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L'acciaio inossidabile austenitico AISI 316L è stato deformato alla temperatura di 1000 oC in torsione
unidirezionale ed invertendo la direzione ai ae|oniazione. L'inversione della deformazioniho

influe.nzato il comportamento del materiale inducàndo una riduzione nella resistenzi alla deformazione
massima di circa 9Vo rispetto alla resistenza in torsione unidirezionale (effetto Bauschinger)" e causando
un aumento nella deformazione equivalente neces-saria perché la ricrisialiizzazione dinahica awenga di

circa 20Vo rispetto alla torsione unidirezionale. Le osservazioni microstrutturali riportate hanno
suggerito che entrambi gli aspetti del comportamento del materiale in seguito all'inveisione del pircorso

di deformazione possono essere interpretati in termini di riduzione aleila densità di dislocaztbnt e
dissoluz.ione delle strutture dislocative ihe si formano durante la deformazione plastica unidiiezionale

,l
til
Y
lr
t
l
ft
Y

r
rîr
v
a
t

(l

prima dell' inv ersione.
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Nei processi di lavorazione plastica ad elevate temperature i
materiali metallici subiscono percorsi di deformaziòne com-
plessi priTa di giungere alla geometrie finali. Modelli agli
elementi finiti sono comunemente ufllizzati in industria pier
progettare i processi di lavorazione e predire le microsfuftu_
re finali dei materiali lavorati di cui determinano le proprietà
meccaliche. Tali modelli, però, presentano limitazioni, in
paficolare nella predizione dell'evoluzione microstruttura-
le. Mclaren e Sellars [1] hanno riportato risultati sulla la-
minazione a 1000 "C dell'acciaio inossidabile AISI 316L,
che mostrano una discrepanza fra la frazione di volume del
materiale ricristafizzato dinamicamente durante la lamina-
zione e la frazione predetta tramite il modello. euesta di-
screpanza è particolarmente significativa in prossimità delle
superfici della lamina dove il percorso di deformazione è
più complesso ed è, infatti, il risultato della sovrapposizione
di una componente di compressione piana e di una compo-
nente di taglio che s'inverte durante la laminazione dovita
all'attrito fra la lamina ed i rulli di laminazione. Il modello
adottato dagli autori [1] prevedeva una frazione di volume
superiore a quella sperimentale di circa il 50Vo ed essi attri-
buirono la causa di tale discrepanza alle equazioni costituti_
r,e adottate nel modello (e comunemente nei modelli indu-
striali) dove si assume che la resistenza alla deformazione e
iI comportamento metallurgico dei materiali evolvano du-
rante la lavorazione in modo da dipendere esclusivamente
dalla deformaziote equivalente totale a prescindere dal per-
corso di deformazione adottato.
Bartolomè et al. [2,3] lavorando in torsione a 1050 "C su di
un acciaio microlegato con Nb hanno mostrato come I'in-

versione del percorso di deformazione, nel caso specifico la
torsione, induce un aumento della deform azione iecessaria
perché la icistallizzazione dinamica avvenga. Il medesimo
comportamento per la úcristallizzazione dinamica è stato ri-
portatg daZhang et a'1. f4,51 lavorando su una lega di piom-
bo deformata in condizioni piane a temperatura àmbiènte e
seguendo complessi percorsi di deformazione. Anche la ri-
cristallizzazione sîatica è influenzata dall'inversione della
direzione della deformazione e lavori sulla lega Al-2VoMg
deformata a 300 "C [6, 7] hanno evidenziato co-me la cinetil
ca della ncnstallizzazione statica del materiale sia notevol-
mente rallentata se la lega viene deformata invertendo la
deformazione piuttosto che deforùata unidirezionalmente
fino alla medesima equivalente deformazione totale. Sia per
laricnstallizzazione dinamica che statica il ritardo nell,evo-
luzione microstrutturale dovuto all'inversione della defor-
mazione è stato attribuito al dissolvimento della struttura di-
slocativa e della densità di difetti formatisi durante la defor-
mazione unidirezionale e, di conseguenza, alla riduzione
dell'energia accumulata che costituisce il fattore scatenante
per i processi di icnslallizzazione.
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Il materiale è stato deformato in torsione mediante campioni
tubolari aventi raggi nominali interno ed esterno pari a R =
8 mm e Ro = ll nìm e tratto utile nominale pari a L = i1
mm. I dati sperimentali di momento torcente M, e angolo di
torsione 0 sono stati trasformati in sforzi di taglio t e"deflor-
mazioni di taglio y secondo il metodo del raggio critico [8].
Secondo tale metodo I'espressione dello sforzo di taglio pei
11 laggio generico R del campione tubolare proposta da
Fields e Backofen [9]

r(R) =
T . R(mrn) (:+m+n) o)

dove m ed n sono calcolati secondo le espressioni
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si riduce per un particolare raggio R^,
alla più semplice espressione

3.M_t(K.)=r\,\!., _ r*iR:n5 (3)

Per la geometria del campione adottata nel presente studio il
raggio critico è approssimato a 0,99 mm [8, l0]. La defor-
mazjone di taglio al raggio critico \ è stata calcolata secon-
do I'espressione

D

Y(R )=\ 6 g).L
In ultimo, i dati di sforzi e deformazioni di taglio sono stati
trasformati in sforzi e deformazioni equivalenti secondo il
criterio di von Mises:

o,,, =f a €,,, =
v
t;

{J
Il metodo del raggio critico è vantaggioso in quanto riduce la
complessità del calcolo di t e ye permette un diretto confron-
to fra i dati inerenti al compofamento plastico del materiale
e l'evoluzione della microstruttura, che viene osservata su di
un piano tangente (piano (0, Z) in coordinate cilindriche) al
fatto utile del campione tubolare e distante dal centro del-
I'asse del campione un raggiopari al raggio critico \, vedi
figura 1. Ogni dato sperimentale ed osservazione micròstrut-
tutale nella presente memoria è riferito a tale piano.
L acciaio inossidabile austenitico AISI 316L è stato selezio-
nato per il presente lavoro, oltre che per il suo interesse in-

Fig. I - Rappresentazione del tratto utile del campione tubolare e
del piano di osservazione (0, Z) distante dall'asse un raggio pari
al raggio critico R, = 0.99 mm, owero 0,9 x Ro.

Fig. 1 - Representation of the tubular specimen gauge and the
observation plane (0, Zl at the crítícal radius R, = 0.99 mm, i.e.
0.90 x Ro.
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Fig. 2 - Curve sforzi - defotmazioni secondo il criterio di
equivalenza di von Mises a velocità di deformazione al raggio
critico dí 0,006 s-t e temperatura di 1000 " C. (a) cuwa otienuta da
torsione interrotta a 0,18 (€") deformazioni equivalenti + torsione
nella stessa direTione; (b) cí.tna ottenuta da torsíone interrotta a
0,18 deformazioni equivalenti + inversione della direzione di
Iorsione.

Fig. 2 - Equivalent flow curves at the critical radius for a) double
hit torsion (pre-strain + forward strain) and b) reversed torsion
(pre-strain + backward strain). Deformation conditions: 1000 "C
with an equivalent strain rate at the critical radius of0.006 s-l and
equivalent pre-strain of 0.18.

dustriale, perché è un materiale monofasico e stabile ad ele-
vate temperature cosicché una congiunta investigazione del
comportamento plastico e dell' evoluzione della microstrut-
tura durante deformazione è stata possibile. Netla tavola I è
riportata la composizione chimica percentuale in peso del
materiale utilizzato.
Un campione tubolare è stato riscaldato alla temperatura di
prova di 1000 'C usando un sistema a radiofrequenze seguen-
do la procedura di riscaldamento adottata prima di ogni prova
e raffreddato con acqua in modo da valutare le condizioni del
materiale precedenti alle prove di deformazione. Il materiale
ha presentato una dimensione del grano media calcolata se-
condo il metodo dell'intersetta lineare pan a29,2 t 1,6 pm,
mentre nessuna tessitura cristallografica è stata individuata.
Allo scopo di studiare I'effetto dell'inversione della torsione
sul materiale, una prima serie di prove in torsione con inver-
sione del percorso di deformazione è stata compiuta inver-
tendo la torsione dopo una deformazione equivalente di
0,18. Altre curve di deformazioni sono state ottenute da una
seconda serie di prove dove la torsione unidirezionale è sta-
ta interrotta dopo la deformazione equivalente di 0,18 e il
campione è stato scaricato per un intervallo di tempo pari al
tempo necessario per invertire la deformazione nella prima
serie di prove. Dopo tale tempo, quindi, la deformazione è
stata ripresa nella medesima direzione.
Al termine di ogni prova i campioni sono stati raffreddati con
acqua con una velocità di raffreddamento di circa 85 "C/s per
fissare la microstruttura evoluta durante la deformazione ed
anafizzarla. La microstruttura del materiale è stata osservata
in microscopia ottica convenzionale e in microscopia elettro-
nica in trasmissione mediante TEM Philips F,}r4420 - 120kV.
L'evoluzione della tessitura cristallografica è stata documen-
tata tramite tecnica a raggi X convenzionale.

RT5I..!LTATT

La figura 2 mostra due esempi di curve tipiche di sforzi -
deformazioni dell'acciaio AISI 316L deformato alla velocità
di deformazione equivalente al raggio critico pari a 0,006 s-1
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CCrNi

0,02 t 17.t il.1

si Mn Mo Fe

0,36 t,78 0,050 0,009 2,09 67,5

Tavola I - Composifione chimica percentuale in peso del AISI
3t6L

Table I - AISI 3l6L chemical composition (wt Vo)
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Fig. 3 - Microstruttura evoluta in seguito a torsione
ilnidirezionale alla temperatura di IÒ00 "C ed alla velocità cli
d,eformazi.one aI raggio critico di 0,006 s t ctopo (a) 0,7
deformazioni equivalenti e (b) t,t tleformazióni eq'uivalenti. ilpiano di osservazione è tangente aI òampione tubóbre e clistante
dall'asse del campione un iaggio pari it raggio critico. La
direzione dí massimo tforzo di toilio è indiààta nelle clue figure.
Fig. 3 - Mícrostructure evolved after monotonic torsion fo afinal
equfualent strain at the critical radius of a) 0.7 and b) l.j a;j000'I with an equivalent straín rate of 0.0b6 s t . The obseruation
plane is Íangential to the tubular ipecímen antl far atway from the
:arbe axis a distance equal to the ciiticat radius. The cÌiiàction of
rlte mrmimum horízontal shertr stress is reported on the figures.

e.alla temperatura di 1000 .C. Nella curva (a) la deforma_
zione è stata interrotta a 

-0, 
I 8 deformazioni equivalenti e poi

ripresa nella medesima direzione, mentre nella curva (b) ào_
po 0,18 deformazioni equivalenti la direzione di defoima_
zione in torsione è stata in^vertita. Il tempo necessario per
invertire la direzione di deformazione nellà curva (b) e lìn_
tervallo d'intemrzione nella curva (a) sono uguali. Il fatto
che nella curva (a) la resistenza alla deformazióne sia immu_
tata prima e dopo I'interruzione testimonia che nell'interval_
lo di tempo delf intemrzione non è avvenuta alcuna evolu_
zione microstrutturale di addolcimento del materiale e ga_
rantisce, quindi, che gli effetti dovuti all,inversione riport"ati
nella curva di deformazione (b) siano dovuti effettivarnente
al compoftamento del materiale, in quanto il tempo d,inver_
sione e il tempo d'interruzione della torsione uniàirezionale
sono stati i medesimi.

Fig. 4 - Imryggine al TEM della microsttuttura evoluta in seguito
a torsione alla temperatura di I 000 " C ed alla velocitìt di
defo.rmazione al raggio critico di 0,006 s-i dopo 0,tg deformazioni
equivalenti in torsione unidirezionale. Il piano clí osservazione è
tangente al campione tubolare e distante dall'asse del campione
una distanTa pari al raggio critico.

Fig. 1 - TEM micrographs montage: microstructure evolvecl ajler
monoÍonic torsíon to a finar equivarent strain at the critical ràdius
oJ U.1E v,ith an equivalenÍ strain rate of0.006 s.t and a
temperature of 1000 "C. The observatíon plane is tangential to the
tubular specimen,and far away from the tube axis a d"istance equal
to the critical radius.

La resistenza del materiale dopo l,intemrzione della prova
nella curva (a) coincide con il valore finale prima deiltnter_
ruzione così rappresentando correttamente iì comportamen_
to del materiale durante carico unidirezionale in torsione.
La_ curva presenta una stagnazione in corrispondenza di un
valore degli sforzi di 103 Mpa che parte da un valore di
deformazioni equivalenti e. di circa 0,75 per poi risalire
nuovamente dopo 0.9 deforriazioni equivalenti.
I a curva (b) presenta dopo l,inversióne della direzione di
deformazione una riduzione degli sforzi con una successiva
stagnazione della resistenza alla deformazione (effetto Bau_
schinge.r) per poi riprendere un andamento analogo alla cur_
v,a-unidirezionale (a) oltre 0,4 deformazioni eluivalenti.
Nel punto di massima differenza fra le curve (a) e (b) una ri_
duzione della resistenza alla deformazione di círca _ g7o si è
verificata. La stagnazione degli sforzi ad elevate deforma-
zioni avviene anche nella curvà 6;, ma l,inizio della stagna_
zione è ritardato rispetto alla curva unidirezionale ed aviie_
ne ad un valore di deformazioni equivalenti pari a circa 0,9,
un aumento di deformazioni quantificabile in 20Vo. Si noîi
che, la deformazione per^la quale la stagnazione er, inizia
nella curva (b), ovvero 0,9, è circa parialla somma della
deformazione rp prima dell,inversionè (0,1g) e il valore di
oerormazrone ts per Ia quale la stagnazione partiva nella
curva d1 torsrone unidirezionale (0,75). Riassumendo, si ha
che €a'= tn + €s.
La microstruttura del materiale è stata osservata otticamente
per valutare l'origine della stagnazione ad alte deformazio_
ni. In figura 3(a) e 3(b) sono riportate le microstrutture del
materiale dopo 0,7 deformazioni equivalenti, quindi appena
prima della stagnazione, e dopo l,lieformazioìi equlvàten_
ti, owero ben oltre il terminè deila stagnazione. în figura
3(a) è possibile osservare la presenza d.i particolari micro_
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del materiale deformato unidirezionalmente fino ad una
deformazione equivalente di 0,18, ovvero la fine della prima
porzione di deformazione prima dell,inversione della torsio_
ne, mentre in figura 5 è riportata la microstruttura del mate_
riale dopo I'inversione della torsione a 0,lg fino ad una
deformazione totale equivalente finale di 0,36. In figura 4 è
possibile osservare la presenza di strutture dislocativàforma_
tesi nel corso della deformazione unidirezionale, mentre nel_
la figura 5 la struttura dislocativa è completamente assente e
solo una minima quantità di difetti di hnèa è osservabile.
Prove di durezza con indentatore Vickers e carico di l0 kg
sono state condotte sul materiale deformato unidirezionall
mente fino ad una deformazione equivalente di 0,36 e il ma_
teriale deformato attraverso inversiìne di deformazione fino
alla medesima deformazione finale. per il materiale defor_
mato unidirezionalmente si è avuto una microdurezza dt l9gt 8 HV e per il materiale con inversione di torsione una du_
rezza di 185 t 4 HV, mentre la durezza del materiale nelle
condizioni precedenti alla deformazione era di 174 x. 4 Hy.
Poiché la duezza di un materiale deformato fornisce indica_
zioni sulla densità di dislocazioni presenti nel materiale, il
risultato conferma I'osservazione iiportata in microscopia
elettronica in trasmissione secondo là quale la densità di di_
slocazione nel materiale deformato uniàirezionalmente è si_
gnificativamente superiore al materiale deformato con in_
versione della torsione.
L'evoluzione della tessitura cristallografica durante la defor_
mazione alle condizioni di deformazioni di temperatura e
velocità di deformazione equivalente sopra riportàte è stata
seguita e le proiezioni stereografiche deÍa dirèzione cristal_
lografica {111} riportate in figura 6. Il piano di osservazio_
ne è tangente al campione tubolare e distante dall'asse del
campione una distanza pari al raggio critico. In figura 6(a)
proiezioni stereografiche del materiale in condizioii prece_
denti alle prove rivela che non c'è alcuna tessitura nel^mate_
riale. In figura 6(b), nel materiale deformato unidirezional_
mente fino ad una deformazione equivalente di 0,36 è osser_
vabile una debole tessitura cristallografica tipica dei mate_
riali FCC deformati sotto sforzo di tàgho dovè i piani di fa_
cile scorrimento (i piani cristallografici {111}) tendono ad

{lingqsi secondo i piani dove lo sforzo di tagiio è massimo
lll,l2l. In figura 6(c), il materiale deformàto fino ad una
deformazione equivalente di 0,36 dopo l,inversione a 0,1g
presenta anch'essa una certa simmetria tipica della torsione,
sebbene ancora meno accentuata che nel òaso 6(b).

*rseus$x(}t€c

&*sixt*mz* *ti.a defqlrmxr{sfi e
e'f epo inven*i*ne de{[a d*-*fsnmar{**e
La riduzione della resistenza alla deformazione nell'acciaio
AISI 316L dopo I'inversione della torsione consiste nella ri_
duzione dello snervamento e nella presenza di una stagna_
zione della resistenza stessa. La riduzione dello snervamen_
to dopo I'inversione può essere spiegato secondo il modello
presentato da Orowan [13] per il quale le dislocazioni libere
che si sono accumulate durante la deformazione unidirezio-
nale contro gli ostacoli allo scorrimento, invertono la loro
direzione per effetto delf inversione dello sforzo di defor-
mazione rendendo lo snervamento più agevole. Tale mecca-
nismo è, però, estremamente rapido cóme sottolineato da
Hasegawa [14, l5], cosicché la stagnazione della resistenza
alla deformazione per un ampio intervallo di deformazioni
dopo lo snervamento non è attribuibile a tale meccanismo.
Bate e Wilson U6, Ill hanno dimostrato nel loro lavori su
acciai\afforzati per precipitazione di carburi che la compo-
nente direzionale dello sforzo interno, che è attribuibile fta-
le accumulo di dislocazione, è trascurabile rispetto allo sfor-
zo totale interno per deformazioni equivalenti superiori a

Fig.. 5 - Immagini al TEM della microstruttura evoluta in seguito
all'inversione della torsione alla temperatura di t000 "C eialta
yelo,cilà di deformazíone al raggio cìitico di 0,006 s.i dopo
0,36 deformazioni equivalenti. L,inversione è awenutu àlla
deformazione equivalente di 0,18. Il piano dí osservazione è
tangente al campione tubolare e distante dall'asse del campione
una disîanza pari al raggío cririco.

li,S,. 
5 - TEM.micrographs montage: microstructure evolved afîer

fully re.versed^torsion to final equlvalent strain of 0.36 after stíain
inversion at 0. I 8 with an equivalent strain rate ày 0.006 s- 

I and a
temperature of I 000 " C. The observation plane is tangential to
the tubular specimen andfar away from tie tube axis a distance
equal to the critical radius.

Fig. 6 - Proiezioní stereografiche sperimentali della direzione
cristallografica fl11] (a) in condizioni precedenti alla
deformazione e dopo diversi percorsi di deformazione, (b) dopo
una deformazione in torsione unidirezionile fino a 0,36
deformazioni equivalenti e (c) fino a 0,36 deformazioni
equivalenti dopo I'inversione della torsione'a 0,1g. Lc d.irezione di
massímo sforzo di taglio è indicata ínfigura.

Fig. 6 - Experimental incomplete {1il} pole figures in a) the prior
deformation AISI 3 I6L, b) after double hit tàrlton to a final 

-

equivalent strain at the critical radius of 0.36 and c) after torsíon
rettersal to afinal equivalent sttain of0.36 (pre-straii = 0.Ig).
The torsíon axis is vertical and the horizontàl dírection of
maximum shear stress is reported on the.figure.

strutturali ai bordi grano simili a nuovi grani, mentre in figu-
ra 3(b) la struttura formatasi durante la deformazion" appi"
significativamente modificata e consumata da tali niove
strutture.
La microstruttura del materiale deformato alla velocità di
deformazione equivalente al raggio critico di 0,006 s-1 è stata
osservata in microscopia elettronica in trasmissione e riporla_
ta nelle figure 4 e 5. In figura 4 è presentata la microstóttura
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0.05, un valore di deformazioni piccole rispetto ai valori ti_
pici raggiunti nel presente lavoro.
I risultati riportati nel seguente lavoro suggeriscono che il
comportamento del materiale in seguito ali'inversione della
deformazione è attribuibile esclusi'iamente al dissolvimento
delle dislocazioni elo strutture dislocative accumulate du_
rante la torsione unidirezionale precedente all,inversione.
Se consideriamo il comportamenio del materiale secondo il
modello di Bishop-Hill-Taylor che lega il comportamento
macroscopico del materiale con lo scorrimento Àicroscopi_
co dei difetti di linea attraverso la relazione

o=M.r. (6)

dove o è lo sforzo macroscopico. M e I fattore, di Taytor
perun materiale policristallino e t" è la componente di taglio
critica perché lo scorrimento dei difetti di linea aweíga,
I'incrudimento del materiale dovuto alla deformazionó e
può essere espresso secondo I'equazione

do ;;r dt dM-:- = lvl .r+ (7)de dl- ' de
dove I è lo scorrimento delle dislocazioni attraverso il quate
la deformazione macroscopica e avviene. Il primo termine
della parte destra dell' equazione rappresenta l^'incrudimento
dovuto all'aumento della densità dldislocazione e le struttu_
re dislocative, mentre il secondo termine rappresenta l,in_
crudimento dovuto all' evoluzione cristallogùiica (incrudi_
mento geometrico). Se consideriamo la condizione del ma_
teriale al momento dell'inversione della torsione, ovvero a
0, 1 8 deformazioni equivalenti, I' evoluzione cristallografica
è.stata nulla, in quanto il materiale in condizioni preódenti
alle prove non presentava alcuna tessitura e i risúltati in fi_
gura 6(c) mostrano che I'evoluzione cristallografica è tra_
scurabile alla deformazione unidirezionale Oi 0,:6, cne e
doppia rispetto a 0,18. Di conseguenza il termine

dMr,.- =0 (8)'de
e l'incrudimento del materiale al momento dell'inversione
(0, I 8 deformazioni equivalenti) risulta dipendere esclusiva_
mente dal termine dovuto alla densità di dislocazione. eue_
sto significa che il comportamento dell'acciaio AISI 3ì6L
dopo I'inversione della deformazione è attribuibile alla den_
sità di dislocazione e/o alle strutture dislocative formatasi
prima dell'inversione. In particolare, la stagnazione della re_
sistenza alla deformazione awenuto per un ampio intervallo
di deformazioni dopo lo snervamentò può esseie ricondotto
al dissolvimento della densità di dislocàzione e/o delle strut_
ture dislocative, come è documentato nella figura 5(b). Ha_
segawa et al. Ú4, 151_hanno riportato risuliati analoghi a
quanto riportato sopra lavorando con alluminio puro défor_
mato ad elevate temperature omologhe ed inversioni di
deformazioni assiali. L'inversione dellà deformazione aveva
pofato un ampio intervallo in cui la resistenza alla deforma_
zione aveva ristagnato e gli autori avevano attributo tale in_
tervallo alla riduzione della densità di dislocazioni nel mate_
riale (in alcune condizioni di deformazione di circa 16To) e 1l
dissolvimento della struttura dislocazione, sebbene nessuna
misura dell' evoluzione cristallogr afrca era stata effettuata.

Ricrista{[isxax'l*c'le e$ina *miea
dopo'ímv*ns{onc eie{{;l defonmaa{*n*
L acciaio AISI 316L nelle condizioni di deformazioni ripor_
tate in questa memoria presenta una stagnazione della resi_
stenza alla deformazione ad elevate defoimazioni. Sebbene
la curva non scenda dopo tale stagnazione, il che sarebbe ti_
pico dei materiali che esibiscono ricrisfallizzazione dinami_
ca, ma al contrario cresce, sulla base delle microstruttura ri_
portata nelle figure 3 tale stagnazione può essere attribuita

alla ricristallizzazione dinamica. Infatti, la presenza di par_
ticolari microstrutturali ai bordi dei g.unì d"l materiale
deformato simili a nuovi grani (figura:(a)) cne col procede_
re della deformazione consumano la struttura di defórmazio_
ne (figura 3(b)), risulta essere in accordo con le osservazioni
microstrutturali durante la ricristalliz zazione dinamica ri_
portate in letteratura. Anche lo spostamento della posizione
delf inizio della stagnazione conferma tale ipoteii. Barto_
lomè et al. [2,3] lavorando con inversione dèila torsione a
1050 'C su acciaio micro legato con Nb e Angella et al. [1g]
con inversione della torsione a 1 100 .C 

su AISI 3 l6L edìna
dimens^ione del g-rano media di 110 pm hanno riportato cur_
ve di sforzi - deformazioni tipiche dei materiahln cui la ri_
cristallizzazione dinamica avviene. Tali autori t2, 3, lgl,
inol.t1e, hanno ripofato che se eo è la deform azionè alla qua_
le si inverte la deformazione e "e, è quella necessaria pei la
quale la ricnstallizzazione avvienle durante la torsione ùnidi_
rezionale, in seguito alf inversione della torsione la ricristal_
lizzazione avviene ad una deformazione €.' pari a e + €^.
Lo stesso comportamento è stato orr.*uto"p.i la stapfnazid_
ne negli sforzi riportato in figura 2 dove €"'= r_ + e..
I I ri tardo nell' evol uzione del I a ricri stalliizazidne d'i n amica
dell'acciaio AISI 3l6L è riconducibile all'evoluzione della
densità e della struttura delle dislocazioni nel materiale in se_
guito alf inversione della direzione della torsione. La densità
dei difetti di linea cresce durantela deformazione, aumentan_
do I'energia immagazzinata nel materiale. In materiali con
bassa energia di difeui d'impilazione dei piani cristallografi_
ci, come gli acciai austenitici, il ricoveroìinamico è le-nto e
una densità di dislocazioni d'equilibrio non può essere rag_
giunta, cosicché la ricnstaflizzalione dinamiìa awiene aù_
mentata dalla densità di dislocazioni. poiché I'inversione
della deformazione (prima che la ricristallizzazione awenga)
ha ridotto la densità di dislocazioni, come riportato in ngírí
5, una deformazione equivalente. maggiore rispetto al óaso
della deformazione unidirezionale Jnecessarìa perché le
condizioni di densità e di strutture di dislocazioniidonee a
scatenare la ricristalliz zazione si ripresentino nuovamente
dopo I'inversione. Tale interpretazione è in accordo con il ri_
sultati ripofati in letteratura iulla ricristall izzaziottestatica dì
leghe commerciali di alluminio [6,7].
L'inversione della deformazione influenza vari aspetti del
comportamento del materiale, ma non necessariamente nello
stesso modo essendo più significativa nell'evoluzione mi_
crostrutturale che nella resistenza alla deformazione. Ne
consegue che una descrizione del comportamento dei mate_
riali secondo deformazioni equivalentì senza tenere conto
del percorso di deformazione è insufficiente. poiché I'evo_
luzione della densità di dislocazioni e delle strutture disloca_
tive appaiono essere le cause del comportamento dell'ac_
ciaio AISI 3l6L deformato ad elevate iemperature con in_
versione di deformazione, è inoltre necessarìo notare che ta_
li risultati sottolineano I'importattza di produrre modelli co_
stitutivi basati su parametri fisici microstrutturali, quali la
densità di dislocazioni. Tali modelli sembrano essere gli
unici in grado di descrivere e prevedere l,evoluzione micó_
strutturale durante complessi percorsi di deformazione e
rappresentare strumenti utili nel predire in particolare la mi_
crostruttura finale dei materiali (che è influènzata più signi_
ficativamente dalpercorso di deformazione) dopo i procÉssi
di lavorazione industriali ad elevate temperaturè, fatìore de-
19r{n1nte per definire le proprietà mecèaniche dei prodotti
finali di lavorazione.

(sruf*_ust&ru:

Prove di torsione in modo unidirezionale ed invertendo la
direzione di deformazione sono state compiute sull,acciaio
inossidabile austenitico AISI 3l6L alla temperatura di
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1000oC ed alla velocità di deformazione equivalente di
0,006 s t. È possibile concludere che:. I'inversione della deformazione influenza la resistenza al_

la deformazione riducendo lo sforzo necessario per defor_
mare il materiale (effetto Bauschinger) e ritardaìdo h ri_
cristallizzazione dinamica nel màteriale rispetto alla
deformazione unidirezionale ;. l'inversione della direzione della deformazione induce
una riduzione della densità delle dislocazioni e la dissolu_
zione delle strutture dislocative;

. I'effetto Bauschinger è riconducibile esclusivamente alla
riduzione della densità delle dislocazioni e/o della dissolu_
zione delle strutture dislocative in quanto I'incrudimento
geometrico dovuto all'evoluzione della tessitura cristallo_
grafica durante la deformazione è trascurabile;

. il ritardo nella ricristallizzazione dinamica in seguito ad
inversione della deformazione è anch,esso interpretato co-
me conseguenza della riduzione della densità delle dislo_
caziotti e/o della dissoluzione delle strutture dislocative;. poiché I'evoluzione della densità di dislocazioni e delle
strutture dislocative appare essere la causa dell,anomalo
comportamento AISI iiOL aeformato ad elevate tempera_
ture e con inversione di torsione, modelli basati su iara_
metri fisici microstrutturali, quali la densità di dislocàzio_
ni, possono descrivere in modo più efficace I'evoluzione
microstrutturale che sembra essère influenzata in modo
più significativo dal percorso di deformazione.
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In most thermo-mechanical processes, complex states of
stre-ss- qre developed within materials because of the impà_
sed deformation geometry and friction conditions and, às a
consequence, the strain path is not proportional at any time
through the process. Finite Elemeit Method (FEM) models
are commonly_employed in industry to design optimal pro_
cess route and predict the final material microstructure that
defines the mechanical properties of the final industrial pro_
d"lt^!. Howeve4 previous investigations have reporteà si-
gnificant discrepancies between FEM modet reruîfi and ac_
tual materials behaviouri partic ularly when mic ro s truc ture
prediction has been required. Such investigations have sug-
gested that the reasons of the discrepanciei are why the coi_

stitutive equations used in the FEM models are based on
equivalent strains and the strain paths followed within the
ma.terials during deformatíons are not accounted for,
although, in fact, flow behaviour and microstructure evolu-
tion of materials have been reported to be influencecl by
strain paths. Hence, the investigation on the fficts of strain
paths on material behaviour is both of scieniific oid co*_
mercial significant interest, because of necessary explora-
tion into the intrinsic plastic deformation mechanisms and
the potential industrial applications.
The austenitic stainless steel AISI 3I6L has been deformed
at 1000 'C with a von Mises equivalent strain rate at the
critical radius of 0.6x10-2s-t through monotonic and rever-
sed torsion. The method of the critical radius has been used
to fínd the shear stress î and shear strain yfrom the experi-
mental torque and twisî angle respectively, since it reàuces
the computational complexity of the widely used Fields and
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Backofen method and allows a direct comparison between
t he mat e rial fl ow s tre s s and mi c ro s t ru c tu re'o b s e rv ati on, s in_
ce either of them concern the material at the same tubular
specimen location, i.e. the critical radius. The microstructu-
re stability of the austenitic stainless steetAISI 3l6Lat 1000oC has ensured the realisation of such comparison. The AI_
SI 3I6Lflow curves have shown on ono*ilous shape, since
they have had a wide stress plateau at high equivalent
strains (0.7 in monotonic torsion) that has beén foilowed by
a further stress increase rather than a stress dàcrearc typí
cql of materials exhibiting dynamic recrystallisation.
H ow ev e 4 mic ro s t ruc t ure o b s e rt at i o n s thro u git, c onv enti o nal
optical microscopy has suggested that such Aflow stress sta_
gnation was because of dynamic ,rrryrtoiliration of the
stainless steel and the stress plateau has been used as a refe_
rence of the dynamic recrystallisation event indication. ,ihe
reversed torsion after a monotonic equivalent strain of 0.lg
(pre-strain) at the critical radius has-been reported to"affect
the material flow behaviour inducing after reversio, o 1to*
stress reduction with respect to the monotonic deformàtion
(Bauschinger effect) that has been quantified inío a maxi_
mum value of - 87o. A significant ffict has been observed
also on the kinetics of the material'dynamic recrystallisa_
tion, since the equivalent strain at the critical radiis needed
to have recrystallisation through reversing torsion has been
detected to be about 207o bigger than thó equivalent strain
nec es sary in monotonic deformation.
Micros.tructure investigations of the material on planes tan_
gential to the tubular specimens and far away fràm the tube
axis a distance equal to the critical radius haíé been carried
out through conventional transmis sion eleclron microscopy
(TEM) and on the same-observation planes crystallograpiíc
texture measurements have been canied our fu fofiow the
crystallographic evolution of the material throu[h monoto_
nic and reversed deformation. TEM investigations have re_
ported the presence of a well-formed distocation structure at
the end of the monotonic pre-strain (0.1g equivatent strain),
whilst such a structure has complere:ly dirofpror"d afterfui'_
Iy strain reversal to a final equivalent stràin of 03é, resul_
ting 

-in a significant reduction of the dislocatioi densíty built
up during pre-strain. Vickers h,ardness measurements with a
ry( "f 

1.0kg were carried out on samples of the material
dcformed monotonically up to 0.18 and throigh fully rever_
sed torcion up.to a final,equivalent stratn oy O.SO íespecti_
vely. The hardness was I 98 + I HV for AISI 3 I 6L monotoni_
cally strained to 0.18, i85 x 4 HV jor fuIly reversed torsion
s,trained material, while the prior deformation material
hardness was 174 +4 HV SiÀce the h"ardness of materials
can be related to the dislocation d.ensity, the hardness re_
sults have confirmed the TEM observafiòns, concluding that
the strain reversal has reduced dislocation structure/dénsity
built up during monotonic deformation. The texture measu_
rements ofthe stainless steel at the end ofthe pre_strain has
re_loyted a typical texture of FCC material deformed throu_
gh shean Howeve4 the weakness of such a téxture built up

from the -prior deformation equiaxed material has proved a
lSsligible crystallographic anisotropy evolution.
The experimental results have induLed the authors to ex_
plain the stress reduction ajter reversed torsion in terms of
dislocation structure/density dissolution. If the flow streis
behaviour is described llrough the classiial módrl propo_
se( b1t Taylor-Bishop-Hill, the strain hardening doTde're_
sults in the relationship

do :-;r dt dM_=M 
I

de dl- ' dr
whgre_M is the Taylor factor for polycrystalline materials,
tc is the critical resolved shear strèss needed to have macro_
scopic strain and I is the microscopic glide of dislocations.
The first t9rry of the right hand side oj the rélationship re_
pr,e::nt: the hardening due to dislocation structure/density,
whilst the second term is due to the texture evolution harde_
ning (geometrical hardening). Since the texture evolution
up to the pre-strain was weak, the geomeîric hardening was
also negligible in such a way that-the strain hardenirig has
resulted in

Oo=rr.Or.
de df

Therefore, the strain hardening up to the pre-strain and, as
a consequence, the material behaviour after torsion reversal
has depended only on the dislocation siructure/densitv har_
dening contribution. This was consistent with the fiU oU_
serva-tions and confirmed by hardness rneasurements, in
which a significanr dislocation dissolution resulting in disto_
cation densie reduction has been reported afterfully rever_
sed torsion.
The equivalent strain detay of dynamic recrystallisation af_
ter torsion reversal with respect îo monotonic deformatiòn
has been also described in terms of disiocation
stru,cture/density dissolution. The stored energy because of
dislocation density is the driving force for dliamic recry_
stallisation that can occur only after a certàin amount'of
energy and dislocation structure have been accumulatuà,
i.e. after a critical strain. Since the strain reversal has been
reported to significantly reduce the dislocation
structure/densie, more equivalent strain than the one nee_
ded in monotoiic torsion has been necessary to build again
the stored energJ and dislocation structure óonditions tó in_
duc e dy namic re cry stallis ation.
The strain reversal has been shown to affect significantly the
constitutive behaviour of the stainle s s steel AISI 3 I 6L iefor_
med at Iq00:C causing'a stress reduction with respect to the
monoto_nic deformation and an increase of equivilent strain
needed to make the dynamic recrystallisaiioi orru, The re_
sults point out the necessity of implementing strain paths in
the constitutive equations describing the miterial béhaviour
and address also the necessity ofinctuding in such equa_
tions physical parameters such as dislocatiin density.
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