de deformacion limite calculados también concuerdan con los experimentales y la
imposicion de condiciones de borde en tensién (simbolos x) lleva a obtener los mejores
resultados. Los valores criticos de deformacion calculados utilizando condiciones de borde en
deformacién (simbolos ¢) son o muy altos, RD, o bajos, DD. Debe notarse ademas que los
valores limites calculados y medidos en PS no muestran diferencias apreciables con respecto a
la direccion de carga.

Finalmente se examina la evolucion de la textura — experimental y predicha — sobre
diferentes trayectorias de deformacion en términos de la seccion ¢, = 45° de la ODF. La Fig.
9.24 muestra las texturas experimentales iniciales y deformadas del acero DP-780 asi como las
correspondientes simulaciones usando el modelo MK-VPSC. La escala de grises fue ajustada a
la escala de la textura inicial para permitir realizar comparaciones. Se consideraron muestras
deformadas en UAT sobre RD (g; ~ 0,16), DD (g, ~ 0,26) y TD (g; ~ 0,20), y deformadas bajo
tension EBA (g; ~ 0,24). La textura inicial del material consiste en fibras y y o desarrolladas
heterogéneamente, con aumentos particulares en las componentes {111}<121> y {554}< 225>,
y una fuerte presencia de orientaciones Shear ({001}<110>). El bajo valor de R se encuentra

directamente relacionado a la presencia de orientaciones Cube y mayormente orientaciones
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Shear en el material de partida (Ray y Jonas, 1990; Hutchinson, 1994). Se observa que la
evolucion de la textura experimental, inducida por la deformacion, produce un aumento en la
fibra y a expensas de las componentes Shear en los casos de UAT RD, UAT DD y EBA, y a una
fuerte disminucion de la fibra a para UAT TD. Para cada una de las tres orientaciones del
ensayo de traccion uniaxial, la fibra y reforzada mostré un aumento en las intensidades de las
componentes {111}<121> y {111}<112>, a diferencia del caso de deformacion EBA, donde la
fibra y resulto6 mucho mas homogénea. Para UAT el modelo VPSC predice texturas finales
menos intensas que aquellas medidas experimentalmente, lo cual puede deberse a la menor
intensidad de la textura discretizada. En las tres direcciones de ensayo se predice una fibra o
bien desarrollada y una fibra y no uniforme, contrariamente a lo observado experimentalmente.
Sin embargo el modelo captura, de una manera menos concentrada, la intensidad particular de
las componentes {111}<121> y {111}<112> observadas en las texturas medidas. A excepcion
de UAT TD, el modelo calcula una reduccién en las componentes Shear de acuerdo con los
datos experimentales. Las texturas medidas y simuladas luego de tension EBA muestran
tendencias similares, especialmente sobre la fibra y. Sin embargo, el modelo VPSC predice una
fibra 6 mucho mas fuerte, mostrando una intensidad maxima en la componente Shear.

El modelo propuesto simuld correctamente la respuesta del acero bifasico DP-780. Las
predicciones del diagrama FLD y de evolucion textura estan en buen acuerdo con los resultados
experimentales. Se encontraron diferencias menores entre la simulacién y la experimentacion,
que pueden ser debidas a la gran heterogeneidad en la deformacidn pléastica sobre los granos del
acero DP (Kang et al., 2007; Ghadbeigi et al., 2010; Yu et al., 2013; Ghassemi-Armaki et al.,
2014). Por otra parte, la inhomogeneidad en la deformacion dentro de los granos puede conducir
a la formacion de una subestructura con variacion espacial, continua o discontinua, en la
orientacion cristalografica, causada por la formacion de gradientes de orientacion (Choi et al.,
2009; Dillien et al., 2010; Kim et al., 2011). EI modelo policristalino VPSC no puede tener en
cuenta la falta de homogeneidad en la deformacién como los gradientes de orientacion dentro de
los granos individuales, lo cual es una limitacion al modelar materiales altamente

inhomogéneos.

9.4.4Zn20

En esta seccidn se estudia la formabilidad de una chapa de la aleacion Zn20 de zinc con un
espesor de 0,65 mm. La microestructura del material se caracterizd mediante microscopia Optica
(Fig. 9.25). En la misma se observa la presencia del compuesto intermetalico TiZnys, el cual

presenta contraste negro y forma alargada en la direccion RD.
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Figura 9.24 Prediccion de texturas finales Experimental VPSC
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La Fig. 9.26 muestra las figuras de polo iniciales del material de partida. Esta textura es
tipica de materiales HCP laminados de alto valor c/a, que contiene los planos basales inclinados
de 15° a 25° con respecto a la direccién ND en el plano RD-ND. La distribucion de los polos no
basales es mucho menos intensa que para la orientacion basal. Philippe et al. (1994) y Jansen et

al. (2013) reportaron una textura cristalografica similar para chapas de zinc.
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Figura 9.25 Micrografia 6ptica del plano RD-
TD para la chapa Zn20 con RD alineada
verticalmente (500x).

50 pm

9.4.4.1 Calibracién del modelo

La textura inicial se discretizd en 4000 orientaciones de igual fraccion en volumen. Se
tomo un valor de coeficiente de sensibilidad a la velocidad de deformacién de m = 0,1, y una
velocidad de referencia para el deslizamiento de y, = 1 s™. Los sistemas de deslizamiento
basales {0001}<1120>, prismaticos {1100}<1120>, y piramidal 1l <c+a>{1122}<1123> son los
gue se consideran potencialmente activos y se asumio una relacién de aspecto de (3:1:0,1) para
tener en cuenta la direccionalidad inducida por la presencia del compuesto intermetalico. No se
considera deformacion por maclado en este trabajo. Como en el caso de los aceros EDDQ y DP-
780, los parametros del modelo se obtienen en base al mejor ajuste de la curva de carga uniaxial
sobre RD. En este caso, el endurecimiento del material es adecuadamente descripto por una ley
de evolucidn de la tension critica de corte basada en Voce (Tomé et al., 1984):

S
b
S

0 =15+ (17 + 6iI) [1 —exp (—F o

) (9.33)

Figura 9.26 Figuras de polo = o= {0001} Max: {1010}

de la chapa Zn20 sin deformar.
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Tabla 9.4 Pardmetros de  Sistema de deslizamiento 7o (MPa) 7, (MPa) 6, 6,
la ley de Voce para Basal {0001}<1120> 20 35 0,16 0
la chapa de zinc Zn20.  prismatico {1100}<1120> 1000 600 0,075 0

Piramidal 11 <c+a>{1122}<1123> 250 350 0,027 0

donde 7§ es la tension de corte critica inicial, 85, 65 y ©§ son la velocidad de endurecimiento
inicial, la velocidad de endurecimiento asintética y la tensién de saturaciéon asintética,
respectivamente. Los parametros obtenidos se muestran en la Tabla 9.4.

La Fig. 9.27 muestra las curvas de carga experimentales junto con las simuladas. Puede
observarse que la respuesta mecénica exhibe una alta anisotropia a lo largo de las tres
orientaciones (RD, DD y TD). Las tensiones a un 20% de deformacién verdadera segun DD vy
TD son un 13,5% y un 30% mas altas que la correspondiente a RD, respectivamente. Esto se
debe a la textura tipica de laminado de materiales HCP y las altas relaciones de tensiones de
corte criticas entre sistemas de deslizamiento, a las cuales se le asignaron los valores:
T ghasal = 50 y P ghasal = 12 5. La Tabla 9.5 muestra la distribucion de la actividad
plastica de los sistemas de deslizamiento para las tres direcciones de carga a un 20% de
deformacién verdadera uniaxial. Cuando el angulo entre la direccion de carga y la de laminado
aumenta, se observa un incremento en la actividad de los sistemas <c+a>. Las curvas predichas
a lo largo de DD y TD muestran un buen acuerdo con las experimentales, aunque los datos de
tensién-deformacion sobre DD son levemente sobreestimados por el modelo. Philippe et al.
(1994) encontraron evidencia de recristalizacion dindmica a grandes niveles de deformacién
para chapas de zinc; no obstante para la mayoria de materiales HCP, como el zinc, esto no
modifica la inclinacion de los angulos de los polos basales. Tal como fuera observado por Solas
et al. (2001), la posicion de los polos prismaticos también permanece inalterada por la
recristalizacién. Por lo tanto, la recristalizacion dindmica no se considera en las presentes

simulaciones.
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Tabla 9.5 Actividad pléastica Sistema de deslizamiento RD DD D

predicha en UAT para la chapa Basal {0001}<1120> 83.6%  78.6%  69.6%
Zn20. Prismatico {1100}<1120> ~0% ~0% ~0%
Piramidal Il <c+a>{1122}<1123> 16.4%  21.4%  30.4%

Los coeficientes de Lankford medidos experimentalmente y los simulados se muestran en
la Fig. 9.28. A pesar de que los valores predichos muestran variaciones cualitativamente

similares con la orientacion de la chapa, son mas altos que los medidos experimentalmente.

9.4.4.2 Resultados y discusiones

En la Fig. 9.29 se comparan las FLCs determinadas deformando muestras a lo largo de tres
orientaciones diferentes (RD, DD y TD) y las simuladas con el modelo MK-VPSC. Los
resultados experimentales muestran que las deformaciones limite son fuertemente influenciadas
por la orientacion de la muestra, lo cual acuerda con lo reportado por Milesi et al. (2014). Estos
autores ensayaron una chapa similar con un espesor de 1 mm, y es interesante notar la forma
inusual de su curva limite cerca de estirado EBA cuando la deformacion mayor es paralela a
RD. Hasta el momento no se tuvo la oportunidad de confirmar sus resultados. Adicionalmente,
debido a que los coeficientes de anisotropia de este material son muy bajos, no fue necesario
extender los calculos hasta p = -0,5 en el lado izquierdo del diagrama.

Como en el caso de los aceros, para estas simulaciones el factor de imperfeccidn se ajustd
de manera tal que las deformaciones predichas en PS sobre RD se igualen a los resultados
experimentales, obteniéndose un valor de f, = 0,99. Para garantizar las mismas deformaciones
limite en estirado EBA para las tres orientaciones estudiadas, se impone la condicién de borde
L, = 0 (Ec. 24). Las lineas continuas, FLCs, en la Fig. 9.29 comienzan a partir de trayectorias
de deformacion calculadas con los valores experimentales de R y extendidas hasta p = 1,
mientras que la seccién en linea de trazos extiende las graficas a caminos de deformacién que
resultan de imponer a = 0. Puede observarse que las deformaciones limite predichas dependen

en gran medida de la orientacion de la muestra y que los resultados computacionales estan

Figura 9.28 Valores R experimentales y s P
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cuantitativamente en acuerdo para la mayoria de los puntos experimentales. Sin embargo, sobre

el rango 0,2 < p < 0,8, las simulaciones no predicen los resultados reportados por Milesi et al.

(2014) para la direccion RD. Aunque las predicciones MK-VPSC muestran una tendencia clara

a incrementar las deformaciones limite en este rango, los valores criticos predichos son

sustancialmente menores que aquellos reportados por estos autores. Sin embargo, hay un buen
acuerdo para UAT, PS y estirado EBA en las orientaciones RD, DD y TD. La Fig. 9.29 indica

las trayectorias de deformacion y las deformaciones limite calculadas imponiendo condiciones

de carga en tension para UAT (a = 0), y estas simulaciones (simbolos x) se corresponden con

los resultados basados en imponer relaciones de deformacion, FLD,,.

La Fig. 9.30 muestra las orientaciones de las bandas de imperfeccidn, tanto experimentales

como simuladas, con respecto a la direccion de la deformacion menor. Las bandas observadas

experimentalmente corresponden a UAT, PS y estirado EBA, mientras que las predicciones se

presentan para el rango completo de caminos de deformacion con un paso de 0,1. EI modelo

predice correctamente los resultados experimentales tanto cualitativa como cuantitativamente.

En el caso correspondiente a RD, los &ngulos criticos son cercanos a 0° hasta valores de p ~ 0,8,

luego de lo cual se observa un cambio abrupto y la orientacién de la estriccidn tienda a alinearse

con RD. Este comportamiento también se observa para DD y puede estar relacionado a la

distribucion y alineacion preferencial de los precipitados en la direccién RD. Cabe mencionar

gue, en algunos casos, aunque el criterio de rotura fuera alcanzado para un determinado angulo

de banda, hay también otras bandas muy cercanas a la rotura.

Figura

9.29 Diagramas FLD experimentales y sus

correspondientes simulaciones para muestras de chapa

Zn20 tomadas sobra las direcciones RD, DD y TD.
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El perfil inusual en el rango biaxial para RD probablemente es el resultado de las
influencias combinadas de la fuerte anisotropia de la aleacion de zinc y de la direccionalidad
introducida por la fase intermetalica TiZns elongada en la direccién RD. La Fig. 9.31 (izq.)
muestra una vista detallada de las FLCs sobre RD, DD y TD cerca de p = 0,7 (es decir, cerca de
la inflexidn inusual en las curvas limite), lo que permite apreciar la mayor formabilidad sobre la
orientacion RD. Los estados de deformacion limite se encuentran etiquetados como @ para RD,
@ para DD y ® para TD. Para poder correlacionar este comportamiento con la anisotropia
desarrollada por el material a deformacion limite, los potenciales de tensién predichos para estos
estados — @, @ y ® — se muestran en la Fig. 9.31 (der.). Las flechas indican la direccién del
vector incremento de deformacion en cada punto a lo largo de la superficie. Queda claro que a
grandes deformaciones la superficie de fluencia evoluciona de modo diferente, dependiendo de
la direccion de carga. Es importante notar que para estos tres casos se impuso la restriccion de
€5, < £11, pero el estado de tensiones resultantes en RD es el inverso al de las orientaciones DD
y TD (08P>aRP, 6PP<aPP, oIP<sIP). Finalmente debe notarse que se estan realizando
esfuerzos para obtener la curvas tension-deformacion en tension biaxial (por ejemplo, desde el
ensayo de acopado hidraulico) para recopilar informacion a grandes deformaciones y, por lo
tanto, no restringir el ajuste del modelo a solo el ensayo UAT en RD.

En resumen, se determinaron las FLCs de una chapa de zinc segin RD, DD y TD y se
simularon usando el enfoque MK-VPSC. Los resultados experimentales muestran un
comportamiento anisotropico de los valores de deformacion limite, los cuales son capturados
cualitativamente por las simulaciones, aunque hay diferencias cuantitativas, especialmente en el
rango tension-tension para RD. Las orientaciones de las bandas de inestabilidad también fueron

predichas y comparadas con las de los experimentos, observandose una buena concordancia.
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Figura 9.31. Detalle de los estados de deformacion para los cuales las superficies de fluencia fueron calculadas
(izq.); superficies de fluencia calculadas para el estado inicial y final de deformacion cercano a rotura sobre p=0.7
para RD, DDy TD (der.).

9.5 Conclusiones

En este trabajo se discutié un procedimiento numérico mejorado para predecir la
formabilidad limite de chapas, en el marco de la técnica de Marciniak-Kuczynski, usando
plasticidad cristalina dependiente de la velocidad de deformacion. Asimismo, se detallaron una
implementacion previa del modelo MK-VPSC basada en el método de Newton-Raphson, y el
enfoque directo propuesto. EI método de determinacion del estado mecénico de la banda,
basado en la solucién de las ecuaciones de equilibrio mediante N-R, fue sustituido por la
aplicacion directa de las condiciones de borde mixtas, resultantes de las restricciones de
equilibrio y compatibilidad en la interfase entre la banda de localizacion y la zona homogénea.
De esta manera, solo se requieren dos llamadas a la ley material por incremento MK,
obteniendo un procedimiento numérico mas robusto que reduce significativamente el costo
computacional por un factor de 5 a 9 con respecto al modelo MK-VPSC basado en N-R.
Curiosamente, el requisito de condiciones de contorno mas complejas no aumentd
sustancialmente el ndmero de iteraciones internas VPSC para lograr una tolerancia dada. Por
otra parte, los estados mecéanicos fuera y dentro de la banda se resolvieron en el marco de
referencia de la muestra. Esto evitd la rotacion de las orientaciones cristalograficas y las
variables internas a la orientacion actual de la inestabilidad para cada incremento.

Las condiciones de borde generalizadas en el modelo policristalino permitieron evaluar
diagramas FLD basados en imponer tanto relaciones de velocidad de deformacion (FLD,) como
relaciones de tension (FLD,,). Se verifico que, tal como se esperaba para un material de textura
aleatoria, no hay diferencias entre los enfoques. Se evalu6 la influencia del modo de carga para
la condicién UAT a lo largo de las orientaciones RD, DD y TD, para tres policristales con

texturas ideales y diferentes cristalografias. También se considerd el efecto de trayectorias de
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cargas no proporcionales, descrito por caminos de deformacidn o tension de dos etapas, con una
transicion abrupta entre ellos. La mayor formabilidad se observo para el caso de p=-0,5a 1 o,
respectivamente, oo = 0 a 1. Ademas, se observo un salto cerca de la condicion UAT para este
caso, mientras que no se observaron saltos para cualquiera de los demas casos.

El considerar metales diferentes — EDDQ, DP-780 y Zn20 —, permitié evaluar la capacidad
del modelo MK-VPSC para predecir la formabilidad limite independientemente de la
microestructura y la cristalografia del material. Se examind la dependencia de los valores de
deformacién limite con la orientacién de la chapa en el diagrama FLD, encontrando pequefias
diferencias entre las FLCs medidas para las direcciones RD, DD y TD en los aceros, lo cual
también reflejan las simulaciones. Por el contrario, para la chapa de zinc, la anisotropia inicial y
su orientacion con respecto a los ejes del material afectaron enormemente los resultados.
Ademas, se midieron y compararon las texturas cristalograficas cerca de estriccion, y las
orientaciones de grieta, con los resultados de la simulacién para diferentes condiciones de carga.

Los resultados predichos estan en buen acuerdo con los datos experimentales.
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Capitulo 10

Estudio numeérico de la
influencia de la plasticidad de
la martensita sobre la FLC!

10.1 Introduccion

La introducciéon de los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) en aplicaciones
industriales trajo nuevos desafios en los procesos de conformado de chapas metélicas, alentando
la realizacion de esfuerzos adicionales en las etapas experimentales, teéricas y de desarrollo
numérico. Los aceros de doble fase (DP) pertenecen al grupo de los aceros AHSS, y su creciente
aplicacion se debe a su excelente combinaciéon de propiedades mecéanicas, tales como alta
resistencia a la traccion, alta velocidad de endurecimiento y muy buena ductilidad. Para
determinar los estados criticos que limitan la formabilidad, Keeler y Backofen (1963) y
Goodwin (1968) desarrollaron una herramienta grafica llamada diagrama limite de formabilidad
(FLD), ampliamente utilizada en la industria del conformado de chapas metélicas. En el
diagrama FLD, una linea llamada curva limite de formabilidad (FLC) separa la region de
deformacion uniforme sobre la chapa, de aquella de deformacion mayor, donde la chapa
desarrollara muy probablemente una inestabilidad local o estriccion.

Muchas investigaciones han sido enfocadas en el modelado del diagrama FLD de aceros

DP, basadas en diferentes aproximaciones teoricas. Ejemplos de ello son los conceptos de

! El siguiente capitulo es reproducido desde: Schwindt C.D., Bertinetti M.A., lurman L., Rossit
C.A,, Signorelli J.W., 2015. Numerical study of the effect of martensite plasticity on the forming limits of
a dual-phase steel sheet. International Journal of Material Forming. En prensa, disponible online 23-04-
2015. doi:10.1007/s12289-015-1236-9
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estriccion difusa de Swift y de estriccidn localizada de Hill (Bleck et al., 1998; Firat, 2008,
2012), el modelo de Marciniak-Kuczyski (Vegter et al., 2008; Assempour et al., 2010; Panich et
al.,, 2013; He et al., 2013, 2014), el modelo de dafio de Gurson-Tvergaard-Needleman
(Uthaisangsuk et al., 2009; Ramazani et al., 2012) y los modelos de Cockroft-Latham y Bressan
Williams (Bjorklund et al., 2013). En general, las FLCs predichas en estas investigaciones
muestran desviaciones aceptables con respecto a los datos experimentales; sin embargo, estos
estudios describen al material como homogéneo y desprecian su naturaleza bifasica. Méas
importante ain, ninguno de estos estudios esta basado en formulaciones de plasticidad cristalina
y, por lo tanto, no consideran las orientaciones cristalograficas iniciales de las fases
constituyentes y su evolucion durante la deformacion pléstica. Es ampliamente reconocido que
la textura cristalografica afecta fuertemente el diagrama FLD vy la anisotropia macroscépica de
chapas metéalicas policristalinas. Muchas investigaciones experimentales y computacionales
fueron dedicadas a este topico, aungue no hubo suficientes estudios numéricos que se enfoguen
a aceros DP. Por ejemplo, Xie y Nakamachi (2002) estudiaron el efecto de la textura
cristalografica en la localizacion de las deformaciones durante los ensayos VDI-Benchmark y de
embutido profundo de copas cilindricas, utilizando plasticidad cristalina en conjunto con el
método de elementos finitos (CPFEM). Estos autores consideraron chapas de acero DDQ, DP-
600ZE y CP-800, y confirmaron que la mejor formabilidad se obtenia cuando predominaban las
orientaciones {111} sobre las {001}. El acero DP resulto el caso intermedio debido a que posee
ambas orientaciones. Yang et al. (2011) investigaron la evolucién de textura en chapas de acero
IF-HSS y DP durante procesos de embutido profundo, utilizando la técnica EBSD, y emplearon
un modelo de condiciones totalmente impuestas para calcular el efecto del camino de
deformacion sobre el mapa de velocidad de rotacion y estabilidad de las orientaciones durante
los procesos de embutido profundo. Los autores encontraron que la fraccion en volumen de las
orientaciones estables fue menor en la chapa de acero DP que en la chapa IF-HSS. Utilizando el
modelo viscoplastico autoconsistente (VPSC), Kim et al. (2011) estudiaron la evolucién de la
textura y la microestructura local, durante deformacién equibiaxial, en granos individuales de
ferrita pertenecientes a chapas de acero IF y DP, presentando estas Ultimas varias fracciones en
volumen de martensita. M&s recientemente, Choi et al. (2013) estudiaron el efecto de la
orientacion cristalografica en el comportamiento de deformacién y falla de un acero DP-980
deformado en tension uniaxial, utilizando CPFEM. Los resultados de las simulaciones
demostraron que las orientaciones cristalograficas iniciales de las fases constituyentes afectan
significativamente la heterogeneidad del particionamiento de la deformacion y la tension, asi
como el comportamiento ante la rotura.

La calibracion de los modelos de plasticidad cristalina no requiere, en general,
informacién adicional a la respuesta tensién-deformacién macroscopica del material. Para

aceros DP, dado que los modelos policristalinos describen explicitamente el comportamiento de
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cada fase del material, es necesario caracterizar las propiedades de cada una de ellas, asi como
sus fracciones en volumen y morfologias. La medicion experimental del particionamiento de la
tension y deformacion en aceros DP no es un problema trivial. Este problema fue abordado en la
literatura mediante la implementacion de técnicas complejas (por ejemplo: Choi et al., 2009;
Cong et al., 2009; Woo et al., 2012; Chen et al., 2014); no obstante, estos métodos tienen sus
propias limitaciones y no existe un consenso general de cual deberia ser la técnica apropiada de
referencia. Ademas, las propiedades mecénicas resultantes de la ferrita y la martensita en aceros
DP, dependen en gran medida de la composicion quimica y el procesamiento termomecanico de
la chapa. Por lo tanto, cada chapa de acero DP es Unica, asi como su comportamiento
micromecanico. Como resultado, la particion de la tension y la deformacion no es muy conocida
y permanece siendo una tarea dificil de realizar. En este sentido, debido a la falta de
caracterizacién mecénica de cada fase individual, la calibracion del modelo policristalino
requiere realizar suposiciones acerca del comportamiento Unico de la ferrita y la martensita.
Particularmente, es necesario considerar si la martensita deforma o no plasticamente. En
general, la capacidad de la martensita de deformar depende de su contenido de carbono vy, en
menor medida, de su morfologia (Mazinani y Poole, 2007). Estudios experimentales engloban
tres comportamientos plasticos de la martensita: (i) no deforma plasticamente (Dillien et al.,
2010; Calcagnotto et al., 2011), (ii) la deformacion ocurre luego del punto de inestabilidad
(Shen et al., 1986; Byun y Kim, 1993; Kang et al., 2007), o (iii) la deformacion comienza
durante las primeras etapas de deformacion (Shen et al., 1986; Byun y Kim, 1993; Kang et al.,
2007; Mazinani y Poole, 2007; Ghadbeigi et al., 2010; Calcagnotto et al., 2011; Marteau et al.,
2013; Ghassemi-Armaki et al., 2014). Consecuentemente, existe una necesidad de cuantificar el
efecto de la plasticidad de la martensita en la formabilidad de chapas de acero DP.

En la presente investigacion se predice la formabilidad de una chapa de acero DP-780 en
base a una aproximacion directa — no iterativa — (Schwindt et al., 2015) del modelo MK original
(Signorelli et al., 2009), en conjunto con el esquema de plasticidad cristalina VPSC. Se analiza
el efecto de la plasticidad de la martensita en la simulacion de la FLC adoptando, en la
calibracion del modelo, los tres comportamientos plasticos mencionados anteriormente. Se
consideraron dos leyes de endurecimiento (saturacién y Voce) para estudiar el efecto de la
extrapolacion de la curva de fluencia del material en la forma de la FLC predicha, y los
resultados computacionales se comparan con datos experimentales obtenidos en ensayos de
acopado hidraulico y de traccion en probetas planas con diferentes geometrias de entalla. Con el
fin de comprender mejor de qué manera el modelo VPSC distribuye la deformacion pléstica
entre los granos constituyentes, se examina la actividad plastica relativa de los sistemas de
deslizamiento y la deformacion por corte acumulada en los granos individuales para tres
condiciones de deformacidn a nivel de rotura: tension uniaxial (UAT), deformacién plana (PS),

estirado equibiaxial (EBA). La capacidad predictiva del modelo es también confirmada
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mediante la comparacion de las texturas cristalograficas medidas y simuladas cerca de la
condicion de estriccion para diferentes condiciones de carga. Finalmente, se analiza la

sensibilidad del modelo MK-VPSC a la fraccion en volumen de martensita.

10.2 Marco teorico

Para simular la respuesta del material, teniendo en cuenta su heterogeneidad y anisotropia,
se utiliza un modelo policristalino autoconsistente dependiente de la velocidad de deformacién.
Tal como fuera inicialmente propuesto por Molinari et al. (1987) y Lebensohn y Tomé (1993),
el modelo VPSC representa a cada grano como una inhomogeneidad viscoplastica elipsoidal,
embebida e interactuando con el medio efectivo homogéneo (HEM), y teniendo en cuenta las
propiedades anisotrépicas del grano. A diferencia del modelo de condiciones totalmente
impuestas (Taylor), el cual asume que la deformacion externa macroscopica es igual a la
deformacion interna microscopica, la formulacion autoconsistente permite a cada grano
deformar diferenciadamente, de acuerdo a sus propiedades direccionales y la resistencia en la
interaccion entre el grano y sus alrededores. Si se aplica una tension o una velocidad de
deformacion en los bordes externos del HEM, la inhomogeneidad induce desviaciones locales
en la tension y velocidad de deformacion en sus alrededores. Cuando la respuesta local del
medio es lineal, la interaccion entre el grano y el HEM se resuelve utilizando el formalismo de
inclusion de Eshelby (Mura, 1987). Las propiedades del HEM no son conocidas de antemano, y
son ajustadas autoconsistentemente para coincidir con el promedio de todos los granos en el
agregado. Aqui se presentan solo las ecuaciones y conceptos relevantes del modelo VPSC.

Se asume que, a nivel grano, la deformacién se produce por deslizamiento con velocidades
de corte y5 en un numero de sistemas de deslizamiento cristalografico s, los cuales son
activados por la tensién de corte resuelta 7%, a través de una relacion dada por una ley de
potencia. La parte deviatérica de la ecuacion constitutiva viscoplastica del material, a nivel
local, es descripta por una ley de potencia no lineal, que puede ser escrita en una forma pseudo-

lineal definiendo un médulo secante viscoplastico para el cristal simple, M:

mS®@m’

S
TC

mS: S

1/(m-1)
T8 :

D=y, S=M:S (10.2)
donde mszg(n5®bs+b5®ns) es el tensor simétrico de Schmid, el cual describe la
geometria del sistema de deslizamiento s en el cristal, n® es la normal al plano de
deslizamiento, b es la direccion de deslizamiento, 75 es la tensidn de corte critica, y3 es la

velocidad de deformacién de referencia y m es el parametro de sensibilidad a la velocidad de

deformacion. En el esquema VPSC, la velocidad de deformacién y la tension deviatorica en
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cada grano (D,S) estan relacionadas a sus promedios sobre el policristal (D,S) a través de la

ecuacion de interaccion, del siguiente modo:
D-D=-M:(S-9) (10.2)

donde M es el tensor de interaccion, que es funcion del modulo macroscépico y la forma y
orientacion del elipsoide que representa el grano embebido. EI mddulo macroscdpico secante

puede ser ajustado iterativamente utilizando las siguientes ecuaciones autoconsistentes:

(M + M) (10.3a)
D= M:S (10.30)

donde ( ) denota un promedio ponderado sobre todos los granos del policristal.

Las ecuaciones autoconsistentes (Ec. 10.3) se obtienen al imponer que el promedio de las
velocidades de deformacion locales coincida con la velocidad de deformacion macroscépica
impuesta. Se puede demostrar que, si los granos elipsoidales tienen la misma forma y
orientacion, las mismas ecuaciones pueden obtenerse a partir de la condicién de que el
promedio de las tensiones locales coincida con las tensiones macroscopicas. Si los granos o
fases tienen diferentes morfologias, como en el caso de materiales multifasicos, tienen asociados
diferentes tensores de Eshelby. Por lo tanto, los tensores de interaccion no pueden ser
factorizados a partir de los promedios. En este caso, se deben utilizar las siguientes expresiones

autoconsistentes (Lebensohn y Canova, 1997):

— ~\—1 — ~ ~~\—1 — ~

M=M:(M+M) :(M+M)):(M+M) :(M+M))™* (10.4)
La evolucion de la tension de corte critica resuelta, teniendo en cuenta el endurecimiento

por deformacion entre sistemas de deslizamiento, se describe mediante dos modelos de

endurecimiento: ley de saturacion y ley de Voce. La primera de ellas viene dada por:

S
dte

5\% t .
T=ho(1-75), T=Xflde (10.5)

donde T es la deformacion de corte acumulada en el grano, h, es el coeficiente de auto
endurecimiento, a es el exponente de endurecimiento por deformacion y z,,; es la tensiéon de

saturacion. La ecuacion de Voce viene dada por la siguiente forma:
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donde 65, 67 y t7 son la velocidad de endurecimiento inicial, la velocidad de endurecimiento
asintdtica y la tension de saturacion asintética, respectivamente.

Los valores macroscopicos de la velocidad de deformacion, D, y tension, S, se obtienen
promediando los valores locales, ponderados mediante la fraccion en volumen de las
orientaciones cristalinas.

Para predecir el diagrama FLD se utiliza una formulacion eficiente, basada en la conocida
teoria de Marciniak y Kuczynski, en conjunto con el modelo VPSC. Esta formulacién elimina la
necesidad de evaluar el Jacobiano, asociado al método de Newton-Raphson, asi como el
procedimiento iterativo asociado a otras técnicas posibles de minimizacién. A continuacién se
discuten sélo las hip6tesis principales relacionadas con este andlisis y se da una breve
descripcion del marco teorico. Los detalles huméricos pueden encontrase en Schwindt et al.
(2015). Esta técnica, tal como fuera propuesta originalmente por Marciniak y Kuczynski (1969)
y extendida por Hutchinson y Neale (1978), asume la existencia de una imperfeccion en el
material, tal como una banda sobre el ancho de la chapa, la cual es inclinada inicialmente un
angulo yq con respecto al eje principal (Fig. 10.1). A medida que la zona homogénea es estirada
proporcionalmente, la banda crece continuamente hasta resultar en una estriccion localizada.

Las componentes tensoriales se expresan con respecto al sistema de coordenadas global
cartesiano x;. Se utiliza un segundo sistema de ejes coordenados, referenciados a la banda, con
la direccién normal y tangencial de la misma definiendo los ejes en el plano de la chapa,
mientras que se toma la direccion 3 normal a la chapa misma (n,t,3). Las cantidades dentro de la
banda se designan con el superindice b. El factor de imperfeccion inicial f, se caracteriza por la

relacion entre el espesor inicial dentro y fuera de la banda:

_ 1O
fo= 0 (10.7)
donde h(0) y h?(0) son el espesor inicial en la zona homogénea y en la banda respectivamente.

El tensor gradiente de velocidad (L) y el tensor de tensiones de Cauchy (o) (bajo la
suposicion de G33=0) en la zona homogénea, expresados en el marco de referencia de la

muestra, estan dados por:

_ _ 1 le*/ﬁll 0 511* 0 0 .
L= Dll 0 P 0 y o= 522* 0 y le *+ 0 (108)
0 0 -(1+p)* sym . 0
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Figura 10.1 Configuracion -X3
inicial MK y evolucién de las

lineas del material.

L X2 L X2

.~ RD
©
—— e X1 . — - = X1

De aqui en adelante, el superindice * indica que la magnitud identificada es desconocida y
debe ser determinada como resultado computacional. EI camino de deformacion impuesto en los
bordes de la chapa, p = D,,/D;,, se considera constante. Se asume que dentro y fuera de la
banda D3 = D3 = W;3 = Wp3 = 0, donde las magnitudes D;; y W; se refieren a
componentes de la parte simétrica y antisimétrica del tensor gradiente de velocidad
respectivamente, es decir, el tensor de velocidad de deformacion y el de velocidad de rotacion
de cuerpo rigido. Dado que se consideran chapas delgadas con simetria ortotrépica en el plano
de las mismas, el estirado sobre el plano resultard en un estado de tension plana. Tal como fuera
discutido por Kuroda y Tveergard (2000), cuando un material ortotropico es cargado sobre
direcciones no alineadas con los ejes de ortotropia (® # 0° o ® # 90°, donde © es el &ngulo
ortotrépico, ver Fig. 10.1) es necesario calcular la componente L, imponiendo el requisito de
que a;, = 0. Estas condiciones significan que lineas del material inicialmente paralelas al eje x;
no rotaran, pero lineas paralelas al eje X, podran hacerlo. Por lo tanto, se desarrollaran
deformaciones de corte no nulas, mientras que la tension de corte permanecerd nula. Esta
condicion merece especial atencion en el lado derecho del diagrama FLD, dado que modifica la
deformacion limite cerca de estirado biaxial puro.

Las condiciones de equilibrio requeridas en la interfase de la banda, expresadas en un
sistema de ejes indicados por el subindice [b], referenciado a la banda (n,t) (ver Fig. 10.1),

estan dadas por:

O h’ = 1110 R
[b] _nbn . [b] _nn (10.9)
[b]o-nth = [b]Unt h
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La compatibilidad geométrica entre la matriz y la banda se expresa como:

L2, = L
[b]_;t [b]_tt (10.10)
[b]Lnt = [b]Lnt

Usando las Ecs. (10.9) y (10.10), el tensor gradiente de velocidad y el de tensién de Cauchy

en la zona de la banda, toman la siguiente forma:

[Z?m e 0 ]%5,"1 ]%5,” 0
[b]Lb = | ngn ngt 0 |, [b]ab = ) 63.* 0 (1011)
l o 0 I8 | sym. . 0

Es importante notar que la Ec. (10.11) expresa las condiciones de borde en la banda como
un problema mixto (es decir, dada una componente conocida de tension, la correspondiente
componente de velocidad de deformacidon es desconocida y debe ser determinada, y viceversa).
La posibilidad del modelo material de tratar este tipo de condiciones de borde permite resolver
el estado de la banda directamente, a diferencia de la metodologia iterativa original propuesta en
Signorelli et al. (2009).

La integracion del modelo policristalino dentro y fuera de la banda se desarrolla del
siguiente modo. Primero se aplica un incremento de deformacién al material en la zona
homogénea, A&;;=L,; At. Debido al hecho de que la deformacion se concentra en la banda, su
velocidad de deformacién se incrementa no proporcionalmente. Por lo tanto, para evitar un
incremento excesivo en el paso de deformacion de la banda, el intervalo de tiempo es
disminuido a medida que la deformacion avanza. Una vez que se determina la velocidad de
deformacién y la tensién en la zona homogénea, se calcula la evolucion de la textura y la
microestructura mediante la actualizacion de la orientacién y la tension de corte critica para

cada cristal. La orientacion de la banda se actualiza de acuerdo con:

n —F1t) — Fy,td
(nl) = = < o 02> (10.12)
2 [t2462 \ Fa1t1 + Faotp

donde F es el tensor gradiente de deformacion. Finalmente se obtiene el estado mecénico de la
banda de inestabilidad y se actualiza la orientacion y tension de corte critica para cada cristal
dentro de la banda.

El diagrama FLD completo de una chapa se obtiene evaluando diferentes caminos de

deformacion sobre el rango -0,5 < p < 1, con un paso de 0,1. Dado que todas las direcciones en
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Tabla 10.1 Composicidn quimica de la chapa de acero DP-780

Elemento C Si Mn P S Cr Ni Mo Al Ti Nb \Y

% 0,16 023 19 0,022 0,007 032 0024 0105 0,132 0,027 <0.004 0.008

el plano son direcciones potenciales de estriccidn, una estimacion objetiva del diagrama limite
se obtiene repitiendo los calculos cada 5° de v, hasta un maximo de 90°. Puesto que cada una de
estas orientaciones de banda comparte la misma zona homogénea, es posible evitar la repeticion
de calculos utilizando la misma solucién de la zona homogénea para cada inclinacion
considerada, lo que conlleva a una reduccion del tiempo computacional. Dado que el mismo
paso incremental es utilizado para todas las inclinaciones de banda, éste debe ser adoptado en
base a la situacién mas restrictiva, lo que lleva a sobreestimar el paso 6ptimo en la mayoria de
las bandas, pero garantiza una convergencia adecuada en la orientacion de banda con la mayor
tendencia a experimentar fluencia localizada. Las deformaciones limite fuera de la banda &7, y

&5, y el angulo critico de rotura v se obtienen luego de minimizar la curva &, versus yo. En el

presente trabajo la condicion de falla es alcanzada cuando |D2;| > 20|Da;|.

10.3 Trabajo experimental
10.3.1 Material

En el presente trabajo se estudia una chapa de acero DP-780 procesada industrialmente, de
1,1 mm de espesor. La composicion quimica del material se presenta en la Tabla 10.1.

La microestructura del material fue caracterizada por microscopia de barrido electrénico
(SEM). La micrografia SEM (Fig. 10.2) muestra una microestructura compuesta por ferrita y
martensita, con esta Ultima distribuida uniformemente sobre los bordes de grano de la ferrita,
formando una estructura de red tipo cadena. EI tamafio de los granos de ferrita varia entre 1y 10
um. Por medio de analisis de imdgenes se encontrd una fraccidon en volumen de martensita de

30%. La muestra fue preparada mediante las técnicas de desbastado mecanico y pulido, y

Figura 10.2 Micrografia SEM del plano
RD-ND con RD alineada horizontalmente
(2500x).
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Figura 10.3 Figuras de polo experimentales: {110}, {112} y {100}

atacada con Nital al 2% por 10 segundos, para revelar la martensita y la ferrita en colores claros
Yy 0SCuros respectivamente.

Se realizaron mediciones de textura utilizando difraccion de rayos X en un sistema Phillips
X’Pert Pro-MPD equipado con un goniémetro de textura, radiacion Cu Ka y lente de rayos X.
En la Fig. 10.3 se presentan las figuras de polo iniciales medidas para los picos de difraccién
{110}, {200} y {112}, las que muestran una textura tipica de un acero laminado en frio y
recocido, con bajas intensidades. Un analisis mas profundo de la textura de partida, en funcién
de la seccion ODF (funcion de distribucion de orientaciones) ¢,=45° puede encontrarse en el
apartado 10.5 junto con las simulaciones. Adicionalmente, para desarrollar simulaciones
basadas en plasticidad cristalina, es necesario conocer la textura cristalogréafica para cada una de
las fases. Sin embargo, en el presente caso, debido a la baja tetragonalidad de la martensita, no
fue posible distinguir entre las texturas ferriticas y martensiticas en base a mediciones de rayos
X o los patrones de calidad (IQ) obtenidos mediante mediciones EBSD. No obstante, resultados
encontrados en la literatura indican que ambas fases poseen texturas similares (Barbé y
Verbeken, 2009; Woo et al., 2012; Choi et al., 2013), y por lo tanto se utilizaron las mismas
orientaciones cristalograficas para ambas fases.

Las propiedades mecanicas en traccion del material se determinaron siguiendo la norma
ASTM EB8-04 usando probetas planas de dimensiones reducidas (subsize), cortadas a lo largo de
las direcciones de laminado (RD), diagonal (DD) y transversal (TD), es decir, a 0°, 45° y 90°
respecto de la direccion de laminado. Las muestras fueron ensayadas por duplicado y los
resultados se promediaron en cada direccion. Los parametros habituales de endurecimiento,
correspondientes a la ley de Hollomon, se obtuvieron ajustando la curva de carga uniaxial entre
5y 12% de deformacion verdadera para cada una de las tres orientaciones de muestra. Los
valores de R fueron determinados a partir de mediciones de deformaciones longitudinales y
transversales, y la imposicion de constancia de volumen, en probetas adicionales de traccion
estiradas a un 10% de deformacion ingenieril. Las propiedades basicas del acero DP-780 se
listan en la Tabla 10.2. Todos los ensayos experimentales fueron desarrollados a temperatura

ambiente utilizando una maquina de ensayo universal Instron 5989 de 150 kN de capacidad,
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Tabla 10.2 Propiedades Orientacion go(MPa)  op (MPa) A (%) K (MPa) n R

mecéanicas de la chapa RD 507 832,5 12,5 1240 0,131 0,74
de acero DP-780. DD 5015 8215 12,7 1235 0135 1,00
TD 498,5 844 12,3 1263 0,133 0,87
Valor medio 502,1 829,9 12,5 1243 0,134 0,90

cargada con control de desplazamiento, a una velocidad del cabezal de 1,5 mm/min. Esta
velocidad de desplazamiento dio una velocidad de deformacion de aproximadamente 107 s™.
Adicionalmente, dado que el rango de deformacién obtenido por medio del ensayo de
traccion uniaxial es limitado, se midi6 la curva de fluencia biaxial de la chapa mediante el
ensayo de acopado hidraulico. Este es un conocido ensayo de formabilidad, que produce un
estado de estirado biaxial. El procedimiento experimental consiste en deformar las muestras
ancladas entre la matriz y el sujetador, utilizando un liquido presurizado. Incrementando
continuamente la presién, la probeta se estira biaxialmente y se deforma hasta la ruptura. La
metodologia empleada para determinar la curva de carga de la chapa asume: (a) una forma
esférica en el domo, (b) un material isotropico que sigue el criterio de fluencia de von Mises y
(c) que el espesor de la chapa es pequefio en comparacién al didmetro de la matriz, de manera
que las tensiones debido al doblado puedan ser despreciadas. Siguiendo estas suposiciones, la
tension y deformacion efectivas pueden ser expresadas del siguiente modo:
Gomg = 22 (10.13)

Eom = &35 = In (22) (10.14)

donde P es la presion hidraulica, p, es el radio de curvatura, t es el espesor en el polo de la
probeta y t, es el espesor inicial de la chapa. La presion fue medida continuamente utilizando
un transductor de presion. La evaluacion del radio de curvatura se realiza mediante un
esferdbmetro que consiste en una copa cilindrica y un transductor de desplazamiento, ubicado
sobre la probeta a ensayar, como se muestra esquematicamente en la Fig. 10.4. A partir de la
medicién de la altura (hy) y del radio del esferémetro (r; = 17,5mm), se calcula el radio de
curvatura siguiendo la aproximacion de Hill et al. (1950):
pp = lthd” (10.15)
2hg
Por otro lado, dado que no es facil medir y registrar el valor del espesor en el polo de la

probeta en tiempo real, éste se calcula mediante la aproximacion de Kruglov et al. (2002):

t=t, [”#]2 (10.16)

arc sen (rs/pp)
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Figura 10.4 Ilustracion esquematica del
esferometro en el equipo de acopado

hidraulico.

hy

Los resultados se presentan en la Fig. 10.13 junto con las simulaciones.

10.3.2 Determinacion de la FLC

Debido a la variada y compleja naturaleza de los procesos industriales de formabilidad de
chapas metalicas, se necesita una gran cantidad de ensayos para evaluar la formabilidad bajo
diferentes condiciones de deformacién. En el presente trabajo, la determinacion experimental de
la FLC se llev6 a cabo a través de dos metodologias: ensayos de traccién de probetas planas
entalladas y ensayos de acopado hidraulico, dando datos en el rango traccién-compresion y en el
rango de estirado biaxial, respectivamente. En el primer caso, se utilizan tres geometrias de
muestras para alcanzar diferentes estados de deformacion, desde UAT a PS, todas orientadas
con su eje principal sobre RD. Las dimensiones se muestran en la Fig. 10.5 (izg.). Se ensayaron
dos muestras por geometria usando una maguina de ensayos universal Instron 3382 de 100 kN
de capacidad. La velocidad de desplazamiento del cabezal de la maquina fue de 0,5, 0,2y 0,1
mm/min para las geometrias 1 a 3, respectivamente. Para el ensayo de acopado hidraulico se
utilizaron matrices elipticas con relaciones de aspecto de 1 y 3, llevando a caminos de
deformacion de aproximadamente 1 y 0,3 respectivamente. La geometria de la matriz se

muestra en la Fig. 10.5 (der.). Los ensayos fueron desarrollados hasta la aparicién visual de la
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Figura 10.6 Ejemplos de la distribucion de la deformacién mayor en probetas de traccion y de acopado hidraulico,
medidas mediante la técnica DIC.

estriccion para las muestras uniaxiales entalladas y hasta la rotura para las muestras de acopado
hidraulico. Los resultados se presentan en la Fig. 10.11 junto con las simulaciones.

En ambos ensayos, los valores de deformacion se midieron mediante la técnica de
correlacion digital de imagenes (DIC) (Sutton et al., 2009). Este es un método no invasivo que
permite la determinacion del campo completo de desplazamientos en la superficie de una
muestra por medio del analisis de imagenes digitales tomadas durante el ensayo. Para utilizar
este método, las muestras son moteadas artificialmente por medio de finas manchas negras
aplicadas mediante un aerosol de pintura, en una superficie pintada de blanco. Esto lleva a
obtener una imagen de alto contraste con puntos dispersados aleatoriamente. Dependiendo si el
desplazamiento ocurre en el plano o fuera de él (ensayo de traccién y de acopado hidraulico,
respectivamente), la técnica DIC debe ser utilizada en dos o tres dimensiones. Dos camaras
CCD grabaron los patrones de deformacion en la chapa durante el ensayo de acopado
hidraulico, mientras que s6lo dos imagenes de una Unica camara fueron necesarias para los
ensayos de traccién, antes y después de la deformacidn. Para ilustrar esta técnica, la Fig. 10.6
muestra la distribucion de la deformacion mayor obtenida en las probetas de traccién y de
acopado hidraulico antes de la fractura. Los datos de deformacion limite se seleccionaron en la

frontera entre la zona con estriccion y el material estirado homogéneamente.

10.4 Calibracion del modelo

Las simulaciones fueron desarrolladas asumiendo que la deformacion plastica ocurre por
deslizamiento en los planos {110} y {112} con direcciones de deslizamiento <111> para ambas
fases. Para todos los calculos se consider6 a los valores de sensibilidad a la velocidad de
deformacion, velocidad de deformacion de referencia, velocidad de deslizamiento de referencia
a nivel del cristal e incremento de deformacién inicial como m = 0,02; D;,=102 y,=1s"y

A&;,=0,005, respectivamente. Se establecieron relaciones de aspecto iniciales equiaxiadas
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(1:1:1) para ambas fases. La textura inicial medida fue discretizada en 10000 orientaciones
discretas de igual fraccion en volumen mediante el toolbox de cédigo abierto MTEX
(Bachmann et al., 2010) en Matlab®.

Cuando se consideran materiales bifasicos, la calibracion del modelo VPSC requiere
definir las propiedades para cada fase individualmente. Con el objetivo de estudiar el efecto de
la plasticidad de la martensita en los valores limites de deformacion, se consideran cuatro
conjuntos de parametros de endurecimiento (referidos como microestructuras DP-1 a DP-1V),
provenientes de ajustar los datos del ensayo de traccion uniaxial sobre RD. Como se menciond
anteriormente, estudios experimentales engloban tres comportamientos plasticos de la
martensita: (i) no deforma plasticamente, (ii) la deformacion ocurre luego de la inestabilidad o
(iii) la deformacién comienza durante las etapas iniciales del proceso de conformado.
Consecuentemente, la microestructura DP-1 se ajusta de manera de mantener la martensita
rigida durante todas las etapas de deformacidn, la microestructura DP-I1 se ajusta para permitir
gue la deformacion ocurra luego de que se alcance el punto de elongacion uniforme en el
material (&1, ~ 0,12), y las microestructuras DP-111 y DP-1V permiten a la martensita deformar
desde el comienzo del proceso de deformacion. La microestructura DP-IV muestra la mayor
plasticidad de la martensita. La seleccion correcta de la ley de endurecimiento ha mostrado ser
determinante en el modelado de la FLC de un acero DP-780 (Panich et al., 2013) vy, en
consecuencia, se tuvieron en cuenta dos leyes de endurecimiento: saturacién y Voce. Los
mejores parametros de ajuste se listan en las Tablas 10.3 y 10.4 respectivamente, en conjunto
con los factores de imperfeccion MK, f,, los cuales fueron ajustados de manera de que las

deformaciones limite predichas igualen al valor minimo experimental cerca de PS.

Tabla 10.3 Parametros Caso Fase To (GPa) 744 (GPA) hy a fo
de ajuste de 1a ley de ] Ferrita 0,270 0,459 3444 1,20
turacio DP-I Martensita 0,792 0,654 4,593 1,20 0,9985
saturacion. opy  Fenita 0,264 0,472 3444 124 0,999
Martensita 0,643 0,654 4,593 1,20 '
Ferrita 0,253 0,489 4,822 1,35
DP-IlI Martensita 0,517 0,654 4,593 1,20 0,9986
Ferrita 0,276 0,486 4,478 1,10
DP-IV Martensita 0,367 0,654 4,593 1,20 0,9983
Tabla 10.4 Parametros Caso Fase 7o (GPa) 74 (GPa) 6, 0, fo
de ajuste de la ley de Voce DP-1 Ferrita 0,256 0,121 1,722 0,117 0.9745
Martensita 1,022 0,115 1,148 0,006 '
Ferrita 0,256 0,115 1,722 0,138
DP-II Martensita 0,643 0,115 1,148 0,006 0.9775
Ferrita 0,253 0,144 1,837 0,139
DP-III Martensita 0,503 0,115 1,148 0,006 0,9876
Ferrita 0,247 0,161 2,411 0,166
PPV Martensita 0425 0,115 1,148 0,006 0.9900
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Figura 10.7 Curvas de fluencia experimentales y simuladas asumiendo diferentes microestructuras (DP-1, DP-11, DP-
111 y DP-IV). El endurecimiento por deformacion es descripto por el modelo de saturacion.
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Figura 10.8 Curvas de fluencia experimentales y simuladas asumiendo diferentes microestructuras (DP-1, DP-11, DP-
111y DP-1V). El endurecimiento por deformacion es descripto por el modelo de Voce.
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Las curvas de fluencia simuladas para los diferentes conjuntos de parametros se muestran
junto con la curva de carga experimental en las Figs. 10.7 y 10.8 para las leyes de saturacion y
Voce, respectivamente. Se puede observar que la ley de Voce produce un mejor ajuste en las
etapas iniciales de deformacion y un mayor exponente de endurecimiento por deformacién que
la ley de saturacion. Los comportamientos plasticos adoptados para la martensita se ilustran con
mayor detalle en la Fig. 10.9, donde se presenta el particionamiento de la deformacion entre la
ferrita y la martensita durante la carga, para la ley de saturacion. Se observa que la martensita
experimenta menos deformacion plastica que la ferrita durante el proceso de deformacion, y que
la plasticidad de la martensita se incrementa sistematicamente desde la microestructura DP-I
hasta la DP-IV. Aunque los resultados no sean presentados aqui, se encuentra un
comportamiento analogo para la ley de Voce.

La Fig. 10.10 muestra los coeficientes de Lankford obtenidos experimentalmente y
simulados como funcion del angulo de orientacion. Como ambas leyes de endurecimiento son
isotrdpicas, éstas predicen resultados muy similares. En consecuencia, sélo se presentan los
resultados correspondientes a la ley de saturacion en la figura. Aunque el modelo VPSC predice

valores de Lankford levemente superiores a aquellos medidos experimentalmente, la variacion
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cualitativa de R con la orientacion es capturada correctamente. No se encuentran diferencias

apreciables entre las diferentes microestructuras.

10.5 Resultados y discusion

Los diagramas FLD experimentales y teoricos, sobre la direccion RD, se muestran en la
Fig. 10.11. Las deformaciones principales minimas y méximas subyacen sobre los ejes x e y,
respectivamente. Los simbolos abiertos corresponden a valores experimentales de deformacion
limite, especificando una zona insegura para el conformado de metales. EI minimo valor critico
ocurre cerca de la condicion PS, con &,,,;,= 0,18, mientras que los valores maximos fueron
medidos para estirado EBA, con &;,,,..= 0,35. La Fig. 10.12 muestra la seccion trasversal de
probetas fracturadas sobre caminos de deformacion UAT, PS y EBA. Para UAT, el acero DP-
780 desarrolla una estriccion localizada antes de la rotura, donde la fractura final ocurre a través
de una grieta del tipo copa y cono. Por otro lado, desde PS a estirado EBA, se observa una
fractura repentina por corte a través del espesor, con poca estriccion. Segin Nikhare et al.
(2011), es posible que esto se deba a la alta concentracion de tensiones desarrolladas sobre la
interfase ferrita/martensita, producto de la incompatibilidad de deformacion plastica, lo que
produce una rapida nucleacién y crecimiento de cavidades.

En adelante, la capacidad predictiva del modelo MK-VPSC se analiza en términos de la
influencia de la plasticidad de la martensita, la ley de endurecimiento, las actividades relativas
de los sistemas de deslizamiento, el particionamiento de la deformacion, evolucion de textura y
fraccion en volumen de martensita.

La mayoria de los experimentos utilizados para estudiar la influencia de la plasticidad de la
martensita sobre las propiedades mecanicas de los aceros DP, han sido desarrollados utilizando

traccion uniaxial (ver por ejemplo: Mazinani y Poole, 2007; Calcagnotto et al., 2011). Hasta el
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Figura 10.11 Diagramas FLD experimentales y simulados, para la chapa de acero DP-780, considerando diferentes

microestructuras iniciales. Dos leyes de endurecimiento fueron utilizadas: saturacion (izqg.) y VVoce (der.)
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Figura 10.12 Seccion trasversal de
probetas fracturadas sobre caminos
de deformaciéon UAT, PSy EBA

presente no se registran investigaciones sistematicas sobre el efecto de la plasticidad de la
martensita en la formabilidad de aceros DP, teniendo en cuenta diferentes trayectorias de
deformacion. Este efecto se enfoca aqui, dentro del marco del trabajo del modelo MK-VPSC.
La Fig. 10.11 muestra los resultados computacionales para ambas leyes de endurecimiento:
saturacion (Fig. 10.11, izq.) y Voce (Fig. 10.11, der.). Respecto a la ley de saturacion, el
esquema MK-VPSC exhibe dos comportamientos diferentes. En el lado izquierdo del diagrama
FLD, el modelo es insensible a la posibilidad de deformacion pléstica de la martensita —ya que
las curvas se superponen una a la otra— y las FLCs calculadas estan en buen acuerdo con los
datos experimentales. S6lo se encuentra una leve sobreestimacion para la microestructura DP-I,
es decir, cuando no existe deformacion pléstica en la martensita. Por el contrario, desde PS a
estirado EBA, la influencia de la plasticidad de la martensita sobre la FLC predicha no es
despreciable. Para el caso donde se asume que la martensita es rigida, el modelo predice un
buen acuerdo con los resultados experimentales. Sin embargo, incrementando la deformabilidad
de la martensita, el lado derecho de la FLC disminuye, lo que lleva a una subestimacién de los
valores experimentales de deformacion limite para estirado EBA. El grado de subestimacion
depende del grado de plasticidad asumido para la martensita. Se puede inferir de estudios
previos basados en datos experimentales de traccion, que una menor deformacion en la
martensita y una mayor deformacion en la ferrita llevan a retrasar la estriccion y a aumentar las
deformaciones a la fractura (Jiang et al., 1993; Mazaheri et al., 2014). Las simulaciones
muestran que durante deformacién uniaxial, para la microestructura DP-I, hay un pequefio
incremento en la deformacidn critica, lo que esta en acuerdo con estos resultados.

A diferencia del caso anterior, las FLCs tedricas de la chapa de acero DP-780, basadas en
la ley de endurecimiento de Voce (Fig. 10.11, der.), muestran algunas diferencias a resaltar. En
el lado derecho del diagrama, el modelo exhibe resultados similares para las tres
microestructuras que permiten la deformacioén de la martensita (es decir, DP-II a DP-IV).
Primero se predice un rapido crecimiento de la FLC hasta un camino de deformacion p ~ 0,25,
sobreestimando los valores experimentales. Subsecuentemente, la pendiente de la FLC

disminuye, lo que lleva a subestimar las deformaciones limite medidas sobre EBA. Aunque la
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Figura 10.13 Curvas de carga uniaxiales
extrapoladas para las leyes de endurecimiento 12

de saturacion y Voce

e @oOS0eeeeee0e0 ==

O Ensayo de traccion (Exp.)
© Ensayo de acopado hid. (Exp.)

Tension verdadera (GPa)

DP-l
DP-IL - (-++-=-) (

0.2

DP-1V ( ) (
0.0 T T T
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

Deformacion verdadera

FLC, para la microestructura DP-I, reproduce el valor limite experimental para la condicién
EBA, los resultados predichos por el modelo sobre todo el rango biaxial no son precisos. En el
lado izquierdo del diagrama FLD se observa una gran sensibilidad del modelo MK-VPSC
respecto a la suposicion establecida para la plasticidad de la martensita, sobreestimando los
valores de deformacion limite experimentales a medida que las trayectorias de deformacion se
aproximan a UAT. Retardando la deformacién de la martensita los valores criticos de
deformacién incrementan rapidamente, lo que también concuerda con resultados publicados
(Jiang et al., 1993; Mazaheri et al., 2014). Esta alta sensibilidad se relaciona directamente al
mayor exponente de endurecimiento por deformacion presentado por la ley de Voce, la cual
tiende asintGticamente a una velocidad de endurecimiento lineal. Para ilustrar esto, en la Fig.
10.13 se comparan las curvas tension-deformacion uniaxiales de ambas leyes de endurecimiento
extrapoladas hasta &, = 0,50. Mientras que las simulaciones correspondientes a la ley de
saturacién predicen curvas de carga casi planas y superpuestas, incluso en la regién posterior a
la inestabilidad, las simulaciones de la ley de Voce exhiben una mayor pendiente luego de &, =
0,20, la cual se incrementa ain mas al aumentar las restricciones a la plasticidad de la
martensita. Por lo tanto, el mayor exponente de endurecimiento por deformacidén causa un
retraso en el comienzo de la estriccion durante el proceso de deformacion. La mayor influencia
se encuentra para la microestructura DP-I1, que exhibe deformaciones limite anormalmente altas
sobre la totalidad del lado izquierdo del diagrama FLD. Solo para este caso, la pendiente de la

curva de carga continda incrementandose a medida que la deformacion avanza, lo que aumenta
aun més el retraso en el comienzo de la estriccion. Obviamente el nivel de deformacion
alcanzado por medio de ensayos de traccion uniaxial no provee suficiente evidencia
experimental para seleccionar la ley de endurecimiento adecuada. Para remediar este problema,
la curva tension-deformacion uniaxial fue extrapolada hasta mayores niveles de deformacion
pléstica por medio del ensayo de acopado hidraulico, como también se muestra en la Fig. 10.13.

Se siguid el trabajo de Sigvant et al. (2009), donde los valores de tension efectiva y deformacion
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Figura 10.14 Prediccion 8 B
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efectiva equibiaxiales son escalados al punto de pérdida de estabilidad en el ensayo uniaxial, en
base al principio de equivalencia de trabajo pléastico. Puede observarse que el modelo de Voce
concuerda mejor con los datos experimentales hasta un 25% de deformacién efectiva. Sin
embargo, desde ese punto, la pendiente de la curva de carga es mucho mas cercana a la
tendencia predicha por la ley de saturacion. De manera similar, resultados experimentales en la
literatura indican que, para aceros DP-780, las curvas tension-deformacion extrapoladas tienden
a saturar a altos niveles de deformacion (Nasser et al., 2010; Sung et al., 2010; Behrens et al.,
2012; Panich et al., 2013; Sun et al., 2013; Smith et al., 2014).

En base a este andlisis, resulta claro que la plasticidad de la martensita juega un rol
importante controlando la formabilidad del acero DP-780. La ley de saturacién produce
resultados mas precisos que el modelo de Voce en la totalidad del diagrama FLD, lo que resalta
la importancia de seleccionar una ley de endurecimiento apropiada, que describa de manera
precisa el endurecimiento por deformacion del material, para obtener simulaciones exitosas. En
particular, los valores tedricos de deformacion limite, calculados para la microestructuras DP-1'y
DP-I1, muestran un mejor acuerdo con los datos experimentales. En resultados disponibles en la
literatura se muestra que la plasticidad de la martensita se ve incrementada para aceros DP con
una alta fraccion en volumen de martensita (ver por ejemplo: Shen et al., 1986; Mazinani y
Poole, 2007) y con la martensita formando una estructura de red tipo collar alrededor de granos
ferriticos (Park et al., 2014), como es el caso del acero DP-780. Debido a esto, los estudios
siguientes serdn enfocados principalmente en la microestructura DP-1I, caracterizada por la ley
de saturacion. No obstante, a efectos de comparacion, la microestructura DP-1 sera
ocasionalmente tenida en cuenta en el analisis.

La Fig. 10.14 muestra la prediccion del modelo VPSC respecto a la actividad plastica

relativa de los sistemas de deslizamiento ferriticos y martensiticos para las microestructuras DP-
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| y DP-I1, analizando solo el material fuera de la banda de inestabilidad MK. Se consideraron
caminos de deformacion UAT, PS y EBA hasta la falla. Para las trayectorias UAT y PS, la
deformacion en ambas microestructuras se acomoda, casi equitativamente, por medio de los dos
sistemas de deslizamiento ferriticos. Del mismo modo, para la microestructura DP-II, a medida
que la martensita comienza a deformar, ambos sistemas de deslizamiento sostienen igual
actividad pléastica. La deformacion en la martensita comienza a expensas de una disminucion de
la actividad plastica de los dos sistemas de deslizamiento de la ferrita. Se verifica la no
ocurrencia de actividad plastica en la martensita para la microestructura DP-I. Para el caso de
estirado EBA, a medida que la deformacion avanza, la actividad de los sistemas de
deslizamiento {110}<111> de la ferrita disminuyen, mientras que la de los sistemas
{112}<111> aumenta. Se observa que, cuando se alcanza la condicion de falla, el modo
{110}<111> se encuentra casi 0 totalmente inactivo, tanto para la microestructura DP-I como la
DP-II. Esto fue también encontrado por Serenelli et al. (2010) para un material BCC con textura
aleatoria y una chapa de acero de bajo carbono, y explicaron este hecho en términos de la
evolucion de textura en la zona homogénea MK. En el caso de la martensita, los sistemas de
deslizamiento {112}<111> experimentan levemente mayor actividad pléstica que los sistemas
{110}<111>. A diferencia de los casos UAT y PS, la deformacion en la martensita ocurre a
expensas de s6lo una disminucion en la actividad del sistema {112}<111> en la ferrita.

Un comportamiento diferente se observa para el material dentro de la banda MK (Fig.
10.15). Cuando esta zona de defecto se encuentra cercana a la rotura, el material cambia a un
estado de deformacion plana, produciendo un cambio en los sistemas de deslizamiento activos
(Serenelli et al., 2010). Este cambio es mayor para la ferrita, sobre la trayectoria de deformacion
EBA. Por ejemplo, desde el comienzo de la localizacion de la deformacion (es decir, maximos y

minimos de las curvas EBA) hasta la rotura, en el caso de la microestructura DP-II, la actividad
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del sistema de deslizamiento {110}<111> disminuye desde 90% hasta 55% y la actividad del
sistema {112}<111> se ve incrementada de 2% al 34%. Tasan et al. (2009) y Nikhare et al.
(2011) sugerieron que la capacidad de alcanzar un estado PS en la banda de inestabilidad,
durante estirado EBA, puede ser restringida geométricamente por la presencia de una fase dura,
tal como la martensita. Cuanto menor es la plasticidad de la martensita, mayor es la restriccion
en la capacidad de los granos ferriticos para deformar, incrementando, por lo tanto, la
restriccion geométrica y retrasando el comienzo de la localizacion. Esto es predicho por el
modelo MK-VPSC, tal como se observa en la Fig. 10.11. Los cambios mas pequefios en los
sistemas de deslizamiento son encontrados para PS, dado que el material se encuentra
deformando de por si sobre la trayectoria PS. Para la fase martensitica se predice s6lo un
cambio despreciable en la actividad de los sistemas de deslizamiento en los tres modos de
deslizamiento. Esto indica que, dentro del marco de trabajo MK, la localizacién ocurre mucho
mas rapidamente en la ferrita que en la martensita.

Con el fin de obtener una vision de cdmo el modelo VPSC distribuye la deformacion
plastica entre las fases constituyentes, los datos de deformacién por corte acumulada,
provenientes de las simulaciones, se recopilaron como histogramas para la microestructura DP-
Il (Fig. 10.16), bajo tres condiciones de deformacion a nivel de rotura: UAT, PS y EBA. Se
observa, nuevamente, que la fase martensitica dura acomoda menor deformacién que la ferrita.
El histograma correspondiente a la ferrita (Fig. 10.16, izq.) revela una distribucion bimodal para
PS y, méas notoriamente, para estirado EBA, donde existen distintas poblaciones de granos con
altas y bajas deformaciones por corte acumuladas. Estos dos picos corresponden a grupos de
granos con orientaciones cristalograficas especificas. En el caso de estirado EBA, las
orientaciones finales Shear ({001}<110>) y Cube ({001}<100>) constituyen el 67,1% de los
granos en el pico derecho, mostrando el mejor alineamiento para el deslizamiento. Por otro lado,

las orientaciones finales {111}<110> y {111}<121> representan el 99,6% de los granos en el
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pico izquierdo, teniendo estos granos la alineacién mas pobre en términos de deslizamiento para
estirado EBA. De igual modo, en el caso de PS, las orientaciones Shear constituyen el 53% de
los granos en el pico derecho, mientras que las componentes de textura {111}<110>,
{111}<121> y {554}< 225> representan el 76,1% de los granos en el pico izquierdo. Aunque
bajo PS también se observe una distribucién bimodal, la deformacion es distribuida mucho mas
homogéneamente que para estirado EBA. Por el contrario, para UAT, dado que se observa un
Unico pico en I' ~ 0,75, la deformacién macroscopica resulta distribuida de modo mucho mas
homogéneo sobre la totalidad de la poblacién de granos. Esta prediccion concuerda con
resultados experimentales de Han et al. (2013), quienes encontraron que luego de deformar en
traccion, no existia ninguna correlacion entre la orientacién del grano y la deformacion que éste
acomodaba. En el caso de la martensita, dado que esta fase dura sufre menor deformacion
pléstica que la ferrita, el histograma muestra un pico a mucha menor deformacion por corte
acumulada, para los tres casos de carga (ver Fig. 10.16, der.). No se encuentran diferencias
significativas entre UAT y PS, sin embargo, para estirado EBA, el gréfico refleja una mayor
cantidad de plasticidad de la martensita, con una distribucion heterogénea de la deformacion.
Adicionalmente, se examina la evolucion de la textura — experimental y predicha — sobre
diferentes trayectorias de deformacion en términos de la seccidn ¢, = 45° de la ODF. La Fig.
10.17 muestra las texturas experimentales iniciales y deformadas del acero DP-780, asi como
las correspondientes simulaciones usando el modelo MK-VPSC para la microestructura DP-II.
Cabe destacar que tanto las texturas experimentales, como las simuladas, se referencian al
sistema de coordenadas de la muestra. Se fijé la escala de grises a aquella de la textura inicial
para permitir realizar comparaciones. Se consideran muestras deformadas en UAT sobre RD (g;
~0,16), DD (g;~0,26) y TD (g, ~ 0,20), y deformadas en tension EBA (g; ~ 0,24). La textura de
partida del material consiste de fibras y (<111>//ND) y a (<110>//RD) heterogéneas, con
aumentos particulares en las componentes {111}<121> y {554}< 225>, y una fuerte presencia
de orientaciones Shear. El bajo valor de R se encuentra directamente relacionado a la presencia
de orientaciones Cube y mayormente orientaciones Shear en el material de partida (Ray y Jonas,
1990). Se observa que la evolucion de la textura experimental, inducida por la deformacion,
produce un aumento en la fibra y a expensas de las componentes Shear en los casos de UAT
RD, UAT DD y EBA, y a una fuerte disminucién de la fibra a para UAT TD. Para cada una de
las tres orientaciones del ensayo de traccion uniaxial, la fibra y reforzada mostré un aumento en
las intensidades de las componentes {111}<121> y {111}<112>, a diferencia del caso de
deformacion EBA, donde la fibra y result6 mucho mas homogénea. Las texturas simuladas
concuerdan cualitativamente con las experimentales. EI modelo captura con precision las
principales caracteristicas de las texturas de deformacion, sin embargo, hay algunas diferencias

a destacar. Para UAT, el modelo VPSC predice texturas finales menos intensas que aquellas
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medidas experimentalmente, lo cual puede ser debido a la menor intensidad de la textura
discretizada. En las tres direcciones de ensayo se predice una fibra o bien desarrollada y una
fibra y no uniforme, por el contrario a lo observado experimentalmente. Sin embargo el modelo

captura, de una manera menos concentrada, la intensidad particular de las componentes

Experimental VPSC DP VPSC Ferrita VPSC Martensita

o://i,/ o

As-received

60

in
901,044

Lo | . T

AR | | ‘ i N |
v \/ N | JJ L N,
L - 301 \\ T 3 Y 1 7/_QA

.

UAT RD

30,

:

30,

]

901059

30+

60;

EBA

Min Max Max: Min Max Min Max
90L068 . . 596 5 901011 | L 874 5 g0t | 1 8871 goh04 ——\ . a5
0 30 60 EC 30 60 %0 0 30 60 E 30 60 %

Figura 10.17 Secciones ODF (¢,=45°) correspondientes a las texturas finales medidas experimentalmente y
simuladas computacionalmente, para la chapa de acero DP-780, deformada bajo caminos UAT sobre RD, DDy TD,

y EBA. También se incluye la textura experimental de partida del material (as-received).

260



{111}<121> y {111}<112> observadas en las texturas medidas. A excepcion de UAT TD, el
modelo calcula una reduccién en las componentes Shear de acuerdo con los datos
experimentales. Las texturas medidas y simuladas luego de tensiébn EBA muestran tendencias
similares, especialmente sobre la fibra y. Sin embargo, el modelo VPSC predice una fibra 0
(<100>//ND) mucho mas fuerte, mostrando una intensidad méxima en la componente Shear, no
detectada experimentalmente. Es interesante destacar que estas orientaciones no poseen solo la
mejor alineacion para el deslizamiento cristalino, como fuera mencionado anteriormente, sino
que también son estables durante estirado EBA. La intensificacion de la componente Shear,
junto con el incremento de la fibra y, fue también notada experimentalmente y reproducida
computacionalmente mediante el modelo VPSC por Kim et al. (2011). Estos autores
encontraron que estas orientaciones son estables durante estirado EBA. Las texturas finales
simuladas para la ferrita y martensita también se muestran en la Fig. 10.17. Puede observarse
que la textura ferritica tiene la mayor influencia sobre la textura final del policristal, y posee su
misma evolucidn de textura, aunque con intensidades levemente superiores. Las texturas finales
correspondientes a la martensita no muestran practicamente cambios desde su estado inicial,
dado que esta fase experiment6 poca deformacion.

Con el objetivo de evaluar mas profundamente la influencia de la textura cristalografica en
la FLC, se repitieron las simulaciones previas, realizadas para la microestructura DP-II,
adoptando dos estrategias diferentes. Por un lado, la textura se fija en su estado inicial, lo cual
permite analizar el efecto de la evolucion de la textura durante el proceso de deformacion, es
decir, la evolucién de anisotropia. Por otro lado, dado que el modelo VPSC predice una
sobreestimacion de las orientaciones Shear, particularmente para estirado EBA, resulta
interesante analizar el efecto de esta componente de textura en el comportamiento global de
formabilidad de la chapa de acero DP. Con este fin, en ambas fases se quitaron las orientaciones
Shear de la textura inicial. Los resultados se presentan en la Fig. 10.18 para la microestructura
DP-I11. Se observa que las FLCs con y sin evolucion de textura se aproximan entre si en el sector
izquierdo del diagrama FLD. Las diferencias comienzan a partir de p > 0,3, donde los valores
calculados son superiores cuando se permite la evolucion de textura. La mayor influencia se
encuentra para estirado EBA, donde se predice un incremento del 13,5% en el valor de
deformacion limite. Puede observarse también en la Fig. 10.18 que, més alld de pequefias
diferencias, la ausencia de las orientaciones Shear no altera significativamente los valores de
deformacion limites para p < 0,6. Esto se relaciona con el modo en que el modelo VPSC
distribuye la deformacion entre los granos, que es mas homogéneo para UAT y PS, tal como
fuera discutido anteriormente (ver Fig. 10.16). Por lo tanto, la falta de orientaciones Shear en la
textura de partida no produce cambios mayores en la FLC simulada. Por el contrario, se observa
un incremento en las deformaciones criticas cuando las trayectorias se aproximan a estirado

EBA, lo cual puede explicarse del siguiente modo: cuando la chapa se acerca a rotura, el
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material dentro de la banda MK cambia a un estado de deformacion plana. Dado que las
orientaciones Shear muestran la mejor alineacion para el deslizamiento durante tension EBA, la
falta de estas componentes en la textura inicial puede reducir la capacidad de la banda de
inestabilidad a alcanzar el estado de PS, incrementando, por lo tanto, el valor de deformacién
limite.

Finalmente, se estudia la influencia de la fraccion en volumen de martensita (MVF) en la
prediccién de la FLC, para la microestructura DP-1I. Varios autores investigaron los efectos de
la MVF y encontraron que es dominante en el control de las propiedades mecéanicas de los
aceros DP (Byun y Kim, 1993; Jiang et al., 1993; Sun y Pugh, 2002; Mazinani y Poole, 2007;
Wang et al.,, 2013; Pierman et al., 2014; Seyedrezai et al., 2014). Actualmente, algunos
investigadores se focalizan en construir modelos que capturen el efecto de la MVF en la
respuesta tension-deformacion macroscopica y el comportamiento de falla de los aceros DP (Al-
Abbasi y Nemes, 2003; Sun et al., 2009; Uthaisangsuk et al., 2011; Sodjit y Uthaisangsuk,
2012; Paul, 2013; Ramazani et al., 2013). Sin embargo, no se conoce que se hayan reportado
estudios correlacionando la MVF vy el diagrama FLD para aceros DP. Para llevar a cabo este
desafio, el mismo procedimiento de modelado fue repetido para MVF de 10% y 50%. Los
parametros de endurecimiento correspondientes a la ley de saturacién, asi como el factor de
imperfeccion MK, se mantuvieron iguales para todas las simulaciones. Se sabe que una
variacion experimental de la MVF modificaria el contenido de carbono de la martensita,
llevando a producir cambios en su dureza y resistencia global. Sin embargo, dado que se intenta
estudiar el efecto de variar la cantidad de la segunda fase en la simulacién de la FLC, dentro del
marco de trabajo MK-VPSC, deberia ser valido utilizar los mismos pardmetros de
endurecimiento en este ejemplo ilustrativo. Los resultados se presentan en la Fig. 10.19. La
mayor influencia se observa para p < 0,6, donde una menor MVF lleva a aumentar el nivel de la
FLC. Por ejemplo, cuando se disminuye la MVF desde 50% a 10%, el valor de la deformacion
limite en PS aumenta en un 47%. En la literatura se documenté ampliamente que la elongacion

uniforme/total disminuye con un aumento de la cantidad de martensita (Jiang et al., 1993; Sun'y
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Pugh, 2002; Mazaheri et al., 2014). El presente modelado estd claramente en acuerdo con este
comportamiento. Sin embargo, para p > 0,6 esta tendencia cambia y, a medida que se alcanza el
estirado EBA, la influencia de la MVF se vuelve menos significativa.

Adicionalmente, se analiza la influencia de la MVF en la plasticidad de la martensita para
UAT. La Fig. 10.20 muestra la evolucion de la deformacion promedio de la martensita (&), en
funcion de la deformacién macroscopica aplicada hasta la falla del material. Los resultados
computacionales indican que, con una menor MVF, la deformacion pléstica de la martensita se
ve dificultada, lo que concuerda con resultados experimentales (Shen et al., 1986; Mazinani y
Poole, 2007) y de simulaciones (Al-Abbasi y Nemes, 2003). Por otro lado, cuando se aumenta
la cantidad de martensita, su ductilidad se incrementa sistematicamente. Shen et al. (1986)
utilizaron un microscopio SEM para ensayar in-situ muestras de acero DP, y explicaron esta
caracteristica en términos del corte producido en la interfase ferrita/martensita, lo que extiende

la deformacidn dentro de las islas martensiticas.
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10.6 Conclusiones

En el presente trabajo se simul el diagrama FLD de una chapa de acero DP-780, en base a

una formulacién eficiente del modelo MK-VPSC, y se lo compar6 con resultados provenientes

de ensayos de acopado hidraulico y ensayos de traccion sobre probetas con diferentes

geometrias de entalla. Para calibrar el modelo policristalino, se infirieron las curvas tensién-

deformacién de ambas fases teniendo en cuenta tres comportamientos plasticos para la

martensita. De esta manera, se pudo analizar el efecto de la plasticidad de la martensita en la

simulacién de la FLC. Sumado a ello, se consideraron dos leyes de endurecimiento — saturacion

y Voce — para estudiar los efectos de la extrapolacion de la curva de fluencia en la FLC

predicha. Se arrib6 a las siguientes conclusiones:

El modelo numérico propuesto muestra que la plasticidad de la martensita es un factor
importante en el control de la formabilidad de la chapa de acero DP-780. Generalmente,
cuanto mayor es la plasticidad de la martensita, menor es el valor de deformacion limite
calculado. ElI mejor acuerdo con la FLC experimental se encontrd6 cuando las
simulaciones fueron realizadas usando la ley de saturacion y cuando la deformacién de
la martensita no es permitida u ocurre luego de alcanzar el punto de inestabilidad.

Las FLCs calculadas fueron afectadas significativamente por la extrapolacion realizada
en la curva de carga del material. La ley de saturacion dio mejores resultados que la de
Voce sobre la totalidad del diagrama FLD. EI mayor exponente de endurecimiento por
deformacién del modelo de Voce, que tiende asint6ticamente hacia una velocidad de
endurecimiento lineal, produce la alta sensibilidad mostrada por el esquema MK-VPSC
en el sector izquierdo del diagrama FLD. Esto resalta la importancia de seleccionar una
ley de endurecimiento apropiada, que describa eficientemente el endurecimiento por
deformacion del material, para obtener un proceso de simulacion exitoso.

El anélisis de la actividad plastica de los sistemas de deslizamiento de la ferrita y
martensita, dentro y fuera de la banda MK, sugiere que, dentro del marco de trabajo
MK, la localizacién ocurre mucho més rapidamente en la ferrita que en la martensita.

La distribucion de la deformacion pléstica predicha sobre los granos de ferrita muestra
que, a diferencia de UAT, para PS y estirado EBA existe una fuerte correlacion entre la
orientacion del grano y la deformacién que éste acomoda. Para estirado EBA, las
orientaciones finales Shear y Cube son muy propensas a deformar, mientras que las
orientaciones {111}<110> y {111}<121> experimentan el menor nivel de deformacion.
Del mismo modo, para PS, las orientaciones Shear muestran el mayor grado de
deformacion acumulada, mientras que las componentes de textura {111}<110>,
{111}<121> y {554}< 225> muestran la menor.
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e Las texturas finales simuladas estan en acuerdo cualitativo con las experimentales.
Adicionalmente, se encontrd que la evolucion de la textura afecta las deformaciones
criticas sélo en el lado derecho del diagrama FLD.

e Finalmente, un anélisis de sensibilidad de la influencia de la MVF en la FLC muestra
que el mayor efecto se encuentra para p < 0,6, donde una menor MVF produjo un
mayor nivel de la FLC. Ademas, cuando se aumenta la cantidad de la martensita, su
ductilidad se incrementa sistematicamente, tal como es mostrado en simulaciones sobre
la trayectoria UAT por el modelo MK-VPSC.
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Capitulo 11

Conclusiones y perspectivas

11.1 Conclusiones generales

El presente trabajo de tesis se inscribe dentro del modelado numérico computacional de
procesos de conformado de chapas metélicas, bajo una descripcién microscépica del proceso de
deformacion pléastica. Durante el desarrollo del manuscrito, se abordd en forma exhaustiva un
estudio de los factores microestructurales que influyen en el diagrama limite de conformado de
chapas de acero DP-780. Se realizaron los ensayos necesarios a nivel macroscépico, tanto para
la calibracion como validacion de los resultados obtenidos. Se extendioé y mejoré el modelo de
calculo MK-VPSC, logrando una mayor eficiencia computacional y robustez en el calculo. Los

siguientes sub-apartados resumen el trabajo realizado y las conclusiones alcanzadas.

11.1.1 Extension del modelo MK-VPSC

Se detall6 un procedimiento numérico de resolucion directa del modelo MK-VPSC
direccionado a mejorar su robustez, aumentar la eficiencia computacional y extender el calculo

a diagramas FLD,,.

e El método basado en la solucion de las ecuaciones de equilibrio mediante Newton-
Raphson fue sustituido por la aplicacion directa de condiciones de borde mixtas,
resultantes de las restricciones de equilibrio y compatibilidad en la interfase entre la
banda y la zona homogénea. De esta manera, solo se requieren dos llamadas a la ley
material por incremento MK, obteniendo un procedimiento numérico méas robusto que
reduce significativamente el costo computacional por un factor de 5 a 9 con respecto al

modelo MK-VPSC basado en Newton-Raphson. Asimismo, los estados mecénicos

271



dentro y fuera de la banda fueron resueltos en el marco de referencia de la muestra,
evitando la necesidad de rotar las orientaciones cristalogréaficas y las variables internas
al marco de referencia actual de la banda en cada incremento. Esto, junto con la
posibilidad de usar una misma zona homogénea para todas las inclinaciones de banda
consideradas, permitié reducir significativamente los tiempos computacionales. Se
verifico que el requisito de condiciones de contorno mas complejas no aumento
sustancialmente el nimero de iteraciones internas VPSC para lograr una tolerancia
dada.

A nivel mesoscopico, se generalizo el tratamiento de las condiciones de borde del
modelo constitutivo de forma de imponer no sélo condiciones de borde mixtas, sino
también de incorporar restricciones entre componentes de tensiones de Cauchy,
permitiendo la modelizacién de diagramas FLD,. Esto permite una directa comparacion
con las condiciones de procesos industriales y datos de deformacién limite obtenidos de
ensayos de formabilidad, donde la chapa esta sujeta a condiciones de carga en tensién y
por ende la evolucidn de la anisotropia afecta las trayectorias de deformacién impuestas.
Se extendi6 la capacidad del modelo de simular operaciones de conformado en los que
la carga impuesta a la chapa no sea proporcional. Se encontré que la formabilidad de
una chapa aumenta o disminuye cuando se dan cambios abruptos del tipo p=-0,5a1 (0
su equivalente, o =0a 1)y p=1a0 (o suequivalente, a = 1 a 0,5), respectivamente.
Esto podria tener grandes ventajas para los ingenieros de produccion, ya que se podria
producir un aumento en la FLC de un material variando los caminos de deformacién.

La capacidad de prediccion del modelo MK-VPSC extendido, independientemente de la
microestructura y cristalografia del material considerado, fue verificada empleando tres
metales disimiles: aceros EDDQ y DP-780, y zinc Zn20. Se encontré un buen acuerdo

con los datos experimentales, especialmente en los aceros.

11.1.2 Influencia de la microestructura del acero DP-780 sobre su formabilidad

Se analiz6 la influencia de la microestructura sobre la formabilidad en chapas de acero DP-
780 mediante el modelo propuesto MK-VPSC.

La plasticidad de la martensita presenta una influencia significativa en la prediccion del
diagrama FLD. El andlisis se realiz6 en base a la suposicion de tres comportamientos
plasticos de la martensita en la calibracion del modelo computacional. Se encontr6 que a
medida que disminuye la plasticidad de esta segunda fase, se dificulta el comienzo de la
estriccion localizada, aumentando el valor de deformacion limite. EI mejor acuerdo con
el diagrama FLD experimental fue encontrado cuando la deformacién plastica de la

martensita es impedida u ocurre luego de alcanzar el inicio de estriccion macroscopico.
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Los diagramas FLDs simulados mostraron una clara dependencia con la eleccion de la
ley de endurecimiento utilizada. Si bien el ajuste que proporcionaron las leyes de
saturacion y Voce hasta el inicio de la estriccion fue satisfactorio, las extrapolaciones a
partir de ese momento adoptaron comportamientos diferentes, lo que influy6 claramente
en los resultados numéricos. En este sentido, fue clave la implementacion del sistema de
adquisicion de datos en el equipo de acopado hidraulico (Capitulo 4), permitiendo
determinar el comportamiento del acero DP-780 a altos niveles de deformacién post-
estriccion. La ley de saturacion proporciond una mejor extrapolacién, lo que se tradujo
en mejores resultados sobre la totalidad del diagrama FLD. Esto resalta la importancia
de la identificacion apropiada de la ley de endurecimiento del material.

Se exploraron las caracteristicas del deslizamiento cristalografico sobre ambas fases.
Bajo solicitaciones UAT y PS, la deformacion impuesta a la zona homogénea (MK) fue
acomodada, casi equitativamente, por ambos sistemas de deslizamiento ferriticos. Para
deformaciéon EBA, los sistemas {112}<111> tuvieron mayor preponderancia,
alcanzando la condicion de localizacién cuando el modo {110}<111> se encuentra
inactivo. En la martensita, los sistemas de deslizamiento {112}<111> experimentan
levemente mayor actividad plastica que los sistemas {110}<111>. Para solicitaciones
EBA, la deformacion en la martensita ocurre a expensas de s6lo una disminucion en la
actividad del sistema {112}<111> en la ferrita. Resultados similares fueron encontrados
en la fase ferritica sobre la banda de inestabilidad (MK). Sin embargo, cuando esta zona
se encuentra cercana a la rotura, el material cambia rapidamente a un estado de
deformacién plana, produciendo una variacion en la eleccién de los sistemas de
deslizamiento activos. La plasticidad asumida para la martensita afectd la capacidad de
alcanzar un estado deformacion plana sobre la banda de inestabilidad. A menor
plasticidad de la martensita, mayor restriccién para que los granos ferriticos deformen,
lo que retrasa el comienzo de la localizacion. La martensita muestra sélo un cambio
despreciable en la actividad de los sistemas de deslizamiento bajo las tres solicitaciones.
Esto sugiere que, dentro del marco de trabajo del modelo MK-VPSC, la localizacion
ocurre mucho mas rapidamente en la ferrita que en la martensita.

Se encontré una fuerte correlacion entre la orientacion cristalografica de los granos de
ferrita y la deformacion que éstos acomodan, cuando el material es deformado bajo PS 'y
EBA. Para estirado EBA, las orientaciones finales Shear y Cube fueron muy propensas
a deformar, mientras que las orientaciones {111}<110> y {111}<121> experimentaron
el menor nivel de deformacion. Para PS, las orientaciones Shear mostraron el mayor
grado de deformacién acumulada, mientras que las componentes de textura
{111}<110>, {111}<121> y {554}< 225> mostraron la menor. Por el contrario, para
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UAT la deformacién macroscopica resulta distribuida de modo mucho méas homogéneo
sobre la totalidad de la poblacion de granos.

La fraccion en volumen de martensita mostré su mayor influencia sobre el diagrama
FLD para p < 0,6, donde una reduccién de la misma produjo un mayor nivel de la FLC.
Se verificd un aumento de la ductilidad de la martensita bajo UAT cuando se

incrementd su fraccion en volumen.

11.1.3 Influencia de la evolucién de la anisotropia sobre el diagrama FLD

Otro punto de importancia en esta tesis ha sido estudiar la influencia de la anisotropia, y su

evolucion durante la deformacion, en la formabilidad del acero DP-780. Para ello se considerd

la influencia relativa de la orientacion de las muestras respecto a la direccion de laminacion de

la chapa sobre el diagrama FLD, se examin6 experimental y numéricamente la evolucion de la

textura cristalografica sobre diferentes trayectorias de deformacion, y se estudi6 la influencia de

la evolucion de la textura cristalografica sobre las deformaciones limite predichas.

La baja anisotropia del material fue manifestada en curvas de carga experimentales
similares para las tres orientaciones consideradas (RD, DD y TD). ElI modelo VPSC
captur6 este comportamiento, asi como la variacion cualitativa del coeficiente de
anisotropia con la orientacion. La FLC experimental present6 diferencias minimas para
las orientaciones iniciales RD, DD y TD. So6lo para solicitaciones UAT se observo la
influencia de la anisotropia planar sobre las deformaciones limite. EI modelo MK-
VPSC capturd satisfactoriamente este comportamiento, conduciendo a mejores
resultados cuando se consideraron condiciones de borde en tension (FLD,) en lugar de
condiciones de borde en deformacion (FLD,).

El acero DP-780 presenta una textura cristalografica de partida consistente de fibras y y
0, y una fuerte presencia de orientaciones Shear. La evolucion de la textura
cristalografica produce un aumento en la fibra y a expensas de las componentes Shear
para solicitaciones UAT-RD, UAT-DD y EBA, y a una fuerte disminucién de la fibra a
para UAT-TD. Para cada una de las tres orientaciones del ensayo de traccion uniaxial, la
fibra y mostr6 un aumento en las intensidades de las componentes {111}<121> y
{111}<112>, mientras que para deformacion EBA, la fibra y resultd6 mucho mas
homogénea. El modelo VPSC capturd cualitativamente la evolucion experimental de la
textura cristalografica, sin embargo predice una fibra 6 mas intensa para deformacion
EBA, mostrando méximos en la componente Shear, no detectados experimentalmente.
La evolucion de la textura cristalografica afectd las deformaciones limite sélo en el

sector derecho del diagrama FLD. Cuando la textura se fija en su estado inicial, el
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modelo MK-VPSC predice una disminucion de las deformaciones limite para p > 0,3.
Por lo tanto, la evolucion de la anisotropia tiene un efecto favorable en la formabilidad
del acero DP-780. La presencia de orientaciones Shear afecta las deformaciones limite
para p > 0,6. Dado que estas orientaciones muestran la mejor alineacion para el
deslizamiento durante tension EBA, facilitan la capacidad de alcanzar el estado de PS
en la banda de inestabilidad, disminuyendo el valor de deformacion limite.

11.2 Perspectivas y trabajos en curso

Un aspecto importante que debe tenerse en cuenta cuando se caracteriza la formabilidad de
chapas metalicas, es que el diagrama FLD sdlo es valido cuando su determinacion se realiza
considerando trayectorias de carga proporcionales. Resulta de interés estudiar el efecto de los
cambios en la trayectoria de carga sobre el diagrama FLD y sobre la evolucion de la anisotropia
del acero DP-780. Se esta trabajando en la realizacion de ensayos en dos etapas: el material es
pre-deformado bajo carga equibiaxial (ensayo Marciniak) a diferentes niveles de deformacion,
para luego extraer muestras de traccion uniaxial que son ensayadas hasta la aparicion de
estriccion localizada. La Fig. 11.1 muestra la geometria de las probetas uniaxiales extraidas de
la muestra Marciniak pre-deformada, y la distribucion de deformaciones asociada, medida
mediante la técnica DIC. Resultados preliminares indican que las deformaciones limite
obtenidas en el material pre-deformado se encuentran levemente por encima del diagrama FLD
de referencia (Fig. 11.2), evidenciando la dependencia de la formabilidad del material con la
historia de carga. Adicionalmente, se estd analizando la evolucion de la textura cristalogréfica
en las etapas intermedias y finales de deformacion.

Los resultados obtenidos mediante el ensayo Nakajima de dimensiones reducidas (Capitulo
6) evidenciaron la necesidad de investigar el efecto combinado de traccion-flexion en la

localizacién de las deformaciones del acero DP-780. En estos casos, el material se ve sometido
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Figura 11.1 Probeta Marciniak: cortes de las probetas uniaxiales mediante electroerosion (izq.) y distribucion de la

deformacion mayor, medida con la técnica DIC (der.).
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Figura 11.2 Diagrama limite de conformado 0:40
9 g DP-780
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Deformacion menor

a un gradiente de tensiones y deformaciones a través del espesor, induciendo estados locales de
carga no proporcionales (Fig. 11.3). La inversidn en el sentido de la fluencia (compresién-
traccion) del material sobre la superficie interna de la chapa puede desempefiar un rol muy
importante en la localizacion de las deformaciones debido al diferente reacomodamiento de las
estructuras de dislocaciones producidas por el proceso previo (Morales-Palma et al., 2013). Es
por esta raz6n que resulta de gran interés expandir el modelo basado en el concepto de
imperfeccion inicial (MK) para la prediccion del comportamiento limite del material,
incluyendo efectos debidos a gradientes de deformacion en el espesor de la chapa.

Un punto de importancia en ambas propuestas de trabajo, es la incorporacién de una ley de
evolucion de tensiones criticas de activacion que contemple los mecanismos fisicos actuantes
durante cargas no proporcionales. Se esta trabajando en la implementacion de un modelo de
endurecimiento/ablandamiento basado en densidad de dislocaciones, propuesto recientemente
por Kitayama et al. (2013), el cual permite tener en cuenta la creacion y aniquilacion de

dislocaciones durante un cambio en la trayectoria de deformacion.

Figura 11.3 Caminos de deformacion Trayectoria A
no lineales, experimentados por las R e H0.4
fibras internas y externas de una /"‘_
. 0.3
chapa sometida a esfuerzos de r"a N, .
Ny L N, M: Lado / Pz &
traccion-flexion. 2 M2nterng ! Lado L0.2
o Interno -
'\ 50 1
-0.1 -0.05\ 40
3 Rl
+—0.1
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