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1. Wstep

Od lat prowadzone s3 badania nad rozwojem stali o strukturze wielofazowej. Lata
dziewiecdziesigte ubiegltego stulecia i poczatek XXI wieku to okres intensywnego
rozwoju zaawansowanych stali o wysokiej wytrzymatos$ci (ang. Advanced High Strength
Steels — AHSS). Produkty ze stali AHSS moga by¢ otrzymywane zarbwno w procesie
walcowania na gorgco 1 laminarnego chtodzenia, jak 1 w pdzniejszym procesie
walcowania na zimno i ciagltego wyzarzania. Odpowiedni dobér warunkow cyklu
produkcyjnego, w szczegolnosci procesu obrobki cieplnej, ksztattuje stosunek faz i
morfologi¢ mikrostruktury gotowego wyrobu. Kazda z faz posiada odmienne wtasnosci
fizyczne i mechaniczne, a ich odpowiednia kompozycja pozwala na otrzymanie materiatu
taczacego wytrzymatos¢ z plastycznosciag. Zaprojektowanie optymalnych parametrow
procesu, takich jak np.: temperatura, czas, szybko$¢ chlodzenia, mozliwe jest dzigki
symulacjom numerycznym, w ktorych do wyznaczenia korelacji pomigedzy parametrami
proceséOw technologicznych a zmianami mikrostruktury stali ijej wlasnosciami stuzg
modele numeryczne przemian fazowych. W literaturze znalez¢ mozna opisy wielu modeli
pozwalajacych przewidzie¢ kinetyke przemian fazowych oraz mikrostrukture i wiasnosci
stali poddanej cyklom nagrzewania i chtodzenia. Modele te charakteryzuja si¢ roznymi
mozliwo$ciami predykcyjnymi oraz r6zng ztozonos$cig obliczeniowa i1 skalowalnoscia.
Zwykle modele o zlozonej funkcjonalnosci nie sg przydatne do zastosowan w
symulacjach przemyslowych, a modele proste nie spetniajg postawionych przed nimi
coraz bardziej wygoérowanych wymagan. To praktycznie przekre§la mozliwos¢
wykorzystania zaawansowanych matematycznie modeli w przemysle, gdzie czas
prowadzonych obliczen jest rownie wazny jak rzetelno$¢ otrzymywanych wynikéw. Z
drugiej za$ strony obserwowany rozwdj architektur komputerowych wysokiej
wydajnosci (ang. High Performance Computing — HPC) probuje sprosta¢ rosngcym
wymaganiom stawianym modelom numerycznym. Niebagatelny jest obserwowany
rozw0j metod 1 bibliotek numerycznych, ktorych celem jest przyspieszenie obliczeh przez
optymalizacje kodu numerycznego, wprowadzenie optymalnych struktur danych czy w
koncu zastosowanie metod dekompozycji przestrzeni obliczeniowej. Nie nalezy jednak
traktowaé tych narzedzi jako zlotego S$rodka pozwalajacego na przeprowadzenie
dowolnie skomplikowanej symulacji numerycznej.

Wyzwaniem jest zatem stworzenie modelu na tyle zaawansowanego, aby pozwalat na
symulacje¢ zlozonych zjawisk zachodzacych w mikrostrukturze materiatu, jak np.:
dyfuzja wegla 1 zmiana morfologii =ziaren, przy jednoczesnym zachowaniu
satysfakcjonujacych czaséw obliczeniowych. Dlatego za gtowny cel niniejszej rozprawy
postawiono sobie opracowanie i zaimplementowanie numerycznego modelu przemian
fazowych, bazujacego na rozwigzaniu rownania dyfuzji z ruchomg granica
mie¢dzyfazowa. Zatozono, ze w ten sposdb opracowany model pozwoli przewidzie¢
rozktad stezenia wegla w austenicie, wielko$¢ ziarna austenitu, kinetyke przemian
fazowych oraz utamki objetosci i morfologie poszczegdlnych faz. Aby jednoczesnie
spetni¢ wymaganie niskich czasow obliczen, zdecydowano si¢ na implementacje modelu
w sposob zrownoleglony, dzigki czemu mozliwe jest wykonanie symulacji z
wykorzystaniem architektur HPC. Dodatkowo zdecydowano si¢ wykorzysta¢ koncepcje
statystycznie podobnego reprezentatywnego elementu objetosci (ang. Statistically
Similar Representative Volume Element — SSRVE) w celu zredukowania ztozonosci
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domeny obliczeniowej. Zalozenie to zostalo zrealizowane poprzez przeksztalcenie
skomplikowanych obrazow mikrostruktur materialowych w prostsze obiekty,
charakteryzujace si¢ podobnymi cechami jak ich oryginalne odpowiedniki.
Przygotowany model zostal nastepnie zintegrowany z symulacjami numerycznymi w
skali makro oraz procedura optymalizacji, umozliwiajaca dobor parametrow cyklu
temperatur w wybranych procesach przemystowych. Ostatecznie model zostat
zweryfikowany w oparciu o dane eksperymentalne, co pozwolito potwierdzi¢ stusznos¢
zaprezentowanego rozwigzania.

Fizyczne i chemiczne podstawy przemian fazowych przy nagrzewaniu i chtodzeniu oraz
proby ich matematycznego sformalizowania przedstawiono w rozdziale 2. Przeglad
wybranych, konwencjonalnych prob modelowania tych zjawisk zostat przedstawiony w
rozdziale 3. Pozwolito to, na postawienie tezy rozprawy w rozdziale 4. W rozdziale 5
przedstawiono przeglad metod wykorzystywanych do formalnego opisu mikrostruktury
materialu oraz zaprezentowano wyniki analiz z wykorzystaniem wybranych
wspotczynnikéw geometrycznych i funkcji statystycznych. W ten sposob uzyskane dane
referencyjne pozwolily na konstrukcje elementu statystycznie reprezentatywnego. W
rozdziale 6 przedstawiono szczegoty autorskiego modelu przemian przy nagrzewaniu i
chtodzeniu stali dwufazowej (ang. Dual Phase — DP). W rozdziale 7 wykonano
weryfikacj¢ eksperymentalng zaprezentowanego rozwigzania oraz pokazano mozliwo$¢
zastosowania koncepcji SSRVE w modelowaniu przemian fazowych. Prace wienczy
prezentacja praktycznego wykorzystania modelu do projektowaniu cykli laminarnego
chlodzenia z wykorzystaniem technik optymalizacji, wyniki uzyskane dla architektur
HPC oraz wnioski i potencjalne dalsze kierunki rozwoju przedstawionego rozwigzania.
Uzyskane wyniki pozwola na opracowanie zalecen dla przemystu i przyczynia si¢ do
polepszenia technologii wytwarzania elementow eksploatacyjnych ze stali dwufazowej
oraz beda mogty by¢ wykorzystane do dalszych badan nad mikrostrukturg tych stali.

10



2. Przemiany w stalach dwufazowych DP

Obrobka cieplna stali jest definiowana jako kontrolowane nagrzewanie i chlodzenie
metali i stopow w celu dokonania zmian mikrostrukturalnych prowadzacych do
otrzymania produktu o specyficznych wiasciwosciach. Obrobka cieplna przeprowadzana
jest ponizej temperatury solidus stopu a jej celem jest zmiana wlasciwos$ci stopu w stanie
stalym. Mozliwos¢ ksztattowania wlasnosci mechanicznych poprzez obrobke cieplng w
znacznym stopniu przyczynita si¢ do zwigkszenia uzyteczno$ci metali i ich stopow w
wielu roznych zastosowaniach poczawszy od wyrobow plaskich dla sektora
motoryzacyjnego po stal narzgdziowa. W rozdziale zostang omdwione zagadnienia
zwigzane z budowg, wlasciwosciami 1 przemiang fazowa w stalach, ze szczegdlng uwaga
poswigcong stalom podeutektoidalnym.

Stal to stop zelaza z weglem oraz innymi pierwiastkami stopowymi wptywajacymi na jej
wlasciwosci oraz zastosowanie. Celem stosowania dodatkéw stopowych jest
podniesienie wytrzymatosci otrzymanego produktu. Wegiel, jako pierwiastek
migdzyweztowy, cho¢ wptywa na zwigkszenie wytrzymatosci stali, jest rzadko uzywany
do utwardzania w fazie statej ze wzgledu na jego ograniczong rozpuszczalno$¢ w zelazie-
Q.

Wazniejsza rola wegla jest jego wplyw na tworzenie si¢ sktadnika strukturalnego
zwanego austenitem. Zelazo jako pierwiastek alotropowy, ma mozliwoéé zmiany
struktury krystalicznej w $cisle okreslonych dla danego stopu temperaturach
transformacji. Jedna z odmian krystalicznych zelaza jest forma regularna przestrzennie
centrowana A2 (rysunek 1a), stabilna w zakresie temperatur pokojowych, az do 912°C.
Forma ta powszechnie jest znana jako ferryt-a. Austenit lub zelazo-y jest fazg o sieci
regularnej Sciennie centrowanej Al (rysunek 1b). Faza ta wystepuje w zakresie
temperatur 912 — 1394°C. Podobnie jak zelazo-a, zelazo-6 posiada rowniez strukture A2,
wystepuje jednak w temperaturach powyzej 1394°C.

a) b)

a a
Rysunek 1. Forma krystaliczna: A2 zelaza-a (a), Al zelaza-y (b).

Wegiel odgrywa kluczowa role w procesach obrobki cieplnej, gdyz jego zawarto$¢ w stali
rozszerza zakres temperatur w ktorych austenit jest fazg stabilng. Wyzsza zawarto$¢
wegla obniza temperaturg austenityzowania (przebudowy sieci krystalicznej do odmiany
Al). W warunkach normalnych w temperaturze pokojowej, austenit nie moze istnie¢ w
stalach weglowych, obserwowany jest tylko w podwyzszonych temperaturach w obszarze
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wyznaczonym przez linie AGFED wykresu réwnowagowego zelazo-cementyt FesC
(rysunek 2).

1100

1000

900

]
o
o

-~
v

Temperatura, °C

~
o
o

600 i

500 f—

atFe,C

-— | | | |
0 1.0 2.0

Zawartos¢ wegla, wt% C

Rysunek 2. Fragment wykresu rownowagi stabilnego ukladu zelazo-wegiel.

Austenityzowanie moze by¢ pierwszym etapem z wielu w przypadku obrobki cieplnej
stali. Stanowi pierwszy etap zarowno cyklu ciagtego wyzarzania jak i hartowania. Na
etapie chlodzenia mogg zachodzi¢ zlozone przemiany fazowe w zaleznosci od przyjetych
cykléw zmian temperatury.

Wegiel jest praktycznie nierozpuszczalny w ferrycie, poniewaz miedzyweztowe
przestrzenie sieci A2 s3 zbyt mate by pomiesci¢ atomy wegla. Wegiel z tatwoscia
rozpuszcza si¢ w austenicie, na co pozwala sie¢ Al. Rozpuszczalno$¢ wegla w Zelazie-a
waha si¢ od 0.008wt% w temperaturze -18°C do 0.022wt% w temperaturze 727°C. Dla
kontrastu — maksymalna rozpuszczalno$¢ wegla w austenicie to okoto 2%.

Kiedy austenityzowana stal zostaje schtodzona do temperatury wystepowania stabilnego
ferrytu, rozpuszczony w austenicie wegiel nie moze przejs¢ do sieci A2 ferrytu, co
sprawia, ze jest on wypychany z ziarna ferrytu podczas przemiany fazowe;j. Jesli predkos¢
chlodzenia jest relatywnie mata, atomy wegla w procesie dyfuzyjnym tacza si¢ z zelazem
tworzac nowa faze — cementyt. Cementyt stanowi weglik zelaza 0 wzorze chemicznym
FesC. Na kazdy atom wegla przypadaja trzy atomy zelaza, co daje 25at.%C, co
odpowiada stgzeniu wegla na poziomie 6.7wt% w cementycie. Cementyt jest fazg o
budowie krystalicznej rombowej. Nie jest to faza stabilna, gdyz w szczegélnych
warunkach wegiel w cementycie rozktada si¢ na grafit.
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W przypadku intensywnego chtodzenia do temperatury pokojowej obserwowany jest
inny rodzaj przemiany fazowej. W zwigzku z ograniczonym czasem, atomy wegla nie
moga ulec petnemu przemieszczeniu na mocy dyfuzji. W zwiazku z czym, czg¢s¢ (lub
wszystkie) atomy wegla zostajg uwigzione w siatce ferrytu powodujac przesycenie. Stan
taki powoduje znicksztatcenie siatki krystalograficznej, co w efekcie prowadzi do
transformacji do nowej fazy — martenzytu. Struktura siatki martenzytu jest podobna do
struktury siatki A2, przy czym jedna z osi komoérki elementarnej jest dtuzsza niz dwie
pozostate. Struktura taka nazywana jest tetragonalnie przestrzennie centrowana (rysunek

3).

O  Atom zelaza
® Atom wegla

® | uka oktaedryczna

Rysunek 3. Struktura krystaliczna BCT martenzytu [1].

Martenzyt nie wystgpuje na wykresach rownowagi fazowej ze wzgledu na swoja
metastabilng strukturg uzyskiwang przy bardzo szybkim chtodzeniu. Budowa martenzytu
powoduje, ze jest on fazg bardzo twarda. Hartowanie jest obrobka cieplng polegajaca na
nagrzaniu stali do temperatur wystgpowania austenitu, austenityzowaniu i ochtodzeniu w
celu uzyskania struktury martenzytycznej. Hartowanie ma na celu podniesienie twardosci
1 wytrzymatosci.

W procesach obrdbki cieplnej stali wyrdznia si¢ trzy podstawowe temperatury definiujace
poczatek poszczegdlnych przemian fazowych (tzw. temperatury krytyczne):

e A1 — Temperatura rozpoczg¢cia przemiany austenitycznej, temperatura
eutektoidalna.
e A3z — Temperatura pelnego zajScia przemiany austenitycznej w stalach
podeutektoidalnych.
e Acm — Temperatura pelnego zaj$cia przemiany austenitycznej w stalach
nadeutektoidalnych.
Krytycznym czynnikiem w oszacowaniu warto$ci temperatur krytycznych dla przemian
jest proces nagrzewania lub chtodzenia, dlatego w literaturze temperatury te najczesciej
podawane sg z indeksem ¢ (nagrzewanie) , r — (chtodzenie), e — (warunki rOwnowagowe),
np. temperatura rozpoczecia oraz zakonczeniami przemiany austenitycznej w warunkach
rownowagowych oznaczone bedg jako Aer i Aes. W praktyce, temperatury Krytyczne
przy chlodzeniu majg nizsze wartosci niz przy nagrzewaniu 1 w duzym stopniu zalezg od
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predkosci zmiany temperatury. Temperatury krytyczne wyznaczane sg eksperymentalnie,
cho¢ pewne ich przyblizenie jest mozliwe dla stali podeutektoidalnych [1]:

A, (°C)=723-10.7(%Mn)—16.9(%Ni) + 290(%As)
+29.1(%Si) +16.9(%Cr ) + 6.4(%W )

A, (°C) =910 - 203\%C —15.2(%Ni)+44.7(%Si)
+104(%V ) +31.5(%Mo) +13.1(%W )

Przemiang¢ austenityczng mozna rozpatrywa¢ w trzech podstawowych odmianach, w
zaleznosci od zawartosci wegla w stali:

1)

e stale eutektoidalne, o zawartosci wegla bliskiej punktowi eutektyki S —
0.77wt.%,

e stale podeutektoidalne, o zawartosci wegla ponizej punktu eutektycznego,

e stale nadeutektoidalne, o zawarto$ci wegla powyzej punktu eutektycznego.
Z definicji, przemiana przebiegajaca w punkcie eutektoidalnym pozwala na otrzymanie
dwoch faz z jednej. W przypadku binarnego systemu zelazo-wegiel rozrdznia si¢ trzy
stabilne fazy w punkcie eutektyki: austenit, ferryt i cementyt. Bazujac na fundamentalne;j
regule faz Gibbsa, eutektoid definiuje niezmienny punkt w uktadzie zelazo-wegiel.

Klasycznym przykladem jest eutektoid o sktadzie 0.77%C. Kiedy, podczas schtadzania
austenit osigga temperature 727°C nastepuje rozktad eutektoidu. W przypadku wolnego
chlodzenia austenit ulega transformacji do ferrytu i cementytu, tworzac ptytkowa
strukture perlitu.

W przypadku stali podeutektoidalnych o niskiej (mniej niz 0.3%C) lub $redniej (0.3 —
0.6%C) zawarto$ci wegla obserwowane jest zarodkowanie niskoweglowych ziaren
ferrytu-a na granicach ziaren austenitu. W miar¢ wzrostu ziaren ferrytu, wegiel dyfunduje
z granicy nowo utworzonych ziaren ferrytu w glab ziaren austenitu i wzbogaca je w
wegiel.

W stalach nadeuktoidalnych o zawartosci wegla powyzej 0.77wt%C, wraz ze wzrostem
stezenia wegla w austenicie wypychane sa atomy zelaza, co powoduje ostatecznie
utworzenie osobnych ziaren cementytu po osiggnieciu limitu rozpuszczalnosci wegla w
austenicie. Mikrostrukture beda stanowi¢ ziarna ferrytu i cementytu wtornego.

2.1. Mechanizm przemiany o-y (przy nagrzewaniu)

Podczas nagrzewania powyze] temperatury A1 rozpoczyna si¢ tworzenie austenitu na
granicy ziaren ferrytu i cementytu. Kinetyka przemiany zalezy od poczatkowej
mikrostruktury (tj. poprzedniej obrobki cieplnej) oraz predkosci 1 czasu nagrzewania.
Przemiana obejmuje zarodkowanie 1 wzrost ziaren austenitu. W poczatkowym etapie
przemiany, ilo$¢ uformowanych ziaren austenitu jest duza ze wzglgdu na duza przestrzen,
w ktorej zarodkowanie moze swobodnie zachodzi¢. W kolejnym etapie, nastepuje
dyfuzyjny wzrost ziaren w osnowie ferrytycznej (rysunek 4) potaczony z przebudowa
siatki krystalicznej A2 ferrytu do Al austenitu.
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Rysunek 4. Profil stezenia wegla w kierunku normalnym do granicy y/a, &1, & — polozZenie granicy w
dwoch krokach czasowych, C,. — stezenie wegla na granicy austenit/ferryt, C. — stezenie wegla w
ferrycie.

Rozpoczecie przemiany wymaga czasu na inkubacje zarodkdéw, po czym predkosé
przemiany ulega znacznemu przyspieszeniu. W przemianie obserwowane jest
monotoniczne zwigkszenie predkosci transformacji wraz ze wzrostem temperatury.
Predko$¢ przemiany ro$nie roOwniez wraz z zawarto$cig austenitu szczatkowego w
mikrostrukturze, co obserwowane jest w szczegdlnos$ci przy wzroscie austenitu w
mikrostrukturze bainitycznej [2, 3]. Kinetyka przemiany zalezy réwniez od poczatkowej
mikrostruktury. W przypadku mikrostruktury ferrytycznej, w ktérej cementyt tworza
sferoidalne czastki, przemiana zachodzi wolniej niz w przypadku mikrostruktury
ferrytyczno-perlitycznej, gdzie ulokowane blisko siebie plytki ferrytu i cementytu
zmniejszajg zasi¢g dyfuzji dla tworzacego si¢ austenitu [4]

Po zakonczeniu przemiany austenitycznej, kontynuowanie nagrzewania prowadzi do
rozrostu ziaren austenitu. Na rozrost ziaren oddziatywaja réwniez wydzielenia drobnych
weglikoazotkow, ktore hamuja ich wzrost. Jednak podniesienie temperatury ponad
temperature rozpuszczalno$ci tych wydzielen pozwala na uzyskanie mikrostruktury o
wigkszych ziarnach. Wigkszo§¢ przemiany austenitycznej jest kontrolowana przez
dyfuzje, jednak w przypadku intensywnego nagrzewania przemiana moze byc¢
kontrolowang mobilno$cia granicy.

2.2. Mechanizm przemiany y-a (przy chlodzeniu)

Przemiana fazowa austenitu w ferryt w stopach zelaza odgrywa kluczowa rolg w
hutnictwie stali, gdyz kontroluje koncowa morfologi¢ mikrostruktury i sktad fazowy a
tym samym wptywa bezposrednio na wlasnosci stali.

Przemiana ferrytyczna zachodzi gdy austenit o odpowiednim sktadzie chemicznym
zostanie ochlodzony do temperatury ponizej Ar3. Przemiana y-o nalezy do grupy
przemian dyfuzyjnych. W mechanizmie przemiany wyr6zni¢ mozna przebudowe sieci
krystalicznej Fe-y w Fe-o i zachodzaca rownoczesnie dyfuzje wegla, ktora jest
uwarunkowana duzymi réznicami w jego rozpuszczalno$ci w austenicie i1 ferrycie.
Przemiana odbywa si¢ przez zarodkowanie oraz wzrost ziaren ferrytu. Postep obu
procesoOw decyduje o predkosci przemiany. Silg pednag procesu zarodkowania jest z
roéznica energii swobodnych Gibbsa pomigdzy fazami y i a. Na etapie zarodkowania
pojawiaja si¢ nowe granice faz, ktore oddzielajg ferryt on rodzimego austenitu. Predkos¢
migracji granicy ziaren jest determinowany przez intensywno$¢ dyfuzji wegla oraz przez
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mobilnos¢ granicy. Silny wptyw na morfologi¢ mikrostruktury ma typ zderzen pomigdzy
rosngcymi ziarnami ferrytu. Przemiana y-a charakteryzuje si¢ nastepujagcymi cechami:

e brak relacji pomigdzy zrodlowa 1 wynikowa orientacjg sieci
krystalograficznej ziaren,
e wystgpienie zarodkowania i wzrostu ziaren nowej fazy,
e niezmiennos¢ sktadowa — oznacza to, ze zachowany jest sktad chemiczny
zrédtowej jak 1 pochodnej fazy.
W zaleznosci od sposobu w jakim zachodzi zarodkowanie mogg wystepowacé dwa typy
kinetyki przemiany (normalna i anormalna). Normalna przemiana ma miejsce w
przypadku wystapienia pojedynczego maksimum w ilo$ci przemienionego ferrytu w
funkcji stopnia przemiany. Anormalna przemiana cechuje si¢ wigcej niz jedng wartoscia
maksymalng predkosci przemiany w funkcji przemienionego utamka fazy [5, 6].
Anormalng przemian¢ tlumaczy si¢ powtarzajagcym si¢ zarodkowaniem (tzw.
zarodkowaniem autokatalicznym) na granicy faz y/a.

W ogdlnym rozumieniu, predkos$¢ przemiany moze by¢ kontrolowana dwoma procesami:
dyfuzja wegla i mobilnoscig granicy miedzyfazowej. Redystrybucja wegla za pomoca
dyfuzji z frontu przemiany do ziaren austenitu prowadzi do wzrostu ziaren sterowanego
dyfuzja.

Niepomijalnym jest rowniez uwzglednienie stanu odksztatcenia w kinetyce zachodzenia
przemiany. Naprezenia w materiale mogg by¢ skutkiem dziatania zewnetrznych sit lub
wewnetrznych (naprezenia rezydualne). Energia odksztalcenia elastycznego i
plastycznego oraz roéznice w objetosciach faz maja obserwowalny wptyw na predkosé
granicy fazowej [7-9].

2.2.1. Zarodkowanie

Zarodkowanie w stanie statym ma charakter heterogeniczny. Zarodki pojawiajg si¢ w
miejscach, charakteryzujacych si¢ wysoka energia, takich jak: punkty potrojne, granice
ziaren, czy dyslokacje. Czynnikiem sprzyjajacym powstawaniu zarodkow jest obnizenie
bariery zarodkowania: w pierwszym przypadku na skutek eliminacji czg$ci istniejgcej
granicy ziaren, w drugim na skutek znoszenia si¢ odksztatcen sprezystych osnowy z
polem dyslokaciji.

Zmiana energii swobodnej AG towarzyszaca powstawaniu zarodka zwigzana jest przede
wszystkim z wydatkiem energii na tworzenie nowych powierzchni migdzyfazowych, a w
przypadku przemiany w stanie statym, dodatkowo na powstanie odksztatcen sprezystych,
ktore kompensuja réznice objetosci. Wielko$¢ energii swobodnej powierzchniowej
zalezy od powierzchni zarodka oraz napigcia mi¢dzyfazowego. Ksztalt zarodka jest
wynikiem kompromisu pomiedzy energiag odksztalcen sprezystych 1 energig
powierzchniowa.

W literaturze wyrdznione s3 rézne typy zarodkowania, m.in. zarodkowanie ciagte,
zarodkowanie na bazie istniejacych zarodkéw, zarodkowanie Avramiego czy
zarodkowanie mieszane [10].

Termin nasycenie miejsc zarodkowania (ang. site saturation) jest uzywany w
przypadkach, gdy ilo$¢ zarodkodw nie ulega zmianie podczas przemiany. Oznacza to, ze
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N* zarodkéw przypada na jednostke objetosci fazy podstawowej w czasie t=0 i
rozpoczyna wzrost od tego czasu. W takim przypadku predkos¢ zarodkowania moze by¢
dana:

N(t)=N"d(t-0) )
gdzie 6 odnosi si¢ do funkcji Diraca w postaci:

5(t-0)=0 t=0

j&(t—O):i t=0 )

Zarodkowanie autokatalityczne jest konsekwencjg odmiennej objetosci fazy macierzystej
1 pochodnej, co prowadzi do wzrostu energii odksztatcenia fazy macierzystej przed
postepujacym frontem przemiany. Przemianie austenit-ferryt towarzyszy znaczny wzrost
energii odksztatlcenia wywolanej zmienng gestos$cig faz. Wzrost ziaren ferrytu moze
generowa¢ wady w osnowie austenitu. Odksztatlcony austenit na froncie przemiany
ferrytycznej pozwala na tatwiejsze zarodkowanie nowych ziaren ferrytu niz
nicodksztatcony. Stad tez mozliwe jest ponowne zarodkowanie ferrytu na froncie
przemieszczajacej si¢ przemiany ferrytycznej i znaczny wzrost predkosci zarodkowania
prowadzacy do anormalnej kinetyki przemiany spowodowanej zarodkowaniem
autokatalitycznym. Ponowne zarodkowanie moze by¢ matematycznie opisane zmienng
iloscig punktow zarodkowania N, dang w postaci [11]:

N = pf, 4)

gdzie: p — wspotezynnik autokatalityczny, f, — utamek fazy przemienione;.

Relacja (4) zawyza catkowitg ilo$¢ punktow zarodkowania na pewnym etapie wzrostu,
poniewaz ciagly wzrost istniejagcych ziaren pochtania ziarna zarodkowane
autokatalitycznie, czego nie uwzglednia relacja. Rozwigzaniem jest wprowadzenie
wspotczynnika korygujacego [12] w postaci zaleznosci gestosci zarodkowania od stopnia
przemiany w postaci:

oty 5)

f,—f
gdzie: fst i fr — utamki przemienionej fazy na poczatku i konca etapu wzmozonego
zarodkowania autokatalitycznego. Uwzgledniajac zalezno$¢ (5), ilos¢ zarodkdéw na
jednostke objetosci w zarodkowaniu autokatalitycznym mozna wyrazi¢ w postaci:

f,—f
N = p(fp_ fst)(ftr_fpj (6)

Praktycznie, najczesciej obserwowane jest zarodkowanie posrednie: znaczna ilo$¢
zarodkow jest obecna przed startem przemiany, kolejne formujg si¢ podczas jej zajécia.
Na bazie tych obserwacji zdefiniowano pojecie zarodkowania mieszanego,

uwzgledniajacego nasycenie miejsc zarodkowania oraz zarodkowanie autokatalityczne
[10, 13]:

st
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\ f —f
N =N +p(fp—fst)(ﬁj @)
tr st

Podstawowym zadaniem modelowania przemian fazowych jest zdefiniowanie predkosci
zarodkowania w funkcji temperatury i sktadu chemicznego.

2.2.2. Wzrost

Rozrdézniane sg dwa typy wzrostu ziaren ferrytu — sterowane dyfuzja oraz sterowane
mobilnoscig granicy. W czasie t, objetos¢ Y nowej fazy zarodkowanej w czasie T moze
by¢ wyrazona relacja [10, 13]:

Y (t,,t) = ngpdr’]m (8)
f

gdzie: g — wspotczynnik geometryczny (dla ziaren sze$ciennych g=1, dla ziaren
sferycznych g=4n/3), vp — predkos¢ granicy, m — parametr wzrostu ziaren (dla wzrostu
sterowanego mobilnoscig granicy m=1, dla wzrostu dyfuzyjnego m=2), d — wymiar
wzrostu.

W przypadku wzrostu sterowanego granicg, predkos¢ granicy dana jest zaleznos$cig [14]:

v, (T(t))=Mexp [1—%} =V, exp(—%} exp Ll—exp[%%)ﬁ (9)

gdzie: M — zalezna od temperatury mobilnos¢ granicy, Vo — czynnik wzrostu (czg¢sto
zwany rowniez czynnikiem wzrostu niezaleznym od temperatury), AG? — energia
aktywacji atomow potrzebna do pokonania granicy migdzyfazowej, AG — roéznica w
energii Gibbsa fazy rodzimej i pochodne;j.

Dla duzych przechtodzen |AG| jest znacznie wigksze niz RT przez co relacja (9) upraszcza
si¢ do:

v, (T(t))=M =y, exp(— IR’A'I'(?((;)J (10)

gdzie: AQc (=AG?) — energia aktywacji wzrostu, vo — niezalezna od temperatury predkosc¢
granicy. Dla matych przechtodzen, sita pedna |AG| jest znacznie mniejsza niz RT, co
upraszcza rownanie (9) do postaci:

v, (T (1)) =M (-AG(T (1)) (11)

Przedstawione w rozdziale podwaliny fizyczne i matematyczne wzrostu ferrytu w stalach
podeutektoidalnych s3 wykorzystywane w bardziej zaawansowanych modelach
predykcyjnych. Wybrane z nich zostaty przedstawione w rozdziale 3.

2.3. Mechanizm przemiany martenzytycznej

Martenzyt jest fazg metastabilng tworzaca si¢ przy nagtym chlodzeniu austenitu. Proces
przemiany martenzytycznej jest procesem bezdyfuzyjnym, dlatego wynikiem jest nowa
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faza o takim samym skltadzie chemicznym co macierzysty austenit. W zwigzku z
praktycznym brakiem zjawisk dyfuzyjnych, spowodowanym naglym spadkiem
temperatury, atomy wegla nie segreguja pomiedzy ferrytem i cementytem i zostaja
uwiezione w strukturze A2 tworzgc nowg faze. Rozpuszczalno$é wegla w strukturze A2
austenitu jest znacznie przekroczona podczas tworzenia si¢ martenzytu, co prowadzi do
znieksztalcenia si¢ komorki elementarnej do formy BCT. Martenzyt jest faza
metastabilng — oznacza to, ze nagrzanie do temperatury, ktoéra pozwoli atomom wegla na
wiekszg mobilnos¢ sprawi, ze wegiel zacznie dyfundowac tworzac wegliki. W rezultacie
tetragonalnos¢ sieci zostaje zmniejszona, a martenzyt rozktada si¢ do mieszaniny ferrytu
i cementytu. Transformacja martenzytu do innych faz jest rowniez mozliwa w procesie
odpuszczania. Do wystgpienia przemiany poza osiggni¢ciem tzw. krytycznej predkosci
chtodzenia, istotna jest jeszcze temperatura. Przemiana zachodzi umownie w zakresie
temperatur Ms — M, ktorych wartosci $cisle koreluja ze sktadem chemicznym stopu i
stezeniem wegla. Wiekszos$¢ relacji pozwalajacych przyblizy¢ temperature Ms ma
charakter empiryczny wyrazony zalezno$cia uwzgledniajaca wplyw pierwiastkow
stopowych:

M, (°C) =Kk, + > _kw, (12)
gdzie: ko — temperatura Ms czystego zelaza, Wi — zawarto$¢ i-tego pierwiastka w stopie, ki

— wspotczynnik zawarto$ci i-tego pierwiastka. Grupg powszechnie uzywanych rownan
aproksymujacych temperaturg Ms zebrano w tabeli 1.

Tabela 1. Zestawienie empirycznych rownan aproksymujacych temperature MSs.

Autor Rok Réwnanie Literatura

Payson, 1944 M, (°C)=930-570C —60Mn —50Cr —30Ni — 20Si — 20Mo — 20W [15]

Savage

Carapella 1944 M,(°F)=925 (1-0.62C)(1—0.092Mn)(L-0.0338i)(1— 0.045Ni) [16]
(1-0.07Cr)(1—0.029Mo)(L— 0.018W )(L— 0.120Co)

Rowland, 1946 M, (°F)=930-600C —60Mn—50Cr —30Ni — 20Si — 20Mo — 20W [17]

Lyle

Grange, 1946 M, (°F)=1000-650C — 70Mn —70Cr —35Ni —50Mo [18]

Stewart

Nehrenberg 1946 M, (°F)=930-540C —60Mn —40Cr —30Ni — 20Si — 20Mo [19]

Steven, 1956 M, (°C)="561-474C —33Mn-17Cr —17Ni—21Mo [20]

Haynes

Andrews 1965 M, (°C)=539-423C —30.4Mn —12.1Cr —17.7Ni—7.5Mo [21]

Andrews 1965 M, (°C)=512-453C ~16.9Ni +15Cr —9.5Mo + 217(C)’ [21]

~71.5(C)(Mn)-67.6(C)(Cr)

Pietrzyk 2016 M,(°C)=409.058—2144C [22]

Trzaska 2016 M, (°C)="541-401C —36Mn —10.55i —14Cr —18Ni —17Mo [23]
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Bardziej zlozone zalezno$ci rozwijajg czysto chemiczne relacje empiryczne o wplyw
wielko$ci ziarna austenitu oraz efekt umocnienia ziaren austenitu [24]. W wielu
przypadkach jednak relacje empiryczne nie sa wystarczajace i do okreslenia temperatury
poczatku przemiany wykorzystuje si¢ bardziej zlozone modele. Przyktadem mogg by¢
modele oparte o sieci neuronowe, charakteryzujace si¢ wysokimi zdolno$ciami
predykcyjnymi [25-28]. Temperatura M¢ réwniez moze by¢ wyrazona jako funkcja
zalezna od zawarto$ci wegla w stali. Doktadne wyznaczenie temperatury Ms jest jednak
niezwykle trudne, gdyz wigze si¢ z koniecznoscig eksperymentalnego wyznaczenia
momentu przemiany ostatniego nieprzemienionego fragmentu austenitu [29]. W
przypadku stopoéw z zawartoscig wegla wigksza niz 0.3wt% warto$¢ temperatury Mg jest
mniejsza niz temperatura pokojowa.

Kinetyke przemiany martenzytyczne] mozna przedstawi¢ relacja w postaci funkcji
zaleznej od stopnia przechlodzenia ponizej temperatury startu przemiany. Dla stali o
zawartosci 1.1wt% wegla [30]:

f =1-6.96-10"° (455 AT)"” (13)
oraz dla stopow o zawarto$ci wegla w zakresie 0.37 — 1.1wt% [31]:

f, =1-exp(-1.10-10AT) (14)

gdzie: fm — utamek obj¢tosci martenzytu, AT — temperatura przechtodzenia ponizej Ms.
Analiza porownawcza obu modeli w stosunku do danych eksperymentalnych wskazuje
na znaczne rozbieznosci predykcyjne przy duzych stopniach przechtodzenia [1]. Relacja
(14) jest obecnie uwazane za najwierniejsze przyblizenie kinetyki przemiany ze wzgledu
na zastosowanie badan opartych o tomografi¢ rentgenowska (w odroznieniu do
mikroskopii optycznej wykorzystanej w [20, 30]).

Martenzyt tworzy si¢ za posrednictwem mechanizmu $cinania. Wiele atoméw zelaza
przemieszcza si¢ wspolnie 1 niemal jednoczesnie, co stoi w kontrascie do mechanizmu
ruchu atom-za-atomem poprzez granice w przemianach dyfuzyjnych. Poprzez
mechanizm $cinania nowopowstaty krysztat martenzytu jest przesunigty czgsciowo nad i
czesciowo pod powierzchnig austenitu. Tak wigc pierwotnie pozioma powierzchnia fazy
macierzystej zostaje obrocona lub przechylona w nowym kierunku przez przemiang
$cinajacg (rysunek 5).
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Pochylona ptaszczyzna
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Powierzchnia austenitu
pierwotnego

Ptaszczyzna habitus

f

Martenzyt

Rysunek 5. Schemat $cinania i obracania powierzchni przy tworzeniu plytki martenzytu.

Nachylenie powierzchni jest wazng cechg charakterystyczng przemian zachodzacych
mechanizmem $cinajacym, ktore nie s obserwowane w przemianach dyfuzyjnych, gdzie
powierzchnia nowej fazy jest rownolegta do powierzchni fazy rodzimej. Przemianie
martenzytycznej towarzyszy zauwazalne odksztalcenie plastyczne austenitu ktore
przenosi si¢ na tworzaca si¢ plytke martenzytu. Ostatecznie ograniczenia w fazie
rodzimej ograniczaja dlugos¢ listew martenzytu i dalszej przemianie musi towarzyszy¢
zarodkowanie nowych plytek.

W idealnym przypadku krysztalty martenzytu maja ptaszczyzny styczne do rodzimego
austenitu (zaleznosci Kurdimowa-Sachsa). Preferowane ptaszczyzny krystalograficzne
austenitu, w ktorych tworzy¢ si¢ moga krysztal, martenzytu, nazywane sg ptaszczyznami
habitus 1 sg r6zne dla r6znych stopow.

Wysoka twardo$¢ martenzyt zawdzigcza sieci BCT, ktora jest znacznie rzadziej
upakowana atomami niz sie¢ austenitu. Z faktem tym, zwigzane jest rOwniez zwiekszenie
objetosci 1 znieksztatcenie siatki krystalograficznej po osiagnigciu temperatury Ms, CO
prowadzi do zwigkszenia wytrzymatosci oraz twardosci poprzez blokad¢ przemieszczen
dyslokacji. Podczas chlodzenia, osiggniecie temperatury Ms konczy przemiang, a
pozostaly austenit uznawany jest za austenit szczatkowy. Zalezno$¢ warto$ci temperatury
Ms od stezenia wegla sprawia, ze martenzyt moze wystepowaé¢ w formie plytkowe)
(rysunek 6b) jak i lisciastej (rysunek 6a). Martenzyt ptytkowy odnajdywany jest w stali o
stezeniu wegla ponad 1.0wt%, a lisciasty wystepuje w stalach o stezeniu wegla nie
przekraczajacym warto$ci 0.6wt%. W zakresie stezen 0.6 — 1.0wt% wystepowacé moze
mieszanina obu typow morfologii [32].
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Rysunek 6. Schemat budowy martenzytu listwowego (a) oraz ptytkowego (b).

W rozdziale przedstawiono zarys metalurgicznych aspektéw wybranych przemian
fazowych w stalach przy nagrzewaniu i chtodzeniu oraz empiryczne wzory pozwalajace
przewidzie¢ cze$ciowo ich aspekty (jak temperatury startu i konca). Nalezy zwrocic
uwage, ze jest to opracowanie dos¢ ogdlne i skupia si¢ tylko na najwazniejszych
aspektach wybranych przemian z naciskiem na przemiany zachodzace w stalach
podeutektoidalnych. Kinetyka przemian zalezy od wielu czynnikéw: sktadu
chemicznego, historii odksztalcenia, zastosowanego schematu obrobki termicznej —
powoduje to, ze przewidywanie skladu fazowego stopu stanowi spore wyzwanie, a
istniejace zalezno$ci potrafia by¢ niewystarczajace w ztozonych przypadkach.
Wiasciwosci stali zalezag w duzej mierze od sktadu fazowego i morfologii mikrostruktury,
dlatego mozliwo$¢ ich prognozowania stata si¢ kluczowa, przy projektowaniu nowych
stopow oraz ksztattowania wtasciwosci istniejacych.
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3. Modelowanie przemian fazowych w stalach

Rozdziat zawiera przeglad najpopularniejszych metod modelowania przemian fazowych
w stalach. W zalezno$ci od celu przeprowadzenia modelowania jak i oczekiwanych
typow wynikow moze zostaé wykorzystany szeroki zakres technik modelowania,
réznigcych si¢ zard6wno mozliwosciami predykcyjnymi, jak i predkosciag obliczen.
Podstawowy podziat technik numerycznych obejmuje metody wykorzystujace rownania
empiryczne, metody bazujagce na rozwigzaniu réwnan rézniczkowych oraz modele
wykorzystujace wirtualng reprezentacje mikrostruktur. W opracowaniu skupiono si¢
jedynie na modelach mikrostruktury (kinetyka przemiany i morfologia) z pominigciem
modeli zjawisk towarzyszacych przemianom fazowym, takich jak naprezenia
indukowane zmiang objgtosci.

3.1. Modele przemian fazowych wykorzystujace r6wnania empiryczne

W obliczeniach inzynieryjnych, gdzie przede wszystkim kluczowa jest predkosé
prowadzonych obliczen, a od modeli oczekuje si¢ gldownie dostarczenia podstawowych
informacji takich jak udzial poszczegélnych faz czy kinetyka przemiany,
wykorzystywane sg modele wykorzystujace rownanie Avramiego [33-35], ktore w
podstawowej formie ma postac:

X =1—exp(—kt") (15)

gdzie: X — ulamek objgtosci nowej fazy, Kk, n — wspolczynniki dobierane
eksperymentalnie.

Pierwsze rbwnanie Avramiego bazuje na zatozeniu rownomiernego rozktadu zarodkow.
Konsekwencja tego zatozenia jest staty stosunek pomigdzy tempem wzrostu ziaren a
predkoscia zarodkowania. Dodatkowo, roéwnanie jest prawdziwe w warunkach
izotermicznych, gdyz nie uwzglednia zmiany temperatury. Warunki takie nazywane sg
warunkami izokinetycznymi. Zalozenia te ograniczajg praktyczng stosowalnosc
rownania tylko do nielicznych przypadkow co sprawito, ze nie mialo ono w swojej
bazowe] formie zastosowania do wigkszoSci procesow metalurgicznych, w ktoérych
zachodzily przemiany fazowe.

Dalszy rozw6j metody zwigzany byt z zastosowaniem zasady addytywnosci Sheila [36]
w celu umozliwienia zastosowania réwnan do szerokiej gamy procesow. W uogolnieniu,
miejsca zarodkowania stajg si¢ nasycone we wczesnym okresie przemiany i dalszy
przebieg przemiany jest scisle zwigzany ze wzrostem ziaren. Obserwacja ta doprowadzita
do opracowania warunku koniecznego do zastosowania zasady addytywnosci:

% <0.5 (16)

Y
gdzie: T — temperatura, D, — wielko$¢ ziarna austenitu, tos — czas potrzebny do zajscia
50% przemiany. Reguta addytywnosci pozwolila na wprowadzenie do modelu czasu
niezbgdnego na rozpoczecia zarodkowania nowej fazy. Zgodnie z reguta addytywnosci,
przemiana rozpoczyna si¢ wtedy, gdy suma poszczegolnych utamkow osiggnie warto$¢
rowng 1:
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¢ dt ¢ 1 dt r1

= —dT =|———dT =1 17
-[rn(T) J.7:n(T)dT !vrn(T) a7
gdzie: t, (T) - czas inkubacji w stalej temperaturze T, v — predkos¢ chtodzenia.

Glownym predykatem mozliwosci stosowania reguty addytywnosci, jest przestanka, ze
postep danego zjawiska w dowolnym momencie zalezy tylko od temperatury. W
rownaniu (15) tylko wspolczynnik k jest zalezny od temperatury, zatem z
uwzglednieniem zasady addytywnosci rownanie przybiera forme:

T Un
X —1—exp{—jﬂdT} (18)
TV
gdzie: To — temperatura konca inkubacji. Wspotczynnik K jest zwykle wyrazony w postaci
funkcji zaleznej od temperatury, w taki sposob by jej zmiana odzwierciedlata zachowanie
diagramow CTP. Dobér funkcji k jest zwykle $cisle zwigzany z modelowanym procesem.
Donnay [37] zaproponowat forme funkcji dla przemiany ferrytycznej w postaci:

k2
K=K, €Xp —[ﬂ] (19)
kl

gdzie: Kmax, Tnose, K1, ko — wspolczynniki dobierane na podstawie diagraméw CTP,
wielkos$ci ziarna austenitu i temperatury krytyczne;.

Pietrzyk i Kuziak [38] zaproponowali nastgpujace postacie funkcyjne wspotczynnika k
do modelowania przemian w procesach laminarnego chlodzenia oraz ciaggtego
wyzarzania

k:%exp(kz—le) (20)

4
k=k,exp(k, —kT) (21)

gdzie wspotczynniki ki-ks sa dobierane w procesie analizy odwrotnej dla prob
dylatometrycznych.

Kolejng grupe modeli stanowia modele wykorzystujace rozwigzania réwnan
rozniczkowych, co znaczaco przybliza je do fizyki procesu a zarazem pozwala na szeroka
aplikowalno$¢ do zagadnien ze zmieniajaca si¢ temperatura. Suehiro i Senuma
zaproponowali w [39, 40] model przemiany ferrytycznej ztozony z dwoch réwnan,
odpowiednio dla zarodkowania i wzrostu (22) oraz wysycenia punktéw zarodkowania

(23):
dX, 31025 1 o
m =3,(SIG®) {In{l . H (1-X,) (22)

f

_ - a, |6
=a, 10" exp(ﬁjEG(l—Xf) (23)
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gdzie: X¢ — utamek przemienionej fazy, | — predkos¢ zarodkowania, G — predkosc
przemiany, S — pole granic mi¢dzyfazowych, D, — wielko$¢ ziarna austenitu, R — stata
gazowa, T — temperatura.

Poszczegolne wspdtczynniki modelu zostaly przedstawione za pomocg zaleznoSci:

D -a,10°
| =—=exp| —=—;
JF \RTAG
Cc,-C
65 0 24
r » — Lo
5= &
D}’

gdzie: D — wspoétczynnik dyfuzji wegla w austenicie, C, — $rednie stezenie wegla w
austenicie, Co— stezenie wegla w ferrycie, Co — poczatkowa zawartosé wegla w stali, Cyq
— stezenie wegla na granicy ferryt-austenit, 4G — energia swobodna Gibbsa, r — promien
krzywizny rosnacej fazy, T - temperatura bezwzgledna.

Bardziej fizyczny model przemian zostat zaproponowany przez Leblonda i Devaux’a w
[41], ktorzy wykazujac liczne problemy z mozliwoscig aplikacji wezesniejszych modeli
w zmiennych warunkach termicznych zaproponowali réwnanie rozniczkowe:

d_x _ I:f‘l' - Ff max
dt t(T)
gdzie: X — utamek objetosci ferrytu, Fir — rownowagowy utamek objetosci ferrytu w

temperaturze T, Fmax — maksymalny udziat ferrytu w stali, = — charakterystyczny czas
przemiany w statej temperaturze T.

(25)

Pomimo swojej prostoty, model wykazuje satysfakcjonujace mozliwosci predykcyjne dla
szerokiej skali predko$ci zmian temperatury. W pierwotnej formie model nie uwzglednia
wptywu wielko$ci ziarna austenitu. Uwzglednienie tego wplywu staje si¢ kluczowe w
przypadku modelowania przemiany bainitycznej, ktorej zakres temperaturowy zwigksza
si¢ wraz ze spadkiem czasu austenityzowania. Konieczne jest wigc powigzanie rOwnania
(25) z modelem wzrostu ziarna austenitu:

d = Q X =
—(D)=Cexp| —— |- D* 26

dt ( ) p( RT ] Fr e (26)
gdzie: D - $rednia wielko$¢ ziarna, C, Q — wspotczynniki, R — stata gazowa

Model wykorzystujacy rOwnania teorii sterowania [42] stanowi rozwinigcie idei modelu
Leblonda. Podstawowa motywacja autorow modelu byta przestanka, ze kinetyka
transformacji fazowej jest podobna do odpowiedzi czwodrnika elektrycznego drugiego
rzedu w teorii sterowania. Koncepcja modelu zaklada wykorzystanie rownania
rézniczkowego do opisu stanu przejsciowego pomiedzy dwoma stanami roéwnowagi
fazowej. Model wprowadza do réwnania (25) czton odpowiedzialny za bezwladno$é
drugiego stopnia, realizowany przez dwie state czasowe (B1, B2):
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d2X dX

B’ 0 +82E+X=f(T)

F. (27)
f(T)=
()=

f max

gdzie: B1 — parametr odpowiedzialny jest za poczatkowe opOznienie rozpoczegcia
przemiany z powodu zarodkowaniem i wyrazony zostal w postaci:

B, =aexp[-a,(A;-T)] (28)
Parametr B2 odpowiada za wzrost nowej fazy 1 moze zosta¢ skorelowany ze
wspotczynnikiem dyfuzji oraz mobilno$ciag granicy:

B ,= - a“_TJZ _ 29
%GXP({ . (29)

gdzie: a1 - as — wspolczynniki dobierane w analizie odwrotnej dla badan
dylatometrycznych.

Model wykazatl si¢ dobrymi mozliwosciami predykcyjnymi w przypadku modelowania
przemiany ferrytycznej w procesach charakteryzujacych si¢ zmienng temperaturg .

Historycznie, pierwsza proba modelowania przemian bezdyfuzyjnych bylta praca zespotu
Koistinen i Marburger [43], ktorzy zaproponowali zaleznos¢ empiryczng utamka
austenitu szczatkowego w funkcji temperatury. Model zostal opracowany poprzez
aproksymacje wynikéw badan laboratoryjnych przeprowadzonych na stopach zelaza i
wegla bez dodatkow stopowych:

X, = exp[—1.10~10_2(Ms —Tq)}
M, >T, >-80°C

gdzie: X, — utamek austenitu resztkowego, Tq — najnizsza temperatura osiggnieta w
procesie hartowania, Ms — temperatura rozpoczgcia przemiany martenzytyczne;j.

(30)

3.2. Modele przemian fazowych wykorzystujace wirtualna
reprezentacje¢ mikrostruktur

Modele oparte o wirtualna reprezentacj¢ mikrostruktury sg modelami dyskretnymi,
roznigcymi si¢ przede wszystkim sposobem przedstawienia samej mikrostruktury, tj.
opisu granic ziaren. W grupie tych modeli wyr6zniamy modele implicit (jawne) 1 explicit
(niejawne). Modele jawne ujmuja mikrostrukture w sposob jednoznaczny, przypisujac
kazdy punkt przestrzeni obliczeniowej do okreslonego ziarna i fazy. Do grupy tych
modeli nalezag modele oparte o automaty komérkowe i metode $ledzenia frontu. W
modelach niejawnych ziarna reprezentowane sg przez funkcje pola, a granica miedzy
ziarnami stanowi obszar w ktorym funkcja ta si¢ zmienia lub przyjmuje zatozone
wartosci. Do grupy tych modeli nalezg rozwigzania oparte o metodg¢ pola faz czy metode
poziomic.

Modele oparte o automaty komorkowe sprowadzajg sie do podstawowych krokow:
dyskretyzacja przestrzeni za pomocg komorek o regularnych ksztaltach, okreslenie
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otoczenia (najblizszych sasiadow) kazdej z nich, okreslenie stanu poczatkowego i
dopuszczalnych standw jakie moga przyjmowac oraz regut przej$cia. Reguta przejscia
okresla przestanki oraz sposob w jaki nastgpuje zmiana stanu komorki. Przestanki te
moga zaleze¢ zaréwno od stanu samej komorki, stanu jej sgsiadow jak 1 pewnych
czynnikow zewnetrznych lub warto$ci losowych. W typowej implementacji modelu
opartego o automaty komorkowe stan wszystkich komoérek zmienia si¢ synchronicznie
wg. przyjetych regul w danej chwili czasowej. Wyjatkiem sg automaty komorkowe
stochastyczne [44] oraz asynchroniczne [45]. Ze wzgledu na regularnos¢ dyskretyzacji
przestrzeni obliczeniowej, czgsto w regutach przejScia wykorzystuje si¢ dodatkowo
aproksymacje¢ pewnych globalnych zmiennych, np. za pomoca metody rdznic
skonczonych (FDM).

Teoria automatow z ktorej bezposrednio wywodzi si¢ koncepcja automatow
komoérkowych zostata zaprezentowana w 1930 [46]. Historycznie, pierwsze prace na
temat automatow komoérkowych przypisuje si¢ Stanistawowi Ulamowi, ktory
wykorzystal modele oparte na kratownicy (ang. lattice model) w swoich badaniach nad
wzrostem krysztatdéw oraz Johnowi von Neumanowi badajagcemu uktady samoreplikujace
si¢. Ich wspolna praca zaowocowala koncepcja automatow komorkowych datowang na
poczatek lat 50. XX wicku [47]. Dalszy rozwoj metodologii pozwolit na wykorzystanie
automatow komorkowych w modelowaniu uktadow dynamicznych, w biologii, chemii,
transporcie, kryptografii oraz modelowaniu fizyki wielu zjawisk.

Modelowanie zjawiska przemiany fazowych oraz ruchu granicy miedzyfazowej idealnie
wpasowuje si¢ w podstawowe zasady rzadzace automatami komoérkowymi. Pierwsze
proby zaadoptowania modelu CA do symulacji przemian fazowych w procesie ciaglego
chtodzenia zostaly przedstawione w [48]. Autorzy bazujac na badaniach kinematyki
przemian fazowych przedstawili uproszczony model zarodkowania i przemiany ferryt-
austenit. Kazda komorka automatu mogta przyja¢ jedng z czterech stanow: austenit,
austenit+ferryt, ferryt, austenit+ferryt+wegliki. Przyjeto, ze wzrost ferrytu jest
kontrolowany tylko przez dyfuzje wegla w austenicie, a na granicy miedzyfazowej panuja
warunki rownowagowe. Model zarodkowania oparto na idei zaczerpnigtej z modeli
krzepnigcia, w ktorych zarodkowanie nowej fazy nastepowato natychmiastowo w
uprzywilejowanych miejscach zaraz po osiggnigciu danego stopnia przechtodzenia.
Predkos¢ zarodkowania opisano numerycznie krzywa Gaussa. Ruch granicy
kontrolowany jest tylko przez zasad¢ zachowania masy. Kazdej komorce przypisano
srednie stezenie wegla, ktore zmieniato si¢ pod wpltywem dyfuzji wegla. Problem dyfuzji
rozwigzano poprzez rozwigzanie rownania Ficka za pomocg metody réznic skonczonych.
Wzrost ferrytu kontynuowany jest dopdki nie zostaje osiggnigta temperatura Ms. Model
uwzglednia rowniez zarodkowanie weglikéw, ktore powstrzymuje wzrost ferrytu.
Predko$¢ wzrostu ferrytu zostata opisana rownaniem:

dC D
V= dny C (1—kp)

(31)

gdzie: dC,/dn — gradient stg¢zenie wegla w kierunku normalnym do granicy, C; -

rownowagowe stgzenie wegla w austenicie, kp — wspotczynnik podziatu wegla miedzy
austenitem a ferrytem, D — wspotczynnik dyfuzji wegla w austenicie.
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Potozenie granicy jest $sledzone na podstawie predkosci obliczonych w komorkach
ulegajacych przemianie. Autorzy wskazali na pojawienie si¢ anizotropii ruchu granicy,
ktéra w przedstawionym modelu nie moze by¢ jednak kontrolowana. Przedstawiony
model byl wstanie w znacznym stopniu odwzorowa¢ kinetyke przemian w szerokim
zakresie temperatur i predkos$ci chtodzenia, jednak znaczne niedoktadno$ci pojawiaja si¢
w stosunku do zmiennej wielko$ci ziarna austenitu.

Rozwinigciem modelu Kumara dla stali stopowych niskoweglowych jest bazujacy na idei
siatki heksagonalnej model Zhanga [49]. Model czerpie szeroko z podejscia
wykorzystujacego metodze objetosci skonczonych [50] i z koncepcji podobienstwa
zachowania niskoweglowych stopow Fe—ZXi —C do niskoweglowego stopu Fe-C,
nazwanego w pracy super-pierwiastkiem S [51]. W modelu potozono duzy nacisk na
mechanizm zarodkowania ferrytu i wptywu redystrybucji wegla na zarodkowanie i
rozrost ziaren. Ilo§¢ nowych zarodkoéw utworzonych w danej temperaturze zostata podana
W postaci:

1(T")=K,(KT")"° D, exp(——Kz J

KT'(AG{™")
AG[”* = AG]”" ~RT'Ina]
AGL ™ =141)" x (AT, — ATy, )+AGLY
AG[ = 20853.06 - 466.35T ' —0.046304T "2 + 71.147T'In T’

o(S)
1-|14-12exp —Wy XL
RT')©

1-X;
Inal = o (32)
13-12exp| =
RT'

gdzie: pnuc — prawdopodobienstwo zarodkowania ferrytu w komorce austenitu o
powierzchni S,, | (T')- szybkos¢ zarodkowania ferrytu na jednostke powierzchni w

In

temperaturze T', Q — predkos¢ chtodzenia, K1 — stala zwigzana z gesto$cig zarodkowania,
K2 — stata zwigzana z energia powierzchniowa migdzy fazami ferrytu i austenitu, k — stata
Boltzmana, AG] ™ - sita pedna zarodkowania ferrytu, AG{™*, AGL ) - energie

swobodne super-pierwiastka S i zelaza w funkcji S w przemianie austenit-ferryt. xj —
utamek molowy pierwiastka stopowego Xi, AT,,, AT, - parametry Zenera, -

wspotczynnik aktywnosci super-pierwiastka S, W, - stata reprezentujaca wymiang energii

pomiedzy atomami wegla w austenicie.
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W modelu wykorzystano siatke¢ heksagonalng, co umozliwito redukcj¢ anizotropii
wywotanej dyskretyzacjg. Komorki moga przybiera¢ jeden z trzech stanow: ferryt,
austenit, granica o/y (rysunek 7). Kazdej komorce przypisano roéwniez orientacj¢

krystalograficzna, losowo z zakresu <1,100>, cho¢ jej wplyw na przemiang nie zostat
przedstawiony. W modelu przyjeto rownomierny poczatkowy rozklad wegla.

Wykorzystano periodyczne warunki brzegowe, oraz liniowy i rdwnomierny spadek
temperatury na catej przestrzeni, sterowany odgornie przyjeta predkoscia chtodzenia.

Rysunek 7. Przyklad siatki wykorzystany w modelu CA przemian fazowych.

Komorki austenitu mogg ulec przemianie w ferryt na skutek zarodkowania nowych ziaren
lub rozrostu istniejagcych ziaren ferrytu. Po zmianie stanu komorki na ferryt, czesé
zmagazynowanego wegla jest rozdzielana wsrdd sgsiednich komorek, a otaczajace
komorki austenitu stajg si¢ granica miedzy fazows. Graniczne prawdopodobienstwo
zarodkowania ferrytu jest okreslane losowo w komorkach nalezacych do granicy ziaren
austenitu przed rozpoczgciem symulacji. Prawdopodobienstwo transformacji komorki w
ferryt zostalo wyrazone w postaci:

t
jvndt
to
pcap =
La“ (33)
C
p,%| _p, aoc,
“on| on |,
_ aly aly
Vn - al al
¢, —c’
gdzie: ¢y — stezenie wegla w fazie v, Dy — wspotczynnik dyfuzji wegla w fazie v, ¢, C‘;’”

- stezenie wegla w fazie a i y blisko frontu przemiany, vn — predkos¢ ruchu granicy
mi¢dzyfazowej w kierunku normalnym, Lca— odlegto$¢ pomiedzy $rodkami sgsiednich
komorek.

Dyfuzje wegla modelowano wykorzystujac rozwigzanie metodg objetosci skonczonych.
Wyniki uzyskiwane z modelu wykazaty duza zgodnos¢ dla matych predkosci chtodzenia
(<20°C/s). W przypadku wigkszych predkosci chtodzenia duze rozbieznosci thumaczono
niedoskonato$ciami modelu zarodkowania, ktérego rola jest intensyfikowana w
przemianie zachodzacej przy duzych predkosciach chtodzenia.
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Van Leeuwen w [52] zwraca uwagg¢ na gromadzenie si¢ wegla przy granicy
miedzyfazowe] podczas przemiany. Gromadzacy si¢ wegiel zmniejsza site pedng
przemiany. Autorzy wskazuja, ze istniejag dwa podstawowe procesy definiujace predkosé
ruchu granicy migdzyfazowej: predkos¢ przebudowy siatki sieci Al na A2 oraz predkos¢
dyfuzji wegla w ziarnie austenitu. Zaproponowano podejscie mieszane (ang. mixed-mode
approach) do opisu przemian uwzgledniajacy oba zjawiska. W przypadku gdy stezenie
wegla przy granicy o-y jest zblizone do st¢zenia rOwnowagowego przemiana jest
kontrolowana glownie przez dyfuzje. Jesli dyfuzja przebiega szybko, a stezenie jest
blizsze sredniemu st¢zeniu wegla w austenicie, przemiana jest kontrolowana mobilno$cia
granicy. Autorzy [19] zdefiniowali strumien wegla na granicy y-a jako iloczyn predkosci
granicy wg modelu Christiana [53] i roznicy st¢zenia wegla:

J, = (c;” -C, ) M, exp(—%jAG2 (34)

Gdzie: ¢ - stezenie wegla w austenicie przy granicy, C, - stezenie wegla w ferrycie,

Mo — wpoltczynnik przedwyktadniczy, Q — energia aktywacji dyfuzji wegla, R —
uniwersalna stata gazowa, T — temperatura, AG, - energia swobodna Gibbsa migracji

granicy.

Z powodu mozliwej akumulacji wegla charakter przemiany moze ulega¢ zmianie z
jednego typu na drugi. Testowy model oparty na siatce z kwadratowymi komorkami i
periodycznymi warunkami brzegowymi zostal wykorzystany do przeprowadzenia testow
numerycznych. W pracy wykazano, ze graniczng zawartoscig wegla w stali zmieniajaca
charakter przemiany y-a z kontrolowanej glownie przez ruch granicy na kontrolowang
gléwnie przez dyfuzje jest 0.18%wt C.

Sietsma i van der Zwaag [54] przedstawili koncepcje parametru Z® pozwalajacego na
klasyfikacje sposobu w jaki zachodzi ruch granicy migdzyfazowej. Parametr Z® jest
proporcjonalny do dyfuzyjnosci segregujacego pierwiastka oraz stosunku powierzchni do
objetosci rosngcego ziarna nowej fazy.

zs. DA (35)

M, V®

Parametr Z zmienia si¢ w tym podej$ciu od 0 do nieskonczonosci, gdzie 0 oznacza, ze
ruch granicy kontrolowany jest tylko przez dyfuzj¢ pierwiastka, a nieskonczonos¢ — przez
mobilnos¢ granicy. W pracy [21] wykazano, ze wszystkie dyfuzyjne przemiany fazowe
sg poczatkowo sterowane mobilnoscig granicy 1 wraz ze wzrostem fazy stajg si¢
sterowane dyfuzja. Zmiana typu przemiany wigze si¢ ze znacznym wzrostem predkosci
ruchu granicy.

W pracy [55] autorzy rozwineli metodologi¢ modelowania o uwzglednienie mobilnosci
granicy miedzyfazowej w warunkach nierownowagowych. Predko$¢ ruchu granicy
mi¢dzyfazowej zdefiniowano opierajgc si¢ na pracy [56] w postaci iloczynu mobilnosci
1 sity pedne;j:
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v(c;’y,c;’y): MF

M = Moexp(—S—TJ (36)

P (e )-nir(e)
gdzie: M — efektywna mobilno$¢ granicy, F — chemiczna sita pedna, p;° (C;’y ), ThA (C;” )

- potencjat chemiczny Zelaza w austenicie i ferrycie obliczany za pomoca modelu
roztworu regularnego [57], Mo — wspotczynnik przedwyktadniczy, Q — energia aktywacji
dyfuzji wegla, R — uniwersalna stata gazowa, T — temperatura [K].

W pracy pominigto modelowanie zarodkowania ferrytu i zdecydowano si¢ je zastapic¢
wynikami obserwacji mikroskopowych, z ktorych wywnioskowano ilo§¢ zarodkéw na
jednostke objetosci. Czas inkubacji zostal pominigty. Testy modelu wykazaty duza
doktadno$¢ 1 stabilno$¢ wynikéw dla rozwigzania 2D w warunkach izotermicznych.
Autorzy zauwazyli jednak, znaczng zalezno$¢ otrzymywanych wynikéw od wielkosci
siatki automatow uzytych w symulacji. Jak pokazano w [58] zastosowanie podejscia
mieszanego nie implikuje koniecznosci modelowania dyfuzji wegla podczas procesu,
ktore jest obliczeniowo wymagajace, do otrzymania rzetelnych wynikow.

Odmienne podej$cie w ktorym przedstawiono zalezno$¢ predkosci ruchu granicy
mi¢dzyfazowej bezposrednio od szybkosci dyfuzji przedstawiono w [59] w postaci
relacji:

¢’ (1-K)
gdzie: D — wspotczynnik dyfuzji wegla, VcC- gradient dyfuzji wegla w kierunku
normalnym do granicy, K — wspotczynnik podziatu wegla pomigdzy austenit i ferryt, C;'

- rtownowagowe stezenie wegla na granicy migdzyfazowej. W pracy wykorzystano model
zarodkowania ferrytu oparty o klasyczng teori¢ zarodkowania wraz z losowym
rozmieszczeniem punktow nukleacji w kazdym kroku czasowym. Model oparto na siatce
komorek czworokatnych i sgsiedztwie Von Neumanna.

Dalsze prace zwigzane z modelowaniem przemian fazowych za pomoca automatow
komorkowych przedstawiaja gldwnie ich zastosowanie w roznych procesach
przemystowych [60-62], rozwijajg metodologi¢ do modelowanie w przestrzeni 3D [63]
oraz skupiaja si¢ na aspektach numerycznych, takich jak wplyw siatki na anizotropi¢
uzyskiwanych wynikow [64], czy w koncu uwzglednieniem dyfuzji innych pierwiastkow
[65]. Modele oparte 0 metode automatow komorkowych sg czesto taczone z innymi
sposobami modelowania zjawisk skali makro tworzac modele wieloskalowe [66, 67].

Kolejng grupa modeli wykorzystywang w modelowaniu zmian mikrostruktury sa modele
z dyfuzyjng granicg mi¢dzyfazowa, w ktdrych rozdzielenie faz nie nastgpuje skokowo,
ale jest ciggle na pewnym waskim obszarze. W konwencjonalnych technikach
modelowania przemian fazowych i ewolucji mikrostruktury granice migdzy réznymi
fazami przyjmuje si¢ za ostrg — oznacza to, ze zmiana wilasnosci materiatu nastgpuje
skokowo wraz ze zmiang potozenia granicy. Dla kazdego z obszaréw rozwigzywany jest
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zestaw rownan rozniczkowych pozwalajacych uzyska¢ rozktad szukanej zmiennej (np.
stezenia pierwiastka), dodatkowo na granicy konieczne jest czg¢sto zadanie warunku
brzegowego w postaci strumienia masy oraz podjecia krokow w kierunku zapewnienia
prawdziwosci rownan konstytutywnych réwnowagi termodynamicznych. Kluczowym
staje si¢ sledzenie granicy pomigdzy poszczegdlnymi domenami i reagowanie na zmiany
morfologiczne, takie jak tgczenie i rozdzielanie pod obszaréw. W przypadku granic
dyfuzyjnych mikrostruktura reprezentowana jest przez zbidr zmiennych stanowigcych
cigglte funkcje zarowno w domenie przestrzeni obliczeniowej jak i czasie. W obrgbie tej
samej domeny (np. ziarna) warto$ci funkcji jest taka sama jak w przypadku modeli z ostra
granicg (rysunek 8). Przej$cie pomigdzy sgsiednimi domenami nie jest jednak skokowe a
cigglte. Polozenie granicy jest zatem posrednio okreslone przez przyjeta warto$¢ izolinie
zmiennej pola, a jej potozenie ewoluuje dzigki zadanemu réwnaniu kinetyki granicy.
Wykorzystujac granice dyfuzyjne mozliwa jest predykcja nawet ztozonych morfologii
mikrostruktur jak i réwniez ich przemian. Mechanizmy rozdziatu oraz taczenia si¢ faz nie
wymagaja podejmowania dodatkowych krokow. Zastosowanie metod dyfuzyjnych
granic sprawia, ze wiele wlasnos$ci przemian mikrostruktury moze by¢ bezposrednio
ujete w funkcji ruchu granicy i nie musi by¢ zadawane w sposob jawny na granicy.

granica

ranica
2) | b) -
A A
<
o g
5 o
c
. £
N
Odleglos¢ o Odleglosé o

Rysunek 8. Przyklad granicy ostrej (a) oraz dyfuzyjnej (b).

Do grupy modeli z dyfuzyjng granicg zaliczamy modele oparte o metode pola faz oraz
metodg izolinii. Zastosowanie metody pola faz w symulacjach przemian fazowych bazuje
na koncepcji metody wielu faz przedstawionej pzez Stainbacha w [68], ktora umozliwia
fatwa korelacj¢ parametrow numerycznych z fizycznymi (takimi jak mobilno$¢ granicy
miedzyfazowej czy energie). W podejsciu tym, do kazdego sktadnika mikrostruktury, np.
ziarna, jest przypisany osobny parametr pola ¢ [i=1..N], gdzie ¢ przyjmuje warto$¢
rowng 1 wewnatrz ziarna i 0 na zewnatrz. Na granicy dwoch ziaren nastepuje stopniowa
zmiana odpowiadajgcych sobie parametrow pola 0od 0 do 1 tak, ze spelniony jest warunek

z¢i(r,t):1 dla kazdego punktu r domeny obliczeniowe] zawierajacej N ziaren.

Szybko$¢ zmiany warto$ci parametrow pola jest opisana sprz¢zonymi réwnaniami
rozniczkowym w postaci:

Zu{ {¢V¢ ¢V¢+—¢ ¢)} FAG} (38)

i]
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gdzie: - mobilnos¢ granicy, o;; - energia granicy, 77; - szeroko$¢ granicy,
AG; - sita pedna,

Ewolucja parametréw pola fazowego opisujacych mikrostruktur¢ przebiega poprzez
minimalizacj¢ catkowitej energii swobodnej systemu. Réwnanie pola faz moze byc¢
sprzezone z réwnaniem dyfuzji wegla i innych pierwiastkbw oraz roéwnaniami
termodynamicznymi. Model numeryczny w takiej postaci umozliwia wprowadzenie
praktycznie nieograniczonej ilosci dodatkowych parametréw, np. orientacje
krystalograficzne. Zaletg tego rozwigzania jest mozliwos¢ uwzglednienia anizotropii
wlasciwosci tych parametrow. Nalezy jednak zauwazy¢, ze dokladne wartosci
poszczegbdlnych parametréw, a w szczegdlnosci mobilnosci, nie sg poznane. Model pola
faz nie obejmuje w swoich zatozeniach zarodkowania, ktére musi by¢ uwzglednione w
inny sposob. Sama natura modelu dyfuzyjnej granicy sprawia, ze konieczne staje si¢
okreslenie szerokosci granicy, ktoére odbywa si¢ zwykle na podstawie przeprowadzonych
analiz asymptotycznych. Dodatkowo, konieczne jest przyjecie odpowiednich zatozen do
warunkow panujacych w tym regionie: traktowanie go jako mieszaniny dwoch faz o
takim samym sktadzie chemicznym [69], lub okreslonym stosunku kazdego sktadnika
[70]. Pomimo wyzwan zwigzanych z modelowaniem granicy, na pierwszy plan wychodzi
fatwo$¢ modelowania ztozonych ksztattow mikrostruktur (ptytki, igly czy regularne
ziarna) 1 brak koniecznosci jawnego $ledzenia punktéw granicy.

Pierwsze proby zastosowania metody pola faz do modelowania przemian fazowych
zostaly przedstawione w [71] dla modelu pararéwnowagi (ang. paraequilibrium). Model
ten odnosi si¢ do warunkow zajscia przemiany fazowej, ktore wykluczaja dyfuzje
pierwiastkow stopowych, za§ zrbwnowazenie potencjatu chemicznego zapewnia dyfuzja
wegla migdzy sktadnikami fazowymi stali. Model czerpie szeroko z zalezno$ci taczacej
ewolucj¢ pola fazowego i dyfuzji z funkcjonatem swobodnej energii Landau-Ginzberga
F (¢,Cl,C2,...) . W przypadku stopéow wielosktadnikowych F jest funkcjonatem

zmiennych: pola faz i st¢zenia skladnikéw. Zdefiniowano ciggla funkcje pola ¢(X,t)
przyjmujaca wartosci z zakresu (0,1), gdzie wartosci skrajne przyporzadkowano fazie a

I ¢. Rownania nadrzedne wyprowadzono w postaci:

D\, [ 22—t (g)( 1~ 1) -0g'(¢)]

(39)
oc, S of
K=V Y MV
ot LZ “ o, J

i=1
gdzie: g (¢) — potencjal z podwdjnym minimum, reprezentujacy barier¢ energetyczng
przemiany fazowej, h(¢)- znormalizowane pole pod g(¢#), Mk — macierz mobilnosci
atoméw, M- mobilnos¢ pola fazowego, &, - parametry zwigzane z wlasnoSciami
granicy mi¢gdzyfazowej, o - energia granicy, %, f” - gesto$¢ energii swobodnej faz a i
v, T — gestos¢ energii swobodne;.

Granice migdzyfazowa zdefiniowano jako obszar, w ktoérym funkcja pola zmienia si¢ w
zakresie <O.1, O.9> . Testy modelu przeprowadzono w warunkach izotermicznych dla stali
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Fe-Cr-Ni i Fe-Mn-C otrzymujac wyniki w postaci kinetyki przemiany i st¢zenia
molowego skladnikéw. Wyniki uzyskane dla przestrzeni jednowymiarowej zostaly
ocenione jako realistyczne ze wskazaniem na konieczno$¢ uwzglgdnienia w analizach
numerycznych dodatkow substytucyjnych jak i miedzyweztowych, ze wzgledu na ich
r6zny wpltyw na mobilnos¢ granicy.

Koncepcja zaprezentowana w [72] bazuje na podstawowej zalezno$ci termodynamiczne;j
przemian fazowych. Sila napedowa kazdej przemiany jest zmniejszenie catkowitej
wolnej entalpii w uktadach izochorycznych lub catkowitej energii swobodnej w uktadach
izobarycznych. Wielosktadnikowy wielofazowy model oparty o metode pola faz
zaimplementowano w oparciu o oprogramowanie Micress. Kazde ziarno reprezentowane
jest przez oddzielne pole fazowe ¢i. Ewolucja morfologii w czasie realizowane jest przez
zestaw rownan wyprowadzonych z poprzez minimalizacje funkcjonatu energii
swobodnej.

DS 36 6
b= u {oi,- [¢.v2¢,- ~HVh+ (42, )j+n—¢.¢,-AGi,} (40)
J ij ij
gdzie: ;- mobilnos¢ granicy, oy - energia migdzyfazowa, ;- szeroko$¢ granicy, AG; -
zmiana energii Gibbsa przy przemianie z fazy i na j. W przypadku stopéw zmiana energii
Gibbsa jest zwigzana ze ste¢zeniem poszczegolnych pierwiastkow:

AG; =Gl\jll (Cd)_zcliﬂli (Ckl) (41)
kL
gdzie: ¢, - utamek molowy sktadnika k w fazie i, g, - potencjat chemiczny sktadnika k

w fazie i, GJ,- molowa energia Gibbsa fazy j. Dyfuzja poszczegélnych sktadnikow

traktowana jest globalnie. Dla wybranej fazy j, rownanie transportu zostalo uzyte w
postaci:

c(x,t)=v[g¢piv(kucj )j (42)

gdzie: Di — wspolczynnik dyfuzji i-tego skladnika, kij — rownowagowy wspotczynnik
podziatu i-tego sktadnika w fazie j, cj — koncentracja fazy j.

Zaréwno roéwnanie kinematyki jak 1 transportu zostaly sprzezone poprzez wspOlny
parametr . W pracy [39] uwzgledniono dyfuzje wegla i manganu. Model zostat
przetestowany dla stali niskowgglowych ULC i IF dajac dobrg zbiezno$¢ z wynikami
eksperymentalnymi. Autorzy wskazali na konieczno$¢ dokonania pelnych analiz w
stosunku do wielko$ci ziarna austenitu oraz zarodkowania ferrytu.

Mecozzi i wspotautorzy [73] zastosowali model oparty o pole faz w symulacji przemiany
y-a w stalach stopowych. Autorzy wyszli z koncepcji zastosowania minimalizacji
funkcjonalu catkowitej swobodnej energii uktadu do opisu kinetyki przemiany austenit-
ferryt za pomoca réwnania pola fazowego. Korzystajac z rownan Gibbsa-Thomsona
autorzy zastapili parametry numeryczne roéwnania fizycznymi parametrami
materialowymi.

34



ot
gdzie: u - mobilno$¢ granicy, o - energia granicy, 7 - szerokos$¢ granicy.

0 18 1 6AG(c, T

% u[a{v%——z(l—qzs)qﬁ(——¢ﬂ+#(1—¢)¢j (@3)
7 2 7

W prezentowanym modelu rownanie (43) zostato sprzezone z rownaniem dyfuzji wegla

W postaci:
oC . _ C(kk-)
E_V{D (¢){vc 1+¢(k—1)v¢}

) _D§+¢(kD§—D§)
D'(9)= 1+¢(k-1)

gdzie: k — wspotezynnik podziatu stgzenia na granicy, D, D, - wspotczynniki dyfuzji

(44)

wegla w austenicie i ferrycie.

Autorzy pracy [40] zdecydowali si¢ wykorzysta¢ prosty model zarodkowania, poprzez
pojawienie si¢ zarodka nowej fazy w miejscu przekroczenia krytycznego przesycenia w
w wezlach 1 na granicy ziaren. Poréwnanie kinetyki przemiany przewidzianej przez
model z obserwacjami eksperymentalnymi przy ciaglym chtodzeniu z predko$ciami 0.05,
0.4 1 10 K/s wykazato dobra zgodnos¢. Dodatkowo model dostarcza informacji o
morfologii jak i rozktadzie stezenia wegla. Do osiagnigcia wysokiej zbieznosci model
wymagat dobrania takich parametréw jak: gesto$¢ zarodkowania i wspolczynnik
mobilno$ci granicy. Autorzy wskazuja jednak, ze przy duzych predkosciach chtodzenia
poczatkowe dopasowanie wspdtczynnikow modelu bylo niewystarczajace i prowadzito
do sporych réznic w kinetyce przemiany. Aby poprawi¢ zbiezno$¢ zaproponowano
rozwini¢cie modele zarodkowania ferrytu rowniez do wewnatrz ziaren austenitu. Autorzy
zauwazaja, ze poczatek zachodzacej przemiany, jest zawsze kontrolowany przez
mobilno$¢ granicy, a dopiero nastgpnie, w zaleznos¢ od morfologii, zmienia swoj
charakter.

W pracy [74, 75] wykazano na podstawie badanh EBSD, ze biedne sg zatozenia
towarzyszace modelowaniu przemian takie jak: nukleacja nasycona zarodkowo, czy
bagatelizacja wzrostu ziaren poza frontem przemiany. W celu pokazania wptywu tych
czynnikéw na przemiang zaproponowano wykorzystanie modelu pola faz bazujacego na
sumie energii swobodnych w postaci energii objgtosciowej i energii powierzchniowej na
granicy. Do celow pracy przyjeto nastepujacy funkcjonat:

k 2 K 2 2
F=Iv{f(¢,c)+7‘”|v¢| +?f|vg| +su(&)|V|+tv(&E)|Ve) }dv (45)

gdzie: f (¢, C) - gestos¢ energii objetosciowej, ¢ - zmienna stanu reprezentujgca utamek
austenitu, & - zmienna stanu reprezentujaca utamek ferrytu, C — stgzenie wegla,
k,.K:,s,t- stale parametry modelu, u(&)=v(¢&)= &%, Ewolucja zmiennych pola
fazowego odbywa si¢ poprzez monotoniczng minimalizacje energii swobodnej Gibbsa

przy zachowaniu stalego st¢zenia rozpuszczonych skladnikéw. Do opisu modelu
wykorzystano nastepujacy uktad rownan nadrzednych:
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gdzie: M- mobilnos¢ granicy migdzyfazowej, M- mobilnos¢ granicy ferrytu, M, -

(46)

obrot ziaren ferrytu, M - mobilnos¢ wegla, D(C,¢)- wspolezynnik dyfuzji wegla.
Energie objetosciowa f przyjeto w postaci zaleznosci:

f=(2-p(#) 1"(C)+p(¢#) F°(C)+u(d)w

2

9(¢)=¢"(1-9) (47)

p(4)=¢°(10-154+64")
gdzie: g (¢) — potencjal z podwojnym minimum, reprezentujacy barier¢ energetyczng
przemiany fazowej, p(¢)- utamek fazy ferrytu, f“(C), f”(C) - energie swobodne
Gibbsa fazy o i y wg modelu Gustafsona. Do rozwigzania problemu numerycznego
wykorzystano schemat pot niejawny metody spektralnej (ang. semi-implicit spectral
method) oraz metod¢ roznic skonczonych. Model zarodkowania oparto na koncepcji
stochastycznego szumu [76], zaktadajacego losowe roztozenie zarodkow nowej fazy
zaleznie od stopnia przesycenia przestrzeni. Zarodkowanie odbywa si¢ poprzez
oznaczenie wybranych komorek siatki jako Srodkow ziarna ferrytu oraz utworzenie

gradientu pola ¢ wokot tego punktu. Autorzy zwracajg uwage na zalezno$¢ pomigdzy
mobilnoscig granicy miedzyfazowej M, i fizycznymi wlasnosciami granicy o/y, przez

co mobilnoé¢ granicy pola fazowego nie jest czysto numerycznym parametrem, ktory
mozna dowolnie regulowac:

.o
M, =k, M, :
’ | (48)
M, :3.5exp(140000) {mo ~m}
RT Js

gdzie: M - fizyczna mobilno$¢ granicy, ky, - parametr korekcyjny, dobierany na
podstawie wynikow eksperymentow, k¢- wysokos¢ bariery energetycznej, o - energia

powierzchniowa. Z pracy [75] ptyna nastgpujace wnioski: predkos¢, umiejscowienie i
ksztatt zarodkow majg kluczowe znaczenie dla otrzymanej morfologii mikrostruktury,
koalescencja (aczenie) ziaren poprzez zanik granicy migdzy sagsiadujacymi ziarnami
zachodzi wtedy, gdy rosngce ziarna majg taka samg orientacj¢ krystalograficzng (w
modelu wyrazong w postaci rotacji). W pracy przedstawiono zaréwno wyniki w postaci
Kinetyki przemiany jak i morfologii mikrostruktur w 2D.

36



Naturalnym krokiem w rozwoju modeli PF byto przejscie do przestrzeni 3D [77]. Jak
zauwazajg autorzy, pominigcie jednego wymiaru w modelach 2D sprawia, ze niektore
parametry modeli (np. mobilno$¢ granicy) sg zanizane w symulacjach numerycznych w
stosunku do obserwacji eksperymentalnych. Autorzy zwracajg uwage, iz w przypadku
wynikéw dwu-wymiarowych morfologia przemienionych faz jest w wielu przypadkach
nierealistyczna. Do opisu ewolucji parametrow pola faz wykorzystano metode
superpozycji oddziatywania par sgsiadujacych ziaren:

4 EJN{JFV¢ AR A w ¢ﬂ . aam%} (49)

gdzie: u;- mobilnos¢ granicy, o - energia pOW|erzchn|owa granicy, 7; - szeroko$¢

granicy, AG,; - sita pedna przemiany.

W pracy [78] autorzy zwracajg uwage na wplyw odksztalcenia wywolanego
niedopasowaniem austenitu i ferrytu na kinetyke przemiany. W tym celu zaproponowano
podejsécie oparte o minimalizacj¢ funkcjonatu energii bedacego suma gestosci energii
granic ziaren F® i gestoéci swobodnej energii odksztatcenia sprezystego F* :

_ GB el
F=| F®+F (50)

Cze$¢ odpowiedzialng za energie sprezysta funkcjonatu zdefiniowano w postaci:

Z¢( &' )C (&) — &) (51)

Natomiast gesto$¢ energii granic ziaren:

FGB Z 5

r,g=1

(52)

gdzie: o,

qr, o Sa parametrami zwigzanymi z ggstoscig energii granic ziaren i szerokoscia

granicy, ¢, - pole naprezen ziarna g, CJ

- macierz sztywnosci ziarna g.

Naprezenie wywotane zarodkowaniem 1 wzrostem ferrytu zmienia warunki
rownowagowe przemiany y/a. Istnienie napr¢zen wywotanych przemiang thumi dalsze
zarodkowanie ferrytu, co sprawia, ze temperatura poczgtkowa wzrostu ferrytu obniza sig,
a utamek ferrytu ulega nasyceniu w nizszych temperaturach. W konsekwencji cata
krzywa kinetyki przemiany ferrytycznej zostaje przesunigta w kierunku nizszych
temperatur. W pracy [45] przeprowadzono analiz¢ wptywu miejsc zarodkowania oraz
kata zwilzania na morfologi¢ ferrytu. Kat zwilzania zdefiniowano jako:

(o
0=2cos™ [—”] (53)
o
ay
gdzie: o, - ggstos¢ energii granicy ziaren austenitu, - gesto$¢ energii na granicy

austenit-ferryt.

Mecozzi, w pracy [79] wskazuje na bardzo proste do implementacji modele
zarodkowania wykorzystywane w dotychczasowych modelach przemiany y/a. opartych o

37



metod¢ pola faz. Krytykuje wykorzystanie statej predkosci zarodkowania oraz modele
wykorzystujgce przesycenie miejsc zarodkowania. W pracy dokonano analizy wplywu
miejsca 1 predkosci zarodkowania na kinetyke przemiany i wielko$¢ ziaren ferrytu. W
tym celu wykorzystano opracowany model oparty na polu faz (49). Wnioski ptynace z
badan wskazuja, ze duza zgodno$¢ wynikow dotychczasowych symulacji z
eksperymentami byla wynikiem starannie dobranego parametru mobilno$ci granicy,
ktéry jednak traktowany jako parametr numeryczny nie reprezentowal fizycznej
wlasno$ci materiatu. Wyniki symulacji na ptaszczyznie dwuwymiarowej nie mogg oddac
w pehi fizyki zarodkowania, ktéra odbywa si¢ w catej objetosci, a trzeci wymiar ma
Znaczacy wpltyw na morfologi¢ mikrostruktury. Pokazano, ze mobilno$¢ granicy jest
zalezna od predkosci chtodzenia, a jako przyczyne takiego zachowania uznano mozliwy
wplyw segregacji atoméw manganu na froncie przemiany. Autorzy pracy [79] wskazuja
réwniez na silng zalezno$¢ migdzy efektywng mobilnos$cig granicy mi¢dzyfazowej oraz
zakresem temperatur, w ktorych nast¢puje zarodkowanie.

Wplyw pierwiastkow stopowych (gtownie manganu) na migracj¢ granic podczas
przemiany austenit-ferryt stanowi temat najnowszych badan z wykorzystaniem modeli
pol fazowych. Dwa klasyczne modele: pararownowagowy (PE) i lokalnej rownowagi
(LE) sg uzywane do opisu wptywu pierwiastka X na ruch granicy w stopach Fe-C-X (np.
Mn, Cr, Ni, Mo).

W warunkach PE przyjmuje si¢, ze potencjal chemiczny wegla . po obu stronach

granicy jest taki sam, a potencjat chemiczny Fe i X ma inne wartosci. Innymi stowy model
PE zaklada, ze przebieg przemiany fazowej zalezy tylko od dyfuzji wegla a pierwiastek
substytucyjny jest niemobilny:

HE = ¢
o« __ Xee ‘ (54)
1 -y = =25l - pit, )
Ax
Z kolei model LE zaktada, ze rowniez potencjat chemiczny pierwiastka X jest staly:

He = HE

Hre = H (55)

Hx = Hy

W konsekwencji (55), w danym czasie i temperaturze sktad granicy w warunkach LE jest
ksztaltowany przez tzw. lini¢ wigzaco (ang. operative tie-line). Linia musi spetniac
warunki lokalnej rownowagi (55), a sktad chemiczny na granicy musi by¢ tak dobrany,
ze zachowany jest bilans mas wegla 1 pierwiastka X [80]. Przyktadowe linie wigzace
pokazano na rysunku 9.
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Rysunek 9. Przykladowe linie wiazace (kolor zielony) oraz rownowagowa linia wiazaca (kolor
niebieski) dla stopu Fe-C-Mn [80].

W przypadku znacznych réznic w dyfuzyjnosci migdzy C i X wyroznia si¢ dwa warunki
podziatu (ang. partitioning modes). W pierwszym kinetyke przemiany kontroluje wegiel,
a koncentracja pierwiastka X w nowej fazie jest taka sama jak w fazie rodzimej. Warunek
ten jest czesto nazywany rownowaga lokalng z nieznacznym podziatem (ang. local
equilibrium with negligible partitioning, LE-NP). Przez podziat (ang. partitioning)
rozumiana jest redystrybucja pierwiastka substytucyjnego na duze odlegltosci. Jesli
przemiana zachodzi w warunkach LE-NP obserwowany jest waski szpic w profilu
koncentracji X przy froncie przemiany. Warunek ten jest uznawany za fizycznie
nierealistyczny ze wzgledu na szeroko$¢ wysokiej koncentracji gradientu przy granicy
mniejszg niz dystans migdzyatomowy [81]. W warunkach réwnowagi lokalnej z
podzialem (LE-P) gradient st¢zenia wegla jest pomijalnie maty, jednak gradient X jest
znaczny. Skutkuje to wolng przemiang kontrolowang przez dyfuzje X. Przejscie
pomiedzy réznymi modelami podczas przemiany jest mozliwe i1 opisywanie przez wiele
modeli. Wptyw segregacji pierwiastka X na granice opisuje mechanizm ciggnigcia
substancji rozpuszczonej (ang. solute drag) [82] oraz teoria dyssypacji energii [83].
Mechanizm ciagnigcia substancji rozpuszczonej zaktada, ze ruchliwo$¢ granicy
migdzyfazowej jest proporcjonalna do dyfuzyjnosci objgtosciowej rozpuszczonego
sktadnika, a takze do nadmiarowego stezenia tego sktadnika na granicy ziaren. Zgodnie
z teorig dyssypacji energii swobodnej Gibbsa, dyfuzja skladnikow przez granice
powoduje rozpraszanie energii co wptywa na predko$¢ granicy. Badania pokazaly, ze oba
mechanizmy sg sobie rownowazne. W pracy [84] rozpatrzono trzy rézne podejscia do
uwzglednienia wptywu manganu na przemiang y/o: tylko dyfuzje wegla, dyfuzje wegla i
manganu, dyfuzje wegla z dyssypacja energii na skutek obecnosci manganu. Podejscie 11
1 III spowalniajg predkos¢ przemiany 1 obnizaja znaczaco finalny udziat ferrytu. Rudnizki
[85] wskazuje na trudno$¢ doboru szerokosci granicy w modelach uwzgledniajacych
pierwiastki stopowe ze wzgledu na duze roznice w ich dyfuzyjnosci w stosunku do
dyfuzyjnosci wegla. Powolna redystrybucja pierwiastkow substytucyjnych w warunkach
LE-NP na granicy miedzyfazowej zostata uzyskana za pomoca modyfikacji zmiennych
pola fazowego. Dla kazdego pierwiastka o matej dyfuzyjnosci, nagty skok koncentracji
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przy granicy zostat sztucznie przedtuzony na calg szeroko$¢ granicy. Zabieg ten byt
poprawny przy zalozeniu ze tak rozszerzone pole miato wptyw tylko na sit¢ pedna.

Proby uchwycenia wplywu pierwiastkéw stopowych na ruch granicy poprzez
modyfikacj¢ mobilnosci zostaty podjete w [86, 87]. Warunki mieszane (ang. mixed-
mode) zostaty zaadaptowane w modelowaniu przemiany a/y za pomoca pola faz w [88].
Autorzy zauwazaja, ze do temperatury 800° C Kinetyka przemiany jest kontrolowana tylko
mobilno$cig granicy, a w wyzszych temperaturach nastepuje przejscie w model mieszany.
Wplyw pierwiastkow stopowych (gtownie Mn), rozpuszczanie cementytu czy efekt
,solute drag” zostal oddany numerycznie poprzez dobor wspotczynnikow rownania
mobilnosci Arrheniusa.

Kohtake [89] analizuje dyfuzj¢ Mn w fazach a i y podczas przemiany w warunkach
izotermicznych. W pracy dokonano oceny wplywu mobilnosci granicy na predkosé
dyfuzji Mn. Autorzy zauwazaja, ze w przypadku wysokiej mobilnosci dyfuzja Mn z fazy
a do v jest znaczaco spowolniona, co w praktyce sprowadza si¢ do zaj$cia przemiany w
warunkach PE.

Loginova [90] wykorzystata w pracy mozliwosci modelowania anizotropii granicy za
pomoca pola faz. W tym celu rozpatrywata energi¢ granicy i jej szerokos¢ jako funkcje
zalezng od orientacji krystalograficznej. Anizotropia zostala wprowadzona w postaci
amplitudy zalezno$ci migdzy maksymalng i minimalng energia granicy w celu oddania
niespdjnych wysokoenergetycznych i spojnych, niskoenergetycznych granic. Efektem
prac bylo opracowanie modelu wzrostu ferrytu Widmanstéttena. W pracy [91] zbadano
wplyw anizotropii granicy i z powodzeniem przeprowadzono symulacje transformacji
ferrytu alotriomorficznego w ferryt Widmanstéttena oraz doglgbng analize wzrostu
pojedynczej ptytki tego ferrytu. Model rozwinigto w [92] zastepujac rownania Allena-
Cahna i Cahna-Hilliarda rownaniem Ginzburga-Landaua. Charakterystyczny wyglad
ferrytu Widmanstittena osiagnicto dzigki zastosowaniu regularyzacji wspotczynnika
gradientu energii ¢ (ang. regularized gradient energy coefficient), ktéry pozwolit na
uzyskanie szerokiego zakresu anizotropowego zachowania granicy, a szczegOlnie
uzyskanie w symulacji ostrego wierzchotka ptytki ferrytu charakterystycznego dla tego
typu morfologii.

Wsrod technik modelowania przemian fazowych wyrozniaja si¢ jeszcze modele oparte 0
metod¢ dynamiki molekularnej — MD (ang. molecular dynamics). Metoda dynamiki
molekularnej pozwala na $ledzenie potozenia odzialywujacych ze sobg atomow w
ztozonych systemach. Idea metody sprowadza si¢ do obliczenia sit dziatajacych na kazda
czastke systemu, a nastepnie rozwigzania réwnan ruchu Newtona w celu otrzymania
nowego polozenia i predkosci kazdej czastki. Metode MD wykorzystuje si¢ gtdéwnie do
opisu zjawisk zachodzacych na poziomie atomowym, co sprawia ze jej aplikacja do
modelowania przemian fazowych jest ograniczona glownie do modelowania tylko
wybranych aspektow tego zjawiska.

Przy wykorzystaniu metody MD w pracy [93] modelowano fizyke przebudowy sieci
krystalicznej zelaza, a w [94] zbadano wptyw czynnikow zewnetrznych na fizyke zmian
krystalograficznych podczas przemiany w czystym zelazie. W pracy [95] metode MD
wykorzystano do modelowania mobilno$ci granicy y/a 1 wyznaczenia jej wartosci na
podstawie predkosci granicy oraz sity pednej przemiany dla czystego zelaza. W pracy
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doktorskiej [96] autor wykorzystal metode MD do symulacji zarodkowania ferrytu
podczas przemiany y/o w materiale o roznych stopniach odksztalcenia oraz przemiany
propagowanej w pojedynczym krysztale.

Ostatnig z omawianych metod modelowania przemian fazowych jest rozwigzanie
réwnania dyfuzji z ruchoma granicg migdzyfazows. W pracy [97] autorzy zaproponowali
rozwigzanie oparte o rozwigzanie drugiego Prawa Ficka za pomocg metody elementow
skonczonych dla prostych figur geometrycznych (szesciokata i okregu). Wykorzystano
metode S$ledzenia frontu (ang. front-tracking) w ktorej réwnanie dyfuzji jest
rozwigzywane dla stacjonarnej siatki w danym kroku czasowym. Granica ziarna jest
przesuwana w przypadku, gdy nastgpujace rownanie bilansu masy przestaje byc¢
prawdziwe.

[ c(x)dx-cy(d, -)ax(c; -c,) (56)

Dla uproszczenia przyjeto w modelu, ze granica porusza si¢ o zadang odleglo$¢
wynikajacg z bilansu masy tylko wzdtuz osi x. Model ograniczono do modelowania
jednego zarodka ferrytu. Eksperymentalnie potwierdzono stuszno$¢ przedstawionego
modelu przy czym wskazano na jego zastosowanie gldéwnie do modelowania zjawisk
zachodzacych przy granicy miedzyfazowe;.

3.3. Podsumowanie problematyki modelowania przemian fazowych

W rozdziale przedstawiono historyczny przeglad modeli przemian fazowych w stalach
niskoweglowych podczas chtodzenia, skupiajac si¢ na wybranych zagadnieniach
istotnych w kontekscie w przedstawionego w pracy rozwigzania. Nalezy podkresli¢, ze
problem przewidywania sktadu fazowego jak 1 kinetyki przemiany jest o wiele bardziej
rozlegly. Nie omowiono tu rozwigzan potempirycznych, takich jak metoda CALPHAD,
ktore wymagaja duzej ilosci wiarygodnych danych doswiadczalnych do opisu
wlasciwosci termodynamicznych i1 uktadow rownowagi fazowych. Pominigto roéwniez
nieklasyczne metody statystyczne oraz te wykorzystujace uczenie maszynowe i sieci
neuronowe.

Modele niewykorzystujace jawng reprezentacj¢ wirtualnej mikrostruktury charakteryzuja
sie przede wszystkim wysokimi predkosciami obliczen, co pozwala wykorzystywac je w
zadaniach optymalizacyjnych i1 obliczeniach online. Czgsto jednak, ich ograniczenia
sprawiaja, ze nie mogg by¢ one wykorzystywane w predykcji bardziej skomplikowanych
zjawisk, szczegodlnie tych, zwigzanych bezposrednio z mikrostrukturg materiatu (np.
pekaniem). Z kolei modele jawnie wykorzystujace mikrostrukturg¢ materialowa,
dostarczajac wiele dodatkowych wynikow, jak morfologia faz, wielko$¢ ziarna czy
rozktad st¢zenie pierwiastkow, znaczaco zwigkszaja koszt czasowy obliczen. Wiekszos¢
pozycji literatury nie podaje ztozonoSci obliczeniowe] czy czaséw obliczen dla
poszczegolnych rozwigzan numerycznych. Mozna, jednak probowaé szacowac ztozonos¢
tych algorytméw (rysunek 10).
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Rysunek 10. Klasyfikacja zlozonosci obliczeniowej modeli przemian fazowych. Modele
wykorzystujace: JMAK - rownanie Avramiego, CONT - teorie sterowania, DIFF — rozwigzanie
réwnania dyfuzji wegla, CA - automaty komérkowe, FEM — metode elementow skonczonych, MPF
— metode pola faz.

Koszt obliczen jest zwykle proporcjonalny do wielkosci dyskretyzowanego obszaru i
doktadnosci dyskretyzacji — doktadno$¢ rozwigzania zwigksza jego koszt. Koszt rosnie
znaczaco wraz mozliwo$ciami predykcyjnymi, szczegdlnie jesli przestrzen rozwigzan
staje si¢ trojwymiarowa, co staje si¢ koniecznoscia przy rozwigzaniu wielu problemow
sprzezonych. Przyszio$¢ modelowanie przemian fazowych musi leze¢ w poszukiwaniu
kompromisu — modeli i metod, ktore z jednej strony pozwolg na zachowanie wysokich
mozliwosci predykcyjnych, z drugiej pozwola na ograniczenie kosztu czasowego
obliczen.
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4. Tezai cel pracy

Modelowanie numeryczne bazujace na cyfrowej reprezentacji materialu jest bardzo
kosztowne obliczeniowo, dlatego prowadzone sg liczne proby przyspieszenia obliczen
bazujacych na mikrostrukturze materialu. Do jednych z nich nalezy redukcja
skomplikowania modelu  poprzez  wykorzystanie  statystycznie  podobnych
reprezentatywnych elementow objetosci, ktore wykorzystywane sa w symulacjach
numerycznych zamiast skomplikowanych mikrostruktur. Utworzenie elementu SSRVE
jest typowym zadaniem optymalizacyjnym, w ktorym reprezentatywny element
mikrostruktury (RVE) zawierajacy wiele ziaren opisany zostaje pewng grupa
wspotczynnikow, ktéra pozwala na formalny opis cech charakterystycznych morfologii.
Nastepnie poszukiwany jest wirtualny ksztatt, ktory pod wzgledem statystycznym bedzie
odwzorowywal parametry bazowej mikrostruktury.

Na podstawie zasygnalizowanych powyzej przestanek, w pracy postawiono
nastepujaca teze: Zastosowanie statystycznie podobnego reprezentatywnego elementu
objetosci w symulacjach przemian fazowych umozliwi poprawe efektywnosci
obliczeniowej modeli deterministycznych w projektowaniu cykli cieplnych procesow
wytwarzania elementow ze stali AHSS, przy jednoczesnym zachowaniu wysokiej
wiarygodnosci wynikow.

Aby udowodni¢ tak postawiong teze, postanowitem na potrzeby niniejszej pracy
opracowac i zaimplementowa¢ numeryczny model przemian fazowych wykorzystujacy
rozwigzanie roOwnania dyfuzji z ruchomg granica miedzyfazowa, a nast¢pnie pokazac
jego praktyczne zastosowanie z wykorzystaniem elementow SSRVE.

W pracy postawiono nastgpujacy zakres programowy:

1. Opracowanie i implementacja modelu przemian fazowych opartego o
rozwigzanie réwnania dyfuzji wegla oraz roéwnanie ruchu granicy z
wykorzystaniem metody elementoéw skonczonych.

a) opracowanie modelu przemiany austenitycznej przy nagrzewaniu,
b) opracowanie modelu przemiany ferrytycznej przy chtodzeniu,

2. Opracowanie metodyki SSRVE dla mikrostruktury stali dwufazowych:

a) implementacja wyznaczania elementu SSRVE w oparciu o wspotczynniki
ksztaltu,

b) opracowanie metody oceny reprezentatywnosci,

c) implementacja miar statystycznych.

3. Wykonanie identyfikacji parametrow modelu oraz wskazanie zakresu
dozwolonych parametrow.

4. Wykonanie testow ilosciowych 1 jakosciowych modelu przemian fazowych oraz
poréwnanie wynikow RVE i SSRVE.

5. Implementacja procedury optymalizacyjnej pozwalajacej na dobor pozadanego
cyklu laminarnego chtodzenia w celu okreslenia preferowanego sktadu fazowego.

6. Walidacja eksperymentalna z wykorzystaniem testow dylatometrycznych oraz
mikroskopii elektronowej.
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5. Modelowanie przemian fazowych z jawnym wykorzystaniem
mikrostruktur materialowych

Niestabngca potrzeba udoskonalania produktow oraz rosngce mozliwosci obliczeniowe
wspotczesnych komputeréw sprawiaja, ze modelowanie numeryczne staje si¢
koniecznoscig na wielu etapach produkcji. Czgsto jednak symulacje numeryczne
ograniczajace si¢ do makro-skali nie s3 w stanie udzieli¢ odpowiedzi na postawione
problemy. Szerokie zastosowanie materiatow wielofazowych wymusza potrzebe
rozpatrywania takich zagadnien w wielu skalach, sprawiajac ze dziedzina modelowania
wielkoskalowego odgrywa kluczowa rolg w projektowaniu procesow obrobki cieplno-
plastycznej. Cho¢ w wielu przypadkach zastosowanie w skali mikro roéwnan
empirycznych pozwala relatywnie szybko otrzymac¢ zadowalajace wyniki obliczen, to nie
sag one w stanie dostarczy¢ kompleksowych informacji o zachowaniu materiatu.
Wykorzystanie mikrostruktur materiatowych w symulacjach numerycznych stanowi
ciggle zywy i aktualny temat badan [98, 99]. Prace prowadzone sg ze wzgledu na
optymalizacje predkosci obliczen, analiz¢ 1 Wwyznaczanie reprezentatywnosci
mikrostruktur, techniki dyskretyzacji przestrzeni [100] czy efektywna wymiane danych
pomiegdzy réznymi skalami [101]. Niniejszy rozdziat pracy zawiera przeglad wybranych
zagadnien zwigzanych z modelowaniem mikrostruktur, doborem przestrzeni
obliczeniowe] oraz probami poprawy efektywnosci obliczeh numerycznych z
wykorzystaniem mikrostruktur materiatowych. Szczegdlny nacisk zostal potozony na
modelowanie z wykorzystaniem metody SSRVE. Rozdziat zawiera krytyczny przeglad
metod wykorzystywanych do statystycznego opisu mikrostruktury, ide¢ metody SSRVE
oraz zaproponowang przez autora pracy modyfikacje tej metody poprzez wykorzystanie
wspolczynnikéw ksztattu i topologicznej optymalizacji wykorzystujacej algorytm
genetyczny.

5.1. Reprezentatywny element objetosci — RVE

Analiza numeryczna heterogenicznych mikrostruktur materiatowych nieroztacznie wigze
si¢ z konieczno$cig wyznaczenia reprezentatywnego obszaru do analizy, nazywanego
najczes$ciej— reprezentatywnym elementem objetosci (ang. Representative Volume
Element, RVE). Istnieje kilka definicji elementu reprezentatywnego. Najczesciej
cytowang w literaturze jest zaproponowana przez Drugana i Willisa [102] definicja
elementu reprezentatywnego jako najmniejszej objetosci kompozytu, dla ktorej
makroskopowe zwiazki konstytutywne w wystarczajacy sposob oddaja $rednig
konstytutywng odpowiedz materiatu. Innymi stowy element RVE musi by¢ na tyle duzym
fragmentem materialu, by w statystyczny sposob reprezentowa¢ zachowanie
niejednorodnej mikrostruktury. RVE musi zawiera¢ wystarczajacg liczbe mikro-
heterogenicznos$ci (takich jak: ziarna, wtracenia, pustki czy wtdkna) by oddac¢ ich ogélny
wpltyw na zachowanie materiatu, przy czym musi by¢ na tyle maty, by ciaggle by¢
uznawany za element objetosciowy w rozumieniu mechaniki osrodkow ciagtych [103].
Bez wzgledu na to, ktora definicj¢ przyjmiemy, w niniejszej pracy pojecie RVE
traktowane bedzie jako najmniejsza obj¢to$¢ materiatu, ktora wiernie oddaje $rednie
reologiczne wlasno$ci materiatu w skali makro. W zaleznosci od przyjetej konwencji,
reprezentatywna objeto$¢ moze by¢ rozumiana jako dwu- lub tr6j- wymiarowa cyfrowa
reprezentacja materialu (ang. Digital Material Representation, DMR). W przypadku
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reprezentacji dwuwymiarowej RVE bedzie stanowi¢ plaski obraz mikrostruktury
materiatowej uzyskany z obserwacji mikroskopem optycznym, SEM lub EBSD
powierzchni zgladu. Finalna reprezentacja mikrostruktury jest efektem zastosowania
cyfrowego przetwarzania obrazow, na ktore skladajg si¢ zar6wno algorytmy filtracyjne
jak 1 rekonstrukcyjne, pozwalajace uzyska¢ jednoznaczne, graficzne odwzorowanie
morfologii mikro-heterogenicznosci [104]. W przypadku trojwymiarowego RVE
konieczne staje si¢ dodatkowo zastosowanie rekonstrukcji objgtosciowej na podstawie
serii uzyskanych obrazoéw 2D [105]. Przetworzony obraz mikrostruktury uzyskany z
obserwacji mikroskopowej nie spelnia zwykle wymogéw formalnych do bycia
elementem  reprezentatywnym  bez  przeprowadzenia  stosownej  analizy
reprezentatywnos$ci. Powszechnie uznaje si¢, ze mikrostruktura jest reprezentatywna,
jesli spelniony jest warunek energetyczny Hilla [106] w postaci:

(6:8) =(0) () (57)
gdzie: <> jest operatorem usrednienia. Wg warunku (57) $rednia wielko$¢ iloczynu

skalarnego pol naprezen i odksztatcen jest réwna iloczynowi ich $rednich wielkos$ci.
Teoretyczne aspekty wyznaczania wielkosci reprezentatywnych mikrostruktur poruszono
juz w pracy [102], gdzie autorzy analizowali hipotetyczng mikrostruktur¢ ztozong z
losowo rozproszonych nienaktadajacych si¢ na siebie identycznych sfer. Na podstawie
przeprowadzonych badan, zaproponowano kryterium minimalnej wielkosci RVE
wyrazonego jako podwdjna wielko$¢ Srednicy najtwardszego wtracenia. Skuteczno$¢
tego kryterium zostala nastgpnie potwierdzona w kolejnych pracach [107, 108].
Kryterium zalezno$ci od utamka objetosci jest jednak zasadne tylko przy analizach
numerycznych nie wykraczajacej poza zakres liniowej sprezystosci. W problemach,
gdzie wystepuje akumulacja odksztatcenia plastycznego konieczne jest wykorzystanie
dodatkowych miar oceny reprezentatywnosci. Problem ten adresuje koncepcja SERVE,
ktéra zaktada, ze zachowanie materiatu heterogenicznego powinno by¢ oceniane na
podstawie serii statystycznie rownorzednych probek RVE [109]. Wybor probek bazuje
na statystycznych wspoétczynnikach, takich jak $rednia warto$¢, wariancje czy funkcje
gestosci prawdopodobienstwa. Aby osiggna¢ zadowalajacy poziom wiarygodnosci,
liczba probek SERVE powinna przekroczy¢ pewna warto$¢ progowa, ktdra mozna
okresli¢ na podstawie przyjetego marginesu bledu, poziomu ufnos$ci i odchylenia
standardowego. Badania [110] pokazuja, ze liczba koniecznych do analizy RVE moze sig¢
znaczaco r6zni¢, ale w wigkszos$ci analiz 15-25 probek jest wystarczajace. Otwartym
problemem jest jednak pytanie, jak dobra¢ wielkos¢ SERVE, szczegodlnie jesli celem
homogenizacji nie jest tylko predykcja usrednionej wartosci, ale réwniez innych
charakterystyk statystycznych zachowania materiatu.

Bardziej pragmatyczne podejscie do problemu wyznaczania wielkosci RVE obejmuje tak
zwang metode ruchomego okna (ang. moving-window method) [111]. Polega ona na
wyznaczeniu wirtualnego ruchomego obszaru (okna) poruszajacego si¢ nad obrazem
mikrostruktury materiatlowej. Wybrane parametry materialu sa Szacowane w obrebie
okna. Nastepnie potozenie i wielko§¢ okna sg zmieniane dopodty, dopoki najmniejsza
przyjeta wielko$¢ okna ciagle pozwala na uzyskanie akceptowalnych wynikow.
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Rysunek 11. Schematyczny diagram przedstawiajacy ide¢ ruchomego okna oraz przykladowy
wynik analizy przy jego uzyciu [111].

Metoda warunkow brzegowych zaproponowanych w [103] pozwala oszacowac docelowa
wielko§¢ RVE bazujac na przeSwiadczeniu, ze reprezentatywna probka musi
zachowywaé si¢ w sposdb spdjny bez znaczenia, jakiego typu warunki brzegowe sa
wykorzystywane w symulacji: statyczne, kinematyczne czy okresowe. Innym
praktycznym sposobem wyznaczania wielkosci elementu RVE jest podejscie zbieznosci
rozmiaru (ang. size convergence approach). Pozwala ono na oszacowanie wielkosci RVE
bazujac na wyznaczeniu zaleznosci $redniej energii sprezystej i naprezen szczatkowych
w funkcji wielkosci komorki elementarnej, a nastgpnie oszacowaniu wielkosci, dla
ktorych warto$ci funkcji si¢ stabilizuja.

Koncepcje¢ zbieznosci obszaru rozwija Gitman [112], zauwazajgc ze nie dla kazdego
materialu mozna wyznaczy¢ element reprezentatywny. Autor zauwaza, ze materiat
ulegajacy ostabieniu traci reprezentatywnos¢ i RVE nie moze zosta¢ skutecznie
wyznaczony, gdyz materiat o lokalnym zachowaniu traci statystyczng jednorodnos¢, a
RVE mozna znalez¢ tylko dla materiatow statystycznie jednorodnych.

Cecha wspolng powyzszych metod jest dlugi czas konieczny na analiz¢ 1 wyznaczenie
komorki elementarnej. Problem ten adresuje Rozanski [113] wykorzystujac
prawdopodobienstwo dwupunktowe wystgpienia kazdej z mikro-heterogenicznosci.
Prawdopodobienstwo ~ dwu-punktowe  wystgpienia  wtracenia S 0znacza
prawdopodobienstwo, z jakim dwa losowo rzucone na obszar o$rodka punkty znajduja
si¢ w tym wtraceniu. Poszukiwany jest minimalny wymiar obszaru, ktory bedzie
odwzorowaniem (ze wzgledu na zgodnos¢ prawdopodobienstwa dwupunktowego) duze;j
mikrostruktury. L.ydzba [114] rozwinat koncepcje statystycznego opisu mikrostruktury o
wykorzystanie do oceny RVE funkcji lineal-path, ktora okresla prawdopodobienstwo, ze
losowo odcinek o zadanej diugosci w catosci znajdzie sie¢ w jednym sktadniku
mikrostruktury.

Pelissou [115] rozwija dalej koncepcj¢ statystyczno-numerycznego wyznaczania RVE
proponujac zaawansowang strategi¢ probkowania podobszaru oraz wykorzystanie teorii
niepewnosci estymacji do identyfikacji wielkosci elementu. Potaczenie obu algorytmow
znaczaco zmniejsza liczbe symulacji numerycznych koniecznych do oceny obszaru
reprezentatywnego.
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Doboér wielkosci, ksztattu [116] 1 liczebnosci [117] komorek RVE jest przedmiotem
ciggltych dyskusji. Wyboér metody 1 miary reprezentatywnosci mikrostruktury czesto
zalezy od celow, w jakich ma by¢ ona wykorzystana (np. rodzaju symulacji numerycznej
[118]) oraz od typu materiatu [119]. Olbrzymig rol¢ odgrywaja niejednorodnosci
struktury [120], ktére wymagaja przyjecia dodatkowych miar reprezentatywnosci, np.
poprzez wykorzystanie klasteryzacji mikro-heterogeniczno$ci [121].

Zagadnienie reprezentatywnego elementu objgtosci opisane w rozdziale stanowi tylko
przeglad kluczowych procedur. RVE jest szeroko wykorzystywana metodg modelowania
wielu zjawisk 1 w kazdym przypadku konieczne jest indywidualne podejscie do
metodologii oceny i wyznaczania elementu jednostkowego. Réznorodnosé¢ typow
mikrostruktur materialowych powoduje, ze opracowanie uniwersalnego algorytmu
ewaluacji staje si¢ niezmiernie trudnym zadaniem. W literaturze obserwowane jest przede
wszystkim odchodzenie od czasochtonnych analiz reprezentatywnos$ci wykorzystujacych
iteracyjne poroéwnanie odpowiedzi z numerycznych symulacji podobszaréw na rzecz
wykorzystania miar statystycznych, ktoére nie wymagaja znacznych naktadow
obliczeniowych.

5.2. Statystycznie reprezentatywny element objetosci — SSRVE

Reprezentatywne Elementy Objetosciowe, cho¢ z definicji stanowi¢ powinny
najmniejsze akceptowalne komorki elementarne, w wielu przypadkach sa ciagle zbyt
duze, by w efektywny sposéb wykorzysta¢ je w obliczeniach numerycznych. W
przypadku ztozonych morfologii ziaren struktur wielofazowych, wyznaczenie komorki
elementarnej i ocena reprezentatywnosci sg czgsto czasochtonne albo wrecz niemozliwe.

Wazrost zainteresowania obliczeniami wieloskalowymi a szczegélnie FE? sprawil, ze
konieczne stato si¢ nie tylko opracowanie nowych algorytméw i metod zréwnoleglenia
zadan obliczeniowych, ale roéwniez poszukiwanie metod upraszczania domeny
obliczeniowej. Zastosowanie statystycznej analizy do modelowania wptywu morfologii
mikrostruktury na wlasnosci materiatu z wykorzystaniem RVE nie jest koncepcja nowa
[122, 123]. Balzani i in. w [124] zaproponowali stworzenie sztucznej, periodycznej
komorki elementarnej, ktora w statycznie podobny sposdb mogtaby zastapi¢ element
reprezentatywny RVE. Idea statystycznie podobnego reprezentatywnego elementu
objetosciowego (SSRVE) jest minimalizacja za pomocg metody najmniejszych
kwadratow réznicy migdzy wybranymi, zmierzonymi parametrami referencyjnej
mikrostruktury a wygenerowang sztucznie komorkg elementarng. Przy tym z definicji,
rozmiar komorki powinien by¢ zdecydowanie mniejszy niz rozmiar referencyjnego
obrazu mikrostruktury (rysunek 12).
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Rysunek 12. Idea statystycznie podobnego elementu reprezentatywnego. a — referencyjny obraz
mikrostruktury, b — periodyczny element SSRVE [125].

Autorzy [27] zwracaja uwage na trudno$¢ w opracowaniu poprawnej metody
optymalizacji, wskazujac w [126] szczegodlnie na trudnosci zwigzane z minimami
lokalnymi przy zastosowaniu metod gradientowych. W celu przezwycigzenia
pojawiajacych si¢ trudnosci autorzy zaproponowali algorytm ruchomej ramki. Celem
algorytmu jest budowa podprzestrzeni (ramki) o zadanym rozmiarze, w ktorej
poszukiwane jest optymalne rozwigzanie. W tym celu losowo wybierany jest punkt Mok
stanowigcy $rodek ramki (punkt przecigcia $rednic) oraz n punktéw kontrolnych Mijx
definiujagce ksztatt krzywej. Stopien dopasowania ksztattu utworzonego z punktow
kontrolnych jest szacowany, a nastepnie srodek ramki przesuwany jest na kolejny punkt
dopoki warto$¢ bledu dopasowania nie zmniejszy si¢ lub zadana ilo$¢ cykli nie osiagnie
warto$ci maksymalnej. Algorytm powtarzany jest wielokrotnie dla réznych polozen
punktow. Jak zaznaczaja sami autorzy, zaproponowany przez nich algorytm stanowi
tylko statystyczng metoda stuzacg do znajdowania miniméw i nalezy rozwazy¢ inne
mozliwo$ci np. poprzez wykorzystania dedykowanych metod rozwigzan
nier6zniczkowalnych probleméw optymalizacyjnych. Metodyka SSRVE moze zostaé
wykorzystana do uproszczenia zarowno dwu- jak trojwymiarowej cyfrowej reprezentacji
mikrostruktury [127], ten drugi przypadek pokazano na rysunku 13.

Rysunek 13. Przyklad SSRVE uzyskanego dla cyfrowej reprezentacji mikrostruktury w 3D [127].

5.3. Matematyczny opis mikrostruktur materialowych

Formalny opis cyfrowych reprezentacji mikrostruktur materiatowych moze by¢
prowadzony w czterech kategoriach:

wspotczynnikow geometrycznych,
funkcji statystycznych,
odpowiedzi reologicznej,

analizie czestotliwosci.
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Wspoélezynniki geometryczne [128] wykorzystywane sa do matematycznego
sformalizowania opisu ksztaltu poszczegolnych ziaren mikrostruktury. Obraz
dwuwymiarowy sktada si¢ z punktéw (pikseli) o okreslonych wspoétrzednych
catkowitych na ptaszczyznie kartezjanskiej. Kazdy ze wspotczynnikdw moze zostac
dostosowany rowniez do opisu obiektéw trojwymiarowych. W takim przypadku, bedzie
mowa o wokselach, pole figury we wzorach zostanie zastgpione pojemnoscia, a obwod
polem powierzchni. Dla jasno$ci, w niniejszym rozdziale skupiono si¢ na
wspotczynnikach  przystosowanych do opisu mikrostruktury dwuwymiarowe;.
Wspotczynniki bazujace na relacji pomiedzy poszczegdlnymi punktami obrazu oraz
powierzchnia i obwodem figury zestawiono w tabeli 2.

Tabela 2. Wspélczynniki ksztaltu I.

Wspoétczynnik | Wzér Komentarz
Malinowska R — L 1 gdzie: S — powierzchnia obiektu, L — obwod
M - .
2 7S obiektu.

Przyjmuje tym wicksze wartosci im obiekt
jest bardziej wydhuzony. Nie wykazuje duzej
wrazliwo$ci na zmiang skali ani obrét
obiektu.

Idee wyznaczania pokazano na rysunku 14a.

Blair-Bliss S gdzie: S — powierzchnia obiektu, n — liczba
0 wszystkich punktéw obiektu, ri — odleglos¢
27[2 r . . . o,
i mig¢dzy punktem a $rodkiem cigzkosci.

Nie wykazuje wrazliwos$ci na zmiang skali i
obrot obiektu.

Idee wyznaczania pokazano na rysunku 14b.

Danielsson s? gdzie: S — powierzchnia obiektu, n — liczba
n )2 wszystkich punktow obiektu, li — minimalna
( I J odlegtos¢ miedzy punktem a konturem.

Przyjmuje szeroki zakres wartosci,
nieodporny na zmiang¢ skali ani obr6t obiektu.

Ide¢ wyznaczania pokazano na rysunku 14c.

Haralick gdzie: n — liczba wszystkich punktow obiektu,
di — odlegltos¢ migdzy punktem a $rodkiem
ciezkosci.

Przyjmuje bardzo waski zakres wartosci,
odporny na zmiang ksztattu 1 obrot.

Ide¢ wyznaczania pokazano na rysunku 14d.
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Mz

gdzie: S — powierzchnia obiektu, L — obwod
obiektu. Stanowi odwrotnos¢ wspoétczynnika
Malinowskiej.

Iy

d)

Rysunek 14. Schemat wyznaczania wspélczynnika a) Malinowskiej b) Blaira-Blissa c) Danielssona

d) Haralicka.

Inna grupa wspdtczynnikéw geometrycznych opisuje ogoélng relacje miedzy polem i
obwodem analizowanej figury [129]. Zestawienie tych wspotczynnikow przedstawiono

w tabeli 3.
Tabela 3. Wspolczynniki ksztaltu I1.

Wspotezynnik

Komentarz

Stosunek obwodu do pola

gdzie: L — obwdd obiektu, S — pole obiektu

Srednica Fereta

gdzie: Lh — wysoko$¢ obiektu, Ly —
szerokos¢ obiektu.

Wspotezynnik okraglosci (I)

gdzie: S — pole obiektu. Wyznacza $rednice
hipotetycznego okrggu o takim samym polu
jak analizowany ksztatt. Scisle zalezy od
rozmiaru obiektu.

Wspotezynnik okragtosci (I1)

gdzie: L — obwdd obiektu. Okresla $rednice
okrggu o obwodzie rownym obwodowi
analizowanego obiektu. Bardzo wrazliwy na|
rozmiar obiektu.

Kompaktowos¢

e

R =

‘compact ?

gdzie: L — obwod obiektu, S — pole obiektu.
Dla kota przyjmuje warto$¢ 4n. Przyjmuje
wysokie wartosci dla wydtuzonych
ksztattow

Lpl

gdzie: rmin, rmax — 0dpowiednio najmniejsza i
najwieksza odleglo$¢ miedzy srodkiem
cigzkos$ci a punktem na obwodzie. Dobrze
oddaje podobienstwo do okregu, dla ktorego,
warto$¢ wspotczynnika rowna jest 1

50



Lp2 Lp, = mex
2L dwoma punktami figury, L — obwod
obiektu. Dobrze oddaje wydtuzenie
regularnych ksztaltéw. W przypadku
poszarpanych konturow wspoétczynnik

osigga male wartosci.

gdzie: lmax — najwicksza odlegto$¢ miedzy

e dwoma punktami figury, Imin — wektor
prostopadty do Imax, taki Ze otrzymany
prostokat zawiera caty obiekt. Dobrze

ksztaltow.

Lp3 [ gdzie: Imax — najwigksza odleglo$¢ miedzy

oddaje wydluzenie obiektu dla regularnych

Ostatnig grupe wspolczynnikdéw stanowig wspotczynniki ,,zaawansowane” wymagajace
podjecia dodatkowych operacji numerycznych w celu uzyskania wynikow.

Dopasowanie do elipsy — okresla w jakim stopniu ksztatt jest zblizony do elipsy o takim
samym polu i proporcjach wysokosci i szerokosci:

X,¥) €V, &y (X, y)sl_
V

m

REF=2(

1 (58)

gdzie: vm — zbior punktow nalezacych do ziarna, em — zbior punktow nalezacych do elipsy.
Osie elipsy sa rowne dlugosciom $rednic Fereta obliczonych z wykorzystaniem analizy
glownych sktadowych (ang. principal component analysis).

Krzywizna jest miarg zakrzywienia krzywej w punkcie. W analizie ptaskich ksztalttow
najczesciej wykorzystywana jest jej ogdlna definicja: dla ptaskiej krzywej zdefiniowane;j
na plaszczyznie kartezjanskiej w postaci y = f (X) krzywizna xk dana jest w postaci:
oo T (59)
(L+y2)
W analizie obrazéw podstawowe znaczenie ma krzywizna $rednia:

R Mean :%I(min[mhmax[m])ds (60)

K

Z punktu widzenia analizy ksztaltu ziaren istotna moze by¢ rowniez warto$¢ krzywizny
oraz krzywizna calkowita. Krzywizna catkowita definiowana jest jako catka krzywizny
wzdtuz krzywej wyznaczonej w oparciu do dtugosci tuku:

R = \%J' min[x]max [« ]ds (61)

Tensor Minkowskiego to wspotczynnik ksztaltu w postaci tensora umozliwiajacego
ilosciowg charakterystyke anizotropii materiatu, ktory jest szczegdlnie dobrze
przystosowany do tworzenia relacji mikrostruktura-wtasnos¢ dla materiatow, w ktorych
wlasnosci sg zalezne od orientacji mikrostruktury. Stanowia uogdlnienie koncepcji
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objetosci, powierzchni i catkowej krzywizny [130]. W analizie ksztaltow najczesciej
wykorzystywany jest tensor Minkowskiego 2-go rzedu, stanowigcy iloczyn tensorowy
wektora potozenia r i wektora normalnego n wzgledem powierzchni granicznej oK :

W2O(K) = j F®rdA (62)
W2 (K) :=% [ rordr (63)
Wi (K):=2 [ x(r)r @rdr (64
W22 (K) = % [, n®ndr (65)

Tensor Woz’0 moze by¢ interpretowany jako tensor momentu bezwtadnosci ciata statego
K okreslajacy ilosciowy rozklad masy wewnatrz obiektu. Podobnie W.° jako tensor

momentu bezwladnosci pustego obiektu o jednorodnym rozktadzie masy na powierzchni
K. W przypadku wielokatow W.° moze byé postrzegany jako tensor momentu obiektu,

w ktorym cata masa zlokalizowana jest w wierzchotkach (masa ta musi by¢
proporcjonalna do dyskretnej krzywizny aby zapewni¢ addytywno$¢). Tensor W,

stanowi rozktad wektoréw normalnych w obiekcie. Graficzng reprezentacje tensorow
bezwladnosci dla figur dwu-wymiarowych przedstawiono na rysunku 15.

M 0 0 W

Wg.(] qu WEZCI WP.Z

Rysunek 15. Graficzna reprezentacja tensorow momentéow bezwladnosci [130].
Funkcje statystyczne

Prawdopodobienstwo n-punktowe okresla rozktad przestrzenny sktadnika w kompozycie
[131]. Dla kazdego sktadnika i pewnej dwu fazowej mikrostruktury zajmujacej obszar V
mozna zdefiniowa¢ funkcj¢ charakterystyczna w postaci:

I(i)(X)— 1 dlaxeV. (66)
0, dlaxeV,

Prawdopodobienstwo jedno-punktowe okresla szansg, ze losowy punkt znajdzie si¢ w
sktadniku i:

57 =(19() (67)
gdzie: (*) — operator usrednienia objetoSciowego. Dla nieskonczonej ilosci punktow

jedno-punktowa funkcja prawdopodobienstwa (66) jest tozsama z utamkiem fazowym i
okresla udziat objetosci sktadnika i w materiale wielofazowym:

V,

oY
i=1

s = (68)
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Analogicznie definiowane jest prawdopodobienstwo dwupunktowe Sz, okreSlajace
szans¢ wystgpienia punktu X W fazie i oraz punktu oddalonego o odlegto$¢ r w fazie j.
S8 (x,x+ r):<|(i)(x)l“)(x+r)> (69)

Corson [131] zaproponowat funkcj¢ opisujacg prawdopodobienstwo dwupunktowe dla
materialu dwufazowego w postaci:

R(N=a,+p8e™ , dai,je[L2] (70)
gdzie: Pij(r) — prawdopodobienstwo, ze wektor o dtugosci r bedzie miat poczatek w fazie
i oraz koniec w fazie j, aij, fij — state materiatowe, zalezne od udziatu poszczeg6lnych faz
(tabela 4), mjj, nij — parametry rozktadu mikrostruktury, dobierane metoda najmniejszych
kwadratow.

Tabela 4. Parametry réwnania (70) prawdopodobienstwa dwu-punktowego.

Warunki brzegowe | Wspétczynniki
Pij

r=0 r— oo a; B
P11 Vl Vlz V12 V1V2
P12 | o Vv, Vv, -V,
P21 | o \A'A VYV, -V,
P22 | V, sz sz V1V2

Dla mikrostruktury dwufazowej prawdopodobienstwa P11 i P2 reprezentujg $rednig
wielko$¢ ziaren, P12 | P21 — $rednig odlegto$¢ pomiedzy ziarnami roznych faz [132]. W
praktyce prawdopodobienstwo dwupunktowe wyznacza si¢ poprzez utworzenie
wektorow o dlugosci r i orientacji & w losowej liczbie punktow nad mikrostruktura.
Najczgsciej w analizach numerycznych wykorzystywane sa wektory o orientacji 0°, 45°,
90° wzgledem przyjetego uktadu odniesienia (rysunek 16).
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Rysunek 16. Schemat wyznaczania prawdopodobienstwa dwu-punktowego [131].

Funkcja prawdopodobienstwa trzypunktowego Sz okresla szans¢ znalezienia punktow
a, b, c odpowiednio w fazach i, j, k, gdzie i, j, k=1,2. Schematyczny spos6b wyznaczania
funkcji prawdopodobienstwa troj-punktowego przedstawiono na rysunku 17.

& //
,////////////

e

Rysunek 17. Schemat wyznaczania prawdopodobienstwa tréj-punktowego [131].

Funkcje prawdopodobienstwa wyzszego rzgdu (n > 3) pozwalajg na sformalizowany
opis morfologii i tekstury mikrostruktury [133]. Rzadko jest spotykane ich praktyczne
wykorzystanie ze wzgledu na trudno$¢ w aproksymacji 1 prezentacji wynikow.

losowy odcinek L(i)(r) o dhugosci r w catosci znajduje sie w sktadniku i [134]. Dla

uktadoéw tréjwymiarowych dowiedziono, ze L") (z) jest tozsame z utamkiem fazowym

mierzonym na rzucie obrazu na ptaszczyzng. Dla izotropowego medium funkcja $ciezki
liniowej zalezy tylko od odlegtosci r pomiedzy dwoma punktami. Dla r = O funkcja

......

liniowej jest uwydatnienie informacji o klasteryzacji faz, ktéra nie jest dost¢pna
wykorzystujac funkcje Sz [135].

54



Odpowiedz reologiczna mikrostruktury moze by¢ uzyskana na drodze homogenizacji
pola naprezen uzyskanego z numerycznego testu odksztatcenia. Balzani i in. w [124]
zaproponowali trzy proste testy numeryczne do por6wnania zachowania materiatu w skali
micro: jednoosiowg probe statycznego rozciggania w dwoch kierunkach oraz probe
czystego $cinania. Schematyczne reprezentacje przeprowadzenia tych eksperymentow
numerycznych pokazano na rysunku 18.

a) b) v c)
- >

d
A Y
Y
A
Y
A
L

-« = = =

Rysunek 18. Schemat wykonania testéw reologicznych: a — proba jednoosiowego rozciagania
wzdluz osi 1, b — préba jednoosiowego rozciagania wzdluz osi 2, ¢ — préba $cinania [124].

Wynikiem kazdego testu jest dwuwymiarowy rozktad naprezen i odksztatcen, ktory do
celow porownawczych musi zosta¢ usredniony w procesie numerycznej homogenizacji:

o 1

Gji :giﬁijds
) ) (71)
éij :g(ﬁsijds

S

gdzie: i, j — przyjmuja wartosci kierunku odksztatcenia i, j = 1,2; G,0; — $rednie
naprezenie i skladowa tensora naprezenia w kierunki i, j; €,&; — $rednie odksztalcenie i

sktadowa tensora odksztatcenia w kierunki i, |,

W wielu przypadkach homogenizacja wynikow uzyskanych tylko z testu odksztalcenia
bedzie niewystarczajaca do charakteryzacji mikrostruktury. Dobor testOw numerycznych
powinien by¢ Scisle uzalezniony od celu, w jakim wykonywana jest charakteryzacja
mikrostruktury. Ostoja-Starzewski w [119] zaproponowal zestaw charakterystycznych
miar do oceny zachowania mikrostruktury w zastosowywaniu do wybranego problemu
fizycznego.

Tabela 4. Zestawienie charakterystycznych miar dla wybranych problemoéw fizycznych

Zagadnienie fizyczne Parametry
Plastycznosé Naprezenie Odksztalcenie
Antyptaska sprezystos¢ Naprezenie Odksztalcenie
Przewodno$¢ cieplna Gradient temperatury Strumien ciepta
Skrecanie Naprezenie Odksztalcenie
Przewodnos¢ elektryczna | Natezenie pradu Gestos¢ pradu
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Elektrostatyka Intensywno$¢ pola elektrycznego | Indukcja pola elektrycznego

Magnetostatyka Intensywno$¢ pola Indukcja pola
magnetycznego magnetycznego
Dyfuzja Gradient masy Strumien masy

Ostatnia grupa wspotczynnikow ma swoje oparcie w teorii przetwarzania sygnatow.
Funkcja widmowej gestosci mocy (ang. power spectral density) » stanowi iloczyn
dyskretnej transformaty Fouriera F oraz zespolonego sprz¢zenia widma wyznaczone dla
wybranej fazy. Funkcja ta jest zdefiniowana dla obrazu binarnego w sposob nast¢pujacy:

N & 2izmp 2ikq
F(mk)=2, exp[ 3 Jexp{N—Jl(”(p,q)

p=l g=1 X y

(72)
1
27NN,
gdzie: Nx, Ny — sumaryczna ilo$¢ pikseli w kierunku x i y. Dyskretna funkcja widmowej
gesto$ci mocy pozwala na uwidocznienie cech obrazu niezauwazalnych w dziedzinie
przestrzennej, jak np. periodycznosci, i jest odporna na szum. Wynikiem dziatania funkcji

jest periodogram.

P (M, k)= |F(m, k)

Torquato [136] wskazuje jeszcze na inne miary begdace specyficznymi modyfikacjami
przedstawionych w tym rozdziale wspotczynnikow, ale ze wzgledu na ich ograniczong
stosowalnos$¢ do opisu mikrostruktury stali dwu fazowej ich opis w tym rozdziale zostanie
pominigty.

Pomimo dostepnosci szerokiego grona réznych metod pozwalajacych na charakteryzacje
mikrostruktury, nie kazda z nich jest mozliwa do wykorzystania przy kazdym typie
mikrostruktury. Dobor odpowiednich wspolczynnikow ma szczegdlne znaczenie w
przypadku wspolczynnikéw ksztattu. Charakteryzacja mikrostruktury musi by¢
poprzedzona jako$ciowa analiza wynikdw oraz analizag wrazliwosci i korelacji
wspotczynnikow. W wielu przypadkach konieczne jest rowniez uwzglednienie czasu
koniecznego na przeprowadzenie analizy mikrostruktury. W przypadku wspotczynnikow
ksztattu czas potrzebny na analiz¢ jest zalezny od ilosci ziaren obserwowanych na zdjeciu
mikrostruktury oraz od rozdzielczo$ci zdjgcia — jest on jednak pomijalnie maly w
poréwnaniu do innych metod. Funkcje statystyczne wymagaja znaczaco wigcej czasu ze
wzgledu na czasochlonne probkowanie obrazu, przy czym wynik bedzie tym
wiarygodniejszy im wigcej wykonane zostanie probkowan. W przypadku testow
numerycznego odksztalcenia czas bedzie silnie zalezat do ilo$ci elementow skonczonych
wykorzystanych w dyskretyzacji przestrzeni obliczeniowej, a w przypadku analizy
obrazu w zakresie czgstotliwo$ci czas zalezny bedzie gtdéwnie od rozdzielczo$ci materiatu
zrodtowego.
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5.4. Metodyka wyznaczania elementow SSRVE

Procedura  wyznaczanie = komorki  elementarnej  Statystycznie  Podobnego
Reprezentatywnego Elementu Objetosci (SSRVE) jest typowym zagadnieniem
optymalizacyjnym (rysunek 19).

. . Wskainiki ksztattu, Referencyine
Refe_rkencwn: obraz Ohra; p_olsegmz_antaql. funkcji statystycznych, wspdtczynniki Komdrka SSRVE
mikrostruktury wydzielone ziarna testdw numerycznych mikrostruktury
—a T T
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|
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przetwarzanie
obrazéw

Rysunek 19. Schemat wyznaczania elementu reprezentatywnego za pomoca algorytmu SSRVE.

Pierwsza operacja jest uzyskanie danych referencyjnych charakteryzujacych wybrang
mikrostruktur¢ materiatowg. W tym celu zdj¢cie mikrostruktury materiatu pozyskane z
mikroskopu optycznego lub SEM poddaje si¢ obrobce z wykorzystaniem algorytmow
przetwarzania obrazu, tak by w wyniku otrzymaé¢ odwzorowanie binarne, w ktorym
ziarna jednej fazy sa jednoznacznie widoczne na tle osnowy. Dobdr algorytmu
progowania (prosty, adaptacyjny, Otsu) oraz jego parametréw jest w duzej mierze
zalezny od jakosci fotografii [137]. Czesto konieczne jest jednak zastosowanie procedur
rekonstrukcyjnych takich jak otwieranie, domykanie czy dedykowane algorytmy [104,
138]. Ostatnim etapem przygotowawczym jest rozdzielenie poszczegdlnych ziaren
wykorzystujac do tego celu np. algorytm etykietowania potgczonych komponentow
[139]. Tak przygotowana mikrostruktura z wykonang segmentacjg ziaren moze by¢
nastepnie poddana ocenie ilosciowej, ktorej mechanizmy przedstawiono w rozdziale 5.3.
Wspotczynniki ksztattu analizowane sa dla kazdego ziarna z osobna. Funkcje
statystyczne, odpowiedz reologiczna oraz analiza w zakresie czestotliwoSci
przeprowadzana jest dla calo$ciowego, przetworzonego zdj¢cia mikrostruktury. Wybor
wspotczynnikow stanowigcych referencyjne dane do analizy jest kluczowy 1 przektada
si¢ nNa zbiezno$¢ wynikdéw oraz czas obliczen. Analiza wrazliwosci wspotczynnikow
ksztattu polega na analizie histogramu wystepowania przedzialdéw wartosci dla
poszczegolnych ziaren oraz wyznaczenia Srodkowej warto§ci w grupie najczesciej
wystepujacych. W przypadku, gdy histogram posiada wigcej niz jedng dominujaca
warto$¢ — moga by¢ one traktowane jako zbior referencyjny. W przypadku, gdy rozktad
na histogramie nie posiada dominujgcego przedzialu, wspolczynnik taki nie powinien by¢
wykorzystywany w analizie. W kazdej iteracji procedury optymalizacyjnej ksztalt i
wielko$¢ ziarna (lub ziaren) w komoérce SSRVE sg modyfikowane. Minimalizowana
funkcja celu stanowi btad S$redniokwadratowy migdzy warto$ciami referencyjnymi a
oszacowanymi dla analizowanego ksztattu w danej iterac;ji.

%[;W. (é,isSRVE _é'iREF )2:|+¢p — min (73)

SSRVE

gdzie: £ — referencyjna warto$¢ wspotczynnika, ¢ — warto$¢ wspolczynnika dla

komoérki SSRVE, W; —waga wspotczynnika, ¢, — warto$¢ funkcji kary.
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Innymi stowy celem procedury optymalizacyjnej jest minimalizacja bledu dopasowania
statystycznych wspotczynnikow komorki SSRVE do wzorcowej mikrostruktury poprzez
modyfikacje ksztaltu sztucznych ziaren.

Pierwotna koncepcja SSRVE zaktadata zastosowanie krzywych B-sklejanych (B-spline)
do modelowania ksztattu ziaren [140]. Wykorzystanie funkcji sklejanych jest
numerycznie efektywne ze wzgledu na mozliwos¢ kontroli, nawet skomplikowanych
ksztattéw, za pomoca stosunkowo matej liczby punktéw kontrolnych. Opis ksztattu
ziaren mikrostruktury za pomocg splindow prowadzi¢ moze jednak do uzyskania
nienaturalnych ksztattow (z ostrymi rogami). W pracy zdecydowano si¢ wykorzystac¢
krzywe NURBS (Non-Uniform Rational B-Spline) stanowigce uogoélnienie B-splinow i
omijajace pewne ograniczenia pierwowzoru [141]. Krzywa NURBS definiowana jest
przez wektor punktow kontrolnych, wektor weztow i stopien krzywej. Punkty kontrolne
determinujg ksztalt krzywej, wezty okreslaja wptyw kazdego z punktéw kontrolnych na
krzywa, a odpowiednia sekwencja weztow pozwala na uzyskanie zamknigtych krzywych.
Stopien krzywej okresla, ile punktéw kontrolnych wptywa na jeden rzeczywisty punkt na
krzywej. W procedurze zmienne optymalizacyjne stanowig potozenia punktow
kontrolnych w przestrzeni. Stopien krzywej oraz ilos¢ punktow kontrolnych stanowig
parametr wejsciowy algorytmu. Wykorzystana procedura optymalizacji bazuje na
zmodyfikowanym algorytmie genetycznym [142]. Idea procedury optymalizacyjnej
zostala przestawiona na rysunku 20.

[nicjalizacja
populacij
poczatkowej
L 4 .
Wvybér najlepszego
Renderowanie Ocena dopasowania . osobnika jako
komorek SSRVE populacji Warnek stopu TAK—» wynikowej kom orki
SSRVE
'y
NIE
Krzyi owelmie i Stworzenie n"owej
mutacja populac ji

Rysunek 20. Schemat procedury optymalizacyjnej SSRVE.
Procedura optymalizacji obejmuje nastgpujace etapy:

a) Inicjalizacja populacji poczatkowej, ktora polega na utworzeniu twj populacji w
postaci przyjetej ilosci osobnikow o zadanym genotypie. Osobnik stanowi zbior
punktow kontrolnych krzywych NURBS w przestrzeni 2D. Punkty zawarte w
genotypie mogg sktadac¢ si¢ na jedng lub wiecej nieprzecinajacych si¢ krzywych.
Poczatkowe punkty rozlozone sa réwnomiernie na okregach o ustalonym
promieniu poczatkowym. W celu dywersyfikacji osobnikéw w populacji
dodawany jest szum poprzez translacje kazdego z punktow kontrolnych o losowy
wektor.
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b) Renderowanie komoérki —na podstawie kazdego osobnika tworzona jest komorka
SSRVE poprzez rasteryzacje krzywych NURBS do grafiki bitmapowe;j.
Wielko$¢ komorki jest z gory ustalona. Jezeli krzywa NURBS nie mie$ci si¢ w
catosci w zadanym obszarze, stosowane sg periodyczne warunki brzegowe.

c) Ocena przystosowania — kazda komoérka SSRVE w populacji podlega ocenie
liczbowej. Ocena wyznaczana jest w postaci btedu sredniokwadratowego
pomiedzy zbiorem wybranych wspdtczynnikoéw referencyjnych a ich
odpowiednikami uzyskanymi dla komorki SSRVE. W rezultacie osobnik o
najmniejszej wartosci funkcji bledu uznawany jest za najlepiej dopasowany do
referencyjnej mikrostruktury. W przypadku wykrycia btednego ksztattu w
wyniku np. przecigcia si¢ krzywych, ocena osobnika jest zawyzana o warto$¢
funkcji kary ¢, .

d) Sprawdzenie warunkow stopu tj. osiggnigcia maksymalnej ilosci iteracji
algorytmu lub uzyskanie bt¢du dopasowania ponizej przyjetej granicy.

Po zakonczeniu kazdej iteracji tworzona jest nowa populacja z najlepiej przystosowanych
osobnikow. Zastosowanie dodatkowych operatorow genetycznych na losowej czeSci
populacji pozwala na omini¢cie minimow lokalnych:

a) operator krzyzowania — pozwala na wymian¢ losowej liczby punktow
kontrolnych pomigdzy dwoma osobnikami.

b) Operator mutacji | — zmienia potozenie losowych punktow kontrolnych osobnika
poprzez translacj¢ ich o losowy wektor.

c) Operator mutacji Il — zmienia potozenie wszystkich punktow kontrolnych na raz
w obrebie komodrki SSRVE (tzn. zmienia polozenie ziaren)

Procedura optymalizacyjna konczy dziatanie, jesli osiagni¢to ktory$ z zadeklarowanych
warunkow stopu. Osobnik z populacji o najmniejszym bledzie dopasowania do
referencyjnej mikrostruktury jest traktowany jako wynikowa komodrka elementarna
SSRVE.

5.5. Przykladowe SSRVE dla mikrostruktur stali DP (wyniki iloSciowe
I jakosciowe)

W niniejszej pracy przeprowadzono analiz¢ jakoSciowa oraz iloSciowa zdjgé

mikrostruktury typowej stali ferrytyczno-perlitycznej 15G2AND o zawartosci 0.15%wg

wegla, a nastepnie na ich podstawie utworzono statystycznie podobne elementy objetosci

o roznej ilosci ziaren.
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Przyklad I (rysunek 21).

Rysunek 21. Zdjecie mikrostruktury stali 15G2ANbD uzyskane z obserwacji mikroskopem
optycznym.

Przed przystagpieniem do wyznaczenia parametréw statystycznych na zdjeciu
mikrostruktury zastosowano algorytmy przetwarzania obrazu oraz manualng korekte w
celu uzyskania jednoznacznego przypisania kazdego z punktow obrazu do jednej z faz,
usunigcia wtracen (ktore nie sg analizowane), oraz rekonstrukcji morfologii. W tym celu
zastosowano kolejno:

rozmycie z maska 5x5,
e progowanie metodg Otsu [143],
e erozje oraz dylatacje z maska 5x5,

Parametry algorytméw zostaly dobrane metoda prob i bledéw na podstawie wizualnej
oceny koncowego wyniku. Referencyjny obraz mikrostruktury posiadal wyraznie
wytrawione granice ziaren oraz liczne wtracenia ktore nie mogly zosta¢ automatycznie
usuniete przez algorytmy przetwarzania obrazu. Zastosowano algorytm etykietowania
potaczonych komponentéw w celu przeprowadzenia filtracji matych obiektow. Wynik
dziatania filtrow przedstawiono na rysunku 22.

J;‘r

Rysunek 22. Obraz mikrostruktury stali po zastosowaniu algorytméw wstepnego przetwarzania
obrazu.

W obecnej postaci obraz nie nadaje si¢ do analizy statystycznej ze wzgledu na obecne
bardzo zréznicowane geometrycznie granice ziaren, ktorych detekcja automatyczna
bytlaby utrudniona. Konieczna byta reczna korekta polegajaca na usunieciu
niepozadanych obiektow z obrazu oraz rekonstrukcji wnetrz ziaren. Wynikowy obraz
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mikrostruktury spetniajacy wymagania pozwalajace na dalsza analiz¢ statystyczng
przedstawiono na rysunku 23.

R l‘.f- - P ) A -

Rysunek 23. Wej$ciowy obraz mikrostruktury przeznaczonej do analizy statystycznej.

Na analize statystyczng sktadato si¢ na wyznaczenie miar statystycznych oraz czgstosci
wystepowania wspotczynnikow ksztattu. Utamek fazowy perlitu (ciemna faza) wynidst:
0.13. Rysunki 24, 25 przedstawiajg wyniki uzyskane w analizie zdjgcia mikrostruktury I.
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Rysunek 24. Rozklad wartos$ci funkcji prawdopodobienstwa dwupunktowego oraz lineal path

Rozktad prawdopodobienstwa dwupunktowego wyraznie wskazuje na ukierunkowany
poziomo rozktad ziaren, z kolei funkcja lineal path na wydtuzony charakter pojedynczych
ziaren, az do wielkosci 100px odpowiadajacej 27um rzeczywistej mikrostruktury.
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Rysunek 25. Rozklad prawdopodobienstwa wystgpienia wartosci wspoétczynnikéow ksztaltu.
Przyklad II (rysunek 26).

1\’: POl

Rysunek 26. Zdjecie mikrostruktury stali 15G2ANb uzyskane z obserwacji mikroskopem
optycznym.

W przyktadzie wykorzystano zdjecie mikrostruktury stali 15G2ANb. Tak jak w
przyktadzie I, zdjecie wymaga uprzedniego zastosowania filtroéw i rekonstrukcji, aby moc
go wykorzysta¢ w dalszej analizie. Zastosowano nastepujace filtry:

rozmycie z maska 5x5,

binaryzacja z progiem 140,
domykanie i1 otwieranie z maska 3x3,
usuwanie matych obiektow

Parametry algorytméw dobrano metodg prob i btedow, tak aby uzyskany wynik posiadat
najmniej niepozadanych artefaktow oraz zachowat najwiecej cech morfologii wzorcowe;j
mikrostruktury materiatu. Wynik dziatania powyzszych algorytmow przedstawiono na
rysunku 27.
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Rysunek 27. Wynik dzialania automatycznych algorytméw przetwarzania obrazu mikrostruktury.

Glownym problemem jaki napotkano, to utrata ciggtosci w przypadku wielu ziaren.
Whetrze ziaren podczas binaryzacji zostalo btednie przydzielone do koloru biatego.
Finalny obraz mikrostruktury po recznej korekcie przedstawiono na rysunku 28.
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Rysunek 28. Wejsciowy obraz mikrostruktury przeznaczonej do analizy statystycznej.

Utlamek fazowy perlitu (ciemna faza) wynidst 0.16. Rysunki 29, 30 przedstawiaja wyniki
uzyskane w analizie zdjecia mikrostruktury z rysunku 28.
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Rysunek 29. Rozklad wartosci funkcji prawdopodobienstwa dwupunktowego oraz lineal path.

W tym przypadku analiza prawdopodobienstwa dwupunktowego rowniez wskazuje na
wyraznie poziomy rozktad ziaren perlitu, a lineal path na ich wydluizony charakter
siggajacy nawet 67um. Obserwowana jest rowniez znaczna ilo$¢ ziaren nachylonych pod
katem 45° o wymiarze siggajagcym 30um.
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Rysunek 30. Rozklady prawdopodobienstwa wystgpienia wspolczynnikéow ksztaltu.

Do oszacowania ilosci przedzialdow histogramow wykorzystano regute Freedmana-—
Diaconisa [144]:

h =2 1QRK) (74)
Yn

gdzie: h — wielko$¢ przedziatu, IQR — przedzial miedzykwartylowy, n — ilo§¢ obserwacji

W probcee X.

Zdjecia mikrostruktury w przyktadzie | i 1l zostaly uzyskane z tej samej probki, jednak
przedstawiona analiza wykazata nieznaczne roéznice w uzyskiwanych wynikach. Jako
miare reprezentatywnosci wspoétczynnika przyjeto, ze warto§¢ dominujagca powinna
dotyczy¢ znacznej ilosci ziaren w porownaniu do innych wartosci. W tabeli 5 zestawiono
oceng reprezentatywnosci wspotczynnikow ksztattow dla obu przykladow.
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Tabela 5. Reprezentatywne wspoélczynniki ksztaltu dla przyktadéw I i I1.

Nazwa wspoétczynnika | Wykorzystano w| Wykorzystano w
analizie | analizie 11
Blair-Bliss v x
Okragtoécei I v v
Okragtosci 11 v v
Srednia krzywizna v v
Danielson v v
Dopasowanie do elipsy v x
LP1 4 x
LP2 v v
LP3 v v
Malinowska v x
Mz v x
L/S x v
Haralick v v
Kompaktowos¢ x x
Srednica Fereta 4 4

Przedstawione zestawienie pokazuje, ze wybor reprezentatywnych wspotczynnikow jest
Scisle uzalezniony od wybranego zdjecia mikrostruktury i nawet dla tych samych
materialdow wybor wspotczynnikow musi by¢ kazdorazowo dokonany osobno. Ilo§¢
warto$ci dominujacych na histogramach sugeruje réwniez ilo$¢ wtraceh w komorce
SSRVE. Sytuacja taka moze by¢ wynikiem btednej klasyfikacji na etapie automatycznej
segmentacji obrazu lub niedoskonato$ciami na wzorcowym zdjeciu. W procedurze
SSRVE zdecydowano si¢ wykorzysta¢ tylko te wspotczynniki, ktore byty uznane za
reprezentatywne zarowno dla mikrostruktury I jak 1 II.

Wykonano réwniez numeryczne testy reologiczne: proby speczania wzdtuz dwoéch osi
oraz probe $cinania. Obliczenia prowadzono z zatozeniem ptaskiego stanu odksztatcenia.
Numeryczne proby wykonano w aplikacji Abaqus. Wyniki po homogenizacji w postaci
krzywych odksztatcenie-naprezenie przedstawiono na rysunku 31.

67



400

350

300

250

200

Naprezenie, MPa

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14
Odksztatcenie

400
350
300
250 / -
200

150

Naprezenie, MPa

— XX
YY
— XY

100

50

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14
Odksztatcenie

Rysunek 31. Krzywe plyniecia uzyskane z testow numerycznych a) dla przykladu L, b) dla
przykladu II.

Roéznice w charakterystykach krzywych ptyniecia sa przede wszystkim podyktowane
roznicami w ilo$ci perlitu.

Na podstawie uzyskanych danych referencyjnych wygenerowano przyktadowe elementy
SSRVE zawierajace od 1 do 4 wtracen perlitu, co przedstawiono na rysunku 32.
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Rysunek 32. Przykladowe elementy SSRVE uzyskane dla mikrostruktury I: jednym (a) dwoma (b),
trzema (c) i czterema (d) wtraceniami.

W kazdym przypadku funkcja celu stanowita btad sredniokwadratowy ujmujacy wybrane
reprezentatywne wspotczynniki ksztattu (z waga 1) oraz utamek objetosci perlitu (z waga
100). Warunek zakonczenia optymalizacji zostat ustalony na 1000 iteracji lub osiggniecie
warto$ci bledu ponizej 0.001. Zestawienie wynikow optymalizacji przedstawiono na
rysunku 33.
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Rysunek 33. Zmiana bledu dopasowania SSRVE w poszczegélnych iteracjach optymalizacji dla
mikrostruktury 1.

W kazdym przypadku optymalizacja konczyta si¢ z powodu spelnienia pierwszego
warunku. Funkcja celu nie ulegata znacznej poprawie juz po 200-ej iteracji (50 w
przypadku jednoelementowego SSRVE). Zebrane wyniki pokazujg, ze stopien
dopasowania jednoelementowego SSRVE byl zdecydowanie nizszy niz SSRVE
wieloelementowych. Sytuacje t¢ mozna tlumaczy¢ duza szerokos$cig poszczegolnych
przedziatow histogramu wspotczynnikow, co powodowato, ze dokladne odwzorowanie
wartosci nie byto mozliwe w przypadku elementu SSRVE z pojedynczym wtraceniem.
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Podobng metodologi¢ zastosowano w przypadku mikrostruktury II. Na podstawie
wybranych, reprezentatywnych wspdtczynnikow ksztattu i utamka fazowego utworzono
cztery komorki elementarne, rézniace si¢ iloscig wtracen (rysunek 34).

Rysunek 34. Przykladowe elementy SSRVE uzyskane dla mikrostruktury II: jednym (a) dwoma
(b), trzema (c¢) i czterema (d) wtraceniami.

Podobnie jak w poprzednim przypadku dokonano analizy zmiany btedu dopasowania w
kolejnych iteracjach optymalizacji (przyjeto takie same miary wag), ktora pokazata, ze
pojedynczy element nie jest w stanie przyblizy¢ parametrow referencyjnej mikrostruktury
tak dobrze, jak wieloelementowe SSRVE.
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Rysunek 35. Zmiana bledu dopasowania SSRVE w poszczegélnych iteracjach poszukiwania
SSRVE dla mikrostruktury I1.

W ramach weryfikacji wykonano test jednoosiowego spegczania elementdow SSRVE.
Wyniki w postaci krzywych ptynigcia uzyskanych po numerycznej homogenizacji
zaprezentowano na rysunku 36.
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Rysunek 36. Krzywe plyniecia z testu jednoosiowego speczania a) SSRVE dla mikrostruktury I, b)
SSRVE dla mikrostruktury I1I.

Najlepsze dopasowanie uzyskano dla krzywych czteroelementowych, w ktorych $rednia
kwadratowa btgdow wyniosta odpowiednio 11.15 (mikrostruktura 1) oraz 9.36
(mikrostruktura I1).

Przeprowadzone testy numeryczne pozwolity na wyciagniecie wnioskow i
sformutowanie wytycznych dla opracowania najlepszego SSRVE w niniejszej pracy. W
zwigzku ze znacznym wptywem losowosci na uzyskiwane wyniki — ptynacej z samej
natury optymalizacji opartej o algorytm genetyczny — tworzenie elementow SSRVE nie
jest procedura deterministyczng. Dlatego konieczne byto wykonanie testow wielokrotnie
dla tych samych zatozen. Na potrzeby niniejszej pracy, kazdy test wykonano trzykrotnie.
Cho¢ morfologia ziaren perlitu zmieniala si¢ w kazdym przypadku, stopien dopasowania
1 og6lne wnioski pozostawaty jednak niezmienne w kazdej z prob.

5.1.1. Praktyczne wykorzystanie elementow SSRVE w symulacjach numerycznych

Statystycznie Podobny Reprezentatywny Element Objetosci znalazt zastosowanie
glownie w obliczeniach wielkoskalowych typu FE2 gdzie w dwoch lub wigcej skalach
prowadzone s3 symulacje numeryczne z wykorzystaniem metody elementow
skoficzonych. Idea metody FE? jest podpigcie elementu reprezentatywnego
mikrostruktury do kazdego punktu makrostruktury. Podstawowa zaleta procedury jest
mozliwos¢ zastgpienia fenomenologicznego prawa konstytutywnego dla makrostruktury
usrednionymi wynikami napr¢zenia i odksztatcenia uzyskanymi z mikrostruktury [145].
Ze wzgledu na wielko$¢ elementu RVE moze by¢ to procedura niezwykle kosztowna
obliczeniowo. Dlatego spodziewane sg znaczace korzysci z wykorzystania w tym
zakresie komoérek SSRVE.

Balzani i in. zastosowali proste testy numeryczne w celu walidacji i weryfikacji
poprawnosci elementow SSRVE [124]. Jak juz wspomniano, ograniczaty si¢ one do prob
rozciggania dwuwymiarowej komorki SSRVE w ortogonalnych kierunkach oraz proby
Scinania. We wszystkich przypadkach uzyskano bardzo dobra zgodno$¢ wynikow.
Podobng zgodno$¢ w odpowiedzi mechanicznej potwierdzili Scheunemann i in. dla
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reprezentatywnych elementow trojwymiarowych [146]. Schroder i in. [125] wykorzystali
elementy SSRVE w numerycznych testach FE2 typu Hole Expansion dysku ze stali dwu
fazowej osiggajac bardzo maty btad bezwzgledny (rysunek 37).
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Rysunek 37. Rozklad naprezen w teScie Hole Expansion z wykorzystaniem a) elementu RVE b)
elementu SSRVE oraz c¢) réznice w otrzymanych wynikach [125].

W pracy [147] zastosowano elementy SSRVE w symulacji numerycznej przemystowego
procesu ttoczenia elementu typu crashbox ze stali dwu fazowej. Poréwnano czasy
obliczen z uwzglednieniem elementdow RVE 1 SSRVE osiaggajac znaczace przyspieszenie
obliczen. Metodyka SSRVE znalazta réwniez praktyczne zastosowanie w wieloskalowej
analizie numerycznej ciagnienia pretow ze stali ferrytyczno-perlitycznej [148] oraz stali
TRIP [149]. W obydwu przypadkach udato si¢ uzyskac¢ zadowalajaca zgodno$¢ wynikow
z RVE (rysunek 38).
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Rysunek 38. Porownanie krzywych plyniecia z homogenizacji elementu RVE i SSRVE w
symulacjach ciagnienia [148]

W pracy [150] wykorzystano z powodzeniem SSRVE w symulacjach przemiany TRIP
(ang. transformation induced plasticity) zachodzacej podczas odksztatcenia plastycznego
i transformacji austenitu szczatkowego w martenzyt (rysunek 39). W efekcie czas
obliczen zostal znaczaco skrdcony.
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Rysunek 39. Wzrost ziaren martenzytu w poszczegélnych etapach przemiany w komérce SSRVE.

Metodyka SSRVE nie ogranicza si¢ tylko do materiatow stalowych. SSRVE zostato
wykorzystane w [151] do uproszczenia mikrostruktury nieciggtych kompozytow
wloknistych. Poréwnano witasnosci mechaniczne referencyjnego RVE i wygenerowane;j
komorki, co potwierdzito po raz kolejny stuszno$¢ zastosowania tego rozwigzania do
redukcji kosztéw obliczeniowych.

5.6. Podsumowanie

W niniejszym rozdziale pokazano, ze metodyka SSRVE moze by¢ z powodzeniem
stosowana w zagadnieniach mechanicznych do obnizenia kosztéw 1 czasu obliczen
wielkoskalowych symulacji numerycznych przy zachowaniu duzego stopnia
wiarygodno$ci wynikéw. W pracy [150] pokazano, Ze nie jest ona tylko ograniczona do
symulacji odksztatcen i moze zosta¢ zaadaptowana rdwniez w problematyce przemian
fazowych. Zagadnienie wykorzystania SSRVE w symulacjach przemian fazowych
bedzie dalej badane w niniejszej pracy. Dotychczasowe prace poswigcone metodzie
tworzenia statystycznych reprezentacji mikrostruktur skupiaty si¢ glownie na idei samej
metody oraz na podstawach matematycznych oceny reprezentatywnosci generowanych
mikrostruktur materiatowych. Autorzy metody SSRVE wykorzystali w swoim podejsciu
funkcje widmowej gestosci mocy i funkcje prawdopodobienstwa jednopunktowego, a w
pozniejszych pracach rowniez srednig krzywizng i tensor Minkowskiego. O ile wybor ten
wydaje si¢ stuszny w kontekScie wykorzystania elementow reprezentatywnych w
symulacjach odksztatcenia, to brak ujecia w funkcji celu morfologii ziaren moze
znaczaco obnizy¢ wiarygodnos¢ SSRVE w przypadku innych symulacji numerycznych,
np. przemian fazowych. Kontrowersyjne wydaje si¢ rowniez wykorzystanie przez
autorow tylko prostych ksztattow opartych o krzywe sklejane z czterema punktami
kontrolnymi. Dodatkowo, jak zauwazaja sami autorzy, uzycie metod optymalizacji
gradientowych powoduje znaczne trudnosci w znalezieniu globalnego minimum funkcji
celu. Rozwigzanie tego problemu autorzy poszukiwali w metodzie ruchomej ramki.
Wydaje si¢ jednak, ze zastosowanie metod optymalizacji inspirowanych naturg
stanowiloby alternatywne, o ile nie lepsze rozwigzanie pod katem zbieznosci 1 predkosci
obliczen. W niniejszej pracy zdecydowano si¢ na stworzenie reprezentacji SSRVE za
pomocg znacznie bardziej elastycznych krzywych NURBS trzeciego stopnia, w ktory
wykorzystano 14 punktow kontrolnych pozwalajagcych w znacznie szerszym zakresie
modyfikowaé ksztatt ziaren. Dodatkowo, do opisu mikrostruktury zastosowano, obok
funkcji statystycznych, szereg miar geometrycznych, ktorych wybor uwarunkowano
uprzednig analizg reprezentatywnosci. Wysoka zbiezno§¢ wynikow pokazuje, ze takie
podejécie stanowi alternatywe dla wczesniej przedstawionych miar. W pracy
wykorzystano metod¢ optymalizacji wykorzystujaca zmodyfikowany algorytm
genetyczny pozwalajacy na przeprowadzenie optymalizacji topologicznej ziaren
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mikrostruktury opisanych krzywymi NURBS. Przeprowadzona analiza pokazata, ze
przyjeta metoda posiada dobra zbiezno$¢ 1 pozwala na skuteczne unikanie minimow
lokalnych. Wykonane testy numeryczne pokazaty zblizone zachowanie w warunkach
odksztatcenia do zachowania referencyjnej mikrostruktury. Kwestig otwarta zostaje
ocena jednoznaczno$ci otrzymywanych wynikow. Nalezy rowniez wykona¢ dodatkowe
testy z wykorzystaniem symulacji numerycznych w ktérych morfologia mikrostruktury
odgrywa kluczowa role w celu oceny poprawnos$ci przyjetych miar. Stabym punktem
przyjetej przeze mnie procedury jest duza zaleznos$¢ uzyskiwanych wynikow od jakosci
danych wejsciowych, tj. doktadnosci dopasowania binarnej mikrostruktury do
referencyjnego obrazu. Cze$¢ cech morfologicznych moze ulec utraceniu w trakcie
dziatania algorytmow przetwarzania obrazu lub manualnej korekcie, szczegélnie w
przypadku btednej identyfikacji obiektu na obrazie (np. wtragcenia lub granice ziarna).
Rozdzielczo$¢ referencyjnego obrazu jak rowniez komorki SSRVE nie pozostaja réwniez
bez znaczenia w kwestii doktadno$ci opisu morfologii. Przedstawione powyzej testy
numeryczne i wyciagnigte z nich wnioski stanowity podstawe do zbudowania w rozdziale
7 komorek SSRVE wykorzystywanych do modelowania przemian fazowych.
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6. Model przemian fazowych wykorzystujacy rozwigzanie rownania
dyfuzji wegla z ruchomg granicq miedzyfazowa

Rozdziat zawiera opis modelu przemian fazowych w stalach wykorzystujacego
rozwigzanie rdwnania ruchu granicy mi¢dzyfazowej i dyfuzji wegla. Analizowane byly
dwa typy przemian fazowych: austenityczna (przy nagrzewaniu) oraz ferrytyczna (przy
chlodzeniu). W rozdziale oméwione s3 matematyczne i numeryczne aspekty rozwigzania
problemu ruchu granicy z wykorzystaniem metody zbioru poziomic, jak réwniez
rozwigzanie rownania dyfuzji wegla. Przedstawione sa zatozenia oraz konieczne
modyfikacje metody pozwalajace na przeprowadzenie symulacji numerycznej
dyfuzyjnych przemian fazowych w stalach z uwzglgdnieniem obrazu mikrostruktury
zawierajacego wiele ziaren. Wykonana zostata identyfikacja wspdtczynnikow oraz
analiza wrazliwo$ci zaprezentowanego rozwigzania.

6.1. Modelowanie granicy miedzyfazowej za pomoca metody poziomic

Metoda zbioru poziomic (ang. Level Set Method, LSM) nalezy do grupy metod
niejawnych S$ledzenia frontu przemiany. Oznacza to, ze granica nie jest zadana
bezposrednio za pomoca zbioru punktow lub krzywych, a jest wynikiem ewaluacji
pewnej funkcji. Metoda LSM opracowana zostata przez Oshera i Sethiana w 1988 roku
[152] i zostata doceniona w zroznicowanych problemach modelowania potozenia i
przemieszczania si¢ obszarow rozdzielonych ostra granicg. Obecnie metoda ta jest
szeroko wykorzystywana w symulacjach wielofazowych przeplywow w mechanice
ptynow [153], mechanice ciat statych [154], biologii [155], medycynie [156], grafice
[157], zagadnieniach optymalizacyjnych [158] oraz w wytwarzaniu przyrostowym [159].
Wszechstronno$¢ tej techniki zostala rowniez zauwazona w modelowaniu zjawisk
zachodzacych w obregbie mikrostruktury materiatu, o czym §wiadczg prace z zakresu
modelowania rozrostu ziaren [160] czy rekrystalizacji materiatéw polikrystalicznych
[161].

LSM zaktada rozdzielenie przestrzeni obliczeniowej na dwa regiony tj. dodatni i uyjemny.
Miejsce gdzie oba regiony spotykaja si¢ wyznacza granic¢ faz, zwang zerowa poziomica
—zero level set (rysunek 40).
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Rysunek 40. Podzial przestrzeni obliczeniowej w metodzie poziomic.

Kazdy z regionow reprezentuje oddzielng faze lub oddzielne wilasno$ci materiatu.
Matematyczna posta¢ granicy podzialu I” w metodzie poziomic zapisana moze zosta¢
formalnie:

I={xeQ|g(x)=0}, ¢:QcR">R (75)
Zaktadajac, ze przemieszczenie granicy nastepuje z predkosciag F normalng do granicy,
otrzymujemy:
ar
dt
oraz zaktadajac, ze granica w kazdym kroku czasowym t zawsze potozona jest na zerowej
poziomicy:

= Fii (76)

#(I(t),t)=0 vt (77)
to pochodna zupetna po czasie musi by¢ rowna 0:
d dC
0=—¢(C(t),t)=Vgp—+0 78
=0(C(1)1)= Vg = ey (78)
Pozwala to wyprowadzi¢ zalezno$¢ na ewolucje funkcji ¢ w czasie:
ol dC "
—=-V¢—=-Vg¢Fn 79
p P ¢ (79)

gdzie jednostkowy wektor normalny do granicy migdzyfazowej jest zapisany jako
stosunek gradientu funkcji ¢ do modutu gradientu:

#:V_¢ 80
"1Vl (80)

Finalna posta¢ rownania poziomic przyjmuje postac:

o _
- +FIvVel=0 (81)

gdzie funkcja pola F definiuje predko$¢ granicy zalezng od sit zewngtrznych i
wewnetrznych. W praktyce rozpatrywane sa zwykle zagadnienia ruchu granicy z
predkosciag w kierunku normalnym do jej powierzchni zdefiniowanym réwnaniem (80)
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oraz ruch sterowany $rednig krzywizng, ktora w przypadku metody LSM przyjmuje

postac:
= .4’— . _¢
k=V-n=V £| J (82)

Rozwigzanie rownania (81) pozwala na uzyskanie potozenia granicy w kolejnych
krokach czasowych, co schematycznie pokazano na rysunku 41.

#(x.y.1=2)

Rysunek 41. Schemat ewolucji granicy za pomoca metody Level Set.

7Z numerycznego punktu widzenia rownanie (81l) nalezy do grupy réwnan
hiperbolicznych adwekcji 1 jego rozwigzanie numeryczne wymaga podjecia
dodatkowych krokow w celu uzyskania stabilnego rozwigzania bez oscylacji. W tym celu
wprowadza si¢ do roéwnania sztuczny czlon dyfuzji lub lepkosci, ktory dziata tylko w
kierunku ruchu [162].

Cho¢ réwnanie poziomic jest wystarczajace do rozwigzania samego problemu ruchu
granicy, wymaga ono zdefiniowania wektorowego pola predkosci migracji granicy.
Dlatego w praktycznych rozwigzaniach jest ono zwykle sprzg¢zone z rownaniami, ktére
pozwalaja na oszacowanie predkosci granicy bezpo$rednio np. za pomocg rdwnania
Naviera-Stokesa lub posrednio z wykorzystaniem gradientu temperatury lub energii.

Konwencjonalne rozwigzanie problemu wykorzystujacego metode LSM zaktada
iteracyjne wykonanie okre$lonego zbioru krokéw w celu ewaluacji rozwigzania w
kazdym kroku czasowym (rysunek 42).
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Rysunek 42. Schemat algorytmu LSM.

Dyskretyzacja obszaru obliczeniowego jest $cisle zwigzana ze sposobem i formag
rozwigzania rownania poziomic. Wielko$¢ elementu skonczonego musi by¢ jednak
dobrana tak, by uwzgledni¢ poczatkowy stan ukladu (wielko§¢ poszczegolnych
regiondw). Zastosowanie zbyt rzadkiej siatki moze prowadzi¢ do wprowadzenia do
rozwigzania btedow numerycznych juz na etapie inicjalizacji rozwigzania.

Inicjalizacja  poczatkowego rozwigzania polega na  zastosowaniu funkcji
charakterystycznej do opisu regionu Q w pierwszym kroku czasowym. Dominujaca
metoda inicjalizacji spotykang w literaturze jest zastosowanie funkcji odleglosci ze
znakiem (ang. Signed Distance Function, SDF). Kazdemu stopniowi swobody w uktadzie
przypisana jest warto$¢ rowna odlegtosci danego punktu, w uktadzie globalnym, do
najblizszego punktu na granicy. W zaleznosci od fazy (obszaru) przypisana warto$¢ ma
znak dodatni lub ujemny. Jesli punkt lezy na granicy przyjmuje on warto$¢ rowng 0.

+d(x) xeQ”
$(x)=< 0 xel

-d(x) xeQ” (83)
d(x)=min,__[x—=X,|

W literaturze spotykane sa rowniez rozwigzania wykorzysujace funkcje skokowa
Heaviside’a, cho¢ juz w [163] autorzy zauwazajg, ze funkcje gladkie (o cigglych
pochodnych czastkowych wszystkich rzedéw) daja doktadniejsze rozwigzania.

Predkos$¢ w problemach ruchu granicy jest zwykle zalezno$cig wynikajaca posrednio lub
bezposrednio z podstaw fizycznych danego zjawiska lub wlasciwosci osrodka. W
kazdym punkcie granicy wektor predkosci moze mie¢ inng warto$¢ oraz kierunek
wynikajace z aktualnego stanu uktadu. W wigkszo$ci probleméw numerycznych
predkos¢ granicy moze zosta¢ wyznaczona tylko bezposrednio na samej granicy, jednak
charakter r6zniczkowy funkcji ruchu sprawia, ze konieczne jest wykonanie ekstrapolacji
wektora predkosci na caty region obliczeniowy. Procedura ta w terminologii funkcji
poziomic nazywana jest przedtuzeniem predkosci (ang. velocity extension). Trywialna
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forma tej procedury obejmuje przypisanie kazdemu stopniowi swobody w siatce wektora
predkosci z najblizszego punktu na granicy obszarow. Elastyczno$¢ metody LSM
pozwala jednak na dowolng implementacje tej procedury uwzgledniajac nieciaglosci
domeny czy nagte, lokalne zmiany prgdkosci w danym miejscu. Jedng z pierwszych
metod implementacji procedury przedtuzenia predkosci byta metoda szybkiego marszu
(ang. fast marching [164]). Z kolei Chen [165] zaproponowal procedure przedtuzenia
predkosci poprzez rozwigzanie rOwnania adwekcji.

Zdefiniowane pole predkosci pozwala rozwigzac¢ problem ruchu granicy. Po przejsciu na
sformutowanie stabe réwnanie rézniczkowe jest mozliwe do rozwigzania
konwencjonalnymi metodami obliczeniowymi, takimi jak metoda réznic skonczonych
czy metoda elementéw skonczonych. W niniejszej pracy zostata wykorzystana metoda
rozwigzania rownania (81) bazujgca na wprowadzeniu czionu dyfuzyjnego i
zastosowaniu stabilizacji metodg Streamline Upwind Petrov Galerkin (SUPG) [166]. W
metodzie tej funkcja wagowa jest zdefiniowana w postaci:

W, =N, + U Ny (84)

2 |u| ox,

gdzie: Ny — standardowa funkcja interpolacyjna w metodzie Galerkina, h — wymiar
charakterystyczny siatki, ux — predkos¢ adwekeji, a — parametr wagowy schematu SUPG.
Koncowy uktad rownan przyjmuje postac:

Md+Kg=0 (85)
gdzie macierze mas (M) oraz sztywnosci (K) przyjmuja nastgpujace postacie:

ahu, oN
M=|| NN, +—X—LN, [dQ
J.L | J+ 2 |U| an J]

K:I Nlup%Jra_hu_k%upaNJ do
ox, 2 |u| ox, " ox,

gdzie: I, J—1,..., ilo$¢ stopni swobody, k,p — 1,..., ilo§¢ wymiarow.

(86)

Zgodnie z warunkiem Couranta—Friedrichsa—Lewy’ego (CFL) dla schematow explicite
[167], krok czasowy At w dyskretyzacji czasowej musi spelnia¢ warunek:

Jul - At
h

W obliczeniach przyjeto schemat catkowania po czasie -

CFL =

<1 (87)

& =(M+AOK) " (M=-At(1-0)K) ¢! (88)
gdzie: 8 = 0 — schemat jawny Eulera (ang. explicit Euler forward), § = 1/2 — schemat
Cranka-Nicholsona, 6 = 2/3 — schemat Galerkina, 8 = 1 — schemat niejawny Eulera (ang.
implicit Euler backward). W prezentowanych w pracy modelach numerycznych

wykorzystano niejawny schemat Eulera.

Stabilizacja rGwnania za pomocg sztucznego cztonu dyfuzji prowadzi do utraty wiasnosci
przez funkcje odlegtosci wraz z kolejnymi iteracjami algorytmu. Na pogorszenie jako$ci
rozwigzania ma rowniez wptyw akumulacja btgdéw numerycznych rozwigzan. Oba te
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czynniki sprawiaja, ze zerowa poziomica moze ulec degradacji, co prowadzi¢ bedzie do
jej znieksztatcenia lub rozciggnigcia 1 spowoduje znaczng degradacje rozwigzania.
Dlatego w niezmodyfikowanych wersjach metody zbioru poziomic konieczne jest
okresowe przeprowadzenie tzw. reinicjalizacji rozwigzania (ang redistancing),
polegajacej na przywroceniu wlasnosci funkcji odlegtosci bez zmiany potozenia zerowej
poziomicy. Reinicjalizacja moze zosta¢ zrealizowana zaré6wno poprzez rozwigzanie
réwnania rozniczkowego [168] jak i metodami analitycznymi. W pierwszym przypadku
konieczne jest rozwigzanie rOwnania w postaci:

% =san(¢)(1-|V4)) (89)
z warunkiem poczgtkowym w postaci aktualnego rozktadu poziomic odlegtosci ¢, w

sposob iteracyjny do momentu uzyskania stanu ustalonego w cato$ci domeny
obliczeniowej rozwigzania, tj. spetnienia warunku:

Vg|=1 (90)

Rownanie (89), pomimo relatywnie szybkiej zbiezno$ci wymaga jednak wielokrotnego
rozwigzania w catej domenie, co zdecydowanie zwigksza czas obliczen.

Modyfikacje metody [169, 170] wprowadzaja ograniczenie do lokalnych modyfikacji czy
gladka funkcje signum, w postaci:

sgn (¢) = —# (91)

gdzie: & — warto$¢ tozsama z wielkos$ciag elementu siatki.

Metody reinicjalizacji wykorzystujace algorytmy analityczne obejmuja zastosowanie
algorytmow Dijkstry, Tsitsiklisa, fast marching czy fast sweeping. Algorytmy te stosuje
si¢ w celu wprowadzenia korekty do rozwigzania poprzez znalezienia najblizszego
punktu lezacego na granicy 1 na podstawie ich potozenia aproksymacji poprawnej
odlegtosci dla kazdego wezla siatki.

Dobre efekty reinicjalizacji uzyskano za pomoca tzw. metody geometrycznej [171]
wykorzystujacej wlasnosci funkcji ksztattu MES do znalezienia dokladnego potozenia
zerowej poziomicy w obrebie elementu dyskretyzujacego powierzchnie. Dla kazdego
elementu, przez ktory przechodzi zerowa poziomica, tj. dla kazdego elementu, dla
ktérego spetnione jest kryterium:

¢§25 min(¢)-max(¢)<0 (92)
wyznaczany jest pewien zbior punktéw lezacych na zerowej poziomicy. Funkcje ksztattu
elementu w lokalnym uktadzie wspotrzednych sg wykorzystywane do oszacowania
wspotrzednych miejsc, w ktorych granica przecina boki elementu referencyjnego. Np. w
przypadku elementu czworobocznego z interpolacja I rzedu wykorzystywana pozycja
punktow na zerowej poziomicy jest interpolowana w lokalnym uktadzie odniesienia
elementu za pomocg réwnania:
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$(Em) =3 (1-E)(L-n)®, (1) + 3 (L+8) (1-7) @, (L)

(93)
1 1
+Z(1—§)(1+ 7)), (_1'1)+Z(1+ &)(1+n)®,(12)
Ggestos$¢ probkowania jest kontrolowana za pomocg parametru Np.
2
(5,77) = £—1+n—k,nJ dlak=0,1,...,n,
" (94)

(é,n)=£§,—1+n£k} dlak=01,...,n,

p
Nastepnie dla kazdego stopnia swobody algorytm odtwarza poprawng odlegto$¢ poprzez
znalezienie punktu granicy znajdujacego si¢ najblizej. Id¢ metody reinicjalizacji
geometrycznej przedstawiono na rysunku 43.

»
»

O O
(-1.-1) (1-1)
Rysunek 43. Idea dyskretyzacji granicy w metodzie reinicjalizacji geometrycznej.

W niniejszej pracy rozwinigto metod¢ geometryczng poprzez wprowadzenie do
algorytmu r-drzew wspomagajacych wyszukiwanie punktdw na granicy w procesie
reinicjalizacji. = R-drzewo jest rozwinigciem koncepcji  b-drzewa (drzewa
przechowujgcego dane w postaci klucz-wartosc¢) i czesto jest wykorzystywane w bazach
danych przestrzennych, takich jak systemy informacji geograficznej GIS [172].
Kluczowg ideg r-drzew jest wprowadzenie tzw. ramek ograniczajacych, ktore pozwalaja
na szybkie oszacowanie czy szukana wartos¢ znajduje si¢ w danym poddrzewie. Dzigki
temu znaczaco unika si¢ zb¢dnego odwiedzania wezlow przy zachowaniu odpowiednio
zbalansowanej struktury. Procedura wyszukiwania najblizszego punktu polega na
znalezieniu najblizszej ramki ograniczajgcej zbioér punktow, a nastepnie najblizszego
punktu wewnatrz tej ramki (rysunek 44a). Odleglos¢ do tego punktu okresla nowy
promien wyszukiwania (rysunek 44b). Procedura jest wykonywana dopoki wszystkie
potencjalne ramki ograniczajace nie zostang sprawdzone i wytoniony zostanie najblizszy
punkt.
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a) Promien poszukiwan b)

Nowy promien poszukiwan

‘, Najblizszy prostokat
! ograniczajacy
1

A

Punkt
referencyjny

Aktualnie najblizszy
punkt

Rysunek 44. Idea przechowywania i wyszukiwania danych za pomoca r-drzew - krok pierwszy (a),
krok drugi (b).

Elastycznos$¢ tej struktury danych sprawia, ze moze ona w sposob naturalny zostaé
rowniez zastosowana do usprawnienia procesu ekstrapolacji predkosci granicy na
pozostale wezty domeny obliczeniowe;.

Bez wzgledu na wykorzystang metode, reinicjaliacja stanowi zawsze dodatkowy krok
zwigkszajacy obcigzenie numeryczne. Na znaczne zainteresowanie metoda zbioru
poziomic wskazuje ilo$¢ publikacji dostgpnych w najnowszej literaturze. Szczegdlne
znaczenie majg najnowsze prace zmierzajagce do modyfikacji sformutowania, w taki
sposob by wykluczy¢ z procesu czasochtonng reinicjalizacje [173-175].

W niniejszej pracy zdecydowano si¢ wykorzysta¢ klasyczng implementacje metody
zbioru poziomic z okresowg reinicjalizacja ograniczajacg przyrost bledu numerycznego.
Opisane w rozdziale metody i struktury danych zostaty wykorzystane w implementacji
modelu MLS-DIFF.

6.2. Model MLS-DIFF

Model MLS-DIFF stanowi sprzezenie rozwigzan wykorzystujacych sformutowanie
problemu ruchu granicy (przy uzyciu metody wielu poziomic) oraz dyfuzji wegla
stanowigcej site pedng przemiany. Predkos$¢ granicy zdefiniowano w postaci klasycznej
zaleznosci [176]:

v=MAG (95)
gdzie: M — mobilnos¢ granicy zdefiniowana w postaci:
Qu J
M =M,cxp| —== 96
0 P( T (96)

gdzie: Mo — stata mobilnos$ci, Qm — energia aktywacji, R — uniwersalna stata gazowe, T —
temperatura w skali bezwzglednie;.

Sita pedna AG w réwnaniu (21) uzalezniona jest od stezenia wegla 1 przyjmuje postac:
AG = y(Cir-C) (97)
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gdzie: - wspoélczynnik proporcjonalnosci (obliczany za pomoca oprogramowania
Thermo-Calc), C¥ - rownowagowe st¢zenie wegla w austenicie, C7 - Srednie stgzenie

wegla w austenicie.

Jednym z gtownych zatozen metody zbioru poziomic jest rozdzielenie granicg od siebie
dwoch regiondw. Poniewaz bez modyfikacji mozliwe jest uzyskanie wigcej regionow za
pomoca jednej funkcji poziomic, nalezy wzig¢ pod uwage, ze jesli ewolucja granicy
doprowadzi do ich potaczenia, stang si¢ jednym regionem a granica pomig¢dzy nimi
zaniknie. O ile takie zatozenie sprawdza si¢ jesli oba regiony majg te same wlasciwosci 1
w rzeczywistosci ich potaczenie prowadzi do stworzenia koherentnej fazy (np. w
przeptywie dwufazowym), to zupeklnie nie spelnia swojej roli w przypadku
mikrostruktury polikrystalicznej, w ktorej rosngce ziarna nie ulegaja zwykle potaczeniu
ze wzgledu na odmienng orientacje krystalograticzng. W przypadku symulacji ewolucji
takiej mikrostruktury istotne staje si¢ zachowanie morfologii oraz wielko$ci
pojedynczych ziaren, na co nie pozwala podstawowe sformutowanie metody.

Problem ten rozwiazuje modyfikacja metody wprowadzajaca oddzielne rozwigzania
czastkowe, ktore sg nastgpnie taczone w koncowe ztozenie [177] — Multiple Level Set
(MLS). W niniejszej pracy przyje¢to, ze kazde modelowane ziarno stanowi osobny region
0 dodatnich warto$ciach funkcji odlegtosci. Na ksztalt ziarna i predko$¢ ruchu granicy
podczas przemiany wplyw maja pozostale ziarna, z ktorymi sasiaduje. Cho¢ ruch granicy
wszystkich ziaren jest obliczany na bazie jednej siatki, kazde ziarno posiada w sposob
indywidualny zainicjalizowane stopnie swobody i pole predkosci. Takie postawienie
problemu niesie ze sobg konieczno$¢ uwzglednienia kolizji ziaren, czyli sytuacji, w ktorej
rosnace ziarna bedace niezaleznymi funkcjami ulegajg zetknigciu, przez co bez ingerencji
okupowatyby jeden fizyczny obszar. W metodzie MLS po kazdym kroku czasowym
wystepuje dodatkowy krok korekcyjny. Jesli warto$¢ funkcji w danym wezle siatki jest
dodatnia dla wigcej niz jednej funkcji poziomic, to wszystkie stopnie swobody bedace w
konflikcie sa korygowane za pomoca réwnania:

¢ 1

4 = 5[# —max(¢f )J (98)
i#]

gdzie: ¢° - warto$¢ i-tej funkcji poziomic dla danego stopnia swobody po korekcie, ¢ -

warto$¢ j-tej funkcji poziomic przed korektg. Schemat korekcji funkcji poziomic
przedstawiono na rysunku 45.

a) b) c)
Rysunek 45. Idea korekcji oddzielnych funkcji poziomic: a) sytuacja w kroku t", b) konflikt bez
korekcji w kroku czasowym t"*1, ¢) rozwigzanie konfliktu w kroku czasowym t"*%,

Koncowa morfologi¢ ziaren uzyskuje si¢ wykorzystujac wtasnos¢ funkcji odlegtosci —
sume, ktdra zachowa potozenie granic:
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é = v max(4,) (99)

gdzie x — wezel siatki, @ — warto$¢ funkcji poziomic w danym wezle siatki.

Model przemian fazowych przedstawiony w tej pracy wykorzystuje koncepcje MLS
sprz¢zong z rozwigzaniem réwnania dyfuzji wegla. Ruch zerowej poziomicy w metodach
implicite nie gwarantuje, ze w kazdym kroku czasowym bedzie wystepowac ona zawsze
w weztach siatki. Stanowi to wyzwanie w przypadku problemow sprzezonych, w ktorych
na granicy konieczne jest zadanie warunku brzegowego. W literaturze problem ten
najczesciej rozwigzywano wykorzystujac przebudowe siatki (ang. remeshing), poprzez
zastosowanie r-adaptacji, w ktorej wezly siatki przyciggane sa do granicy [178]. W
rozumieniu autora, metoda ta jest kosztowna obliczeniowo i moze prowadzi¢ do
akumulacji btedu rozwigzania poprzez tworzenie elementow o niekorzystnych
wymiarach (np. ostrych katach). Dlatego w niniejszej pracy zastosowano h-adaptacje,
polegajaca na lokalnym zageszczeniu elementow poprzez ich podziat hierarchiczny
(rysunek 46). Metoda ta polega na zmniejszaniu charakterystycznej dtugosci elementow,
dzielac element na dwa lub wigcej elementéw bez zmiany ich rodzaju. Podejscie takie
wymaga jednak uwzglednienia tzw. wiszacych weztéw (ang. hanging nodes).
Dyskusyjny jest rowniez stopien h-adaptacji, czyli ilo$¢ podzialow, ktora ciggle bedzie
zmniejsza¢ btad dyskretyzacji.

h=1

Rysunek 46. Schemat h-adaptacji.

Dyfuzyjny transport sktadnika (wegla) opisuje II Prawo Ficka w postaci:

% = DV% (100)

gdzie: D — wspotczynnik dyfuzji wegla, ¢ — stgzenie wegla

Roéwnanie (100) opisuje zmiany stezenia sktadnika w czasie. Warto§¢ wspotczynnika
dyfuzji wegla uzalezniona jest od temperatury, typu sieci krystalicznej, niedoskonatosci
krystalicznych oraz stezenia substancji dyfundujacych. Doktadna warto$¢ wspdtczynnika
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dyfuzji wegla w ferrycie 1 austenicie jest przedmiotem licznych dyskusji [51, 179, 180].
W pracy przyjeto, ze wspotczynnik dyfuzji wegla w austenicie opisany jest rownaniem
Agrena [181], gdyz uwzglednia zaréwno wptyw stezenia wegla jak i temperatury:

D =4.53x10" [1+ ¥e (1 y;)8339'9} exp((T™ - 2.221x10™)(17767 - 26436y, ) |m’s *

X

yC:1—x

C

(101)
gdzie: xc — procent molowy wegla.

W przypadku dyfuzji wegla w ferrycie, typowym jest wykorzystanie relacji
zaproponowanej przez da Silva [182]:

InD =-2.087 -1.197  +0.0037 5°

(10" (102)
=T

Dyfuzyjnos¢ wegla jest znacznie wyzsza w zelazie alfa z powodu mniejszego stopnia
upakowania atomowego i wigkszych przestrzeni migdzyweztowych w poréwnaniu do
struktury zelaza gamma. Limitowana rozpuszczalnos¢ wegla w Zelazie alfa, sprawia, ze
dyfuzja jest znacznie ograniczona i z punktu widzenia rozwigzania numerycznego jest
pomijalnie mata. Numeryczne rozwigzanie (100) sprowadza si¢ do utworzenia i
rozwigzania uktadu rownan liniowych w postaci:

n+l

C.

[ =(M+At0-K) " (M-At(1-0)-K)c]

M = [(N,N, O (103)
K= Dj[%%}dg

wraz z warunkami brzegowymi i poczatkowymi wynikajacymi z warunkow symulacji.
W wyniku rozwigzania otrzymuje si¢ rozktad stezenia wegla w austenicie.
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Ramowy schemat algorytmu symulacji przemian fazowych z wykorzystaniem
metody MLS-DIFF przedstawiono na rysunku 47.

Dostosowanie warunkow
. ! Krok
Start > Zarodkowanie brzegowych i |y fTOKCzaSOWY
wspbkzynnika dyfuzii dyfuzji
Rozktad
stezenia wegla
0
ti=t+At
NIE Migracja granicy
{ TAK
NIE
v Przypisanie Zageszczenie Scalenie rozwigzan Wyznaczenie
Kryterium stopu > 3 wlasnosci [ seszez [ 1e rozwiaz &« Ewolucja granic ¢— Y .
elementom siatki funkcji poziomic pola predkosci

TAK

Morfologia
mikrostruktury
w

Rysunek 47. Schemat algorytmu modelu przemian fazowych.

Poszczegblne etapy algorytmu sg tozsame zarowno dla przemiany zachodzacej przy
nagrzewaniu jak i chtodzeniu, réznice stanowi etap zarodkowania, wystepujacy tylko
przy chlodzeniu. W symulacji nagrzewania etap zarodkowania jest pomijany i
mikrostruktura poczatkowa traktowana jest jako austenityczno-ferrytyczna. Ramowy
schemat algorytmoéw symulacji przemian przedstawia si¢ nastepujaco:

a) Przemiana austenityczna: wejéciem do algorytmu jest morfologia
mikrostruktury w postaci pliku graficznego oraz opis procesu. Obraz
mikrostruktury przedstawiajacy cyfrowa reprezentacj¢ mikrostruktury stali
ferrytyczno-perlitycznej, zawiera morfologi¢ ziaren perlitu (kolor czarny) i
ferrytu (inne kolory niz czarny). Zalozono, ze granice ziaren nie s3 explicite
zaznaczone oddzielnym kolorem (rysunek 48).

Rysunek 48. Przykladowa reprezentacja mikrostruktury ferrytyczno-perlitycznej.

Definicj¢ procesu (cykl temperaturowy), wlasnosci fizyczne materiatu oraz
parametry dzialania algorytmu (krok czasowy, wielko$ci charakterystyczne
elementéw siatki itp.) sa pobierane z pliku wejsciowego. Etap inicjalizacji
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obejmuje automatyczng dyskretyzacje obszaru za pomoca regularnej siatki
czworokatnej oraz alokacje wszystkich funkcji zbioru poziomic. Alokacja robiona
jest osobno dla kazdego ziarna perlitu za pomoca funkcji odlegtosci, tak, ze
wartosci dodatnie zawsze znajdujg si¢ wewnatrz ziarna. Algorytm nie obejmuje
symulacji procesu rozpuszczania perlitu i zarodkowania austenitu, czyli po
wzroscie temperatury kazde ziarno perlitu traktowane jest w symulacji jako
pojedyncze ziarno austenitu. Na podstawie morfologii mikrostruktury
poczatkowe] inicjowana jest pojedyncza symulacja dyfuzji wegla. Warunkiem
poczatkowym dla stopni swobody w ziarnie austenitu jest stezenie wegla w
punkcie eutektyki w temperaturze Ael. Zaktadajac, ze graniczne linie stezenia
wegla w stopie GS i1 SE opisane sg przez liniowe funkcje C,z oraz C,, W postaci:

C,=al+
n = a0 (104)
C,.=aT+b,
to temperatur¢ Ael stanowi punkt przecigcia tych prostych:
pel= 2B (105)

4 —-&

a stezenie w punkcie eutektyki uzyskuje si¢ poprzez podstawienie temperatury
Ael do dowolnej funkcji (104). Na podstawie aktualnej warto$ci czasu symulacji
wyznaczana jest warto$¢ temperatury, na podstawie ktorej obliczana jest warto$¢
wspolczynnika dyfuzji oraz warunek ruchu granicy. Dla uproszczenia przyjeto, ze
dyfuzja wegla zachodzi tylko w austenicie, co jest podyktowane ograniczong
rozpuszczalno$cia wegla w  ferrycie. Rozwigzanie réwnania  (100)
przeprowadzane jest za pomoca metody elementow skonczonych. Warunkiem
ruchu granicy dla kazdego ziarna jest przekroczenie na granicy $redniego stezenia
wegla rownego maksymalnej zawarto$ci wegla w austenicie w tej temperaturze:

¢ (T)>=C,(T) (106)

Ruch granicy pocigga za soba konieczno$¢ wyznaczenia pola predkosci, a
nastepnie rozwigzania réwnania (81) dla kazdego =ziarna wymagajacego
dostosowania potozenia granicy. Ewolucja cho¢by jednego ziarna wigze si¢ z
wykonaniem algorytmu MLS dla wszystkich sktadowych zbiorow funkcji
poziomic (tj. z korekta 1 ztaczeniem sktadowych funkcji). Na granicy ziaren
przeprowadzane jest lokalna h-adaptacja, a nast¢pnie przypisanic wlasnosci
kazdego z elementdw siatki do austenitu lub ferrytu, w zalezno$ci od warto$ci
funkcji poziomic po kroku ewolucji. Ostatnim elementem iteracji w kroku
czasowym jest sprawdzenie warunku stopu algorytmu, ktorym jest osiggniecie
zadanej temperatury lub czasu nagrzewania. Jezeli warunek stopu nie jest
osiggniety, algorytm przechodzi do symulacji kolejnego kroku czasowego.
Wyznacznikiem czasu symulacji jest proces dyfuzji, ktérego uptyw odpowiada
zachodzacej przemianie. Réwnanie ruchu, granicy, cho¢ sprzezone z dyfuzja,
posiada osobny krok czasowy, ktorego charakter jest bardziej wirtualny.
Symulacja moze zakonczy¢ si¢ na etapie nagrzewania, w ktorym sktad fazowy
materialu bedzie zawierat austenit lub austenit z nieprzemienionym ferrytem (tzw.
ferrytem zrekrystalizowanym), lub przej$¢ do etapu chtodzenia.
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b) Przemiana ferrytyczna: wejsciem do przemiany moga by¢ zaro6wno
wyniki otrzymane z procesu nagrzewania jak i cyfrowa reprezentacja
mikrostruktury. DMR obejmuje morfologi¢ austenitu. W takim przypadku
poszczegolne ziarna austenitu powinny by¢ oznaczone réznymi kolorami w celu
ich odrézniania i wyznaczenia punktéw potrojnych (rysunek 49).

Rysunek 49. Przykladowa reprezentacja mikrostruktury austenitycznej.

Parametry symulowanego procesu jak 1 wlasnos$ci materialu pobierane sg z pliku
definicji symulacji. W etapie inicjalizacji przeprowadzana jest jedynie
dyskretyzacja obszaru. Alokacja rozwigzania funkcji poziomic nastepuje
stopniowo na etapie zarodkowania. W pracy zdecydowano si¢ wykorzysta¢ model
zarodkowania [183] pozwalajacy na oszacowanie predkosci zarodkowania Iy W
postaci:

—AG" -E
I, = Nhetvexp( ﬁ'l('; Jexp( R_F"j (107)

gdzie: v - Czestotliwosé¢ Debye’a (=102 s1), k — stala Boltzmana, T — temperatura
w skali bezwzglednej, R — uniwersalna stata gazowa, Em — energia aktywacji
dyfuzji miedzyfazowej, Nhet — gestos$¢ miejsc zarodkowania, AG™- energia bariery
zarodkowania, ktéra musi zosta¢ pokonana, aby wytworzy¢ zarodek o
krytycznym rozmiarze. Energia bariery zarodkowania wyznaczana jest z
zaleznoSci:
.
- Agy
gdzie: Y- wspotczynnik ujmujacy roéznice pomiedzy energig fazy rodzimej i
granicg zarodka oraz ksztalt zarodka (2.1x10°J°/m°)[184], Ag, - sila pedna

AG (108)

zarodkowania (réznica w swobodnej energii Gibbsa na jednostke objetosci
miedzy fazg macierzystg a formujacg si¢ fazg).

Gesto$¢ miejsc zarodkowania to potencjalna ilo§¢ miejsc uprzywilejowanych
(krawedzi, naroznikow, punktoéw potrojnych) na jednostke objetosci. Wartos¢ ta
uzalezniona jest przede wszystkim od wielkosci ziarna fazy rodzimej (austenitu).
Cahn [185] zaproponowat do jej opisu zalezno$¢ w postaci:
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d

3-v
1)
N, =n, (_] (109)
4
gdzie: ny — ilo$¢ atomow wegla na jednostke objetosci, p - efektywna grubosé
granicy ziaren (2.5-10"°m), d, — $rednica ziarna fazy rodzimej, v — wspoOtczynnik
ujmujagcy wymiar miejsc zarodkowania (zarodkowanie homogeniczne — 3, po
plaszczyznie granicy ziaren — 2, po krawedziach ziaren — 1, w punktach

potrojnych — 0).

Pierwszym krokiem kazdej iteracji algorytmu jest obliczenie wartoSci
temperatury dla aktualnego czasu symulacji na podstawie przyjetego cyklu. Na
podstawie temperatury obliczana jest zarowno warto$¢ wspotczynnika dyfuzji z
réwnania (101) jak i warunku brzegowego.. W kazdym kroku czasowym glownej
petli algorytmu obliczana jest predko$¢ zarodkowania oraz ilo$¢ aktywnych
zarodkéw w domenie obliczeniowej. Jesli wielko$¢ ta przekroczy ilo$¢ aktywnych
punktéw zarodkowania, aktywowane sa nowe w ustalonej kolejnosci. Kazde
nowe ziarno przektada si¢ na uruchomienie nowego rozwigzania funkcji zbioru
poziomic zainicjalizowanego za pomoca funkcji odleglosci tak, ze warto$ci
dodatnie przypadaja wewnatrz ziarna ferrytu. Nastepnie rozwigzania sg taczone
wg typowego podejscia MLS opisanego wczesniej. Przykladowy obraz
mikrostruktury, stanowigcy sume¢ poszczegolnych funkcji zbioru poziomic
przedstawiono na rysunku 50.

Lev
-1.1e-02 0.005 0 0,005 001 15e-02
| | |

Rysunek 50. Obraz mikrostruktury opisanej funkcjami zbioru poziomic.

Przyjeto, ze nowe ziarna maja ksztalt okregdw o zadanym promieniu. W kazdym
kroku czasowym na granicy o/y zadawane jest rownowagowe stezenie wegla
rowne C,(T) w postaci warunku Dirichleta. Warto$¢ stgzenia na granicy

obliczana jest na podstawie linii GS wykresu rownowagi. Warunkiem
poczatkowym dla symulacji dyfuzji jest zadana koncentracja wegla na obszarze
austenitu rowna $redniej zawartosci wegla w stali. Rozktad koncentracji moze by¢
jednorodny lub niejednorodny, w zalezno$ci od zatozen symulowanego procesu.
Po rozwigzaniu rownania dyfuzji nastgpuje sprawdzenie warunku zachowania
masy (stezenia wegla) bedacego predykatem ruchu granicy:
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IQ (c(x)—c, JdQ, > jQ (c,—c,)dQ, (110)

W przypadku, gdy warunek nie jest speiniony, obliczany jest kolejny krok
czasowy dyfuzji. Jesli zachodzi konieczno$¢ ruchu granicy, wyznaczane jest pole
predkosci dla kazdego z ziaren ferrytu, a nastepnie rozwigzywane jest rownanie
MLS 1 scalane s3 oddzielne rozwigzania. Analogicznie jak w przypadku
przemiany austenitycznej, elementom przypisywane sg wiasnosci ferrytu lub
austenitu w zalezno$ci od znaku wartosci funkcji ¢. Na granicy, do ktorej
wykrycia wykorzystywana jest zalezno$¢
(92), przeprowadzana jest h-adaptacja w celu zmniejszenia btedu dyskretyzacji
dla warunku brzegowego. Koncowym etapem jest sprawdzenie warunku stopu w
sposob analogiczny jak w poprzedniej definicji.

6.3. Zalozenia i szczegoly implementacyjne

Model MLS-DIFF zostal zaimplementowany z wykorzystaniem biblioteki deal.Il [186],
ktora jest bibliotekg programistyczng jezyka C++ wspierajacg tworzenie kodow z
wykorzystaniem metody elementéw skonczonych.

Model MLS-DIFF inicjowany jest obrazem mikrostruktury, na podstawie ktorego
konstruowana jest siatka elementéw skonczonych. Do wykrycia punktow granicy ziaren
wykorzystano biblioteke OpenCV?, ktéra jest zbiorem algorytméw i struktur danych do
rozpoznawania i przetwarzania obrazoéw i video. W modelu nagrzewania, na podstawie
wspotrzednych granic ziaren perlitu (kolor czarny) inicjalizowane jest potozenie zerowe;j
poziomicy dla pierwszego kroku czasowego. W modelu chtodzenia przyjeto, ze kazde
ziarno austenitu jest oznaczone innym kolorem. Miejsca uprzywilejowane w
zarodkowaniu wymagaja uprzedniego wyznaczenia. Punkty potrdjne sa wykrywane
poprzez wyszukiwanie pikseli obrazu, w ktorych otoczeniu wystepuja odpowiednio
wiecej niz 3 rézne kolory. Punkty zarodkowania znajdujace si¢ zbyt blisko siebie sa
usuwane z puli.

W modelu MLS-DIFF réwnanie dyfuzji jest pomijane na obszarze ferrytu i przyjmowana
jest state stezenie wegla rowne 0.02. Obszar ferrytu zmienia si¢ w trakcie przemiany,
dlatego kazdy element zakwalifikowany do tej fazy ma usuwane stopnie swobody
(wykorzystano elementy typu FE_Nothing). Na obszarze austenitu Réwnanie dyfuzji
rozwigzywane jest na regularnej siatce czworokatnej wykorzystujacej elementy FE_Q
drugiego rzgdu, bedace implementacjg skalarnego elementu skonczonego w ciaglej
przestrzeni z interpolacja za pomoca wielomianu Lagrange’a 1 catkowaniem
zrealizowanym za pomocg metody Gaussa-Lobatto. Ten sam typ elementow
wykorzystano w implementacji rozwigzania Level Set. Symulacja sterowana jest zmiang
temperatury, ktéra ma charakter jednorodny w catej przestrzeni obliczeniowej.
Sterowanie w modelu odbywa si¢ za pomoca zdefiniowanego zbioru par punktow
kluczowych czas-temperatura, ktore definiujg zmieniajacg sie¢ predko$¢ nagrzewania lub
chlodzenia.

1 https://opencv.org/
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Na zewngtrzne boki przestrzeni obliczeniowej zadawane sa periodyczne warunki
brzegowe w postaci:

u(0,y) =U(Xpay: ¥) Y €(0, Yoax)

u(x,0) =u(x, ¥, X € (0, X )

Zaggszczenie siatki jest kluczowe przede wszystkim na granicy ziaren, ze wzgledu na
znaczny gradient stezenia wegla oraz mozliwo$¢ utraty pewnych cech morfologicznych
ziaren w przypadku zbyt duzych elementow. Identyfikacji elementow, przez ktore
przechodzi granica ziarna, mozna dokona¢ z wykorzystaniem relacji (92). Wybrane
elementy moga ulec podzialowi na cztery réwne pod wzgledem powierzchni sub-
elementy. W symulacji z gory okres$lona jest maksymalna ilo$¢ podziatow elementow. W
trakcie kazdego przeszukania siatki, dany element moze zosta¢ podzielony tylko jeden
raz. Jesli konieczny jest wyzszy poziom podzialu niz 1, konieczne jest powtorzenie
przeszukania siatki. Po kazdym zageszczeniu siatki przeprowadzana jest regularyzacja,
ktorej celem jest wygladzenie siatki. W tym przypadku poprzez wygtadzenie rozumiane
jest wykonanie podzialu dodatkowych elementow tak, aby uniknaé sytuacji, ze krawedzie
pomiedzy dwoma sgsiadujgcymi elementami sa podzielone wigcej niz raz.

(111)

Pozostawienie zaggszczonych elementow siatki po przej$ciu granicy miatoby negatywny
wpltyw na predkos¢ obliczen. Dlatego w przypadku wykrycia zageszczonych elementow
w dalszej odleglosci od granicy przeprowadzany jest odwrotny mechanizm majacy na
celu obnizenie lokalnego zageszczenia poprzez stopniowe rozrzedzenie siatki az do
uzyskania pierwotnej wielkosci elementow. Rozrzedzanie siatki polega na potaczeniu 4
elementow w wiekszy element, jesli gradient stezenia wegla jest wystarczajgco niski.

Zatozenia odnos$nie zageszczenia siatki s3 w swoisty sposob intepretowane na granicy
obszaru obliczeniowego. Wykorzystanie elementow skonczonych z réznymi stopniami
swobody oraz o roznej wielko$ci moze stanowi¢ znaczne wyzwanie dla konstrukcji
warunkow brzegowych na granicy przestrzeni obliczeniowej. W prezentowanym modelu
problem dotyczy warunkow periodycznych. Rozwigzaniem tej kwestii jest uprzednie
maksymalne zageszczenie skrajnej warstwy elementow tak, aby uzyskac¢ spojng wielkosé
elementow z kazdej strony przestrzeni rozwigzan. Wielko$¢ elementow na granicy jest
stata, zatem rozrzedzanie siatki na granicy nie jest przeprowadzane.

W modelu wykorzystano adaptacje kroku czasowego dla rozwigzania rownania dyfuzji.
Jesli w przeciggu 10 iteracji algorytmu nie nastgpuje ruch granicy, krok czasowy
zwigkszany jest dwukrotnie. Maksymalny krok czasowy ustalono na 0.1s. W przypadku
wykonania ruchu granicy wielko$¢ kroku czasowego przywracana jest do wartosci
domyslne;.

Do rozwigzania koncowego uktadu rownan wykorzystano solver UMFPACK nalezacy
do klasy doktadnych solweréw wielofrontalnych, wykorzystujacych metodg faktoryzacji
LU dla rzadkich ukladéow roéwnan symetrycznych i niesymetrycznych. Rozwazano
rowniez wykorzystanie solwerdw iteracyjnych wykorzystujagcych metodg¢ gradientow
sprzgzonych CG lub uogolniong metode najmniejszego residuum GMRES. Wykonane
testy numeryczne pokazaly jednak, ze wykorzystanie solwera doktadnego w modelu jest
numerycznie efektywniejsze zarowno dla rozwigzania réwnania dyfuzji jak i dla zbioru
poziomic.
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Wigkszo$¢ struktur danych, ktére wykorzystano do implementacji modelu oferuje
zsynchronizowany dostep z wielu watkéw. Pozwolilo to na wykorzystanie
wielowatkowosci w nastepujacych etapach rozwigzania:

e przygotowanie uktadu rownan MES,

e rozwigzywanie ukladu rownan MES,

e zageszczenie siatki elementéw 1 transfer wynikow do nowej przestrzeni
rozwigzan,

e reinicjalizacja rozwigzan z wykorzystaniem metody geometryczne;j,

e Wyznaczanie pola predkosci granicy.

W podrozdziale przedstawiono zalozenia oraz szczegély implementacyjne modelu
przemian fazowych. Wykorzystanie struktury danych zaimplementowanych w bibliotece
deal.Il pozwolilo w znacznym stopniu upros$ci¢ wykonywanie procedur na siatce
elementow skonczonych operacji na wektorach danych oraz przeprowadzenie
efektywnego rozwigzania uktadu rownan.

6.4. Identyfikacja parametréw modelu i analiza wrazliwoSci

Analiza parametrow modelu rozpatrywana byta oddzielnie dla rozwigzania rownania
dyfuzji i rbwnania zbioru poziomic. Oba te réwnania, cho¢ sprz¢zone, nie wspotdziela
parametrow innych niz wielkos¢ siatki dyskretyzujacej obszar obliczen.

W modelu MLSDIFF wykorzystywane sa dwa kroki czasowe: rzeczywisty krok czasowy
dla symulacji dyfuzji oraz krok czasowy do obliczenia rownania ruchu granicy. Warunek
stabilno$ci rozwigzania rownania dyfuzji przyjmuje postac:

At SA—XZ (112)

2D

gdzie: At — wielkos$¢ kroku czasowego, AX — wielkos¢ elementu, D — wspotczynnik
dyfuzji.
Doboér kroku czasowego rozwigzania rownania dyfuzji musi uwzglednia¢ zmiennos$¢
warunkow symulacji (zmienno$¢ predkosci chtodzenia), zalezno$¢ temperaturowa
wspotczynnika dyfuzji oraz czas obliczen. Wartos¢ wspotczynnika dyfuzji wegla w
austenicie, a tym samym kryterium maksymalnego kroku czasowego w zakresie
temperaturowym 400-800°C, ulegaja znaczagcym zmianom (rysunek 51).
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Rysunek 51. Warto$¢ wspolczynnika dyfuzji wegla w austenicie oraz maksymalna wielko$é¢é kroku
czasowego w funkcji temperatury (dla elementu o wielkos$ci 2x10* mm).

Uzyskane wyniki wyraznie pokazuja znaczaca zalezno$¢ dopuszczalnego kroku
czasowego od temperatury i znaczny zakres warto$ci wspotczynnika dyfuzji. W celu
sprawdzenia wpltywu wielko$ci elementu na rozktad stezenia wegla, przygotowano test
imitujacy typowy dyfuzyjny transport wegla spietrzonego na granicy miedzyfazowej do
austenitu. Wykreslono profil stezenie wegla w pewnej odlegtosci od granicy w kierunku
normalnym. Wyniki tego testu przestawiono na rysunku 52.
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Rysunek 52. Wplyw wielkos$ci elementu (mm) na profil stezenia wegla w austenicie w temperaturze
a) 820°C, b) 450°C.

Przedstawione wyniki sg pordwnywalne, wida¢, ze w obu przypadkach profil wegla
uzyskany dla siatki o wielko$¢ elementu na poziomie 2x10* mm nieznacznie rozni si¢ od
pozostatych. Mozna zatem traktowa¢ wielko$¢ elementu na poziomie 1.25x10 mm jako
graniczng, dla ktére moga by¢ prowadzone obliczenia. Inng kwestig jest jednak
doktadnos$¢ odwzorowania morfologii ziaren. Naturalne jest przyjecie zatozenia, Ze gesta
siatka pozwoli na lepsze odwzorowanie morfologii ziaren uzyskanych z rozwigzania
wykorzystujacego metod¢ zbioru poziomic. Zageszczenie siatki prowadzi jednak
nieuchronnie do wydtuzenia czasu obliczen. Model MLS-DIFF wraz z biblioteka deal.1l
wspiera lokalne zaggszczenie siatki. Na rysunku 53 pokazano jak zaggszczenie siatki
wplywa na reprezentacj¢ granicy rosngcego ziarna ferrytu.
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b)

Rysunek 53. Wplyw lokalnego zageszczenia siatki przy granicy mi¢dzyfazowej na morfologi¢ ziarna
oraz rozklad koncentracji wegla. Brak zageszczenia (a), zageszczenie pojedyncze (b), podwojne (c),
potréjne (d).

Dla siatki o wielkosci elementu 1x10* mm przyjeto kolejno trzy stopnie zageszczenia.
Juz jednokrotne zageszczenie siatki znaczaco wygtadzito rozkiad stezenia wegla.
Szczegotowa analiza modelu pokazata, Zze dokladniejsze odwzorowanie granicy ma
charakter gtownie wizualny i nie wptywa znaczaco na uzyskiwane wyniki numeryczne.
Przeprowadzono test, majacy na celu ocen¢ btedu wynikajacego z przyjetego stopnia
dyskretyzacji poprzez pomiar $redniego stezenia wegla w austenicie dla réznych stopni
lokalnego zageszczenia granicy. Wyniki tego testu przedstawiono na rysunku 54.
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Rysunek 54. Wplyw zageszczenia siatki przy granicy ziarna na Srednie stezenie wegla.

Otrzymane wyniki pokazujg wpltyw zageszczenia siatki na otrzymywane wyniki. Nalezy
podkresli¢, Ze roznice sa pomijalnie mate i si¢gaja dopiero trzech miejsc po przecinku.

W odréznieniu od rozwigzania réwnania dyfuzji w MES, gdzie relacje pomiedzy
parametrami sg powszechnie znane, rozwigzania probleméw numerycznych za pomoca
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zbioru poziomic sg uzaleznione od sposobu, w jaki sformutowano zagadnienie (np.
zastosowany schemat numerycznej stabilizacji).

W przypadku rozwigzania roOwnania poziomic wytypowano trzy gltdéwne parametry
modelu: krok czasowy, wielko$¢ elementu siatki oraz predkos¢ granicy. Zaproponowano
numeryczny test majacy na celu sprawdzenie zakresu stosowania powyzszych
parametrow. W tym celu przygotowano symulacj¢ z liniowym rozrostem ziarna w
ksztalcie okrggu, a nastepnie poprzez zmiang wielkosci siatki, kroku czasowego oraz
predkosci dokonano analizy koncowego polozenia granicy. Okreslono miar¢ bledu
wzglednego w postaci:

g, = Arx =i (113)

max

gdzie: dmax — maksymalna odlegto$¢ granicy od srodka okregu, dmin — minimalna
odlegltos¢ od granicy do srodka okregu.

W przypadku idealnie gtadkiej granicy warto$¢ eq powinna zmierzaé¢ do 0. Wartosci (0,1)
wystepowaty w przypadku utraty gltadkos$ci granicy, np. poprzez pojawienie si¢ oscylacji
rozwigzania. W przypadku, gdy solwer numeryczny nie uzyskal wymaganej zbieznosci,
przyjeto warto$¢ 1. Uzyskane wyniki dla r6znych wielkosci elementow przedstawiono na
rysunku 54 w postaci map przestrzeni dozwolonych parametréw modelu.
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Rysunek 55. Mapa przestrzeni dozwolonych parametré6w modelu zbioru poziomic w zaleznos$ci od
wielko$ci elementu dyskretyzujacego przestrzen: a) 2x10“ , b) 1x10%, ¢) 6.67x1075, d) 5x10%, e)
4x10%%, f) 3.33x105 mm.

Zebrane wyniki pokazuja duzg zalezno$¢ pomigdzy parametrami modelu zbioru poziomic
a poprawnoscig otrzymanego rozwigzania. Trudno jest okresli¢ jednoznacznie zalezno$¢
pomiedzy wszystkimi parametrami w postaci jednej relacji matematycznej.

Przeprowadzong analiz¢ wplywu parametrow mozna zaklasyfikowaé do tzw. lokalnej
analizy wrazliwosci. Uzyskane wyniki pozwolity na numeryczng kalibracj¢ modelu i
uniknigcie sytuacji, w ktorych blednie przyjete parametry modelu oddzialywalyby na
uzyskiwane wyniki. Analiza pozwolita na wybor bezpiecznych zakreséw parametrow
numerycznych.
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7. Weryfikacja opracowanego modelu

W rozdziale opisano metodyke oraz weryfikacj¢ modelu MLS-DIFF poprzez poréwnanie
uzyskanych wynikow z rezultatami badan doswiadczalnych. Do badan wybrano dwie
stale niskoweglowe S235JR oraz S243 [187], ktorych sktad chemiczny przedstawiono w
tabeli 5.

Tabela 5. Sklad chemiczny stali S235JR i S243

C Al Cr [Cu | Mn | Mo Ni Si N P S

S235JR | 0.13 | 0.003 | 0.06 | 0.27 | 0.47 | 0.02 | 0.09 | 0.16 | 0.009 | 0.018 | 0.025

S243 0.09 | 0.053|0.35|0.03|1.42|0.005|0.01|0.1 |0.009|0.011|0.01

Badania podzielono na trzy etapy. Celem pierwszego cyklu badan byta ocena mozliwosci
modelu w zakresie przewidywania parametrow w skali mikro, gldwnie segregacji
pierwiastkéw. Zadaniem drugiego etapu badan byla poréwnanie modeli RVE i SSRVE
oraz weryfikacja modelu w zakresie opisu globalnego zachowania si¢ materiatu, przede
wszystkim przez poréwnanie zmierzonej i obliczonej kinetyki przemian fazowych dla
réznych cykli cieplnych. Ostatni etap stanowita weryfikacja z wykorzystaniem procesu
przemystowego.

7.1. Metodyka badawcza

Materiat do pierwszego cyklu badan stanowito 11 probek wytoczonych w formie
standardowych rurek o wymiarach @4x@2x10mm, ktérych ksztalt przedstawiono na
rysunku 56. Probki poddawano réoznym cyklom cieplnym i nastgpnie wykonano badania
rozktadu stezenia wegla

i

Q

Rysunek 56. Ksztalt probek dylatometrycznych stosowanych w eksperymentach.

Przygotowanie probek poprzez realizacje¢ r6znych cykli cieplnych wykonano za pomoca
dylatometru DIL805A/D/T (TA Instruments, rysunek 57), wyposazonego w glowice
pomiarowg typu LVDT, o teoretycznej rozdzielczo$ci: +/-0.05 um. Dylatometr posiada
komputerowy system sterowania i rejestrowania danych do$wiadczalnych. Grzanie w
dylatometrze realizowane jest metodg indukcyjng za pomocg generatora o czestotliwos$ci
250 kHz. Dylatometr wyposazony jest w elektroniczng stabilizacje tzw. ,,zimnych
koncow” 1 wskazania czujnika temperatury nie zalezg od zmiany temperatury otoczenia
w granicach (-20°C+50°C).

Nagrzewanie oraz wytrzymanie w zadanej temperaturze prowadzono w prozni (<5x10™
mbar). Chwilowe odchyltki temperatury od zadanej wartosci nie przekraczaty +/- 1.0°C.
Pomiar temperatury wykonywano za pomoca termoelementu typu S (PtRh10-Pt —
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standardowy termoelement stosowany w dylatometrze), o $rednicy drutow 0.1mm,
wykonanych w klasie I. Obie koncowki termoelementdéw zgrzewano do probek w srodku
ich dtugosci, zachowujac odstep rowny okoto dwoéch $rednic drutu, w ostonie strumienia
argonu.

Rysunek 57. Widok ogolny dylatometru DIL805 A/D/T z glowica pomiarowa typu LVDT oraz
laserem [autor: IMZ Gliwice].

W ramach pracy wykonano szereg badan dylatometrycznych, zestawienie ktorych
przedstawiono w kolejnym rozdziale. W celu precyzyjnego wycigcia probek
wykorzystano przecinarke do cigcia probek Brillant 201 firmy PROSPECTA. (rysunek
58a).

b)

Rysunek 58. Przecinarka do cigcia prébek Brillant 201 firmy PROSPECTA (a). Prasa hydrauliczna
do inkludowania probek na goraco firmy PROCPECTA (b).

Przygotowanie probek do badan rozpoczeto od zainkludowania ich na goraco w bakelicie
przy wykorzystaniu specjalnej prasy hydraulicznej (rysunek 58b). Probki poddano
nastepnie szlifowaniu papierami $ciernymi o réznej gradacji (360, 600, 800, 1000, 1200,
1400, 2000) na recznej szlifierko-polerce (rysunek 59a). Ostatni etap obejmowat
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polerowanie powierzchni przy zastosowaniu polerki automatycznej firmy Stuers
LaboPol5 (rysunek 59b). Do polerowania wykorzystano filcowe tarcze polerskie MDNap
z pastami diamentowymi o wielko$ci ziarna 9, 6, 3 i lum wraz z ptynem chtodzacym
Blue firmy Struers.

Rysunek 59. Szlifierko-polerka LaboPol 5 (a), automatyczna Szlifierko-polerka firmy STUERS
(b).

Probki przygotowane do badan, zamontowane na stoliku mikroskopu elektronowego
przedstawiono na rysunku 60.
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Rysunek 60. Komora mikroskopu elektronowego. Widok z zewnatrz (a) i wewnatrz (b).

Podczas badan mikrostrukturalnych wykorzystano skaningowy transmisyjny mikroskop
elektronowy FEI Nova NanoSEM450, bedacy czgscia wyposazenia laboratorium na
Wydziale Inzynierii Metali i Informatyki Przemystowej AGH.

Rysunek 61. Skaningowy transmisyjny mikroskop elektronowy FEI Nova NanoSEM 450 (STEM),
przystawka analizujaca WDS ,,IBEX” oraz przystawka EBSD.

Badania stgzenia wegla w probkach po réznej historii przerobki termicznej wykonano
przy pomocy detektora dtugosci fal WDS (ang. Wavelength Dispersive Spectroscopy).
Zastosowana metoda WDS moze by¢ wykorzystywana w badaniach podczas obserwaciji,
analizy 1 charakterystyki powierzchni materiatow, w tym glownie morfologii oraz
zawartosci poszczeg6lnych pierwiastkow. Zasada pomiaru z wykorzystaniem WDS
zostala przedstawiona na rysunku 62.
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Rysunek 62. Schematyczne przedstawienie zasady dzialania detektora WDS (konfiguracja probki,
krysztalu analitycznego i detektora w okregu Rowlanda).

Metoda WDS jest jedna z technik mikroanalizy rentgenowskiej wykorzystujaca dyfrakcje
rentgenowska do oddzielenia promieni rentgenowskich o réznych dlugosciach fal.
Spektrometr sktada si¢ z krysztalu analizujacego oraz detektora. Promienie
rentgenowskie padajace na krysztat analizujacy ulegaja odbiciu. Przy zmieniajacych si¢
katach ugigcia spetnione musi zosta¢ prawo Bragga. Okreslenie stezenia danego
pierwiastka jest wykonywane poprzez poréwnanie spektrum z badanej probki ze
spektrum wzorca o znanym st¢zeniu badanego pierwiastka. Metoda ta charakteryzuje si¢
wysoka doktadnos$ciag pomiaru, dzigki czemu mozliwe jest wykonanie zarowno analizy
jakosciowej jak 1 ilosciowej rozktadu pierwiastkéw wzdluz linii oraz pelnych map
obejmujacych interesujacy obszar badanego materiatu. W niniejszych badaniach analizie
poddano stgzenie wegla w probkach po réznych wariantach obrobki cieplnej. Badania
prowadzono przy napigciu przyspieszjacym 10kV, WD = 6.3mm i powigkszeniach 2500-
10000x.

Dodatkowo wykonano szczegdtowa analize mikrostrukturalng badanych probek. W tej
czegsci badan wykorzystano metode dyfrakcji elektrondw wstecznie rozproszonych EBSD
(ang. Electron Backscatter Diffraction Analysis), ktora pozwala m. in. na okreslenie
orientacji krystalograficznych poszczegolnych ziaren, kata dezorientacji pomigedzy nimi,
rodzaju wystepujacych granic ziaren oraz tekstury badanego materiatu. W metodzie
EBSD probka umieszczana jest w komorze mikroskopu skaningowego (SEM) w taki
sposoOb, aby padajaca wigzka elektronow uderzata w powierzchni¢ probki nachylong pod
katem 70°. Odbijajace si¢ od warstw przypowierzchniowych analizowanego materiatu
elektrony ulegaja rozproszeniu tworzac obraz linii dyfrakcyjnych na ptaszczyznie
luminoforu. Elektrony, ktore ulegty elastycznemu ugigciu na plaszczyznie krystalicznej,
zgodnie z prawem Bragga, tworzg dwa stozki rozpraszania nazwane stozkami Kossela.
Efektem przecigcia stozkow Kossela z plaszczyzng luminoforu jest obraz linii
dyfrakcyjnych zwanych liniami Kikuchiego. Potozenie tych linii jest charakterystyczne
dla danej orientacji krystalicznej (rysunek 63).
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Rysunek 63. Schematyczne przedstawienie zasady dzialania oraz glownych skladnikow systemu
EBSD [188].

W prezentowanych badaniach analizowane byly probki poddane procesowi nagrzewania
oraz chlodzenia w ré6znych warunkach zgodnie z prezentowanymi wariantami. Badanie
prowadzono przy napigciu przyspieszajacym 20kV, WD = 9mm na obszarze 100x100um
z krokiem indeksowania 200nm. Zaréwno sposob przygotowania zgladu oraz historia
obrobki cieplnej, jak 1 odpowiednie ustawienie parametrow EBSD moze wpltywac na
wysokos¢ stopnia indeksowania. W celu eliminacji niezindeksowanych obszaréw oraz
punktow zindeksowanych w sposob niewlasciwy w procedurze postprocesowej
wykonano redukcje szumoéw. Podczas obrobki danych uzyskanych z analizy
mikrostrukturalnej za pomoca detektora EBSD wykorzystano oprogramowanie TSL
OIM.

7.2. Walidacja mikrostrukturalna

Walidacje 1 weryfikacje modelu wykonano z wykorzystaniem badan mikroskopowych
stali S235JR nalezacej to typowych stali konstrukcyjnych ogélnego przeznaczenia. W
ramach pracy doktorskiej zaprojektowano 11 wariantow cieplnych, ktorym poddano
probki (tabela 6) z wykorzystaniem dylatometru.

Tabela 6. Warianty przebiegow cieplnych, wedlug ktérych wykonano eksperymenty.

Wariant 1.0
Austenityzacja 980°C/20 min — chtodzenie z szybkoscig 5°C/s do temperatury otoczenia.

Wariant 1.1
Austenityzacja 980°C/20 min — chtodzenie z szybkoscig 5°C/s do temperatury 750°C —
intensywne chtodzenie helem.

Wariant 1.2
Austenityzacja 980°C/20 min — chtodzenie z szybkoscig 5°C/s do temperatury 650°C —
intensywne chtodzenie helem.

Wariant 2.0
Austenityzacja 980°C/20 min — chtodzenie z szybko$cig 10°C/s do temperatury otoczenia.
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Wariant 2.1
Austenityzacja 980°C/20 min — chlodzenie z szybkoscig 10°C/s do temperatury 750°C —
intensywne chtodzenie helem.

Wariant 2.2
Austenityzacja 980°C/20 min — chlodzenie z szybkoscig 10°C/s do temperatury 650°C —
intensywne chlodzenie helem.

Wariant 3.0
Austenityzacja 980°C/20 min — chlodzenie z szybkoscig 20°C/s do temperatury otoczenia.

Wariant 3.1
Austenityzacja 980°C/20 min — chtodzenie z szybkosciag 20°C/s do temperatury 750°C —
intensywne chlodzenie helem.

Wariant 3.2
Austenityzacja 980°C/20 min — chlodzenie z szybkoscia 20°C/s do temperatury 650°C —
intensywne chtodzenie helem.

Wariant 4.1
Austenityzacja 980°C/20 min — chtodzenie z szybkoscig 125°C/s do temperatury 750°C/20 s
— chtodzenie z szybkoscig 125°C/s.

Wariant 4.2
Austenityzacja 980°C/20 min — chlodzenie z szybkoscig 125°C/s do temperatury 750°C/40 s
— chtodzenie z szybkoscig 125°C/s.

Do weryfikacji modelu wybrano warianty 1.0, 1.2, 2.2 oraz 3.2., ktoérych przebieg
przedstawiono na rysunku 64.Wybor wariantow podyktowany byt checia uzyskania
szerokiego zakresu morfologii i sktadu fazowego.
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Rysunek 64. Warianty temperaturowe wykorzystane do weryfikacji modelu.

Plan badan obejmowat wykonanie z wykorzystaniem mikroskopu EBSD zdjec¢
mikrostruktury w celu oceny sktadu fazowego, a nastgpnie wykonanie dla kazdej z
wybranych probek liniowego pomiaru stgzenia wegla w wybranych miejscach. Kazdy z
wybranych cykli temperaturowych odwzorowano z wykorzystaniem modelu MLS-DIFF.
W tym celu, przygotowano cyfrowa reprezentacj¢ mikrostruktury bazowej o wielkosci

100x100um i $redniej wielkosci ziarna 30um (rysunek 65), na ktorej przeprowadzono
symulacje.

Rysunek 65. Cyfrowa reprezentacja mikrostruktury stali SJ235.

Wykres rownowagi fazowej przygotowano na podstawie sktadu chemicznego za pomoca
oprogramowania JMatPro (rysunek 66). Na potrzeby obliczen numerycznych wykonano
aproksymacje rownan linii charakterystycznych (GS i SE).
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Rysunek 66. Fragment wykresu réwnowagi fazowej stali S235JR.

Wariant 1.0.

Na podstawie zdjg¢ z mikroskopu EBSD oceniono zawarto$¢ ferrytu na 79% (rysunek
67).

Rysunek 67. Zdjecie EBSD mikrostruktury dla wariantu 1.0. Parametr jakosci obrazu (ang. index
quality map, 1Q) — (a), rozklad orientacji ziaren (ang. grain orientation spread, GOS) — (b).

Na rysunku 68 przedstawiono odpowiadajace cyklowi 1.0 wyniki z symulacji
numerycznej.
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Rysunek 68. Rozklad stezenia wegla i morfologia mikrostruktury wg modelu MLS-DIFF (wariant
1.0) w temperaturach: a) 800°C, b) 767°C, c) 400°C, d) 20°C.

Model przemian fazowych pozwolil na oszacowanie zawartosci ferrytu na 78%. Za
pomocg mikroskopu elektronowego wykonano rowniez pomiar st¢zenia wegla na granicy
dwoch ziaren.

Wyniki uzyskane z modelu przedstawiono za pomocg aplikacji ParaView, wspierajacej
wizualizacj¢ danych z formatu VTU, do ktérego zapisywane byly wyniki z
poszczegbdlnych krokow czasowych. W zwiagzku z faktem, ze w ujgciu globalnym
morfologia stanowi sum¢ poszczego6lnych funkcji poziomic, granica ziaren przebiega
przez obszary, gdzie warto$¢ sumy funkcji poziomic jest najmniejsza. Granice zostaty
zwizualizowane poprzez zastosowanie filtra progowania wartosci (ang. thresholding)
bliskich zerowej poziomicy.
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Rysunek 69. Obraz z mikroskopu SEM (detektor CBS) wraz z zaznaczong linia pomiaru WDS dla
wariantu 1.0 (a), profil stezenia wegla wzdluz linii pomiarowej (b).

108



Wariant 1.2

Na podstawie zdje¢ z mikroskopu elektronowego oceniono zawartos¢ ferrytu na 73%
(rysunek 70).

Rysunek 70. Zdjecie EBSD mikrostruktury wariantu 1.2. Parametr jako$ci obrazu (a), rozklad
orientacji ziaren (b).

Na rysunku 71 przedstawiono odpowiadajaco cyklowi 1.2 wyniki symulacji
numerycznej.

b)
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Rysunek 71. Rozklad stezenia wegla i morfologia mikrostruktury wg. modelu MLS-DIFF (wariant
1.2) w temperaturach: a) 830°C, b) 767°C, c¢) 684°C, d) 400°C.
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Model przemian fazowych pozwolitl na oszacowanie zawartosci ferrytu na 73%. Za
pomoca mikroskopu elektronowego wykonano rowniez pomiar stezenia wegla na granicy
dwoch ziaren (rysunek 72).

100
. * Pomiar WDS

Srednia ruchoma

Liczba zliczen

Odlegtos¢, um

Rysunek 72. Obraz z mikroskopu SEM (detektor CBS) wraz z zaznaczona linig pomiaru WDS dla
wariantu 1.2 (a), profil stezenia wegla wzdluz linii pomiarowej (b).
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Wariant 2.2

Na podstawie zdj¢¢ z mikroskopu elektronowego oceniono zawartos¢ ferrytu na 60%
(rysunek 73).

Rysunek 73. Zdjecie EBSD mikrostruktury dla wariantu 2.2. Parametr jakosci obrazu (a), rozklad
orientacji ziaren (b).

Na rysunku 74 przedstawiono odpowiadajace cyklowi 2.2 wyniki symulacji
numerycznej.

b)
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Rysunek 74. Rozklad stezenia wegla i morfologia mikrostruktury wg. modelu MLS-DIFF (wariant 1.2)
w temperaturach: a) 830°C, b) 767°C, c) 684°C, d) 400°C.

Model przemian fazowych pozwolit na oszacowanie zawarto$ci ferrytu na 56%. Za
pomocg mikroskopu elektronowego wykonano rowniez pomiar st¢zenia wegla na granicy
dwoch ziaren (rysunek 75).

a) 120 .
80
c
g
o
=
3
o
40
N . * Pomiar WDS
i Srednia ruchoma
0
0 2 4 6 8

Odlegtosé¢, um

Rysunek 75. Obraz z mikroskopu SEM (detektor CBS) wraz z zaznaczong linia pomiaru WDS dla
wariantu 2.2 (a), profil stezenia wegla wzdluz linii pomiarowej (b).
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Wariant 3.2

Na podstawie zdj¢¢ z mikroskopu elektronowego oceniono zawartos¢ ferrytu na 35%
(rysunek 76).

Rysunek 76. Zdjecie EBSD mikrostruktury dla wariantu 3.2. Parametr jakosci obrazu (a), rozklad
orientacji ziaren (b).

Na rysunku 77 przedstawiono odpowiadajace cyklowi 3.2 wyniki symulacji
numerycznej.

b)
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Rysunek 77. Rozklad stezenia wegla i morfologia mikrostruktury wg. modelu MLS-DIFF (wariant 3.2)
w temperaturach: a) 800°C, b) 780°C, c) 680°C, d) 400°C.

Model przemian fazowych pozwolitl na oszacowanie zawartosci ferrytu na 36%. Za
pomocag WDS wykonano réwniez pomiar st¢zenia wegla na granicy dwoch ziaren
(rysunek 78).
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Rysunek 78. Obraz z mikroskopu SEM (detektor CBS) wraz z zaznaczong linia pomiaru WDS dla
wariantu 3.2 (a), profil stezenia wegla wzdluz linii pomiarowej (b).

Na rysunku 79 przedstawiono kinetyke przemiany ferrytycznej dla omawianych
wariantOw oraz oszacowang na podstawie wynikow do$§wiadczalnych zawarto$¢ ferrytu.

114



——— Model 1.0
——— Model 1.2
—— Model 2.2
0.8 o Model 3.2
.\ ® @ Eksperyment 1.0
° ® Eksperyment 1.2
]
+ L] ® Eksperyment 2.2
=060
= ° ® Eksperyment 3.2
L
~
(]
€
c 0.4
a—
D L]
0.2
0

400 500 600 700 800 900
Temperatura, °C

Rysunek 79. Kinetyka przemiany ferrytycznej wg. modelu MLS-DIFF, por6wnanie do wynikow
eksperymentalnych.

Analiza uzyskanych wynikow wskazuje na zadowalajaca zgodno$¢ prezentowanego
modelu z wynikami eksperymentalnymi dla stali S235JR. Morfologia ziaren jest
nieporownywalna ze wzgledu na jej typ. Duze predkosci chtodzenia probek skutkowy
niedyfuzyjnym wzrostem ferrytu i w nastgpstwie uzyskaniem mikrostruktury iglastej,
czego prezentowany model dyfuzyjny nie byt w stanie wiernie odwzorowac.

Doktadny pomiar stezenia wegla za pomocg WDS jest niezmiernie trudny do
przeprowadzenia ze wzglgdu na niska energi¢ jonizacji wegla — niska energi¢ fotonow
promieniowania charakterystycznego wegla. Ponadto pomiar ten jest utrudniony przez
wystepowanie zjawiska kontaminacji weglowe] polegajacej na osadzaniu si¢ na
powierzchni probki usieciowanych czasteczek organicznych pod wptywem interakcji ze
skanujaca wigzka elektronowa. Pomiar punktowy stanowi usredniong warto$¢ z punktu o
srednicy okoto 0.5um. Stan powierzchni probki, lokalne zanieczyszczenia czy w koncu
doktadno$¢ urzadzenia pomiarowego sprawiajg, ze przedstawione profile stezenia wegla
moga by¢ interpretowane jedynie w sposob jakoSciowy. W kazdym przypadku
obserwowane bylo znaczne spigtrzenie st¢zenia wegla przy granicy ziaren a nastgpnie
spadek stgzenia wraz z oddalaniem si¢ od granicy.

7.3. Walidacja modelu przemian z wykorzystaniem SSRVE

Poréwnanie wynikoéw przemian fazowych dla RVE 1 SSRVE wykonano na stali S243,
ktéra nalezy do grupy stali dwufazowych DP. W symulacjach wykorzystano wykres
roéwnowagi fazowej opracowany przy pomocy oprogramowania JMatPro (rysunek 80).
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Rysunek 80. Fragment wykresu rownowagi faz stali S243.

W celach testowych odwzorowano cykl ciaglego wyzarzania obejmujacy nagrzewanie i
chtodzenie. Na rysunku 81 przedstawiono strukturg blachy ze stali DP odwalcowanej na

zimno z gniotem sumarycznym wynoszacym 74%.
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Rysunek 81. Zdjecie mikrostruktury stali S243 w stanie po walcowaniu na zimno.

W przedstawionej strukturze wida¢ ziarna perlitu, o charakterystycznej wydtuzonej
morfologii bedacej nastepstwem odksztalcenia w wyniku walcowania, w osnowie ferrytu.
Zdjecie poddano procedurze wstepnego przetwarzania w celu uzyskania jednoznacznego
podziatu na ziarna. Procedure tg szeroko opisano w rozdziale 5. Wyniki zastosowanych

algorytmow przedstawiono na rysunku 82.
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Rysunek 82. Obraz mikrostruktury ferrytyczno-perlitycznej po zastosowaniu przetwarzania

wstepnego.

Przygotowane zdjecie poddano analizie w celu znalezienia reprezentatywnych
wspotczynnikoéw ksztattu. Ulamek fazy ferrytu wynidst 0.108. Czgstos¢ wystgpowania
poszczegbdlnych wspdlczynnikdw zestawiono na rysunku 83.
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Rysunek 83. Czesto$¢ wystepowania wspélczynnikéw ksztaltu dla mikrostruktury stali S243 po

walcowaniu na zimno.

Na podstawie tak przygotowanych danych referencyjny zestawiono procedurg
optymalizacyjng. Przy wyborze skladowych funkcji celu kierowano si¢ rowniez
konieczno$cig wyboru wspotczynnikéw, ktére wiernie oddadza wydhuzony charakter
ziaren perlitu. W funkcji celu procedury SSRVE wykorzystano: wspotczynnik
Danielsona, okraglosci II, dopasowanie do elipsy, LP3 oraz utamek fazowy.
Przygotowano elementy SSRVE 2,3 i 4 elementowe, ktore przedstawiono na rysunku 84.
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Rysunek 84. Przykladowe elementy SSRVE na podstawie mikrostruktury stali S243 z: dwoma
(a), trzema (b) i czterema (c) ziarnami.

Pierwszy etap weryfikacji polegal na przeprowadzeniu pelnej symulacji
austenityzowania z wykorzystaniem reprezentacji mikrostruktury ferrytyczno-
perlitycznej (rysunek 82). Symulacja obejmowata nagrzewanie oraz chtodzenie (rysunek
85).
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Rysunek 85. Cykl nagrzewania i chlodzenia wykorzystany w symulacjach.
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Wyniki uzyskane z symulacji, po petnej austenityzacji oraz chtodzeniu przedstawiono na
rysunku 86.

Concentration
2.0e-02 0.1 02 03 04 05 06 6.7e01

| ' ' ' e

Rysunek 86. Morfologia oraz rozklad stezenia wegla w mikrostrukturze stali S243 w
temperaturze 870°C (a) oraz morfologia po ochlodzeniu do temperatury pokojowej (b).

Kinetyke przemiany przy chlodzeniu poréwnano z wynikami do$wiadczalnymi i
otrzymano dobra zgodnos¢, btad dopasowania krzywych oszacowano na poziomie 3%

(rysunek 87).
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Rysunek 87. Kinetyka przemiany ferrytycznej. Poréwnanie modelu z wynikami do§wiadczalnymi.

Na rysunku 88 przedstawiono symulacje wzrostu austenitu podczas nagrzewania w
elemencie SSRVE zbudowanym z 2 ziaren.
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Rysunek 88. Symulacja przemiany fazowej przy nagrzewaniu z wykorzystaniem elementu SSRVE z
dwoma ziarnami perlitu. Mikrostruktura w temperaturze a) 750°C, b) 810°C, c¢) 825°C, d) 830°C.

Wykonanie symulacji przemiany austenitycznej z wykorzystanie SSRVE z dwoma
ziarnami pokazalo, Ze otrzymana w wyniku morfologia zbudowana bytaby z
nieskonczenie dhugich ziaren bez punktow potrojnych. Przyczyng takiego stanu jest
zastosowanie periodycznych warunkéw brzegowych. Cho¢ zarodkowanie ferrytu po
granicach ziaren jest mozliwe, mikrostruktura pasmowa nie odzwierciedlalaby
rzeczywistych mikrostruktur stali DP.
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Rysunek 89. Symulacja przemiany fazowej przy nagrzewaniu z wykorzystaniem elementu SSRVE z
trzema ziarnami perlitu. Mikrostruktura w temperaturze a) 750°C, b) 810°C, c) 825°C, d) 830°C.

Uzyskana morfologia austenitu jest realistyczna, a wyniki moga by¢ wykorzystane do
przeprowadzenia symulacji chtodzenia.

Na rysunku 90 przedstawiono symulacje wzrostu ziaren austenitu podczas nagrzewania
w elemencie SSRVE zbudowanym z 4 ziaren.
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Rysunek 90. Symulacja przemiany fazowej przy nagrzewaniu z wykorzystaniem elementu SSRVE z
czterema ziarnami perlitu. Mikrostruktura w temperaturze a) 750°C, b) 810°C, c) 825°C, d) 830°C.

Do symulacji chtodzenia wykorzystano SSRVE trzy- i czteroelementowe. Uzyskane
wyniki przedstawiono na rysunku 91.
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Rysunek 91. Symulacja przemiany fazowej przy chlodzeniu z wykorzystaniem elementow SSRVE, z
trzema ziarnami perlitu (a) i czterema ziarnami (b). Poréwnanie kinetyki przemiany uzyskanej dla
SSRVE i RVE (c)

Obserwowana jest dobra zgodnos¢ wynikow ilo§ciowych. Koncowa zawarto$¢ ferrytu
przewidywana przez model jest porownywalna dla RVE i SSRVE. Nieznaczne réznice w
kinetyce przemiany s3 spowodowane, prawdopodobnie, ograniczonag ilo$cig miejsc
zarodkowania lub brakiem uwzglednienia periodyki w zastosowanym modelu
zarodkowania. Btad $redniokwadratowy pomigdzy krzywymi kinetyki przemiany dla
SSRVE i RVE wyniosty odpowiednio 0.04 i 0.05 dla elementéw z 3 i 4 wtraceniami. W
mojej ocenie oba, z przedstawionych elementow SSRVE moga zastapi¢ bardziej
skomplikowane RVE w symulacji przemian fazowych.

Model pozwala na wyznaczenie profili stezenia wegla zar6wno w zadanym punkcie (w
funkcji czasu) jak rowniez wzdtuz linii. Na rysunku 92 przedstawiono wyniki z czterech
krokow czasowych przemiany oraz stezenie wegla wzdtuz linii pomiarowe;.
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Rysunek 92. Wybrane profile koncentracji wegla wzdluz odcinka. Fragmenty obrazow
morfologii mikrostruktury w trakcie przemiany (a-d), profile koncentracji wegla wzdluz odcinka
pomiarowego (e).

Profil stezenia wegla wyznaczony wzdluz odcinka obrazuje dokonujaca si¢ zmiane
lokalnego sktadu chemicznego podczas zachodzacej przemiany. Analiza rozkladu
stezenie wegla, na podstawie otrzymanych wynikéw, pozwali na oszacowanie lokalnych
zmian mikrotwardo$ci.

7.4. Weryfikacja przemyslowa

Wyzarzanie migdzykrytyczne jest to proces obrobki cieplnej w przedziale temperatur Acl
i Ac3, w ktorym nie dochodzi do pelnej austenityzacji. Model MLS-DIFF pozwala na
przeprowadzenie symulacji takiego procesu. W tym celu przyjeto cykl temperaturowy
przedstawiony na rysunku 93, ktory postuzyt do przeprowadzenia sprzgzonej symulacji
nagrzewania i chlodzenia.

125



1000

800
1%
£ 600
©
a 400
E
@
200
0
0 20406080 400 800 1200
Czas, s

Rysunek 93. Cykl temperaturowy ciaglego wyzarzanie.

Na rysunku 94 przedstawiono morfologi¢ mikrostruktury w temperaturze 810°C. W
mikrostrukturze na tym etapie pozostato okoto 50% ferrytu, co potwierdza raport [187].
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Rysunek 94. Morfologia mikrostruktury stali S243 w temperaturze 810°C oraz
rozklad stezenia wegla w ziarnach austenitu.

Na rysunku 95 przedstawiono stezenie wegla oraz morfologie mikrostruktury w trakcie
oraz na koniec cyklu chlodzenia. Porownano obraz otrzymanej mikrostruktury z
obserwacji mikroskopowymi.
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Rysunek 95. Morfologia mikrostruktury oraz rozklad stezenia wegla
przewidziany przez model: w temperaturze 450°C (a), na koniec cyklu
chlodzenia (b), zdjecie mikrostruktury po tym samym cyklu [187] (c).

Przedstawione wyniki sg spdjne, charakterystyczne cechy mikrostruktury zostaty przez
model dobrze uwydatnione, co znajduje odzwierciedlenie w zdjg¢ciach mikroskopowych.
Model przewidzial koncowa zawartos¢ ferrytu w mikrostrukturze na 79%, co jest
zblizone do wynikow eksperymentalnych [187], ktore wskazaty wartos¢ 80%.

W  rozdziale przedstawiono mozliwosci predykcyjne modelu MLS-DIFF, jego
weryfikacje eksperymentalng oraz perspektywiczne zastosowania praktyczne.
Mozliwosci predykcyjne modelu w zakresie prognozowania kinetyki przemian zostaly
zweryfikowane z eksperymentami dylatometrycznymi. W czes$ci eksperymentalnej
zaprojektowano oraz przeprowadzono badania z wykorzystaniem stali S235JR.
Wykazano duza zgodno$¢ koncowego sktadu fazowego mikrostruktury z wynikami
eksperymentalnymi. Poréwnanie morfologii ziaren na podstawie zdjg¢ mikroskopowych
z wynikami modelowania byto jednak bardzo utrudnione.

127



Utworzone elementy SSRVE dla obrazéw mikrostruktury stali S243 zostaty
wykorzystane w modelowaniu pelnego cyklu nagrzewania i chtodzenia. Rowniez w tym
przypadku otrzymano duza zgodno$¢ wynikdw. W rozdziale pokazano réwniez
mozliwosci praktycznego wykorzystania modelu MLS-DIFF oraz SSRVE w symulacji
przemian fazowych zachodzacych podczas wyzarzania miedzykrytycznego w stalach DP.
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8. Obliczenia z wykorzystaniem architektur sprzetowych wysokiej
wydajnosci

8.1. Efektywnos¢ obliczeniowa w architekturach HPC

Na predkos¢ obliczen prowadzonych przez model MLS-DIFF najwigkszy wpltyw maja:
liczba ziaren, gesto$¢ siatki elementow skonczonych oraz krok czasowy. W celu
uzyskania rzetelnych wynikow krok czasowy musi by¢ relatywnie maty. Model adaptuje
krok czasowy rozwigzania rownania dyfuzji do warunkow obliczen. Szczegoty algorytmu
adaptacji zostaly przedstawione w rozdziale 0. Wykorzystanie elementow SSRVE
pozwala na znaczne zmniejszenie przestrzeni obliczeniowej, a tym samym na redukcje
liczby elementéw skonczonych potrzebnych do dyskretyzacji ziaren i liczb¢ miejsc
zarodkowania.

Testy wykorzystania prezentowanego rozwigzania na architekturze HPC podzielono na 2
etapy. Poréwnanie predkosci obliczen modelu z wykorzystaniem RVE i SSRVE oraz
testy skalowalnos$ci. Testy porownawcze wykonano na podstawie obrazu mikrostruktury
(rysunek 86a) oraz SSRVE z 3 i 4 wtraceniami (rysunek 89d i 90d). Zachowano taka
samg wielkos¢ elementéw uzytych w dyskretyzacji oraz 8 watkow obliczeniowych.
Poréwnanie czasu obliczen z wykorzystaniem RVE i SSRVE przedstawiono na rysunku
96.
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Rysunek 96. Porownanie predkosci obliczen z wykorzystaniem RVE i SSRVE.

Czas potrzebny na obliczenia z wykorzystaniem SSRVE stanowit okoto 5% czasu
obliczen z udziatem RVE. Jest to podyktowane zar6wno ograniczeniem ilo$ci elementow
skoficzonych dyskretyzujacych przestrzen jak i ilo$cig ziaren.

Przyspieszenie modelu zostato sprawdzona zarowno w przypadku obliczen RVE jak i
SSRVE. Wyniki analizy przedstawiono na rysunku 97.
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Rysunek 97. Przyspieszenie uzyskane dla obliczen z wykorzystaniem elementow SSRVE i RVE.

Uzyskane wyniki pozwolity potwierdzié, ze przyspieszenie wykazuje pewng zaleznos¢
od wielkosci zadania obliczeniowego. W przypadku elementow SSRVE wigksza liczba
watkéw niz 8 nie przynosi wzrostu predkosci obliczen. Przedstawione wyniki wskazuja
na zdecydowang przewage wykorzystania elementow statystycznie podobnych w
kontekscie predkosci prowadzonych obliczen. Cho¢ skalowalno$¢ obliczen wraz ze
wzrostem ilo$ci dostepnych rdzeni obliczeniowych jest znacznie mniejsza w przypadku
mniejszych zadan (SSRVE), to ze wzgledu na mniejsza ilo$¢ elementow
dyskretyzujacych przestrzen oraz ilo§¢ ziaren predkos$¢ obliczen jest nieporownywalnie
wigksza niz przy wykorzystaniu petnej reprezentacji mikrostruktury.

Majac na uwadze zweryfikowang poprawnos¢ modelu oraz udowodniony przyrost
predkosci obliczen, postanowiono sformutowaé zagadnienie projektowania cykli
cieplnych dla stali AHSS.

8.2. Wyznaczenie  optymalnych  cykli  obrobki cieplnej z
wykorzystaniem elementow SSRVE

Gléwnym celem zadania bylo opracowanie procedury optymalizacyjnej
pozwalajagcej na znalezienie optymalnego cyklu chtodzenia w celu osiagnigcia
zaktadanego sktadu fazowego. W zaproponowanej procedurze zdecydowano si¢
wykorzysta¢ algorytm ewolucyjny oraz model przemian fazowych przedstawiony w
pracy. Funkcje celu stanowi biad sredniokwadratowy pomig¢dzy oczekiwanym sktadem
mikrostruktury a odpowiedzig modelu:

g:%i(fi )P 4p (114)

gdzie: f — procentowa wartos¢ i-tej fazy otrzymana dla danego cyklu chlodzenia, f' —
warto$¢ oczekiwana i-tej frakcji fazowej, p — funkcja kary (obejmujaca pojawienie si¢
niepozadanych faz, np. bainitu).
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Zmienne optymalizacji zostatly zakodowane w postaci zbioru par czas-temperatura
odpowiadajacych za krytyczne punkty zmiany predkosci chtodzenia. Zatozono, ze cykl
chlodzenia sktada si¢ z sze$ciu punktéw, ktorych dozwolone zakresy warto$ci
przedstawiono na rysunku 98.
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Rysunek 98. Projekt chlodzenia laminarnego z warunkami brzegowymi.
W implementacji postuzono si¢ bibliotekg inspyred? oraz nastepujacymi zalozeniami:

o stata wielkos$¢ populacji — 30 osobnikow,

e rankingowy dobdr osobnikow do nastepnej populacji — wybor osobnikow
najlepiej przystosowanych na podstawie wartosci funkcji celu,

e krzyzowanie arytmetyczne wraz Z mutacja opartg o rozklad Gaussa,

e potomstwo tworzone jest za pomocg Sredniej wazonej odpowiadajacych sobie
punktow pierwszego rodzica (z waga 0.1), oraz drugiego rodzica (z waga 0.9),

e mutacja Gaussa wystepuje z prawdopodobienstwem 0.1 dla kazdego punktu w
genotypie - w rozktadzie przyjeto standardowe odchylenie funkcji rowne 1 oraz
srednig rowng 0,

e zastosowano algorytm wymiany tlumu (ang. crowding replacement) — jezeli
zidentyfikowano znaczng liczbe podobnych osobnikéw w populacji, losowa
probka osobnikéw jest zastgpowana potomstwem o ile jest ono lepiej
przystosowane niz wybrane osobniki,

e w przypadku gdy roéznorodnos¢ populacji spadnie ponizej 0.001, nie
zaobserwowano poprawy funkcji przystosowania przez ostatnie 10 pokolen lub
osiggnigto prog dopasowania algorytm konczy dziatanie.

Ewaluacja funkcji celu polegata na zapisie do pliku ocenianego cyklu chtodzenia,
uruchomienie modelu przemian fazowych dla cyklu oraz odczyt wynikéw — sktadu

2 https://pythonhosted.org/inspyred/
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fazowego w ostatnim kroku czasowym. W obliczeniach wykorzystano element SSRVE
utworzony dla stali S243, na podstawie ktérego przeprowadzono peilng symulacje
austenityzowania z wytrzymaniem 100s w celu wyrdwnania st¢zenia wegla a nastepnie
wykorzystano w procedurze optymalizacyjnej.

W testach prezentowanego rozwigzania przyjeto trzy warianty docelowe: otrzymanie
mikrostruktury o nastepujacych sktadach fazowych:

e wariant I: 70% ferrytu + 30% martenzytu,

e wariant II: 80% ferrytu + 20% martenzytu,

e wariant I1I: 85% ferrytu + 15% martenzytu,
Na rysunku 99 przedstawiono cykle temperaturowe bedace wynikami dziatania
procedury optymalizacyjnej dla kazdego z przyjetych wariantow.
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Rysunek 99. Wynikowe cykle temperaturowe z procesu optymalizacji.

W kazdym przypadku blad sredniokwadratowy nie przekroczyl wartosci 103, W
przypadku wariantow I i II zaproponowany cykl to wolne chtodzenie z prgdkosciami
odpowiednio 8 i 16°C/s do temperatury 727 i 696°C, a nastepnie szybkie chtodzenie w
celu zahartowania materiatu. W celu uzyskania 85% ferrytu (wariant III) zaproponowano
szybkie chtodzenie (24°C/s) do temperatury 680°C, wytrzymanie, a nastgpnie
zahartowanie austenitu.
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Obraz morfologii mikrostruktury wraz ze $rednim st¢zeniem wegla dla wariantow I-111
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Rysunek 100. Morfologia mikrostruktury uzyskana w procesie optymalizacji cykli chlodzenia.
Wariant I (a), 11 (b) i 11 (c).

W zwiazku z charakterem przyjetej procedury optymalizacji, bazujacej w duzej mierze
na losowosci, czas obliczen byt bardzo zroznicowany. Wahat si¢ od 2-3 dni w zaleznosci
od ilosci przeprowadzonych iteracji. Czas ten mogtby zosta¢ potencjalnie zmniejszony w
przypadku wykorzystania rozproszonych obliczen z wykorzystaniem architektury
Klastrowej.

W rozdziale chcialem pokaza¢ mozliwos¢ praktycznego wykorzystania opracowanego
modelu przemian fazowych, wraz z uproszczeniem mikrostruktury materiatowej za
pomocg procedury SSRVE do rozwigzania problemu doboru optymalnego cyklu
temperaturowego w celu uzyskania pozadanego sktadu fazowego produktu. Mozliwosci
modelu numerycznego sprawiaja, ze w funkcji celu mozna docelowo wykorzystaé
réwniez wielko$¢ ziarna, czy optymalizacje profilu stezenia wegla przed frontem ziarna.
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9. Podsumowanie i wnioski

Stworzenie wiarygodnego modelu przemian fazowych w stalach stanowi znaczne
wyzwanie, nie tylko metalurgiczne ale rowniez numeryczne i implementacyjne. Istotng
trudno$¢ stanowi sama natura modelowanego zjawiska, na ktorg wptywa znaczna ilos¢
czynnikéw. Charakter czesci z nich jest juz dobrze poznany i opisany. Niektore z tych
czynnikéw stanowig jednak ciggle wyzwanie wymagajace dalszych badan, a walidacja
modeli przemian fazowych jest nadal zagadnieniem trudnym. Aby pozna¢ w pelni nature
procesu nalezatoby, w idealnym przypadku, wykona¢ eksperyment in situ, obserwujac
pelen proces, od zarodkowania poprzez wzrost ferrytu, skonczywszy na tworzeniu si¢
martenzytu. Bylby to eksperyment nieporownywalnie bardziej skomplikowany w
zaprojektowaniu i wykonaniu, gltéwnie ze wzgledu na ograniczenia technologiczne
zwigzane cho¢by z predkoscig skanowania powierzchni za pomoca mikroskopu
elektronowego. Aby wiernie odwzorowaé zarodkowanie i wzrost ziaren, niezb¢dna jest
rowniez obszerna wiedza o sktadzie chemicznym probki w danym regionie, lokalnych
defektach, czy w koncu historii odksztalcenia. Czynniki te sprawiaja, ze stworzenie
wiernego i uniwersalnego modelu przemiany jest praktycznie niemozliwe.

Jak pokazano we wstepie do pracy, projektowanie wytwarzania wyrobow z
zaawansowanych stali wielofazowych wymaga uwzglednienia skomplikowanych
zjawisk zachodzacych w czasie przemian fazowych i powinno by¢ wspierane przez
doktadne a zarazem efektywne modele numeryczne. Modele musza z jednej strony by¢
elastyczne w rozwoju, pozwala¢ na tatwa modyfikacje parametrow, a z drugiej strony
dostarcza¢ wiarygodnych i kompleksowych wynikow. Przedstawiony w pracy model
MLS-DIFF moze stanowi¢ pewng rame pod budowg bardziej zaawansowanych modeli.
Wykorzystana w modelu metoda zbioru poziomic pozwala, w praktycznie
nieograniczony sposob, na kontrolowanie predkosci granicy w kazdym punkcie
przestrzeni obliczeniowej. Predko$¢ granicy zalezy gtownie od sity pednej przemiany, ale
moze tez uwzglednia¢ lokalne niejednorodnosci materiatu.

W pracy skupiono si¢ na dwoch przemianach: austenitycznej (przy nagrzewaniu) oraz
ferrytycznej (przy chtodzeniu). Na potrzeby modelu przyjeto, ze dyfuzja wegla stanowi
glowng site pedng obydwu przemian. Tak postawiony problem wymagal rozwigzania
réwnania dyfuzji wegla w przestrzeni obliczeniowej. Ruch frontu przemiany zostal
zamodelowany, wykorzystujac rozwigzanie rownania ruchu i metode¢ zbioru poziomic.
Oba problemy numeryczne zostaly rozwigzane za pomocg opracowanego w ramach pracy
doktorskiej autorskiego oprogramowania wykorzystujacego metode elementow
skonczonych. Model pozwala na przeprowadzenie lokalnego zaggszczenia siatki przed
frontem przemiany oraz ogranicza ilo$¢ stopni swobody w wybranych rejonach w celu
zmniejszenia ztozonosci obliczeniowej. Prezentowane rozwigzanie, poprzez luzne
sprzgzenie dwoch modeli: dyfuzji oraz ruchu granicy pozwala na perspektywiczny dalszy
rozwoj] metody w kierunku uwzglednienia wpltywu rozktadu stezenia innych
pierwiastkow czy uwzglednienie stanu odksztalcenia.

Model MLS-DIFF wyréznia si¢ jako pierwszy, ktory uwzglednia nierownomierny
rozktad st¢zenia wegla po austenityzacji. Model pozwala na przeprowadzenie zloZzonej
symulacji cyklu nagrzewania 1 chlodzenia oraz na transfer rozkladu stezenia
pierwiastkow pomiedzy tymi cyklami, co z kolei umozliwia wierniejsze odwzorowanie

134



procesu. Prezentowane rozwigzanie dostarcza informacji 0 morfologii mikrostruktury,
wielkosci ziarna oraz rozktadzie stezenia wegla. Model zostat zweryfikowany z
badaniami eksperymentalnymi przeprowadzonymi na stalach niskoweglowych S235JR i
S243. Na potrzeby pracy zaprojektowano oraz przygotowano eksperyment, ktérego
celem bylo porownanie wynikow ilosciowych 1 jakosciowych (morfologii
mikrostruktury). Osiagni¢to zadawalajaca zbiezno$¢ ilosciows, jednak nie bylo
mozliwo$ci  przeprowadzenia poroéwnania jakoSciowego  specyficznych cech
morfologicznych modelowanych mikrostruktur z wynikami eksperymentalnymi.
Wykonane testy numeryczne dla procesu przemystowego potwierdzily poprawnosé
zaprezentowanego rozwigzania.

Nawet najbardziej zaawansowany model moze mie¢ jednak ograniczone zastosowanie,
jesli predkos¢ prowadzenia symulacji stanowi realng przeszkode przed jego praktycznym
wykorzystaniem. Kazdy wspotczesny model numeryczny wykorzystuje elementy
obliczen wysokiej wydajnosci, czy to przez obstuge wielowatkowosci, czy przez
mozliwo$¢ rozproszenia obliczeh na wiele wezldw. Zawsze istnieje pewna granica
skalowalno$ci rozwigzania, ktdra ogranicza sens wykorzystania wigkszej ilo$ci zasobow.
Nie zawsze jednak zwigkszanie zasobow obliczeniowych jest jedynym rozwigzaniem
problemu predkosci obliczen. Wiele probleméw numerycznych z dziedziny inzynierii
materiatowej, szczegdlnie tych w skali micro, pozwala na uproszczenie domeny
obliczeniowej i tym samym redukcj¢ kosztow obliczen. Przedstawionym w pracy
sposobem na uproszczenie mikrostruktury materiatu, bylo zastgpienie skomplikowanych
morfologii mikrostruktury stali, periodycznymi komorkami statystycznie podobnymi do
swoich referencyjnych pierwowzorow. W pracy oméwiono metodyke tworzenia SSRVE,
wskazano na liczne sposoby formalnego opisu morfologii ziaren oraz zdefiniowano
geometryczne deskryptory ksztattu. W czesci praktycznej zastosowano te wspotczynniki,
do uproszczenia morfologii stali DP i wygenerowania SSRVE, ktore nastgpnie uzyto do
przeprowadzenia symulacji procesu cigglego wyzarzania, otrzymujac zadowalajaca
zgodno$¢ wynikow. Pomiary czasow obliczen pokazaly znaczne przyspieszenie przy
wykorzystaniu elementow SSRVE w obliczeniach w porownaniu z klasycznym
rozwigzaniem opartym o RVE. Wykorzystanie uproszczonej przestrzeni obliczeniowej
nie ograniczylo jednak mozliwosci zastosowania w modelu obliczen réwnolegtych.
Wiele elementow aplikacji, w tym solwer i operacje na siatce elementow skonczonych,
zostalo zaimplementowanych w sposob umozliwiajacy prowadzenia obliczen w
infrastrukturach HPC.

Prace zwiencza prezentacja mozliwosci wykorzystania modelu w projektowaniu cykli
laminarnego chtodzenia stali z gatunku AHSS. W tym celu wykorzystano opracowany w
pracy model przemian oraz metody optymalizacji bazujace na algorytmie ewolucyjnym,
co pokazato, ze model ma praktyczne zastosowanie w rozwigzywaniu problemow
inzynierskich.

Opracowanie i1 implementacja modelu przemian fazowych oraz jego walidacja i
weryfikacja z wykorzystaniem cyfrowych reprezentacji mikrostruktur pod postaciag RVE
oraz SSRVE pozwolity na sformutowanie nastgpujacych wnioskdéw:

e Wykonany przeglad literatury pokazat silny trend ukierunkowany na
poszukiwanie efektywnych metod przewidywania wlasciwosci produktow
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stalowych poddanych obrobce termicznej. Podstawowe informacje o utamkach
faz 1 kinetyce przemiany stajg si¢ jednak niewystarczajace. Coraz wigkszy nacisk
ktadziony jest na wykorzystanie wirtualnej reprezentacji mikrostruktury materiatu
w celu umozliwienia prognozowania jej ewolucji, rozktadu stezenia pierwiastkow
czy morfologii i wielko$ci ziaren. Poszukiwane sg rowniez metody pozwalajace
na przyspieszenie obliczen.

Metoda zbioru poziomic pozwala na efektywne przedstawienie ziarnistej
mikrostruktury stali. Rozwigzanie rownania ruchu, z kolei, umozliwia
przewidywanie ewolucji potozenia granicy ziaren w trakcie ich kontrolowanego
wzrostu. Wykorzystanie metody poziomic sprzezonej z rozwigzaniem rOwnania
dyfuzji wegla pozwolito na opracowanie modelu dyfuzyjnych przemian fazowych
w stalach DP.

Przedstawione w pracy model numeryczny wykorzystujacy metod¢ poziomic
oraz rozwigzanie rownania dyfuzji wegla umozliwia prowadzenie symulacji
przemiany austenitycznej (przy nagrzewaniu) i ferrytycznej (przy chtodzeniu).
Zarébwno rownanie dyfuzji jak irdownanie ruchu zostalo rozwigzane z
wykorzystaniem MES i adaptacyjnej siatki elementow.

Zaprezentowany model dostarcza zar6wno odpowiedzi wizualnych w formacie
VTU jak i liczbowych o kinetyce przemiany. Wyniki dziatania modelu pozwalaja
na wykonanie oceny wielkosci ziarna oraz rozktadu stezenia wegla w austenicie,
moga by¢ rowniez wykorzystane w dalszych obliczeniach i analizach.

Istniejg dalsze mozliwo$ci usprawnienia dzialania modelu MLS-DIFF, np.
poprzez zmiang sformutowania numerycznego rozwigzania réwnania ruchu na
niewymagajace przeprowadzenia cyklicznej reinicjalizacji.

Dzigki sformutowaniu zagadnienia z wykorzystaniem metody poziomic, mozliwy
jest dalszy rozwdj modelu poprzez dostosowanie sformutowania predkosci
granicy (np. uwzglednienie rozkladu stezenia innych pierwiastkow,
niejednorodnosci mikrostruktury czy wptywu odksztatcenia).

Wykorzystanie w modelu MLS-DIFF wielowatkowych obliczen pozwolito na
przyspieszenie prowadzonych symulacji przemian fazowych. Dodatkowo,
przedstawiona w pracy koncepcja statystycznie podobnego elementu
objetosciowego pozwolita na znaczne skrocenie czasu obliczen przy zachowaniu
wysokiej wiarygodno$ci wynikoéw.

Mozliwe jest projektowanie ztozonych cykli laminarnego chlodzenia i ciagtego
wyzarzania poprzez wykorzystanie zaprezentowanego modelu oraz optymalizacji
opartej o0 algorytmy ewolucyjne. Zastosowanie takiego rozwigzania pozwala na
uzyskanie nie tylko pozadanego stosunku poszczegdlnych faz, ale rowniez
wielko$ci ziarna czy gradientu st¢zenia pierwiastkow. Nalezy jednak zaznaczy¢,
ze czas obliczen w takim przypadku jest stosunkowo dtugi i konieczne moze staé
si¢ wykorzystanie przetwarzania rozproszonego.

Zastosowanie SSRVE w modelowaniu przemian fazowych moze mie¢ kluczowe
znaczenie dla efektywnosci prowadzenia obliczen wieloskalowych, gdzie
konieczne jest wielokrotne wykorzystanie mikrostruktur materiatowych.
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