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Resumen

En la ultima década, se ha intensificado la investigacion en el campo de los aceros de
plasticidad inducida por maclaje, TWIP (Twinning Induced Plasticity). Parte importante
de esta investigacion, es la adicion de elementos microaleantes, asi como el desarrollo de
mapas de procesamiento, mejorando el control de los procesos de conformado en caliente
de los aceros TWIP, asi como sus propiedades mecanicas. El objetivo principal de este
trabajo de investigacion es determinar el efecto de los elementos microaleantes en aceros
TWIP en el comportamiento de la fluencia en caliente y su influencia en la determinacion
de mapas de procesamiento. Para esto se estudiaron seis aceros TWIP microaleados
(TWIP-REF, TWIP-V, TWIP-Nb, TWIP-Ti, TWIP-Ti/B y TWIP-Mo) realizando pruebas
de compresion uniaxial en caliente, a diferentes temperaturas (950-1100 °C) y velocidades
de deformacién (107!-5-10"* s™!). Posteriormente, se realizo la modelacion matematica de la
fluencia en caliente de estos aceros mediante un modelo que divide la curva en tres etapas
y se realizaron los calculos para la obtencion de los mapas de procesamiento. Los
resultados de la modelacion de la etapa I mostraron que el acero TWIP-REF es el que
presentd mayor grado de endurecimiento y el acero TWIP-Nb el mayor grado de
ablandamiento. Para la etapa I, se encontrd que el Ti retrasa la cinética de recristalizacion
y, por otra parte, valores del exponente de Avrami se encontraron entre 1 y 2. La
modelacion mostré que la mayoria de las curvas presenta un buen ajuste entre las curvas
modeladas y las experimentales. Los resultados de energia de activacion Quw mostraron
que el mayor valor lo obtuvo el acero TWIP-Ti/B. Los resultados de mapas de
procesamiento mostraron que para los aceros TWIP bajo estudio la zona segura para el
conformado en caliente es a 1100 °C y 5:10% sy 0.1 s1. A £ =0.01 sy 0.001 sy 1100
°C la eficiencia de la deformacion de los aceros esta en valores negativos lo que se relaciona

con inestabilidades de la fluencia plastica.

Palabras clave: Aceros TWIP; elementos microaleantes; fluencia plastica en caliente;

modelacion; recristalizacién dindmica; mapas de procesamiento.
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Abstract

In the last decade, research has intensified in the field of twinning-induced plasticity steels,
TWIP (Twinning Induced Plasticity). An important part of this research is the addition of
microalloying elements, as well as the development of processing maps, improving the
control of hot forming processes of TWIP steels, as well as their mechanical properties. The
main objective of this research work is to determine the effect of microalloying elements in
TWIP steels on the behavior of hot forming and its influence on the determination of
processing maps. For this, six microalloyed TWIP steels (TWIP-REF, TWIP-V, TWIP-Nb,
TWIP-Ti, TWIP-Ti/B and TWIP-Mo) were studied, performing hot uniaxial compression
tests at different temperatures (950-1100 °C) and strain rates (107-5-10 s™!). Next, the
mathematical modeling of the hot forming of these steels was carried out using a three stages
model and the calculations were made to obtain the processing maps. The results of the
modeling of stage I showed that the TWIP-REF steel is the one that presented the highest
degree of hardening and the TWIP-Nb steel the highest degree of softening. For stage II, it
was found that Ti delays the recrystallization kinetics and, on the other hand, Avrami
exponent values were found between 1 and 2. The modeling showed that most of the curves
present a good fit between the modeled curves and the experimental ones. The activation
energy Quw results showed that the highest value was obtained in the TWIP-Ti/B steel. The
results of the processing maps showed that for the TWIP steels under study, the safe zone for
hot forming is at 1100 °C and 5-104s.1 and 0.1 s.;. At € =0.01 s™ and 0.001 s™" and 1100 °C,
the efficiency of the hot forming in the current steels is negative which is related to plastic

flow instabilities.

Keywords: TWIP steels; microalloying elements; hot flow behavior; modeled; dynamic

recrystallization; processing maps.
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Introduccion

Sir Robert Hadfield y Howe descubrieron en 1888 [1] los aceros que llevan su nombre
posteriormente conocidos como “Twinning Induced Plasticity steels”, TWIP. Recientemente
han sido catalogados como candidatos idoneos para aplicaciones especialmente en el sector

automotriz, ya que poseen una excepcional resistencia y ductilidad.

Los aceros avanzados de alta resistencia, (AHSS) de segunda generacion (TWIP) fueron
reportados en 2004 por el profesor George Frommeyer en el Instituto Max Planck. Estos
poseen una gran capacidad de endurecimiento por deformacion, lo que produce un excelente
equilibrio entre resistencia y ductilidad que supera a las caracteristicas de un acero
convencional. Los aceros TWIP son aceros austeniticos de alta plasticidad y resistencia a la
traccion gracias a un porcentaje de Mn elevado (15-30%) que, combinados con el C, aseguran
la estabilidad de la fase austenitica, y producen una evolucidon adecuada del maclado y un
alargamiento hasta del 90% sin llegar a la fractura [2]. Elementos como Al y Si, se agregan

para aumentar la resistencia en el acero por efecto de endurecimiento por solucion sélida.

La plasticidad inducida por maclado se debe a la estructura austenitica, la cual, en los aceros
TWIP, tiene una reducida energia de falla de apilamiento (EFA), comprendida entre 12 y 35
mJ/m?, lo que a su vez facilita la formacion de maclas durante la deformacion en frio. Si la
EFA es menor se formara martensita-g, y si es mayor el mecanismo de deformacion
dominante serd el deslizamiento de dislocaciones. Una de las caracteristicas que ha sido
analizada en las Ultimas dos décadas de los aceros TWIP es su comportamiento durante la
deformacion en frio ya que estos aceros poseen un alto indice de endurecimiento por
deformacion, teniendo una gran capacidad de absorcidon de energia, lo que les permite ser

deformados a temperatura ambiente sin sufrir agrietamiento.

Un aspecto importante a destacar en el trabajo sobre los aceros TWIP es la adicion de
distintos elementos microaleantes (Nb, V, Ti, B y Mo), por lo general menos del 0.20%, los
cuales al precipitar por efecto de la temperatura forman fases como carburos, nitruros y
carbonitruros. Adicionando estos microaleantes se puede causar un mayor grado de
endurecimiento (debido a la formacion de precipitados) y un refinamiento de grano, asi como
inhibir la recristalizaciéon dinamica y estatica de la austenita durante el los procesos de

deformacion en caliente.
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Durante la deformacion en caliente, el control adecuado de los pardmetros de procesamiento
como la velocidad de deformacion (¢), la temperatura y la deformacion misma es muy
importante, ya que dichos parametros tienen influencia en los mecanismos de deformacion,
el control microestructural. Ademds, en combinacion con los procesos de recristalizacion
dinamica pueden afectar significativamente las propiedades finales del material. Por todo ello
que es interesante utilizar una modelacioén con base fisica de las curvas de fluencia 6-€ para
predecir el comportamiento del material durante la fluencia pléastica en caliente y
correlacionarlo con los mecanismos de endurecimiento y ablandamiento actuantes. De la
misma manera, el desarrollo de mapas de procesamiento basdndose en un modelo dindmico
del material, es una herramienta de gran utilidad para la optimizacion del conformado en
caliente del material. La utilizacion de estos mapas se basa en gran medida en determinar las
zonas seguras o inseguras para el conformado en caliente del material mediante criterios de
inestabilidad y eficiencia. Estas zonas determinan si los parametros de procesamiento son o
no Optimos para utilizarse. Sin embargo, actualmente existe poca informacion en la literatura

sobre mapas de procesamiento para aceros TWIP microaleados.
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Hipotesis
1) Argumentos

Los estudios realizados en el campo de los aceros TWIP han demostrado que €stos presentan

una excelente combinacion entre resistencia y ductilidad.

Mediante la adicion de elementos microaleantes tales como B, Nb, V, Ti, Ti/B y Mo, se puede
modificar los parametros de la deformacion en caliente (T, € y €) de estos aceros para obtener
una microestructura mas fina y recristalizada. Es bien sabido que mediante la adicion de
elementos microaleantes tales como V, Nb, y Ti la recristalizacion se ve frenada y se generan
particulas precipitadas las cuales pueden llegar a inhibir el crecimiento de grano. La adicion
de elementos microaleantes también genera un aumento en el esfuerzo maximo de los aceros
TWIP a temperaturas elevadas y velocidades de deformacion menores. Por otra parte, es
sabido que las particulas de segunda fase disminuyen las zonas de inestabilidad si se

encuentran distribuidas en limites de grano.

i1) Proposicion

Se espera que la adicién de elementos microaleantes tales como Nb, V y Ti Ti/B y Mo a
aceros TWIP, genere un incremento de la resistencia mecanica en caliente, un aumento en la
energia de activacion para la deformacion, asi como promueva un efecto de refinamiento de

grano por recristalizacion dindmica, lo que resultard en una mayor resistencia y propiedades

mecanicas en frio.

Por otro lado, se espera que los microaleantes modifiquen las zonas de inestabilidad,
haciéndolas mas pequefias, lo cual permitird establecer las condiciones Optimas para el

conformado y trabajo en caliente de los aceros TWIP.
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Objetivos
Objetivo general

Determinar el efecto de los elementos microaleantes en aceros TWIP en el comportamiento

de la fluencia plastica en caliente, asi como su influencia en los de mapas de procesamiento.
Objetivos especificos

1. Realizar un tratamiento térmico de homogeneizacidn, un tratamiento termomecéanico
de laminacion y un tratamiento térmico de solubilizacién, para acondicionar la

microestructura.

2. Realizar ensayos de compresion uniaxial a 950,1000,1050 y 1100°C y velocidades de
deformacion de 107!, 102, 102 y 5:10% 57!,

3. Modelar el comportamiento de la deformacion pléstica en caliente de los aceros TWIP

mediante el uso de ecuaciones constitutivas.

4. Construir los mapas de procesamiento para cada uno de los aceros TWIP y determinar

las regiones de inestabilidad y estabilidad a partir del analisis de la fluencia en caliente.

5. Caracterizar metalografica (MO, MEB-EDS, EBSD), estructural (DRX) vy
mecanicamente (Microdureza Vickers) cada uno de los aceros TWIP microaleados en

condiciones de solubilizado y de deformacion en caliente.
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Justificacion

Con el fin de tener un impacto cientifico, asi como contribuir con nuevo conocimiento acerca
del comportamiento de la deformacion plastica en caliente de aceros TWIP y comprender el
efecto que tiene los elementos microaleantes sobre la fluencia en caliente de estos aceros se
centrara en investigar mas a profundidad su comportamiento, microestructura, y por otra
parte, contribuir con la elaboracion de mapas de procesamiento a fin de mejorar el proceso
de conformado a altas temperaturas ya que hay poca informacion en literatura especializada

en el campo de los aceros TWIP.

Desde la ultima década, el comportamiento de los aceros TWIP continua bajo investigacién
y tiene un amplio campo de estudio. El conocimiento del valor del esfuerzo de fluencia
necesario para su procesamiento en caliente permite calcular las cargas minimas necesarias
para los equipos empleados, asi como la determinacion de la deformacion a la que se produce
el agrietamiento del material y se restringe la secuencia de conformado (impacto
tecnolégico). En este sentido, existen avances considerables en la prediccion y control

metalurgico de los aceros TWIP con y sin microaleantes.

A medida que la demanda por reducir las emisiones contaminantes que afectan a la atmdsfera
ha ido en aumento, las politicas nacionales e internacionales han permitido el desarrollo de
nuevas tecnologias con menor impacto en el medio ambiente. La industria automotriz busca
el desarrollo de automoviles que consuman menos combustible. Para poder conseguir dicha
reduccion, se busca la mejora o sustitucion en el acero que conforma el armazon del vehiculo
por materiales mas livianos y con mayores propiedades mecanicas (impacto ecologico). Uno
de estos materiales son precisamente los aceros TWIP, siendo los més aceptados en varias
aplicaciones de la industria automotriz por su alta ductilidad y resistencia maxima, lo que se

traduce en una alta conformabilidad.

Para encontrar una mejora substancial en los aceros TWIP, es importante buscar procesos
que describan el comportamiento del material durante el conformado en caliente, basandose
en el modelado de curvas de fluencia a altas temperaturas. En términos de seguridad para los
conductores de automoviles (impacto social), los aceros TWIP tienen el doble de capacidad
de absorcion de energia que un acero HSLA, ya que bajo condiciones de impacto se deforman

manteniendo la ductilidad debido a un reparto de la energia de deformacion, donde el material
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primero se alarga, después se endurece y hasta entonces transmite el resto de la energia de

deformacion.

Metas cientificas/tecnolégicas

1.

Aportar nuevo conocimiento sobre el efecto de los elementos microaleantes en aceros
TWIP en el comportamiento de la fluencia plastica en caliente.

Obtener tamanos de grano después de la deformacion en caliente de los aceros TWIP
por debajo de 80 um.

Determinar en la etapa de modelacion I valores del exponente de ablandamiento mo<-
0.11 y valores del exponente de endurecimiento my>0.22 mediante la adicion de los
elementos microaleantes en los aceros TWIP.

Obtener para la etapa de modelacion II valores del exponente de Avrami entre 1y 2.
También en esta etapa obtener un incremento en la energia Qo necesaria para la
recristalizacién dindmica mayores a 87000 KJ/mol

Obtener para la etapa de modelacion III un valor para la constante Asp mayor a 600 y
un valor para la constante Agss mayor a 700.

Obtener un ajuste respecto a las curvas de fluencia experimentales y las curvas de
fluencia modeladas mayor al 80%.

Obtener valores superiores al 15% respecto a un valor de referencia de 286 kJ/mol en
la energia de activacion aparente para la deformacion en caliente de aceros TWIP por
efecto de la adicion de elementos microaleantes.

Establecer cada uno de los mapas de procesamiento de los aceros TWIP,
determinando las zonas donde el parametro de sensibilidad a la velocidad de
deformacion m<0.6 y posteriormente obtener valores de eficiencia n mayores al 60%.
Determinar las regiones de inestabilidad de la fluencia plastica de acuerdo con el

criterio de Prasad.

XXiii
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CAPITULO 2. REVISION BIBLIOGRAFICA Y ESTADO DEL ARTE
2.1 Generalidades de los aceros TWIP
2.1.1 Reseria historica de los aceros TWIP

Hadfield y Howe [1], desarrollaron en 1882 los aceros que después se conocerian como
aceros Hadfield y que presentaban un alto contenido de Mn y adiciones de C. En 1929, Hall
[2] y Krivobok [3] describieron en detalle la microestructura de estos aceros. Ellos
demostraron que se obtenia una microestructura completamente austenitica mediante el
calentamiento por encima de los 500 °C y posterior temple [4]. Tofaute y Linden [S] en 1936,
demostraron que el contenido de Mn y C requerido para estabilizar esta estructura

completamente de austenita se rige por la siguiente formula:
(% peso Mn) + [13(% peso C)] = 17 (1)

Cheverand [6] fue uno de los primeros investigadores que supuso la formacion de fases con
mayor resistencia durante el conformado de los aceros Hadfield. Afios mas tarde, Troiano y
colaboradores, [7] determinaron que debido a la transformacion de austenita en nuevas fases
llamadas martensita-¢ y martensita-o’ se lograba mayor resistencia en este tipo de aceros.
Tiempo después se observd que a pesar de la ausencia de martensita se mantenian valores
elevados de endurecimiento en los aceros, por lo que se supuso que el endurecimiento era
inducido por las llamadas maclas de deformacion [8-9], lo que se confirm6 mediante
microscopia electrénica de transmision (MET). Posteriormente, varios autores [8-10]
mencionaron y confirmaron que debido a valores bajos en la energia de falla de apilamiento
(EFA) y debido a la segregacion del C hacia las dislocaciones generadas se alcanzaba un alto

nivel de endurecimiento.

En la década de los 70’s la investigacion crecid en el campo de los aceros Hadfield a los
cuales se les comenzd a modificar la composicion quimica, incrementando el contenido de
Mn y disminuyendo el C. Remy y colaboradores [11] reportaron que el movimiento de las
dislocaciones podia ser frenado por las maclas de deformacion, aumentando la resistencia en

el acero.
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En la década de los 90’s la empresa siderargica POSCO en Corea presentd una serie de
patentes de un acero con composicion de 20%Mn-0.5%C. Esta aleacion cambiaria su
composiciéon para aumentar el efecto de maclado a temperatura ambiente, gracias a

incrementar el contenido de manganeso y la adicion de aluminio.

Tiempo después, en el afio 2000 el profesor George Fromeyer del Instituto Max Planck
desarrolld los que se conocerian como aceros TWIP (Twinning Induced Plasticity), los cuales
se convertirian en candidatos idoneos para aplicaciones del sector automotriz y que hasta hoy
en dia contintian bajo estudio, ya que estos aceros presentan una virtuosa combinacion Unica

entre resistencia mecanica y elongacion.

2.1.2  Definicion y clasificacion de los aceros AHSS

La figura 2.1 muestra la clasificacion de la ULSAB-AISI (Ultra Light Steel Auto Body-
American Iron and Steel Institute) de los aceros AHSS [12]. Los aceros AHSS incluyen todos
los aceros martensiticos y multifidsicos que tienen una resistencia a la traccion minima
especificada de al menos 440 MPa. Los aceros con una resistencia a la traccion minima
especificada muy alta se denominan a veces aceros de ultra alta resistencia (UHSS). Varias
compafiias eligen 980 MPa como el umbral donde comienza la "ultra" alta resistencia,
mientras que otras utilizan umbrales mas altos de 1180 MPa o 1270 MPa. Los aceros UHSS,
son mas resistentes que un acero convencional, y soportan una misma fuerza o carga con una
seccion transversal mas pequefia. Dentro de los aceros AHSS se encuentran los aceros
avanzados de alta resistencia de segunda generacion, de los cuales destacan los aceros TWIP
[13]. Los aceros TWIP presentan endurecimiento por deformacion, por lo cual se compensan
tanto en resistencia como en ductilidad ya que estas son superiores a las de un acero
convencional. Actualmente, los aceros austeniticos de plasticidad inducida por maclaje
tienen un alto contenido de Mn, el cual varia entre 15-30% en peso. Estos aceros ofrecen una

resistencia a la traccion de hasta 1400 MPa y una ductilidad por encima del 50% [2].
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Figura 2.1. Aceros (AHSS) segin ULSAB-AISI [12]

2.1.3 Composicion quimica de los aceros TWIP

En las ultimas décadas, la composicion quimica de los aceros TWIP al alto manganeso ha
sido modificada para mejorar sus propiedades mecanicas. Por ejemplo, en el sistema Fe-C-
Mn-Al, las adiciones de Al hacen que el peso especifico del acero se reduzca
significativamente. Desde el afio 2000 hasta la actualidad se han investigado arduamente tres

tipos de composiciones:

e Fe(15,20,25,30) Mn—(2, 3, 4) Si—(2, 3, 4) Al-(100-600ppm) C [14].
o Fe-22Mn-0.6C [15].
o Fe-18Mn-1.5A1-0.6C [16].

Sin embargo, actualmente el campo en la investigacion de los aceros TWIP ha tenido un
realce, debido a que los investigadores se centran en mejorar la conformabilidad de estos
aceros especialmente cuando se trabaja a temperaturas elevadas. Esto se logra gracias a la
adicion de una amplia variedad de elementos microaleantes los cuales mejoran

significativamente las propiedades de los aceros TWIP.
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2.1.4 Propiedades de los aceros TWIP

Los aceros TWIP obtienen sus mejores propiedades asegurando la estabilidad de la fase
austenitica. Esto se logra a través de la composicion quimica (cantidades especificas de Mn

y C) y el control de la energia de falla de apilamiento (EFA). [17-18]

La buena combinacion resistencia-ductilidad obedece al valor de un importante pardmetro
que evaltia las propiedades de un material. Dicho pardmetro es el exponente de
endurecimiento (n). En los aceros TWIP este puede llegar a valores cercanos a 0.7 [19], lo
cual es un indicativo de alta resistencia y buena conformabilidad. Este endurecimiento
aparece debido al efecto de maclado que se presenta en la matriz austenitica. Esta capacidad
de los aceros TWIP para generar mayor endurecimiento se relaciona con la generacion
constante de maclas ya que éstas impiden el movimiento de las dislocaciones. Wang y
colaboradores [20] reportaron que aceros TWIP con altos contenidos de Mn tienen mejores

propiedades que aceros convencionales, asi como un alto valor de coeficiente de

endurecimiento.
Tabla 2.1 Propiedades de los aceros TWIP [17].
Propiedades de los aceros TWIP
Esfuerzo de cedencia 1100 MPa
Esfuerzo maximo 1400 MPa
% de alargamiento > 50%
Coeficiente de endurecimiento (n) 0.4-0.7
Energia de falla de apilamiento 20-30 mJ/m?
Resistencia al impacto 85-105 kN
Absorcion de energia (25°C) 0.5 a una velocidad de deformacién de
100/s, J/mm’

2.1.5 Aplicaciones de los aceros TWIP

Los aceros TWIP como ya se menciond con anterioridad, presentan un alto coeficiente de
endurecimiento, asi como un alto porcentaje de alargamiento sin llegar a la fractura, y altos

valores de resistencia. Obviando el hecho de que los aceros TWIP son importantes para el

4



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

sector automotriz, las aplicaciones de éstos se vuelven también interesantes para otras
industrias como la naval y petrolera. Su investigacion y desarrollo ha aumentado
recientemente debido a su alta resistencia a la fractura a bajas temperaturas de trabajo, lo que
los hace candidatos idoneos para aplicaciones potenciales en la construccion de tanques de
gas natural [22-26]. Por otra parte, los fabricantes de automdviles han construido automéviles
con disefios de carroceria que hacen hincapié en la seguridad de los pasajeros en caso de
colision. En el tema de la seguridad de los usuarios de automdviles, estos aceros se han vuelto
populares debido a su gran capacidad de absorber energia, la cual es el doble respecto a un
acero de alta resistencia y baja aleacion (HSLA), porque bajo condiciones de impacto se
deforman manteniendo la ductilidad debido a un reparto de la energia de deformacion, donde
el material primero se alarga, después se endurece y hasta entonces transmite el resto de la
energia de deformacion. Por otra parte, la industria de produccion de gas ha centrado su
atencion en materiales FCC como los aceros de baja densidad, aceros inoxidables y
aleaciones Invar [21]. Sin embargo, estos materiales presentan desventajas como: altos costos
de produccién, procesos complejos de produccion y en general dificultades en su

manufactura.

2.2 Metalurgia de los aceros TWIP

Las propiedades mecénicas de los aceros TWIP estan intimamente relacionadas con la
composicion quimica. Los altos contenidos de Mn, asi como el C aseguran la estabilidad de
la fase austenitica y la adicion de otros elementos aleantes, asi como elementos de

microaleacion, hace que los aceros TWIP destaquen del resto de los aceros AHSS.

2.2.1 Sistema binario Fe-Mn

La figura 2.2 muestra el diagrama metaestable Fe-Mn [27] revisado y analizado por
Witusiewicz y colaboradores. [28], el cual revela informaciéon sobre la evolucion
microestructural en condiciones de no equilibrio. Se puede observar en la citada figura que
del 3 al 12% en peso de Mn, la microestructura dominante a temperatura ambiente es
martensita-o’, y del 12 al 18% de Mn la microestructura se vuelve bifasica con la presencia
de martensita-e. Ambos tipos de martensita se producen debido a los esfuerzos aplicados en

el acero y por la transformacion inducida por deformacion de la austenita retenida conforme
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disminuye la temperatura. Un contenido por arriba de 25% de Mn asegura completamente la
estabilidad de la fase austenita. Para lograr tener la austenita por debajo de 25% de Mn sin la
presencia de las fases martensiticas, es necesaria la adicion de C, aproximadamente 0.6%.
De acuerdo con Schumann y colaboradores [29], otra alternativa para estabilizar la fase

austenitica evitando la adicion de C, es controlar la EFA.
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Figura 2.2. Diagrama meta-estable de fases Fe-Mn mostrando las zonas de estabilidad

de las fases a, @ + &, Yy + € y ¥, en funcion del porciento en peso de Mn [27].

2.2.2 Sistema Ternario Fe-Mn-C

La figura 2.3 muestra el sistema ternario Fe-C-Mn. Se puede observar que al aumentar el
contenido de Mn de 4.5 a 13% el punto de transformacion eutectoide se produce a una menor
temperatura, de la misma manera que ocurre con un porcentaje mas bajo de C. Este
desplazamiento permite la transicion a menor temperatura hacia la fase y, o y carburos M3C
producidos a medida que el contenido de carbono aumenta. Sin embargo, los bajos
contenidos de C pasan desapercibidos en el sistema al no inducir transformacion de fase ni

precipitacion de carburos.
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Figura 2.3. Diagramas ideales de equilibrio Fe-C-Mn [18, 20] con: a) 4.5% en peso de Mn,
y b) 13% en peso de Mn.

2.2.3 Sistema Fe-Mn-C-Al

Otro método para conseguir un acero TWIP completamente austenitico, sin carburos y
transformaciones de fase, es mediante adiciones elevadas de Mn, como se menciond antes,
por encima de 25% en peso y suprimir el contenido de C. Normalmente la composicion
quimica de los aceros TWIP suele contener adiciones de Al y Si ya que estos controlan la
EFA y favorece el efecto TWIP. Jung y colaboradores [30] determinaron que el Al en
pequenas cantidades facilita el maclado. Asi mismo, informaron que la supresion de la

martensita-¢ se da después de incrementar el contenido de Al en un 1.5%, en un acero 15Mn-
0.6C.
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Figura 2.4 Diagrama de fases de aleaciones Fe —5Mn—(0-3)Al-C calculados con

CALPHAD. Los limites de fase muestran austenita (y), ferrita (o), cementita (0) y carburo «,

para una composicion fija de 5% Mn, como funcion del contenido de carbono a

concentraciones de (a) 0%, (b) 3% Al [31].

2.2.4 Efecto de los elementos de aleacion (Mn, Al, C, Si)

Los elementos de aleacién cumplen la funcion de incrementar la templabilidad en los aceros.
Esto se puede ver claramente cuando se aplican los diagramas TTT. Los elementos como el
Mn o el Ni que son elementos sustitucionales o elementos como el C o N que son
intersticiales, y que se encuentren en solucion soélida, retrasan las transformaciones
isotérmicas. Los elementos que estabilizan la austenita conocidos como gammagenos,
especialmente el Mn, disminuye la temperatura de transformacion austenitica y producen un
desplazamiento notorio en las curvas de transformacion de fase. Por otra parte, elementos
como el C (elemento formador de carburos) elevan la temperatura de transformacion y
amplian la zona de estabilidad de la austenita. Los elementos de aleacion en los aceros TWIP
cumplen las funciones esenciales de mantener la estabilidad de la fase austenitica y mantener

la EFA en los valores que determinen el efecto del maclado.

2.2.4.1 Efecto del Manganeso

El Mn en los aceros TWIP es el elemento de aleacion presente en mayor cantidad. Es un
elemento sustitucional estabilizador de la fase austenitica disminuyendo las temperaturas de

transformacion. Mediante la adicion de cantidades mayores de Mn la EFA se eleva por

8
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encima de los 20 mJ/m? [32], causando que se pierda el efecto de maclado en los aceros
TWIP y favoreciendo al deslizamiento de dislocaciones. Las mejores propiedades de los
aceros TWIP se logran cuando su composicion quimica esta entre 10-35%Mn, 0-1.2%C y 0-
6% Al obteniendo una estabilidad de la austenita a temperatura ambiente y controlando la

energia de falla de apilamiento (EFA) [19].

2.2.4.2 Efecto del Carbono

Como se menciond anteriormente, es bien sabido que el C puede mejorar la estabilidad de la
austenita y fortalecer los aceros, asi como también, puede inhibir la formacion de martensita-
g, incrementando la energia de falla de apilamiento. En combinaciéon con elementos
microaleantes como el Nb, V, Ti, Mo, puede dar lugar a la formacion de carburos que pueden
llegar a tener puntos de fusion elevados, asi como producir un endurecimiento por solucion
solida. Collinson y colaboradores [33] reportaron que la adicién de C en aceros austeniticos
puede retrasar también la recristalizacion dindmica, aumentar o disminuir el esfuerzo de
fluencia cuando se incrementa la velocidad de deformacion y disminuye la temperatura [34],

asi como también avalan incrementar la EFA.

2.2.4.3 Efecto del Aluminio

El Al presenta diferentes efectos en los aceros TWIP. Tiene un efecto de endurecimiento por
solucion solida y mejora la resistencia a la corrosion del acero TWIP [35]. El alto contenido
de Al en aceros con contenidos de Mn elevados, incrementa la EFA de la austenita [36]. Por
otra parte, la formacion de martensita-¢ es suprimida por la adicion de Al. También, la adicion
de Al puede mejorar la tenacidad a bajas temperaturas. Sin embargo, el Al puede segregar en
los limites de grano durante la solidificacion, por lo que el contenido debe ser controlado al
minimo ya que en combinacién con el N puede dar paso a la formacion de AIN, los cuales
pueden segregarse a los limites de grano causando fragilizacién en el acero y a su vez
haciendo mas dificil el proceso de conformado a altas temperaturas. Igualmente, como el Mn,
este elemento puede causar un retraso en la recristalizacion dinamica, lo que ha sido

soportado por Hamada y colaboradores [37].
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2.2.4.4 Efecto del Silicio

El Si promueve la reduccion de la estabilidad de la austenita y promueve la transformacion
martensitica durante el enfriamiento y/o la deformacion. Mediante la adicion de un 1 0 2%
en peso se incrementa el limite eldstico. Sin embargo, la adicion en cantidades mayores al
1% disminuye la EFA de los aceros TWIP, decrementando el efecto de maclado [38]. Por
otro lado, la adicion de Si endurece la fase austenitica por solucion solida, del orden de 50
MPa por cada 1% de Si. Estudios realizados por Serajzadeh y colaboradores [39]
demostraron que al aumentar el contenido de Si en aceros austeniticos con bajo y medio
contenido de C (0.08-0.7% en peso) se tiene un mejor control del comportamiento de la
deformacion en caliente como, por ejemplo, en el endurecimiento y el ablandamiento del

acero.

La tabla 1 muestra como afectan los elementos aleantes a los aceros con contenidos de Mn

elevados.

Tabla 2.2 Efecto de los aleantes en aceros con contenidos de Mn elevados [19].

Efecto Carbono | Manganeso | Silicio | Aluminio
Estabilizacion de la fase y X X X
Aumento de la resistencia de la
X X X
austenita en solucion sélida
Refinamiento de martensita-¢ X X
Energia de falla de apilamiento X X X

2.2.5 Diagramas de transformacion y precipitacion de los aceros TWIP
2.2.5.1 Diagramas de transformacion (TTT, CCT)

Los diagramas de transformacion TTT indican el porcentaje de transformaciones de fase en
funcion del tiempo y la temperatura de transformacion. Son utiles para entender como ocurre

la transformacion en condicidn isotérmica.

10



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

La mayoria de los tratamientos térmicos aplican un enfriamiento continuo del material por lo
que los diagramas TTT proporcionarian una informacién limitada. Por lo tanto, se necesita
un diagrama con enfriamiento continuo o diagrama CCT. Cuando se habla de enfriamiento
continuo existe una velocidad de enfriamiento considerada como velocidad critica, minima
para generar una estructura 100% martensita. El C y otros elementos de aleaciéon modifican
las curvas de enfriamiento continuo, aumentando el tiempo de enfriamiento, asi como la

velocidad critica.

Actualmente en el campo de los aceros TWIP no existe informacion detallada acerca de los
diagramas de transformacion TTT y CCT, debido a que la austenita de los aceros TWIP es
altamente estable y las transformaciones a temperatura constante y enfriamiento continuo
requieren de tiempos muy prolongados. La falta de literatura especializada hace dificil el
comprender como ocurren de manera certera las transformaciones de fase de los aceros
TWIP. El Grupo de Investigacion de Metalurgia Mecéanica del IMM-UMSNH ha obtenido
la prediccion de diversos diagramas TTT y CCT de aceros TWIP microaleados a través del
uso del software JMatPro V 9.1.2. La figura 2.5 muestra ejemplos de diagramas TTT y CCT
para un acero TWIP-REF (75.5Fe-21Mn-1.6A1-0.54C-1.33Si), TWIP-Ti/B (73.6Fe-23Mn-
1.5A1-0.54C-1.26Si-0.014Ti-0.01B) y TWIP-Mo (74.1Fe-22Mn-1.49A1-0.62C-1.43Si-
0.298Mo) [40].

En dicha figura cabe destacar que al ser aceros 100% austeniticos, no existe la posibilidad de
transformacion a martensita o alguna otra fase durante el enfriamiento continuo como se
muestra en los diagramas CCT. Por otra parte, en los diagramas TTT se puede observar que
por debajo de la temperatura A1=568.7 °C se predice una transformacion a perlita y conforme
avanza el tiempo esta transforma en bainita y por ultimo a ferrita, para cada uno de los

diagramas TTT mostrados en la figura 2.5.
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Figura 2.5. Diagramas de Transformacion TTT y CCT. a, b) TWIP-REF (75.5Fe-21Mn-
1.6A1-0.54C-1.33Si), ¢, d) TWIP-Ti/B (73.6Fe-23Mn-1.5A1-0.54C-1.26Si-0.014Ti-0.01B),
e, f) TWIP-Mo (74.1Fe-22Mn-1.49A1-0.62C-1.43Si-0.298Mo) [40].

2.2.5.2 Diagramas de precipitacion (PTT)

Los diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura se pueden obtener mediante un ensayo
de relajacion de tensiones, determinando los datos de inicio (Ps) y fin de la precipitacion (Py).
Los tiempos de inicio (Ps) y final (Pr) de la precipitacion de las curvas de relajacion de
esfuerzos de los aceros TWIP-NM, Nb, V y Ti [41] se presentan en forma de diagrama PTT
en la figura 2.6.
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Cuando la precipitacion comienza, la recristalizacion experimenta un atraso en su inicio y no
se sigue la ecuacion de Avrami para obtener el 50% de recristalizacion en el material. La
precipitacion es dependiente de la deformacion, tamafio de grano, composicion quimica,
temperatura y velocidad de deformacion. La fuerza impulsora de la precipitacion a su vez,
esta controlada por el grado de sobresaturacion de los precipitados presentes en el material.
Por encima de la nariz hay menor sobresaturacion, haciendo que la velocidad de nucleacion
sea menor. Por debajo de la nariz, la baja difusividad de los elementos precipitando es la

causa de que el tiempo de inicio se prolongue.

Resultados reportados por Reyes-Calderon y colaboradores [41], mostraron que, mediante la
aplicacion de la técnica de las tangentes se obtiene el tiempo de inicio y final de la
precipitacion de compuestos formados por elementos tales como C, Al, N, Nb, V y Ti. Dichos
elementos tienen influencia en la deformacion en caliente de los aceros TWIP. A partir de
los diagramas PTT obtenidos, se determind que Unicamente la presencia del Nb y V en el
acero TWIP, retardan el inicio de la precipitacion, con lo cual se dispone de un mayor tiempo

para completar la recristalizacion dindmica.
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Figura 2.6. Lineas de inicio (Ps) y final (Pf) de precipitacion en los diagramas Precipitacion-
Tiempo-Temperatura (PTT) de aceros TWIP microaleados: a) Acero TWIP-NM (Fe-
21.2Mn-1.5A1-1.58i-0.41C), b) Acero TWIP-Nb (Fe-22.4Mn-1.5A1-1.4Si-0.4C-0.06Nb), c)
Acero TWIP-V (Fe-22.5Mn-1.6A1-1.4Si-0.43C-0.12V) y d) Acero TWIP-Ti (Fe-22.3Mn-
1.6A1-1.4Si-0.4C-0.18Ti) [41].
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2.2.6 Solidificacion de los aceros TWIP

La solidificacion se expresa como la obtencion de un sélido a partir de un liquido. La
solidificacion es un fenomeno regido por nucleacion y crecimiento. Cada vez que un metal
solidifica ocurre cierto grado de subenfriamiento. Se requiere cierta energia para que inicie
la solidificacion del metal liquido. Cuando se llega a la temperatura adecuada, comienza la
formacion de pequetios cristales, lo que se conoce como nucleacion. Los cristales resultantes
dependen de la concentracion de los elementos aleantes y del liquido subenfriado en la
interfase del frente de solidificacion [42]. Estos cristales avanzan hacia zonas donde la
energia es mayor lo que se denomina como crecimiento. La direccion de crecimiento se dara
siempre en las direcciones de mayor compactacion atdmica ya que los atomos se encuentran
mas separados. Al tener altos contenidos de Mn, y mediante la adicion de C, se asegura la
estabilidad de la fase austenitica durante la solidificacion. Sin embargo, estos elementos
pueden formar compuestos complejos que pueden llegar a influir sobre las propiedades
mecénicas del acero. Por tales motivos, resulta importante conseguir un mayor control del
tamafio de grano austenitico durante las operaciones de colada continua de aceros TWIP. El
enfriamiento es controlado directamente por la composicion quimica de la aleacion, ya que
no todas las fases, inclusiones y precipitados solidifican en los mismos rangos de
temperaturas. Cuando solidifica un lingote, pueden ocurrir tres fases separadas del proceso
de solidificacion. El inicio se da en la zona de enfriamiento rapido (zona chill), la cual es la
zona formada por una delgada banda que sigue el contorno del molde. Cuando la temperatura
del molde comienza a descender, se originan cristales columnares (zona columnar) que
comienzan su crecimiento en las paredes del molde. La solidificacién termina cuando los
granos que se encuentran dentro del liquido del centro del molde comienzan a crecer juntos
hasta que bloquean en forma efectiva el movimiento hacia dentro de los granos columnares

(zona equiaxial).

En la solidificacion de los aceros TWIP, se producen ademas heterogeneidades producto de
la segregacion. Algunas de las fases comienzan a solidificar en la zona bifasica L-S (primer
solido), mientras que algunas otras fases les toma mas tiempo para alcanzar la temperatura
adecuada para comenzar su solidificacion. Esto produce cambios en las propiedades

mecanicas de los aceros TWIP. La estructura de colada de estos aceros consiste
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principalmente de cristales dendriticos, columnares y equiaxiales. Los cristales resultantes
dependen de la concentracion de los elementos aleantes y del liquido subenfriado en la

interfase del frente de solidificacion [43].

2.2.6.1 Velocidad de solidificacion.

Uno de los aspectos mas importantes para pasar del estado liquido al estado sélido, tiene
relacion con la transformacion del calor latente de fusion en energia térmica, lo que hara que
la temperatura se acerque a la temperatura de equilibrio. Para que el proceso de solidificacion
pueda darse, es necesario la extraccion de calor del s6lido o del liquido, para que el proceso
se mantenga por debajo de la temperatura de equilibrio y no llegue a estacionarse. Es por eso
que la velocidad de solidificacion viene determinada por la extraccion del calor latente de
fusion. La velocidad de enfriamiento puede afectar directamente a la calidad del producto de
solidificacion final. Los enfriamientos rapidos de una masa fundida a menudo hacen que la

fase liquida se enftrie por debajo del punto de fusion [44].

2.2.6.2 Segregacion de los elementos de aleacion y microaleacion.

El rechazo de soluto o impurezas, puede provocar segregacion longitudinal en direccion al
centro del producto de colada o macrosegregacion. De la misma manera provoca segregacion
lateral hacia los espacios interdendriticos o microsegregacion. La microsegregacion que
surge durante la solidificacion tiene su origen en la distribucion heterogénea de soluto en el

solido en comparacion con la del liquido y esta controlada por fenémenos de difusion. [45]

Este fendmeno ocurre cuando la aleacion se enfria repentinamente a alta temperatura y un
elemento se difunde de manera no uniforme en otro elemento, lo que provoca una
segregacion fuera del equilibrio durante la transicion del estado liquido al so6lido. El
fendmeno de segregacion tiene una influencia sobre los limites de grano. En estructuras con

alta segregacion, los limites de grano pueden actuar como zonas de debilidad [46].

La segregacion intergranular se produce por la concentracion localizada de dtomos de soluto
en los limites de grano [47]. La segregacion de un elemento de aleacién se relaciona,
primeramente, con el coeficiente de segregacion en equilibrio ko, el cual se define como la

razon entre la concentracion de soluto en el sodlido Cs y la concentracion de soluto en el
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liquido CL en la interfase S-L en equilibrio. Para varios sistemas de aleaciones, se utiliza un
coeficiente de concentracion, el cual se determina directamente de los diagramas de fase en

equilibrio [48].

Para los aceros TWIP que presentan altos contenidos de Mn y adiciones de Al, Siy C, se
produce un grado de segregacion que provoca un rechazo de soluto (Mn); y la vez elementos
como el S y el N que en combinacion con el Mn y el aluminio forman impurezas del tipo
MnS y AIN, los cuales pueden llegar a segregarse en los limites de grano dendriticos. [49].
Para la mayoria de las aleaciones, estos coeficientes pueden determinarse a partir de sus
diagramas de fase en equilibrio [50-51]. Para los aceros TWIP con sistemas
multicomponentes, estos diagramas de fase en equilibrio son dificiles de observar en la
literatura o son inexistentes. Sin embargo, mediante el uso de software especializado como
JMatPro, se pueden obtener estos diagramas de sistemas multicomponentes y a partir de ellos
tener una idea mas clara de como se produciré la segregacion y precipitacion de elementos

aleantes y microaleantes.

2.3 Efecto de los elementos de microaleacion en los aceros TWIP

Los elementos de microaleacion son aquellos elementos que se adicionan en pequefias
cantidades, generalmente menores al 0.2% en peso. Estos elementos de microaleacion, en
combinacion con la temperatura y velocidad de enfriamiento, inducen la formacion de
carburos, nitruros y carbonitruros, los cuales afectan directamente las propiedades mecanicas

de la aleacion final.

2.3.1 Efecto del Nb

Se adiciona principalmente para incrementar la dureza en el material, puede estabilizar la
fase austenita y refinar el tamafio de grano de la misma. Produce un efecto retardante en el
fenomeno de la recristalizacion durante la laminacion en caliente, debido a un fuerte efecto
de arrastre de soluto cuando esta disuelto, asi como también a la precipitacion de NbC al
inducir deformacion [52]. Li y colaboradores [53] reportaron que la adicion de Nb en aceros
inoxidables austeniticos induce el refinamiento del grano y, por lo tanto, previene el
crecimiento del mismo. Ademas, la adicion de Nb también puede mejorar la homogeneidad

de la microestructura cuando se producen placas de aceros inoxidables austeniticos de gran
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seccion transversal mediante deformacion en caliente, como también expresaron Meng y
colaboradores [54]. Por otra parte, Mejia y colaboradores [S5] estudiaron el efecto de 0.083%
en peso de Nb en el comportamiento de ductilidad en caliente de un acero TWIP
21Mn1.3Al1.5S1 0.5C. Sus resultados indicaron una influencia benéfica de la adicion de Nb
a los aceros TWIP en el comportamiento de la ductilidad en caliente, especialmente en el

rango de temperatura de 800-900°C.

2.3.2 Efectodel V

El V posee una menor influencia sobre el retardo de la recristalizaciéon dindmica en
comparacion a otros microaleantes como el Nb. Es formador de V(C, N). Primeramente, su
influencia en solucion solida es mas débil que la del Nb [56], pero, ademads, la gran
solubilidad del VN en la austenita hace que este nitruro sea totalmente soluble a temperaturas
comunes de recalentamiento [55]. Por estas razones, el V no podria contribuir mucho al
refinamiento de grano austenitico con niveles altos de N. Hannerz [57] ha revelado que la
ductilidad en caliente en aceros austeniticos dulces y aceros de baja aleacion decae
drésticamente con el aumento de la concentracién de V en el rango de temperatura de 700 a
950°C, pero si el nivel de V es menor a 0.07% en peso, la ductilidad del acero es similar a la
de los aceros al C. Coleman y colaboradores [S8] han detectado que la adicion de Al a los
aceros microaleados con V mejora la ductilidad en caliente. La formacion del AIN reduce la
precipitacion de V (C, N) y disminuye la ductilidad en caliente del acero por el efecto de las

particulas AIN sobre el anclaje de los limites de grano [S9].

2.3.3 Efecto del Ti

El Ti se caracteriza por fomentar la precipitacion de Ti (C, N) los cuales, a alta temperatura,
inclusive en el estado liquido son fundamentalmente nitruros. Los TiN fomentan el control
del tamafo de grano austenitico a altas temperaturas. Han y colaboradores [60] informaron
que en un acero con SMn-0.15Ti, la precipitacion de TiC suprimi6 el crecimiento de grano
de la austenita. Asi mismo, Lee y colaboradores [61] determinaron que en aceros con
adiciones de 0.11% de Ti, los precipitados (TiC) formados ayudan al refinamiento de grano
e inducen el efecto de endurecimiento por precipitacion. Por otra parte, Reyes-Calderon y

colaboradores [62] compararon el efecto de microaleantes como Nb, V y Ti en la
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deformacion en caliente de aceros TWIP. La adicién de Ti resultdé en un incremento del

esfuerzo pico a bajas velocidades de deformacion y una microestructura mas fina.

2.3.4 Efecto del B

El B combinado con el C puede formar (B4C) el cual es muy estable, ya que su disolucién
solo puede ser a 2350 °C. El B combinado con el N puede formar también nitruros de boro
(BN), que son extremadamente resistentes a la temperatura y s6lo pueden ser disueltos a 1600
°C. Li y colaboradores [63] investigaron sistematicamente los efectos de B en la
microestructura, las propiedades de traccion, el comportamiento de fractura y Ila
transformacion de fase de aceros TRIP+TWIP con 13% de Mn; la adiciéon de B aumento el
limite elastico por la existencia de boruros duros, pero redujo el alargamiento total debido a
los diferentes mecanismos de fractura causados por los boruros fragiles. De acuerdo con Kim
y colaboradores [64] las adiciones de B en aceros de bajo contenido de C retardan la
segregacion de ferrita a lo largo de los limites de grano de la austenita. A su vez, determinaron
que en un acero Fe-0.983Mn-0.081C-0.139Si-0.02Nb-0.002B, la adicién de B incrementaba
significativamente la ductilidad en caliente. De igual manera determinaron que los
precipitados de B (Fex3(BC)s) fueron de tamafio grande y que é&stos mejoran
significativamente la ductilidad en caliente del acero ya que las particulas precipitadas de B
se alojaron en los limites de grano. El trabajo de investigacion realizado por Lopez-Chiprés
y colaboradores [65] demostraron que en aceros microaleados con B, a mayor contenido de
B se reduce el inicio de la recristalizacion dinamica, y se mejora la ductilidad en caliente lo
cual estd asociado con la cohesion del limite de grano. Por otra parte, Hondros y Seah [66]
reportaron que el B segregado en los limites de grano de la austenita cambia las caracteristicas
termodindmicas de estos limites lo que puede llegar a causar un efecto de ablandamiento de
la austenita durante el trabajado en caliente. Mejia y colaboradores [67] reportaron el
hallazgo de particulas precipitadas de B en forma de Fe23(BC)s en un acero TWIP 23Mn-
0.014Ti-0.004B mediante microscopia electronica de transmision usando réplicas de C. Las
particulas precipitadas de B mejoraron significativamente la fluencia en caliente del acero
TWIP. Por otra parte, es bien sabido que las adiciones de B que han sido utilizadas
anteriormente en aceros TWIP han causado un efecto de endurecimiento por precipitacion

[63].
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2.3.5 Efecto del Mo

El Mo es usado en aleaciones ferrosas debido a que mejora la templabilidad, reduce la
temperatura de fragilizacion, promueve la resistencia a la corrosidon (agrietamiento por
hidrégeno y sulfuros), incrementa la resistencia a alta temperatura y mejora la soldabilidad.
En general, el contenido de Mo en los diferentes grados de aceros oscila entre 0.2 a 0.5% en
peso y, rara vez excede el 1%. Asi mismo, el Mo ayuda a mejorar la maquinabilidad de las
aleaciones ferrosas. Se ha argumentado que el molibdeno es un elemento generador de
carburos. Estos se forman en los limites de grano y son de la forma (Fe, Mo)3;C [68-69], lo
cuales previenen el crecimiento del mismo [70]. Razavi y colaboradores [71] estudiaron
como influye el Mo en un acero TWIP (Fe-33Mn-3Si-2Al) y mostraron que la adicion de Mo
incrementa las propiedades mecénicas en el acero al incrementar su esfuerzo maximo y su
porcentaje de elongacion. Mediante la adicion de 1.3% en peso de Mo se logrd obtener un

aumento en el esfuerzo maximo desde 400 hasta los 700 MPa

2.4 Mecanismos de deformacion y endurecimiento de aceros TWIP
2.4.1 Energiade Falla de Apilamiento (EFA) en aceros TWIP

Una falla de apilamiento esta definida como un defecto de tipo planar consiste en una
interrupcion de la secuencia de una capa de la estructura cristalina. Este defecto tiene una
energia asociada que se conoce como energia de falla de apilamiento (EFA). La figura 2.7
muestra a grandes rasgos una secuencia de apilamiento en un material FCC. Estas tienen un

papel muy importante ya que generan energia para que el efecto TWIP pueda llegar a darse.

Figura 2.7 Arreglo de los planos de empaquetamiento en un cristal FCC y secuencia de

apilamiento ABCABC [27].
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La EFA define el tipo de mecanismo de deformacion principal que actuara en la aleacion. Si
la EFA tiene un valor medio, el mecanismo de maclaje se dara con mayor facilidad. Por otra
parte, si la EFA tiene valores altos favorecerd el mecanismo de deslizamiento de
dislocaciones. Valores de EFA muy bajos promueven la transformacion martensitica (efecto
TRIP). La figura 2.8 muestra la relacion de la EFA con los mecanismos de deformacion

activos en metales y aleaciones FCC.

BAJA MEDIA ALTA
EFA EFA EFA
eg. Ag eg. Cu e.g. Al
Twinaiag Deslizamiento de dislocaciones
o o Deslizamiento sin separar.
Y Desliz. de dislocaciones
£ b separadas. Formacién de micro-bandas
o 50 100 150 200 250 300 Iso
Energia de falla de apilamiento, mJ/m®
TRIP TWIP MBIP-SBIP
N— sn Deformacidn —  Aumentando os conlenidos =* Formeian de Bandas
Martensitica por Maciado de Mn y Al de corte

Figura 2.8. Relacion de la EFA y los mecanismos de deformacion activos en metales y

aleaciones FCC [27].

Algunos autores [27, 72], han reportado estructuras austeniticas totalmente estables en aceros

TWIP con energias de EFA= 20-30 mJ/m?.
2.4.2 Deformacion por maclado en aceros TWIP

El maclaje mecédnico o por deformacion es el segundo mecanismo mas importante de
deformacion pléstica. Cuando un cristal deforma plasticamente por maclado ocurren
desplazamientos atomicos y aparece una region de la red cristalina que es una imagen
simétrica respecto a un plano de otra (figura 2.9). Las maclas se producen cuando una fuerza
de corte uniforme incide a lo largo del limite de macla, y hace que los atomos se reorienten.
Este cambio de orientacion produce una pérdida de las distancias entre los 4&tomos situados a
cada uno de los lados del plano de macla, lo que produce una distorsion en la red. En general,
las maclas se forman durante la solidificacion, el tratamiento térmico o durante la

deformacion.
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Figura 2.9. Esquema representativo de la aplicacion de un esfuerzo a un cristal

produciendo una macla de deformacion [73].

Uno de los aspectos mas relevantes es que el maclado en los aceros TWIP se reduce cuando

la temperatura de conformado aumenta [74].

2.4.3 Endurecimiento por solucion sdlida

Cuando la movilidad de una dislocacion en un so6lido esté restringida por la introduccion de
atomos de soluto, el endurecimiento es conocido por endurecimiento por solucion solida. El
endurecimiento para un material en especifico puede alcanzarse por el aumento en el limite
de cedencia debido al incremento en la cantidad de soluto. Los atomos de C y N que tienen
posiciones intersticiales en la red del Fe, tienen un efecto de endurecimiento mucho mayor
que los atomos sustitucionales del Mn. Debe considerarse también el aumento en el esfuerzo
para lograr que la dislocacion se mueva sobre su plano de deslizamiento debido a la presencia
de 4atomos de soluto. Es posible determinar esta fuerza a partir del nimero de dtomos de
soluto que rodean a la dislocacion. Las interacciones entre las dislocaciones y los d&tomos de
soluto conducen a los atomos intersticiales hacia la dislocacion formando una atmosfera
(atmosfera de Cotrell), lo que hace que se requiera mayor esfuerzo para liberar a la

dislocacion.

21



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

2.4.4 Endurecimiento por precipitacion

El efecto del endurecimiento por precipitacion depende fuertemente de la naturaleza del
precipitado (composicion quimica) y de su tamafio. Los precipitados finamente distribuidos
representan una barrera efectiva al movimiento de las dislocaciones. Existen 2 mecanismos
que explican el endurecimiento por precipitacion. Cuando las particulas son pequenas y
coherentes con la matriz las dislocaciones requeriran un esfuerzo menor para atravesarlas.
Por el contrario, si una matriz ductil tiene particulas incoherentes precipitadas alojadas en el
camino de la dislocacion, esta requerirda un mayor esfuerzo para que la dislocacion pueda
moverse, por lo que este esfuerzo hara que la dislocacion tenga que curvarse para superar a
los precipitados. La importancia de afadir microaleantes en los aceros austeniticos proviene
de la necesidad de fortalecerlos y mejorar el control de las variables durante las operaciones
de deformacion en caliente. Los elementos microaleantes presentes en los aceros TWIP
tienden a formar particulas precipitadas. En el caso de los aceros TWIP bajo estudio las
particulas precipitadas de los elementos microaleantes son: VC para el acero TWIP-V, Ti (C,
N) para el acero TWIP-Ti, TiB2Cs; para el acero TWIP-TI/B, NbC para el acero TWIP-Nb y
MoeC para el acero TWIP-Mo como se presentara en los diagramas de equilibrio en secciones
posteriores. Dichas particulas precipitadas ayudan al retardo del mecanismo de recuperacion
dindmica, la recristalizacion dindmica, asi como en ocasiones contribuyen a suprimir el
crecimiento de grano. Durante el recalentamiento, los elementos microaleantes precipitan y
se acomodan en los limites de grano, inhibiendo asi el crecimiento del mismo. Este efecto
retarda el progreso de la recristalizacion [75] y a su vez, estos precipitados también

incrementan la resistencia del material a altas temperaturas [76].

2.5 Deformacion plastica en caliente de aceros TWIP
2.5.1 Endurecimiento por deformacion en caliente

El endurecimiento por deformacion es debido a la limitacion de las dislocaciones a su
movimiento con barreras de la red cristalina como pueden ser los limites de grano, los
precipitados y las propias dislocaciones. Debido a la interferencia mutua de granos vecinos,

el deslizamiento multiple ocurre facilmente, y por consiguiente se presenta un
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endurecimiento por deformacion al principio de la deformacion. Adicionalmente, existen

otros factores que influyen en el endurecimiento por deformacion [77]:

1.  EFA.

2. Composicion quimica.

3. Orientacion cristalografica (textura preferencial).
4. Temperatura y velocidad de deformacion.

2.5.2 Mecanismos de ablandamiento durante la fluencia en caliente

Durante el trabajado en caliente, los mecanismos de endurecimiento y ablandamiento se
compensan al mismo tiempo, por lo que la curva tensién-deformacion verdadera alcanza un
valor de saturacion. Los fendmenos que ocurren bajo condiciones dinamicas son los

fendmenos de recuperacion dindmica y recristalizacion dindmica [78].

2.5.3 Recuperacion dinamica durante la fluencia en caliente

Comienza con la aniquilacion de pares de dislocaciones, su reordenamiento y la formacion
de subgranos, es decir, celdas con densidad de dislocaciones relativamente bajas rodeadas de
limites con densidad de dislocaciones altas. Tienen lugar en materiales de alta EFA. La
restauracion dinamica implica la generacion y aniquilacion de dislocaciones continuamente,
por lo que se llega a un estado estable. La energia libre tiende a aumentar debido a la
generacion de un gran niumero de dislocaciones. Uno de los efectos mas importantes de la
recuperacion sobre las propiedades se debe a la eliminacion de esfuerzos residuales en el
material. Los cambios microestructurales que puedan llegar a darse producto de la
recuperacion dindmica son medidos generalmente por cambios en el esfuerzo de cedencia o

cambios en la dureza del material [79]

2.5.4 Recristalizacion dinamica durante la fluencia en caliente

La fase recristalizada se produce por la nucleacion de nuevos granos sin deformar que crecen
y consumen la matriz deformada. La velocidad a la cual se transforma el volumen de granos
recristalizados es funcién del nimero de nticleos que se forman por segundo en un centimetro
cubico de matriz que aun no ha recristalizado (velocidad de nucleacion), asi como del

régimen de cambio en el didmetro del nuevo grano recristalizado (velocidad de crecimiento).
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La nucleacion de nuevos granos ocurre por coalescencia de subgranos. Los nuevos granos se
forman a expensas de los Ultimos granos y estan practicamente libres de deformaciones y
encerrados por limites de grano de angulo grande, que barren (crecen) y borran todo rastro
de los cristales antiguos. Cuando todos los granos se han formado a expensas de los primeros
granos y estos presentan una forma equiaxial libre de deformacion, la estructura ha alcanzado

el 100% de recristalizacion [80].

La figura 2.10 muestra a grandes rasgos el proceso de recristalizacion en un acero.
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Figura 2.10. Esquema de la recristalizacion diferenciando: a) La formacion de un ntcleo
de recristalizacion, b) El crecimiento de un grano estaticamente recristalizado, c) El
crecimiento de un grano dinamicamente recristalizado y d) Cinéticas de la recristalizacion

[81].

Debido a la recristalizacion dinamica que ocurre al mismo tiempo que la deformacion, los
nuevos granos tienen la densidad de dislocacién como al comienzo de la deformacion, por lo
que los efectos del endurecimiento por deformacion se compensan con los efectos de la
recristalizacion lo que termina manteniendo constante la densidad de dislocaciones. La
velocidad de crecimiento de un grano recristalizado es proporcional al tiempo. Si se
incrementa la energia almacenada en el material por efecto de la deformacion aplicada se
incrementara la velocidad de crecimiento. Por otra parte, la velocidad de nucleacion se
incrementa con la deformacion, ya que tiene que haber una cierta cantidad de deformacion,
conocida como deformacién critica, para iniciar la recristalizacion [82]. También la

velocidad de nucleacion tiene un efecto muy marcado con el tamafio de grano. Mientras mas
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pequetio sea el tamafio de grano, la velocidad de nucleacion sera mayor. La dependencia de
la temperatura que tiene la velocidad de nucleacion sigue una ley de tipo Arrhenius donde
tiene influencia la energia de activacion para la velocidad de nucleacion [80]. El término
“recristalizacion-dindmica” hace referencia a que la recristalizacion empieza y termina con
el proceso de conformado todavia en marcha, al contrario del caso estitico donde la
recristalizacién ocurre durante el recocido después de pasar por un proceso (o varios) de
conformado en frio. El término “continuo” se refiere a que el proceso de formacion de nuevos
granos se consigue de forma continua y progresiva con la deformacion. Por otra parte, la
recristalizacion dinamica discontinua, puede ser de pico simple (bajas temperaturas y/o altas
velocidades de deformacion) o ciclica (altas temperaturas y/o bajas velocidades de
deformacion). A nivel microestructural esto conduce a un afinamiento de grano en el primer
caso y a un crecimiento en el segundo. El término discontinuo hace referencia al proceso de
nucleacion y crecimiento de nuevos granos libres de dislocaciones. Se trata de un proceso de
ablandamiento compuesto que implica diferentes mecanismos elementales: endurecimiento,

restauracion dindmica, nucleacion y crecimiento [80-81].
2.5.5 Energia para la deformacion en caliente (Quw)

La energia de activacion aparente (Quw) requerida para la deformacion en caliente depende
de la naturaleza del material y de su microestructura. La energia de activacion aparente Quw
relaciona directamente el esfuerzo de fluencia, la temperatura necesaria para la deformacion
y la velocidad de deformacion mediante la ecuacion de Zener-Hollomon. Para estimar como
se comportara el material (acero TWIP) a altas temperaturas es de vital importancia la
determinacion de su valor.

Hoy en dia hay muy poca informacion de referencia acerca de los parametros de la
deformacion en caliente de aceros TWIP, particularmente el efecto de los elementos de
microaleacion, en el comportamiento de flujo en caliente. Cabafias y colaboradores [83]
estudiaron el efecto de contenido de Mn en el comportamiento en tension a elevadas
temperaturas con un calculo de la energia de activacion usando pruebas de torsion. Ellos
reportaron una energia de activacion Quw de 230.43 a 349.96 kJ/mol y determinaron que el
valor encontrado esta relacionado con el contenido de Mn. Por otra parte, Hamada y

colaboradores [84] estudiaron la resistencia de diferentes aceros TWIP con alto contenido de
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manganeso con un flujo de temperatura elevado, variando el contenido de aluminio y usando

pruebas de compresion; ellos obtuvieron valores de Quw desde 300 hasta 397 kJ/mol.

2.6 Tratamientos térmicos y termomecanicos de los aceros TWIP

Una de las herramientas para asegurar las propiedades y mejorar la calidad de los aceros es
a través de los tratamientos térmicos y termomecanicos, los cuales se aplican con la finalidad
de promover cambios en la microestructura, eliminar la segregacion quimica de los elementos
aleantes y microaleantes, asi como la precipitacion de segundas fases, las cuales influyen
directamente sobre la microestructura y propiedades mecanicas de los materiales. En los
aceros TWIP, el tratamiento térmico de homogeneizacion tiene la finalidad de igualar los
volimenes de composicion quimica producidos por una solidificacion heterogénea. Este se
lleva a cabo a altas temperaturas, generalmente de los 1100 hasta los 1200 °C con tiempos
de permanencia muy largos seguido de un enfriamiento muy lento. En este tratamiento se
obtiene un tamano de grano burdo. Este tipo de tratamiento también es conocido como
recocido de difusion. Por otro lado, el procesamiento termomecanico es una combinacion
sofisticada de operaciones de deformacion bien establecidas y tratamientos térmicos bien
definidos en una sola etapa de la produccion para controlar la microestructura del material.
Finalmente, el tratamiento térmico para la solubilizacion del acero austenitico se realiza con
la finalidad de refinar los granos austeniticos altamente deformados provenientes del proceso
de laminacion en caliente e impide que las particulas de segunda fase precipiten hacia los

limites de grano.

2.7 Mapas de procesamiento de aceros TWIP

Es bien sabido [41, 86, 87] que parametros como la temperatura, cantidad deformaciéon y
velocidad de deformacion, tienen gran influencia sobre la deformacion en caliente de metales
en general y de aceros TWIP en particular. Se ha podido concluir que, efectuando un control
apropiado de estas variables se pueden conseguir las mejores condiciones microestructurales

y propiedades mecanicas, junto con una apropiada composicion quimica [88].

Los ensayos de compresion uniaxial en caliente permiten simular procesos industriales donde
la temperatura de trabajo es de gran importancia. A partir de ellos, se obtienen las curvas

esfuerzo verdadero (o¢) versus deformacion verdadera (&) que reflejan su comportamiento a
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altas temperaturas [89]. Por otro lado, los mapas de procesamiento consisten en la
superposicion de un mapa de disipacion de energia (1) y un mapa de inestabilidad de la
fluencia plastica (§) que muestran las zonas de seguridad para el procesado de los materiales
a altas temperaturas, asi como los limites para evitar la formaciéon de microestructuras
indeseables. De esta manera, el uso de mapas de procesamiento especificos para un material
metalico permite la prediccion de los mecanismos de deformacion que actiian en dicho
material tales como fracturas intergranulares, maclaje, recristalizacion dinamica y estatica, a
ciertas condiciones de deformacion [90]. Asi mismo, los mapas de deformacion permiten
conocer las zonas en las cuales es seguro deformar el material a cierta temperatura (T),
deformacion (¢) y velocidad de deformacion (€). De la misma manera se muestran las zonas

que deben ser evitadas en los procesos de deformacion en caliente.

La optimizacion del conformado de un material requiere una comprension del
comportamiento mecanico, estructural y microestructural del material en condiciones de
procesamiento. Frost, Ashby y Raj [91-92] intentaron comprender los efectos de la
deformacion, la velocidad de deformacion, la temperatura y la microestructura en el
comportamiento de la fluencia plastica de los metales durante el procesamiento. Ellos
desarrollaron mapas que describen los modos de deformacién y fractura que ocurren durante
el procesamiento. Sin embargo, su aplicabilidad estaba limitada a bajos rangos de
velocidades de deformacion y a aleaciones simples. Gegel [93] introdujo el concepto de
modelo dindmico de materiales (DMM) usado seguidamente por Prasad y colaboradores [94-
96] y posteriormente modificado por Murty y Rao [97] mostrando mejoras satisfactorias en
la optimizacion de los parametros de procesamiento para una variedad de materiales como:
aceros inoxidables [98], aceros martensiticos [99], aceros ferriticos [100], aleaciones de

magnesio [101], aleaciones de titanio [102], y aleaciones de aluminio [103].

Tomando como base las caracteristicas de una pieza de trabajo, el esfuerzo efectivo (o) de la
pieza de trabajo a la velocidad de deformacion aplicada (&) para imponer una deformacioén
plastica a una temperatura constante (T) y para un historial de conformado previo del material

(M), se puede emplear la siguiente ecuacion para calcular dicho esfuerzo efectivo:

6 =K &M (2)
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donde: K y m son constantes del sistema. La figura 2.10a, muestra una representacion
esquematica donde se observa que el total de la energia disipada en un instante esta
representado por el area rectangular observada en la imagen (o, €). La ecuacion constitutiva
describe el patron elegido para el sistema para alcanzar el rango de deformacion aplicada
(condicioén limite). Una condicion limite diferente sera elegida para el material para un rango
de deformacion especifico, por lo tanto, la ecuacion tendra diferentes valores de K y m para
dicho material. El total de energia (P) consiste en dos funciones complementarias: el

contenido de G y el co-contenido de J [93]:

P=G+]=0-%t (3)
donde:
e ..
G=J odé 4)
G representa la mayor energia de entrada disipada en forma de un incremento de temperatura
y donde J representa la energia disipada por cambios microestructurales en el material y se

define como:
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Figura 2.11. a) Representacion esquematica de la ecuacion constitutiva de un disipador de

energia, b) Disipador lineal ideal.

Para encontrar el valor (dindmico) instantaneo de G y J para la deformacion a una temperatura
dada y a una cierta velocidad de deformacién, m es la constante escogida por el sistema,
mientras que, para diferentes velocidades de deformacion, m dependerd del rango de

deformacion. Las interpretaciones fisicas de G y J se derivan de los principios
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termodinamicos expuestos por Malvern [104]. La cantidad total de energia disipada esta

relacionada con la variacion de entropia producida:

_. _dis
P—GE—ETZO (6)

dis ., ., , . .
donde = T= relacion de produccion de entropia, y la necesidad de que sea mayor o igual de

cero aplica para una deformacion irreversible. Malvern [104] ha demostrado que la variacion
total de entropia producida consiste en dos partes separables: entropia de entrada y entropia
térmica. Estos dos términos corresponden a la entropia producida debido a cambio
metalurgicos (entropia de entrada) y debido a la conduccion de calor en el material (entropia
térmica). En general la mayor parte de la disipacion es debida a un incremento en la
temperatura y solo una pequefia parte de energia es disipada a través de cambios
microestructurales. La particion de energia entre G y J es controlada por el comportamiento
del flujo constitutivo del material y ésta es decidida por la relacion de la sensibilidad a la
deformacion (m) al esfuerzo y viene dado por:
d] _&dc _ e5dlng _ Alogo

= ® e =m )

dG ~ ©dé otdlng  Alogs

Para un disipador ideal lineal (m=1), figura 2.11b, J alcanzara su valor maximo (Jmax) lo que

implica que:

[ oot
max — 2 2

®)

El proceso de disipacion metalirgica estara caracterizado por la variacion de J con la
temperatura y la velocidad de deformacion, pero la normalizacion con la energia interna (o €)

implica una variacion. En comparacion con un disipador de energia lineal (m=1), figura 2.11b
en donde el maximo de disipacion posible a través del contenido de J es Jyax = % lleva al

camino de un parametro adimensional, llamado eficiencia de disipacion de energia (1) dada

por la siguiente expresion:

n=—_-=2% 9)
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De la ecuacion 9, m es el parametro clave que define la particion entre la energia generada
por generacion de calor y la energia producida por los cambios microestructurales. Por otra
parte, Ziegler, Kumar y Prasad [105, 106] propusieron el siguiente criterio para predecir la
apariciéon de inestabilidades de la fluencia plastica durante la deformacion en caliente,
basandose en el modelo dindmico del material (DMM) y la teoria del flujo plastico:

o 0In(M/+1)
§€) =—F 7 —+tm>0 (10)

Bajo condiciones de velocidad de deformacion constante (€), el parametro (€(€)) debe ser
evaluado en funciéon de la temperatura y de la velocidad de deformacion, para obtener el
mapa de inestabilidad en las que las regiones del flujo inestable durante la deformacion

plastica ocurren a valores negativos de este parametro.

El uso de mapas de procesamiento ha sido ampliamente aceptado para optimizar la
trabajabilidad y el control en caliente de la microestructura del material sin utilizar costosos
métodos de prueba y error que consumen mucho tiempo. En afios recientes se han hecho
numerosos aportes acerca del comportamiento de aceros TWIP de alto manganeso en
deformacion en caliente. Sin embargo, poco se ha ahondado en el estudio del uso de los

mapas de procesamiento en estos aceros.

Autores como Zhang y colaboradores [107] establecieron el mapa de procesamiento para un
acero TWIP Fe-0.19C-23Mn-1.86A1-0.15Si en el rango de temperaturas de 900-1150 °C y
velocidades de deformacion de 0.001-20 s™!, mostrando la comparacion de resultados entre
diferentes criterios de inestabilidad basados en el DMM. Por otra parte, Marandi y
colaboradores [108] establecieron el mapa de procesamiento para un acero TWIP/TRIP Fe-
0.11C-21Mn-1.6Al1-2.7Si determinando la zona especifica donde se presenta la

recristalizacion dinamica.
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2.8 Estado del Arte

La investigacion en el campo de los aceros TWIP presenta un aumento notorio en la ultima
década. Sin embargo, lo que existe reportado hasta ahora acerca del comportamiento de estos
aceros a altas temperaturas con la adicion de elementos microaleantes sigue siendo minimo.
De la misma manera, la investigacion y elaboracion de mapas de procesamiento que permitan
predecir el comportamiento y mejorar los procesos de conformado de los aceros TWIP atin
se encuentra en desarrollo. Algunos trabajos de investigacion mas recientes acerca del
comportamiento de la fluencia en caliente, construccion de mapas de procesamiento, asi
como la influencia de elementos microaleantes en este tipo de aceros, se mencionan a

continuacion.

Por una parte, Liang y colaboradores [109], demostraron que mediante la adicion de
elementos de microaleacion como Nb y Ti en aceros TWIP, se provoca un incremento en la
tasa de endurecimiento por deformacion y un refinamiento de los granos durante el proceso
de deformacion en caliente. Otra investigacion que demuestra el refinamiento de grano
inducido por la presencia de elementos microaleantes es la realizada por Gwon y
colaboradores [110]. Determinaron que mediante la adicién de V a un acero TWIP Fe-17Mn-
0.45C-1.5Al-1Si-xV la reduccion en el tamafio de grano se promueve mediante la formacion
de particulas precipitadas VC que se alojan en los limites de grano, lo que resulta en un
aumento en la resistencia del acero. Investigacion acerca del comportamiento de los aceros
TWIP durante su conformado en caliente, es la realizada por Torganchuk y colaboradores
[111]. Ellos reportaron que al momento de realizar el rolado del acero TWIP Fe-18Mn-0.6C
a una temperatura de 800 °C, se desarroll6 una microestructura que presenté recristalizacion
dinamica discontinua, lo que tiene relacion con el tipo de microestructura encontrada en los

aceros TWIP de este trabajo de investigacion.

Por otra parte, al hablar de la elaboracion de mapas de procesamiento para el conformado en
caliente de aceros TWIP y determinar las areas seguras y de inestabilidad de la fluencia
pléastica para el conformado, Kang y colaboradores [112] determinaron los mapas de
procesamiento para un acero Fe-30Mn-0.11C. Determinaron que las zonas de seguridad
donde el conformado del material es 6ptimo se encuentra en el rango de temperaturas entre

1000-1200 °C con velocidades de deformacion de 0.01-0.6 s™'. De igual manera determinaron
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que la mejor microestructura se obtiene a la temperatura de 1000 °C con una velocidad de
deformacion de 0.01 s'. En el mismo orden de ideas, Zhang y colaboradores [107]
determinaron el mapa de procesamiento para un acero TWIP Fe-0.19C-23Mn-1.86A1-0.15Si1
en el rango de temperaturas de 900-1150 °C y velocidades de deformacién de 0.001-20 s™.
Zhao y colaboradores [113] también determinaron las zonas de seguridad para el conformado
en caliente mediante la obtencion de un mapa de procesamiento de un acero austenitico Fe-
Mn-Al-C microaleado con Nb-V. Dichas zonas se encontraron a deformacion de 0.7 y
temperaturas de 894-1025 °C con velocidades de deformacion de 0.01-0.14 s™!, al igual que
a temperaturas de 1050-1200 °C y velocidades de deformacion de 0.03-0.95 s’'. Por otra
parte, Popkiadeh y colaboradores [90] determinaron en un mapa de procesamiento tres zonas
distintas para el conformado de un acero TWIP Fe-30Mn-3.75A1-0.54C. La primera zona
nombrada zona de inestabilidad fue determinada a 750-850 °C y velocidad de deformacion
de 0.001-0.01 s7!. La segunda zona nombrada zona segura fue determinada a 750-850 °C y
velocidad de deformacién de 0.1-0.5 s™'. Por tltimo, determinaron que la tercera zona era la
que presentaba mayor indice de recristalizacion dinamica encontrada a 900-1000 °C y
velocidad de deformacién de 0.01-0.5 s™'. Para un acero microaleado con V, Gwon y
colaboradores [110] demostraron que la adiciéon de V a un acero TWIP Fe-17Mn-0.45C-
1.5A1-1Si-xV aumenta la zona de inestabilidad para el conformado en caliente, por lo que al

suprimir la adicion de V se tiene un mayor rango de condiciones Optimas para la deformacion.

Como se ha mencionado, se ha avanzado en la investigacion del comportamiento de la
fluencia en caliente de aceros TWIP, sin embargo, aun hay poca informacién acerca de mapas
de procesamiento que permitan determinar los parametros 6ptimos para el conformado de los

aceros TWIP, especialmente cuando estos estan microaleados.
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CAPITULO 3. DESARROLLO EXPERIMENTAL
3.1 Diagrama de flujo de procedimiento experimental

El presente trabajo de investigacion se realizd en base a las etapas experimentales

mostradas en el diagrama de flujo de la Figura 2.1.

Materiales y composicion quimica de los aceros TWIP

v

Diagramas de equilibrio,

Predicciones JMatPro® V.9.1 N diagramas de
transformacion de aceros
TWIP
Tratamiento térmico y termomecénico de
acondicionamiento microestructural.
Caracterizacion metalografica,
estructural y mecanica de aceros
TWIP en condicion de solubilizado
v
Magquinado de probetas para
ensayos de compresion uniaxial Caracterizacion
Modelacion de la metalografica, estructural
fluencia plastica: i y mecanica de aceros
Etapas I, II y III. TWIP en condicién de
Calculo de energia Ensayos de compresion deformacion en caliente
de activacién uniaxial en caliente
(Quw) l
Determinacion de:
Elaboracion de mapas de
procesamiento Parametro de sensibilidad a &
> (m).

Parametro de eficiencia (1)).
Parametro de inestabilidad de

Analisis de resultados la fluencia plastica (&).

Figura 3.1 Diagrama de flujo de procedimiento experimental.
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3.2 Materiales y composicion quimica

El presente estudio se centrd en seis aceros TWIP, uno sin elementos de microaleacion
(TWIP-REF), y cinco aceros microaleados por separado con V, Nb, Ti, Ti/B y Mo
denominados como TWIP-V, TWIP-Nb, TWIP-Ti, TWIP-Ti/B y TWIP-Mo,
respectivamente. La fusion y colada de los aceros TWIP se llevo a cabo en el laboratorio de
fundicion del IMM-UMSNH-México, haciendo uso de un horno de induccidon de atmosfera
abierta con capacidad maxima de 32 kg obteniendo lingotes de 6.4 cm x 7.6 cm x 22 cm de
cada acero. El andlisis de la composicion quimica de los aceros TWIP estudiados se obtuvo
mediante el uso de un espectrometro de emision de chispa. Las composiciones quimicas

obtenidas se reportan en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1 Composicion quimica de los aceros TWIP bajo estudio (% en peso).

Bal.| 21 | 1.6 | 1.33 ]0.54]0.012{0.01 |0.001 | - - - - -

Bal.| 21 |1.46| 1.3 |0.56]0.012(0.01{0.001| - 0.1 - - -
Bal.| 20 |1.45|1.2910.45]0.012{0.01]0.001| - | - - - 10.083
Bal.[ 22 | 1.8 | 1.24 [0.56|0.012]0.01 |0.001| - | - [0.0216| - -
Bal.[ 23 | 1.5 | 1.26 [0.54]0.012]0.01 |0.001| - | - | 0.014 |0.018( -

Bal.[ 22 |1.49| 1.43 [0.62]0.012]0.01|0.001}0.3 | - - - -

Es importante sefialar que los aceros TWIP bajo estudio fueron fabricados con hierro de alta
pureza con bajos contenidos de C, S, P y N, por lo que los contenidos de S y N son
relativamente menores en comparacion con los aceros fabricados con chatarra convencional.
En los aceros TWIP con alto contenido de Mn es muy importante mantener niveles bajos de
S y N ya que estos elementos tienden a formar MnS y AIN, que afectan negativamente las

propiedades mecanicas, particularmente la tenacidad.
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3.3 Predicciones JMatPro® 9.1.2

JMatPro®V.9.1.2 es un software de simulacion que calcula diagramas de fase y propiedades
para aleaciones multicomponentes. No solo es una base de datos de propiedades calculada a
partir de varias referencias bibliograficas, sino que incorpora modelos de materiales basados
en elementos fisicos que han sido ampliamente validados mediante experimentacion.
Mediante el uso del software JMatPro® 9.1.2, se obtuvo informacion relevante acerca de los
diagramas de fase en equilibrio de cada uno de los aceros TWIP bajo estudio. Los célculos
para predecir los diagramas de equilibrio, las transformaciones de fase y formacion de
particulas precipitadas de los elementos microaleantes se realizaron en un rango de
temperatura de 0 a 1600°C que es la temperatura cuando todos los elementos del material

coexisten en estado liquido.

3.4 Tratamiento térmico y termomecanico de acondicionamiento microestructural

Una vez obtenido el material en condicion de colada y después de haber obtenido las
predicciones correspondientes de los diagramas de equilibrio y transformacion, para cada
uno de los aceros se realizaron distintos tratamientos térmicos y termomecanicos, con el fin

de acondicionar la microestructura.

3.4.1. Tratamiento térmico de homogenizacion

Este tratamiento se realizd en un horno de resistencias eléctricas Barnstead Lab-line®,
Modelo: 3608-5; 120 V, 5 A, 50/60 Hz, 600 W, a una temperatura de 1200 °C con velocidad
de calentamiento de 6 °C/ min. A la pieza tratada se le dio un tiempo de permanencia de 2
hr/pulg de espesor con el fin de eliminar la segregacion quimica y estructura dendritica en

toda la pieza.

3.4.2. Tratamiento termo-mecdnico de laminacion en caliente

El tratamiento termo-mecénico de laminacién se realizo en el Laboratorio de Deformacion
Plastica del IIMM-UMSNH en un laminador reversible T.J. Pigott-Engineers® modelo
6559102, con capacidad de anchos de 40 cm, y carga de 50 Tm, hasta conseguir un 60% de
reduccion, aproximadamente entre 16 y 18 pasadas de laminacion. Este tratamiento

termomecanico se realizé en un rango de temperatura desde 1200 hasta 950 °C. El tiempo de
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permanencia que se le dio a la pieza fue de 1 hr/pulg de espesor. Este tratamiento permitid
tener una microestructura recristalizada dindamicamente mas homogénea, asi como reducir la

segregacion de algunos elementos aleantes como el Mn.

3.4.3 Tratamiento térmico de solubilizacion

Este tratamiento se realizd con la finalidad de refinar los granos austeniticos altamente
deformados provenientes del proceso de laminacion en caliente y disolver particulas de
segundas fases. La temperatura que se utilizd en este tratamiento fue de 1200 °C con un
tiempo de permanencia de 1 h/pulg de espesor. Asi se promovi6 la disolucion de cualquier
precipitado o carburo presente en la matriz. Inmediatamente después de finalizado el
calentamiento se efectué un temple a través de un enfriamiento rapido en agua fria para

retener la estructura de alta temperatura.

La figura 3.2 muestra los tratamientos de acondicionamiento microestructural efectuados en

los aceros TWIP.

—

| Homogenizacion Laminacion Solubilizado
1200°C

. 2h/pulg |
— | I\
ol |/ :
g_ 250°C : :
= : |
.c 1 ]
8§ :
o | i
8 | o :
= |
= i

—

O=28=A@p===0mMm

—

Tiempo (h)

Figura 3.2 Ciclo térmico de homogeneizacion, laminacion en caliente y solubilizado.
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3.5 Ensayos de deformacion plastica en caliente mediante compresion uniaxial
3.5.1 Maquinado de probetas

El maquinado se realiz6 en base a la geometria y medidas especificas indicadas en la figura
3.3. Se maquinaron probetas cilindricas de 7 mm de diametro y 11 mm de altura utilizando

la técnica de electroerosion por hilo.

L d=7 mm |

///“‘—‘\\.

N

3\
/;‘
. P

h=11 mm

Figura 3.3 Probeta cilindrica para ensayos de compresion uniaxial en caliente.

3.5.2 Ensayos de compresion uniaxial en caliente

Mediante la realizacion de los ensayos de compresion uniaxial en caliente se tiene una idea
mas clara de como es el proceso de deformacion pléstica de un material, utilizando distintas
temperaturas y velocidades de deformacion. Las probetas maquinadas se sometieron a
ensayos de compresion uniaxial en caliente en una maquina INSTRON® 4507 con celda de
carga de 100 kN. La maquina INSTRON tiene adaptado un horno de resistencias
convencional modelo E4 Quad Elliptical Heating Chamber. La instrumentacion de la
maquina y las condiciones de ensayo utilizadas se describen en las tablas 3.2 y 3.3,
respectivamente. Los ensayos de compresion uniaxial en caliente se efectuaron a velocidades

de deformacion de 107!, 102, 10 y 5:10* 57!, hasta un valor maximo de deformacion de 0.8.
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Tabla 3.2. Caracteristicas del equipo usado en los ensayos de compresion uniaxial en

caliente.
Equipo Maquina INSTRON® 4507
Mordazas TZM® (Mo—>0.5% Ti, 0.1% Zr)
Proteccion entre Laminillas de Tantalo de 50 pm con
mordazas y probeta recubrimiento de Nitruro de Boro
Sl.s temz.1 de Tubo de cuarzo
Aislamiento
Gas de proteccion Argon
Control de la Termopares tipo “K”
temperatura

Tabla 3.3. Condiciones de cada ensayo de compresion uniaxial en caliente.

Temperaturas de ensayo 950, 1000, 1050 y 1100°C
Velocidad de calentamiento 10°C/s
Permanencia 15 min

Velocidades de deformacién (10'1, 10'2, 10'3 v 510%) S'l

Valor maximo de deformacion | 0.8

3.6 Caracterizacion microestructural de aceros TWIP en condicion de solubilizado y

condicion de deformacion en caliente

3.6.1 Caracterizacion microestructural mediante MO y MEB-EDS.

Como parte de la caracterizacion metalografica, se realizo microscopia 6ptica (MO) con
ayuda del microscopio Carl Zeiss del IMM-UMSNH para determinar la microestructura de
cada una de las muestras en su condicion de solubilizado y deformacion en caliente, asi como
la medicion del tamafio de grano promedio para cada acero TWIP. En estas dos etapas se usé

el Software de andlisis de imagenes Zeiss Zen 2 core, siguiendo la metodologia descrita en
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la norma ASTM E112 [114]. Se empled microscopia electronica de barrido (MEB) en un
microscopio JEOL® (modelo JSM-6400, con resolucion de 4nm a 35 kV y 8mm Wd) del
[IM-UMSNH, para analizar las microestructuras y las fases presentes en cada una de las
probetas de los diferentes procesos de experimentacion. Previo a esto cada una de las
muestras a analizar se prepararon adecuadamente utilizando el procedimiento estandar de

preparacion metalografica de muestras, el cual consiste de las siguientes etapas:

1. Desbaste de las muestras con lijas de SiC 800 (6.5 £ 1 pm), 1200 (3.0 £ 0.5 pm), 1500
(1.5 0.3 pm) y 2000 (1 £+ 0.3 pm).

2. Pulido mecanico de cada una de las muestras utilizando pasta de diamante de 9,6,3,
1 y 0.25 um utilizando paio Microcloth

3. Revelado de la microestructura con solucion Nital al 10% a temperatura ambiente,
con tiempos de inmersion variantes para cada muestra y cada proceso de

experimentacion.

Ademas de revelar las diferentes microestructuras, se emple6 la técnica de espectroscopia de
energia de dispersion (EDS) con el fin de determinar los elementos aleantes y microaleantes

presentes en las zonas de analisis y obtener también el mapeo de composicién quimica.

3.6.2 Caracterizacion estructural mediante difraccion de rayos-X

La técnica de difraccion de rayos-X se emple6 para caracterizar estructuralmente los aceros
TWIP bajo estudio y determinar las fases predominantes, tanto para la condicion de partida
(solubilizado), como para la condicion de deformaciéon en caliente. Se utilizd un
difractometro modelo D8 Advance Bruker, con las siguientes condiciones de operacion:
radiacion de Cu Ka, rango del angulo (20) de 40° a 100°, paso de 0.02° con tiempo de 2
segundos. Las tarjetas de difraccion para identificar las fases presentes fueron tomadas del
software TOPAS instalado en el propio difractometro. Para los ensayos de difraccion de
rayos-X se consideraron los patrones de difraccion de las muestras que presentaron mayor
indice de recristalizacion, lo cual fue el caso de los aceros en condicion de solubilizado y

deformacion con valores de velocidad de deformacion de 510 s™! y temperatura de 1050
°C.
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3.6.3 Ensayo de microdureza Vickers

Se realizaron ensayos de microdureza utilizando la escala Vickers en un microdurémetro
Tukon 1102, con indentador de diamante piramidal automatico de las muestras en condicion
de deformacion. Se utilizd una carga de 1 kg durante 15 segundos y se tomaron 25
indentaciones aproximadamente con un espaciado entre huellas de 2 mm, comenzando del
centro de la muestra hacia un extremo para asi obtener un valor promedio con la respectiva
desviacion estandar. Para los ensayos se tomo en cuenta los criterios estipulados en la norma
ASTM E92-17 [115]. No se requiere especial preparacion de las muestras para la realizacion
de la prueba, sin embargo, se realizo un rectificado en ambas caras, un desbaste con lija fina
(2000 (1 £ 0.3 pm) y un pulido con pasta de diamante hasta 6 pm para una mejor adquisicion
de los datos efectuados sobre la muestra. Para los ensayos de microdureza Vickers se
consideraron las muestras que presentaron mayor indice de recristalizacion, lo cual fue el
caso de los aceros en condicion de solubilizado y deformacion con valores de velocidad de

deformacion de 5-10* s y temperatura de 1050 °C.

3.6.4 Caracterizacion microestructural mediante difraccion de electrones

retrodispersados (EBSD)

El analisis mediante EBSD se realiz6é en muestras de los aceros TWIP a 950 y 1050°C con
velocidad de deformacion de 5-10* s7!. Para este proposito se us6 un microscopio electronico
de barrido de emisién de campo JEOL® (modelo: JSM-7600F) con un dispositivo de EBSD
(Electron backscatter diffraction) marca BRUKER® del IMM-UMSNH. Para la preparacion
de las muestras para analisis EBSD se realiz6 un lijado fino con una lija de SiC 2000 (1 £0.3
um) y un pulido utilizando pasta de diamante de 9 pm y posteriormente un electropulido en
una electropulidora STRUERS Lectropol-5, utilizando una solucion de 5% de acido
perclorico y 95% de etanol en 700 ml con un tiempo de 30 s y un voltaje de 15 V. Se analiz6
una superficie de (1 X 1) mm con pasos de 4 um. El post-procesamiento de los datos de esta
técnica se efectud utilizando el software Spirit® V 2.1. Mediante este software se pudieron
determinar los mapas de fases, ODF’s, figuras de polos, mapa de Euler, mapas de Kernel,
analisis del tamafio de grano y desorientacion. Los parametros de operacion que se utilizaron

para el analisis EBSD se expresan en la tabla 3.4.
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Tabla 3.4. Condiciones utilizadas para los ensayos de EBSD de las muestras en
condicion de deformacidn en caliente.

Parametro Valor
Resolucion total 1080000 pixeles
Tamafio de mapa 163900 pm?

Tiempo de medicion 2:50 h
Tiempo de exposicion 9.3 ms
Hit rate 99.1 %
Voltaje 20 kV

Aplicando el post-procesmiento de los resultados EBSD de cada acero TWIP, se obtienen

los mapas de funcién de distribucion de orientacion (ODF), los cuales muestran la

distribucion de la orientacion de los granos en funcion de las rotaciones medidas con los

angulos de Euler. A partir de las ODF’s se pueden conocer las componentes de textura

cristalografica y se puede asociar con alguna textura ya conocida como son la Copper, Brass,

Goss, etc. Para identificar las componentes de textura preferencial en cada una de las

muestras de los aceros TWIP, es necesario aplicar las relaciones (tabla 3.5) para transformar

los angulos de Euler dados en los mapas ODF a indices de Miller y permitan conocer los

planos y direcciones cristalograficas asociadas a estas componentes de textura de alta

intensidad.

Tabla 3.5. Relacion de conversion de angulos de Euler a indices de Miller [116]

Planos

Direcciones

h=sen@+*senp?2

u=cos@lxcosp2—sen@pl*senp2*cose

k=sen@=*cosp2

v=—cos@lxsenp2—senpl*cosp2*cosy

l=cosp

w = sen@lx*seng
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3.7 Métodos Analiticos
3.7.1 Modelacion matemdtica del comportamiento de la fluencia en caliente

A partir de las curvas experimentales esfuerzo-deformacion obtenidas de los ensayos de
compresion uniaxial en caliente, se realizé la modelacion de las curvas tedricas de la fluencia
en caliente. Para esto es necesario dividir las curvas en tres zonas importantes. La zona I esta
caracterizada por el aumento en la densidad de dislocaciones; es la etapa de endurecimiento
y recuperacion dindmica. La zona II es donde se puede apreciar una caida del esfuerzo en la
curva, caracterizada por el mecanismo de recristalizaciéon dinamica, la cual en los aceros
TWIP es de tipo discontinua. Por ultimo, la zona III, es la etapa en la que el material alcanza
un estado de estabilidad caracterizada por la fraccién de volumen de granos recristalizados
alcanzada durante el proceso de deformacion. La figura 3.4 muestra a detalle las tres zonas

caracteristicas de los ensayos de deformacion en un acero TWIP.

Comportamiento
de pico simple

X=1-exp(-8-t%

Recristalizacién

Esfuerzo verdadero, (MPa)

Esfuerzo verdadero, (MPa)

. S £ B dinémica
L [ 9 _y_ fip | (o) - A[pinn (ﬁ)l .
de ! .
; i Comportamiento ciclico
I ) I
N R R ¥ I ‘J_ R 't 1 e 1 T T T T T T T T T T T T
Deformacién verdadera. Deformacion verdadera.

Figura 3.4 a) Etapas distintivas de la deformacion en caliente, y b) curvas de deformacion

en caliente tipicas de la austenita [117].

3.7.1.1 Modelacion de la etapa I de endurecimiento y recuperacion dinamica

En esta etapa, el endurecimiento estd definido por la densidad de dislocaciones generadas y
almacenadas durante el proceso de deformacion y es proporcional a la recuperacion, definida
por la aniquilacion de dichas dislocaciones conforme se van generando, es decir se produce

un balance entre ambos fenomenos.
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dp dp dp
de  de " de (11)

de dSAlmacenadas de Restauradas

La ecuacion 12 es una relacion para pasar de densidad de dislocaciones a tensiones dada

por:

o = aubp®® (12)

Donde a es un factor geométrico, p es el mdédulo de corte (MPa) y b es el vector de Burgers
(nm). Aplicando el modelo de Estrin, Mecking [118] y Bergstrom [119], resolviendo la
ecuacion 11, y considerando la relacion entre la densidad de dislocaciones (p) y el esfuerzo
asumiendo endurecimiento constante y un ablandamiento siguiendo una cinética lineal, se

obtiene: (13)

dp
—=U-0
de P

donde “U” es el término que representa el endurecimiento por deformacion y “Q” el
ablandamiento causado por la recuperacion dinamica. De la integracion de la ecuacion (13)

asumiendo que, U y Q sean independientes de la deformacion, se obtiene que:

U
_ Qs 4 (1 _ a—Qs
p = poe€ +Q(1 e e) (14)
Si se introduce la ecuacion (12), resolviendo y reagrupando se obtiene:

62 =[6.2+ (6.2 — 5.2)-e 2
[0p? + (00® = 057) ] (15)
donde o es el esfuerzo proporcional a la densidad de dislocaciones inicial. Tomando un

valor de os=oub(U/Q)*> como el esfuerzo maximo, de (15) tomando 6,=0 se obtiene:

0 = op[l — e 9]705

(16)

Para obtener el término “€”, se debe realizar el ajuste no lineal de la curva de compresion
hasta el punto méximo de la curva op. Posteriormente del ajuste no lineal, se debe realizar un
ajuste lineal del valor obtenido de “€Q”, con el valor de Zener-Hollomon, mediante la

ecuacion:

Q =k -z (17)
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Para obtener el termino de “U”, de la ecuacion (12), el termino p puede ser escrito de la

siguiente manera:

- 1+T(K)—300'<Tf—du>] (18)

T¢ Ho - dT

donde el tercer término representa la dependencia de la temperatura con el médulo de corte.

Sustituyendo valores en la ecuacion (12) y reacomodando se obtiene:

0,2 % Q)
2 _ p (19)
o) (8.1 104[1 + (w) « (=0.91)]}2

' 1810 '
Al hacer un ajuste lineal del valor de log U(ab)? vs log Z se obtiene el valor del parametro

de endurecimiento.
U(ab)? = ky - z™MU (20)

3.7.1.2 Modelacion para la etapa II de ablandamiento y recristalizacion

dinamica

La etapa II es la etapa de recristalizacion dindmica, y como se menciono anteriormente es la
responsable de una caida en el esfuerzo en la curva de fluencia del material. Inicia desde el
esfuerzo de pico hasta el primer valor del esfuerzo de estado estable y representa el progreso
de la recristalizacion dindmica. Se model6 empleando la ecuacién propuesta por
Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami [120-122]. La ecuacion supone que el ablandamiento es
proporcional a la fraccion del volumen recristalizado (X). Al comienzo de la recristalizacion

se puede emplear la formula:

0= 0-s_(cs_o-ss)'X (21)

donde o es el esfuerzo de estado estable al final de la recristalizacion. Como la fraccidon
recristalizada sigue la cinética de Avrami, la ecuacion se transforma en:

X=1—-exp(—B-t") (22)

X estd en funcion del tiempo, B y n estan relacionadas con la velocidad de nucleacion y
crecimiento, respectivamente. Tomando en cuenta el tiempo tso%, la ecuacion (22) se puede
escribir como:
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t n
X=1—exp(—0.693-( ) )
509 (23)

Como paso siguiente se debe calcular el tiempo para determinar el 50% de la recristalizacion,

que es el tiempo a la mitad de la caida de la curva, es decir, es el valor medio entre 6, y Gss.
Para esto es necesario realizar un ajuste no lineal para poder obtener los coeficientes Kisou,
y Mysg0,, Telacionados con la energia de activacion Qqsgo,. Aqui el tsoy, representa el valor

tedrico encontrado y “t”, el valor experimental. La ecuacion puede expresarse como:

QtSO%)

t 0:K o'émSO%'eX <
50% t50% p RT

(24)

donde K;5q9,, Ms500, son las constantes de Avrami para el 50% de recristalizacion y Qtsov es
la energia necesaria para la mitad de la recristalizaciéon. En el caso de los ensayos a
velocidades de deformacion constantes hay una equivalencia entre el tiempo y la
deformacion, por lo que la ecuacion (22) se puede expresar en términos de deformacion.
Teniendo en cuenta una relacion entre el tiempo y la velocidad de deformacion la ecuacion

se puede expresar como:

X =1—exp (—B € _;p)n) (25)

donde g, es la deformacion pico. Por lo que (25) puede expresarse como:

€— ¢&p "
X=1—-exp|—0.693| ————
€50% — €p (26)

Para poder determinar Ksoo, y msoy para cada acero es necesario realizar un ajuste lineal de

cada uno de los exponentes de Avrami relacionandolos con el parametro de Zener-Hollomon.

3.7.1.3 Modelacion para la etapa 111 de esfuerzo pico y esfuerzo de estado

estable

La etapa III se model6 empleando el modelo de Sellars y Tegart [123], el cual fue corregido
por Cabrera y colaboradores [124] como una funcion del médulo de Young en funcion de la
temperatura. La modelacion de esta etapa relaciona el esfuerzo de pico (op) y el esfuerzo de

estado estable (oss) con la velocidad de deformacion y la temperatura. Aqui es de vital
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importancia el uso de un valor de la energia de activacion (Quw) necesaria para la

deformacion en caliente.

Para materiales de EFA elevada, la recuperacion dinamica es sumamente rapida y evita la
recristalizacion dinamica, lo que da como resultado un aumento rapido del limite elastico a
valores de deformacion relativamente bajos. Sin embargo, para materiales de EFA baja, la
densidad de dislocaciones es mayor, y da lugar a la recristalizacion dinamica.
Tradicionalmente la relacion entre tensiones y velocidades de deformacion se expresan por

dos ecuaciones, una potencial y la otra exponencial.
—Q
s — A . Ne . (_)

€ =A"-exp(B-og) - exp (;—?) (28)

donde A, A" y B son constantes del material, n. es el exponente de creep, Q la energia de
activacion aparente. Si los valores de esfuerzo son bajos, se cumple la ecuacion (27). Si los
valores de esfuerzo son altos la ecuacion (28) es ideal. Garofalo [125] en condiciones de
creep, y Sellars y Tegart [123] en condiciones de deformacion en caliente implementaron
una ecuacion que se rige por el uso del seno hiperbolico y que fusiona las dos ecuaciones

anteriores en una sola:

—Quw (29)
RT

€= A[senh(aop)n]exp

donde A es una constante del material y o la tension que marca el cambio de comportamiento
de potencial a exponencial, ¢ es la velocidad de deformacion (s™), g, es el esfuerzo pico
(MPa), A (s), a (MPa™!) y n, son propios del material y estdn en funcion de su composicion
quimica, Quw es la energia de activacion aparente para la deformacion en caliente (J/mol), R
es la constante de los gases (8.314 J/mol K) y T la temperatura absoluta (K). a, n y p estan

relacionadas por:
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Se establece una relacion entre la difusividad del acero en funcion de la temperatura D(T).
Para esto apoyéandose de la literatura [126-127], se usan las constantes Do= 1.8:10°, Q=270
kJ/mol, R=8.314 Jmol/K. También se debe determinar el mdédulo de Young en funcién de la
temperatura E(T) derivado del modulo de corte po=8.1x10%, el coeficiente de Poisson v=0.33
y la temperatura de fusion Tm= 1536 °C. Si se normaliza la temperatura y velocidad de
deformacion, el exponente de creep (nc) es constante y toma el valor de 1/5. Por otra parte,
no es necesario calcular un valor de energia de activacion Q, porque se toma en cuenta el
coeficiente de autodifusion que para el caso de los aceros TWIP bajo estudio se tomd con un

valor de 270000 J/mol.

Asi la ecuacion la ecuacion (29) queda en los siguientes términos:

[ " = Aoy * Senh [ ()] (31)

De igual manera para el esfuerzo de estado estable, la ecuacion (29) se reescribe como:

. .1/5
[D(ST)] = Ao * Senh [a(E(ZT)ﬂ (32)

Se procede a calcular (¢/D(T))!” y se relaciona tanto para (c,/E(T)) como para (cs/E(T))
para cada una de las temperaturas y velocidades de deformacion. Con la aplicacion de un

ajuste no lineal, entre cada lado de las ecuaciones 31 y 32, se obtiene los coeficientes A y .

3.7.2 Determinacion de la energia de activacion aparente para la deformacion en

caliente (Quw)

La relacion entre el esfuerzo de fluencia (o), la temperatura de deformacion (T) y la velocidad
de deformacion (€), esta descrita por la relacion de seno hiperbolico (Ec. 29). Por otro lado,
el parametro Z por definicion se calcula a partir de la velocidad de deformaciéon (é€), la

temperatura (T) y la energia de activacion para la deformacion en caliente (Quw):

Z=¢"exp (Qlil;v) (33)

Combinando las ecuaciones (29) y (33), se obtiene:
Z = A[senh(ao)]™ (34)
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El coeficiente a de la ecuacion, se calcula mediante la relacion:

— Bav

1’11,av

o (35)

donde los parametros Pav y niav son los valores de las pendientes obtenidas directamente de

la regresion lineal del grafico In€ vs Inc,.

Entonces Quw se obtiene mediante la relacion:

_R dlné ] dIn[senh(ac)] s
T T
donde R es la constante de los gases ideales, nay es la pendiente promedio de la grafica Iné vs
In[senh(acp)] y Sav es la pendiente promedio de la curva In[senh(acp)] vs (1000/T(K)) a

diferentes velocidades de deformacion.

3.7.3 Validacion de los modelos y ecuaciones constitutivas

Para validar y comparar los modelos matematicos con las curvas experimentales, se
sustituyeron en las ecuaciones correspondientes cada uno de los pardmetros obtenidos en las

tres etapas de modelacion. Asi, se obtuvieron curvas modeladas en un rango de deformacion

de £=0.8.

3.7.4 Determinacion de mapas de procesamiento de aceros TWIP

Como primer paso para la construccidon del mapa de procesamiento, se establecieron
diferentes niveles de deformacion verdadera para el calculo: €=0.2, 0.4 y 0.8 para cada una
de las curvas o-¢ verdaderas de los aceros TWIP a las distintas temperaturas (950, 1000, 1050
y 1100°C) y velocidades de deformacion (5-107%,103, 102 y 107! s™!). Los datos obtenidos
de la curva o-¢ se grafican en funcion del log 6 contra log € para cada temperatura y velocidad
de deformacion y se realiza un ajuste polinomial. En el caso de los aceros TWIP bajo estudio
se realiz6 un ajuste polinomial cubico (ecuacion 37) y derivando la ecuacion en funcion de €

se obtiene el pardmetro de sensibilidad a la velocidad de deformacion conocido como “m”.

logo = a + b(logé) + c(logé)? + d(logé)? (37)
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__Alogo

= Tlos = b(logt) + 2c(loge) + 3d(logé)? (38)

Una vez obtenidas las ecuaciones de m y evaluadas en funcion de € se obtuvieron los valores
de m para cada temperatura y velocidad de deformacion. Para poder realizar los graficos 3D
de m, se tomaron valores intermedios entre cada una de las velocidades de deformacion ya
establecidas. Posteriormente, mediante el uso de la ecuacion (8) se procedié a calcular la
eficiencia (1), y una vez calculada se procedio a la construccion de los mapas de disipacion

de energia.

Una vez calculados los valores de m, se realizé un ajuste cubico de las curvas log (m/m+1)
vs log € obteniendo la ecuacion (39), y derivando en funcién de € se obtuvo la ecuacion (40),

la cual se emplea para determinar el parametro de inestabilidad de la fluencia plastica.
logm = a + b(logé) + c(logé)? + d(logé)? (39)
£(¢) = b(loge) + 2c(logé) + 3d(logé)? (40)

Posteriormente se procedio a aplicar el criterio de inestabilidad de Prasad (&) mediante el uso
de la ecuacion (10) para cada temperatura y velocidad de deformacion, para asi obtener el
mapa de inestabilidad en las que las regiones de la fluencia inestable durante la deformacion

pléstica ocurren para valores menores a cero de este parametro.
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CAPITULO 4. RESULTADOS Y DISCUSION
4.1 Predicciones JMatPro

La figura 4.1 presenta los diagramas obtenidos mediante los célculos realizados por el
software JMatPro® V.9.1.2 de las fases y compuestos que se forman en un estado de
equilibrio para los aceros TWIP bajo estudio. En la figura 4.1 se aprecian los diagramas a un
porcentaje en peso por debajo de 0.12% para magnificar y visualizar mejor la formacion de

los compuestos y los precipitados.

En el caso del acero TWIP-REF (figura 4.1 a) se observa la coexistencia a temperatura
ambiente de austenita, ferrita, MnS, AIN (estos dos ultimos presentes desde el estado
liquido), asi como la presencia de distintos fosfuros metalicos en menor cantidad. Para el
caso de los aceros TWIP-V, -Nb, -Ti, -Ti/B y -Mo se puede observar de la misma manera la
presencia de austenita, ferrita, MnS, AIN y varios fosfuros metélicos, los cuales alcanzan a
estar presentes a temperatura ambiente. Es importante resaltar que las fases presentes en estos
diagramas son bajo condiciones de equilibrio, es decir, se considera que los procesos
difusivos se dan con el tiempo suficiente, por lo que los diagramas no son del todo realistas

en lo que a bajas temperaturas se refiere.
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Figura 4.1. Diagramas de equilibrio obtenidos mediante JMatPro® 9.1.2 de los aceros
TWIP bajo estudio, a) TWIP-REF, b) TWIP-V, ¢) TWIP-Nb, d) TWIP-Ti, e) TWIP-Ti/B,
f) TWIP-Mo.

Es bien sabido que el AIN se origina desde el estado liquido, a 1520 °C, y presenta su

estabilidad aproximadamente a 1200 °C. También se puede observar que el AIN muestra un
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aumento hasta alcanzar el 0.035 % en peso a medida que el enfriamiento progresa hasta la
temperatura ambiente. La formacion de MnS comienza en la region de liquido + austenita a
1310 °C y alcanza su punto maximo a 1000 °C que se mantiene hasta la temperatura ambiente
a 0.0027 % en peso. En el caso del acero TWIP-V (Figura 4.1b), se observa claramente que
las particulas de VC comienzan su precipitacion a la temperatura de 900 °C, y a medida que
la temperatura desciende alcanzan un % en peso de 0.119. Debido a que el nitrogeno tiende
a combinarse con el Al desde el estado liquido, a medida que comienza la solidificacion, el
AIN aumenta, por lo que la formacion de VN no puede ocurrir y el V libre es propenso a
unirse con el C. En el caso particular del acero TWIP microaleado con Nb (Figura 4.1 ¢), la
formacion de Nb(C,N) comienza a 1310 °C, justo en la region y+L. A medida que la
temperatura disminuye, y aproximadamente a 980 °C, el Nb(C,N) se estabiliza hasta la
temperatura ambiente. En el acero TWIP-Ti (Figura 4.1 d), el AIN también comienza su
formacion a 1520 °C, y el % en peso de esta fase aumenta hasta 0.032 antes de que el TiN
comience a formarse en la zona L+y a 1290 °C. Es importante sefialar que, a altas
temperaturas, la formacion de TiN requiere N del AIN, por lo que el AIN tiende a disminuir
a medida que aumenta el TiN. Entonces, a 1280 °C se produce la formacion de Ti(C,N). Por
otra parte, a 1180 °C, el N es sustituido por el C, y tiene lugar la formacion de TiC,
alcanzando un valor maximo de este precipitado a 800 °C. Por el contrario, en el caso de
TWIP-Ti/B (Figura 4.1 e) se observa que el AIN comienza a precipitar a 1520 °C y se
estabiliza a 1180 °C. Luego, a 1280 °C comienza la formacion de MnS que se estabiliza a
1200 °C. A 1260 °C la formacion de TiN requiere N del AIN hasta llegar a 1240 °C, entonces,
tiene lugar la fase carboboruro (TiB2C32). Por ultimo, en el caso de TWIP-Mo (Figura 4.1f),
la formacién de carburos del tipo MosC comienzan a formarse a temperaturas tan bajas como
430 °C y hasta 240 °C, para formar posteriormente carburos del tipo M23C. Sin embargo, es

poco probable que se formen carburos de este tipo en condiciones practicas de enfriamiento.

4.2 Caracterizacion microestructural de aceros TWIP en condicion de

acondicionamiento microestructural

4.2.1 Caracterizacion mediante MO

La figura 4.2 muestra las micrografias de los aceros TWIP (REF, V, Nb, Ti, Ti/B y Mo) en

condicion de solubilizado.
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Figura 4.2 Micrografias en condicion de tratamiento térmico de solubilizado a 1200°C a)

TWIP-REF, b) TWIP-V, ¢) TWIP-Nb, d) TWIP-Ti, ¢) TWIP-Ti/B, f) TWIP-Mo.

En las micrografias de los aceros en condicion de solubilizado se puede observar una
microestructura austenitica equiaxial con presencia de maclas de recocido comunes en fases
FCC, lo cual coincide con lo reportado por otros autores [128]. Estas maclas son formadas
debido a la temperatura de 1200°C a la cual se realiz6 el tratamiento térmico de solubilizado.
Se puede decir que las micrografias de los aceros TWIP presentan una microestructura
austenitica homogénea debido a que el Mn y el C de la matriz actian como elementos
estabilizadores de la fase austenitica [129]. De igual manera se hace evidente el refinamiento
de grano propiciado por los elementos de microaleacion, en especial los aceros microaleados
con V, Nb y Ti (figuras 4.2 b, c, d), lo cual también ha sido corroborado por Han y
colaboradores [130-131] que reportan que la precipitacion de 0.15% de Ti en forma de TiC

en un acero con 5% de Mn, suprime el crecimiento de grano austenitico.

Aunado a que el material previamente fue sometido a una deformaciéon mediante un
tratamiento termomecanico de laminacion, algunos granos se muestran atn alargados. De
igual manera la mayoria de los granos equiaxiales muestran evidencias de maclas, con mas
presencia en los aceros microaleados, en los cuales se observa distintos tipos de morfologia

(rectas, completas de lados paralelos e incompletas de lados paralelos) las cuales surgen de
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los limites de grano durante el calentamiento. Choi y colaboradores [132] obtuvieron

microestructuras similares en condicidn de solubilizado en un acero Fe—28Mn—-9A1-0.8C.

4.2.1.1 Medicion de tamario de grano promedio

La grafica de la figura 4.3 muestra los resultados de tamafno de grano promedio, para cada
uno de los aceros TWIP en condicion de acondicionamiento microestructural y solubilizado

realizado a 1200 °C.
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Figura 4.3 Tamafio de grano promedio de aceros TWIP en condicion de

acondicionamiento microestructural y solubilizado.

En la figura 4.3, se puede observar las diferencias de tamafio de grano entre los diferentes
aceros TWIP con los distintos microaleantes. Se tiene para el acero TWIP-REF un tamafio
de grano promedio de 178 pum, y por debajo de éste el acero TWIP-Mo presenta un tamafio
de grano promedio de alrededor de 132 um. Debido a la adicion del Mo en el acero, se forma
carburo de molibdeno en los limites de grano [133-134]. La presencia de este carburo en los
limites de grano evita el crecimiento de grano austenitico [135]. Sin embargo, el andlisis
mediante MEB no detecto tales particulas precipitadas de carburo de Mo dispersas en el
acero, quizas debido a que las particulas precipitadas de Mo son de caracter nanométrico y

su visualizacion requiere de técnicas mas precisas como la utilizacion de MET.
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Por otra parte, los aceros que mayor refinamiento de grano presentaron fueron los
microaleados con V, Nb y Ti. De las figuras 4.3 b, c y d, se puede apreciar que el refinamiento
de grano generado por estos microaleantes es debido a la formacion de carburos, nitruros y
carbonitruros, lo cual es corroborado por Li y colaboradores [136] quienes mencionan que el
tamafo de grano en un acero TWIP con alto contenido de Mn como el acero Fe-25Mn—3Si—
3Al es significativamente refinado por la adicién del Nb y la formacion de NbC, los cuales
se ubican en los limites de grano, inhibiendo el crecimiento de éste. Autores como Hee y
colaboradores [135] y Haddrill y colaboradores [137] han determinado que la precipitacion
de particulas de Nb (C, N) en la matriz austenitica ocurre durante el tratamiento térmico a
alta temperatura, favorecida por la presencia de los defectos cristalinos (vacancias y
dislocaciones). Otros autores como Najafizadeh y colaboradores. [138] han determinado
mediante MO que aceros microaleados con Nb y Ti presentan una reduccion del tamafio de
grano austenitico y de igual manera un endurecimiento por precipitacion debido a las

particulas precipitadas que se forman de estos microaleantes.

Del mismo modo que para el acero TWIP-V el tamafio de grano promedio es de 89 pum.
Basandose en lo mostrado en la figura 4.1 b, se puede notar que los precipitados de VC inician
su formacion por encima de los 900 °C y se mantienen hasta temperatura ambiente. En
condicion de deformacion se da la recristalizacion dinamica discontinua, lo que provoca que
nuevos granos equiaxiales se formen a partir de los granos ya deformados, pero con un menor
tamafio. Autores como Chateau y colaboradores [139] han demostrado que existe un
endurecimiento por afinamiento de grano aunado a la formacion de precipitados de VC

encontrados en los limites de grano.

4.2.2 Caracterizacion mediante difraccion de rayos-X

En la figura 4.4 se muestran los patrones de difraccion de rayos-X para los aceros TWIP en
condicion de solubilizado. Los picos mas altos de los patrones corresponden al plano
cristalino y (111) en el angulo 26=43.5°. Estos patrones de difraccion, corresponden a una
fase austenitica FCC en sus diferentes planos cristalinos. Se puede observar también que los

picos principales y de mayor intensidad de la fase austenitica corresponden con los planos y

(111) y v (200).
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Figura 4.4 Patrones de difraccion de rayos-X de los aceros TWIP en condicion de

acondicionamiento microestructural y solubilizado.

Los difractogramas fueron comparados con las tarjetas de difraccion: PDF 04-017-1598 para
los picos de la austenita a 43.5°, 50.5°, 74°, 90° y 95°. Asi mismo, la tarjeta PDF 00-052-
0917 para los picos encontrados a 47.3°, 48.7°, 57° y 66° de 26, los cuales corresponden a
un compuesto intermetalico metaestable de (Al3FeSiy), el cual puede llegar a formarse desde
la colada del acero, principalmente por la precipitacion del Si, el cual se combina
preferencialmente con el Al desde la zona L+y. La diferencia en la intensidad de los picos en
los aceros indica que no se ha desarrollado una orientacion preferencial. Es normal encontrar
diferentes valores de intensidad cuando se analizan diferentes superficies de la muestra y
particularmente si la muestra permanece inmovil durante la prueba de rayos-X [140]. Cabe
resaltar que los aceros de este estudio en condicion de acondicionamiento microestructural,

especificamente en la etapa final de solubilizado, no presentaron cambios de fase, por lo que

58



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

se puede aseverar que la austenita se encuentra muy estable, debido principalmente al alto

contenido de Mn que hay en la matriz.

4.2.3 Analisis de microdureza Vickers de muestras en condicion de solubilizado

En la figura 4.5 se pueden observar los resultados obtenidos de los ensayos de microdureza
Vickers realizados a los distintos aceros TWIP microaleados y partiendo de un acero de

referencia sin microaleante, todos en condicion de solubilizado.
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Figura 4.5. Microdureza Vickers promedio de aceros TWIP en condicion de solubilizado.

Se puede observar en la figura 4.5 que la microdureza proporciona valores similares para los
aceros TWIP-REF y los aceros TWIP-V y TWIP-Ti. El promedio de microdureza Vickers
en el acero TWIP-REF fue de 195.48 HV y para los aceros TWIP al V y Ti fue de 196.39 y
197.26 HV, respectivamente. La microdureza entre aceros es por lo tanto minima. El aumento
en la tasa de endurecimiento por deformacion (tratamiento termomecanico de laminacion),
generalmente se atribuye a una reduccion de la trayectoria libre media del deslizamiento de
la dislocacion, que resulta de los limites de macla que actian como obstaculos para el

deslizamiento de la dislocacion. Este efecto indica que el maclaje juega un papel importante
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en el endurecimiento por deformacién en los aceros TWIP [140]. Sin embargo, este efecto
de endurecimiento por deformacién desaparece durante el tratamiento térmico de
solubilizado realizado en los aceros TWIP. En general la dureza de los aceros TWIP se
mantiene en valores constantes, con ligera variacion de error entre uno y otro, debido a que
los microaleantes quedan mayormente en solucion solida por el tratamiento térmico de
solubilizado, por lo que el efecto de endurecimiento por precipitacion se disminuye en los

aceros TWIP en estudio en esta condicion.
4.3 Analisis del comportamiento de fluencia en caliente de aceros TWIP

4.3.1 Curvas o-¢ de compresion uniaxial en caliente.

Las figuras 4.6-4.11 muestran las curvas o-¢ verdaderas de los ensayos de compresion
uniaxial en caliente efectuados a los aceros TWIP bajo estudio, a las cuatro temperaturas
(950, 1000, 1050 y 1100 °C) y cuatro velocidades de deformacién (5-107%,10° 102y 10!
sh.
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Figura 4.6. Curvas de fluencia en caliente de acero TWIP-REF a cuatro temperaturas
(950, 1000, 1050 y 1100 °C) y cuatro velocidades de deformacion (107!, 102, 103y 5-10°
4 1
s).
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Figura 4.7. Curvas de fluencia en caliente de acero TWIP-V a cuatro temperaturas (950,
1000, 1050 y 1100 °C) y cuatro velocidades de deformacién (107}, 102, 103 y 5-10™s™1).
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Figura 4.8. Curvas de fluencia en caliente de acero TWIP-Nb a cuatro temperaturas
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Figura 4.9. Curvas de fluencia en caliente de acero TWIP-Ti a cuatro temperaturas (950,
1000, 1050 y 1100 °C) y cuatro velocidades de deformacién (107}, 102, 103 y 5-10™s™1).
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Figura 4.10. Curvas de fluencia en caliente de acero TWIP-Ti/B a cuatro temperaturas
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Figura 4.11. Curvas de fluencia en caliente de acero TWIP-Mo a cuatro temperaturas (950,
1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107!, 102, 102 y 5-10*s7).

En las figuras 4.6-4.11 se observa un comportamiento similar en cada una de las condiciones
de ensayo. La dependencia entre el esfuerzo pico (op) con respecto a la velocidad de
deformacion (€) guarda una relacion proporcional en cada ensayo, es decir, a menor
velocidad de deformacion y maés alta temperatura, 6, presenta valores mas bajos. Es de
relevancia mencionar que a medida que la velocidad de deformacion disminuye, es decir, el
ensayo es mas lento, existe una caida en el esfuerzo. Asi mismo, a medida que la velocidad
de deformacién disminuye, se hace mas evidente el inicio del ablandamiento en el material,
lo que se ve reflejado en una caida en la curva desde o, hasta llegar a alcanzar el estado

estable Gss.

Aunado a este comportamiento se tiene que los valores de o, tienden a aumentar cuando se
tiene un incremento en la velocidad de deformacion y una disminucién en la temperatura.
Para relacionar de una manera mas directa los valores de €p y 6 en la deformacion en caliente
se utiliza el pardmetro de Zener-Hollomon (Z), ya que este parametro relaciona la
temperatura y la velocidad de deformacion (€) como han establecido McQueen y Ryan [141].

Dobrzanski y colaboradores [126] han reportado el aumento de o, debido a la disminucion
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de la temperatura de deformacion de 1050 a 950 °C en aceros TWIP (27Mn-4Si-2Al-Nb-Ti).
La disminucién del esfuerzo de fluencia debido a la alta temperatura y la baja velocidad de
deformacion esté relacionada con el progreso de la recristalizacion dinamica y la cantidad de
deformacion aplicada durante la deformacion en caliente [127]. En aceros microaleados,
cuando la velocidad de deformacion es baja puede ocurrir la precipitacion dindmica. Sin
embargo, el aumento en el contenido de Mn retarda su inicio [106], asi como también, un
aumento en el contenido de C, modifica la recristalizacion dindmica [142]. Mejia y
colaboradores. [143] estudiaron la influencia de los elementos de microaleacion Nb, V y Ti
en el comportamiento de la fluencia en caliente de los aceros TWIP 22Mn-1.5A1-1.5Si-0.4C.
Encontraron que la adicion de elementos de microaleacion aument6 ligeramente el valor de
op. Por otra parte, Reyes-Calderdn y colaboradores [61] demostraron que el contenido de V
en aceros TWIP presenta solo una ligera influencia en el esfuerzo de fluencia a altas

temperaturas.

Las figuras 4.12 a y b, muestran la relacion entre o, y €p respecto al parametro de Zener-
Hollomon. Tomando como referencia el valor de la pendiente de la ecuacion de ajuste meyp
del acero TWIP-REF (ms,=0.18), se puede observar que los elementos microaleantes generan
un pequefio incremento en el valor de op. De las curvas es evidente que el valor de o,
incrementa a bajas temperaturas, por lo que a mayores valores de Z el esfuerzo que se
requiere para que la recristalizacion dindmica sea mayor. El menor valor de mqp se presentd
en el acero TWIP-V (mg,=0.17). Por otra parte, el acero que presentd mayor valor fue el
acero TWIP-Nb (m,=0.20), sin embargo, la desviacion que se presenta entre un acero y otra
es en todo caso minima. Los valores de o, estan representados por el valor de la pendiente
(mgp) como se muestra en la figura 4.12a, este valor es aproximado a 0.2 cuando el
mecanismo de deformacion es mediante el deslizamiento y trepado de dislocaciones. Una
disminucién en este valor representa un posible endurecimiento por precipitacion [138].
Aunado a este comportamiento, en la figura 4.12b se observa que el acero TWIP-NDb tiende
a disminuir en gran medida el valor de €, lo que indica una aceleracion en la recristalizacion

dinamica.
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Figura 4.12. Dependencia de: a) el esfuerzo pico (o) y b) la deformacion pico (gp), con

respecto al parametro de Zener-Hollomon (Z) de los aceros TWIP bajo estudio.

4.4 La modelacion de las curvas de fluencia para la deformacion en caliente de los
aceros TWIP.

4.4.1 Etapa I: endurecimiento por deformacion y recuperacion dinamica

La figura 4.13 a presenta los valores del parametro de ablandamiento € para cada uno de los
aceros TWIP bajo estudio. El pardmetro  se traduce en una relacion de la reordenacion y
aniquilacion de dislocaciones (ablandamiento del material). Por otra parte, la figura 4.13 b
presenta los valores del parametro de endurecimiento U para cada uno de los aceros TWIP
bajo estudio. El grado de endurecimiento que se obtiene en el material, tiene relacion con la
generacion y aumento de estas dislocaciones, lo cual se alcanza hasta llegar a un valor
maximo de esfuerzo (op). El grado de endurecimiento U estd determinado por la relacion
entre el grado de ablandamiento €, el esfuerzo pico y la dependencia de la temperatura del

moédulo de corte del material tal cual se muestra en la ecuacion 19 del apartado 3.7.1.1.

65



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

207 a) Ablandamiento m Twip-Ti= -0.13 3671 b) Endurecimiento "
< ¢ Q=Ko 22 o mgrwip-Mo™ 012 41 U=Ky* zmu :
o MoTWIP-TiB= 013 |
ial . & — M TWIP-Nb= -0-19 oL
a - T M TWIp-REF= 0.1 g”"
S 14 s T MTWIPVE 012 G
—~n.e . . k. —m,wip.Ti= 0.20
1.2+ o A ——M_TWIP-Mo= 0.21
244 s m, Twip-TyB= 020
_muTWIP-Nb’o'w
101 22{ * — M, TWIP.REF= 0.22
- —m, Twip.v= 020
=T > : . }'5'51'{0'
LogZ (s LogZ(s™)

Figura 4.13 a) Parametro de ablandamiento (Q2) vs. Z y b) pardmetro de endurecimiento

((ab)*U) vs. Z de los aceros TWIP bajo estudio.

En la figura 4.13a se observa la influencia de los elementos microaleantes sobre el parametro
de ablandamiento Q. En esta figura se observan los valores determinados del exponente de
ablandamiento (mg) donde el acero TWIP-Nb es el que muestra el valor mas bajo, por ende,
muestra el mayor grado de ablandamiento a valores de Z mas bajos. Caso contrario a mayores
valores de Z, los aceros TWIP-Mo y TWIP-V presentan el mayor grado de ablandamiento.
A partir de la figura 4.13b se puede apreciar que el mayor exponente de endurecimiento (mu)
se obtuvo para el acero TWIP-REF siendo éste el acero en alcanzar el mayor grado de
endurecimiento, sin embargo, a mayores valores de Z cada uno de los aceros presenta un
comportamiento de endurecimiento similar independiente de la composicion quimica, por lo

que esta no tiene mayor influencia en el grado de endurecimiento de cada material.

La etapa I de modelacion de los aceros bajo estudio se resume en la Tabla 4.1.
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Tabla 4.1 Pardmetros modelados de la etapa I: endurecimiento y recuperacion dindmica

de los aceros TWIP.
Aceros TWIP
Etapa de .
modelado Parametro| TWIP- | TWIP-| TWIP- | TWIP- | TWIP- TWIP-
REF \Y Nb Ti Ti/B Mo
Ablandamiento Ka 150.175 | 183.206| 543.2 230.1 230.2 172.5
(Q) mo -0.11 -0.12 -0.19 -0.13 -0.13 -0.12
Endurecimiento Ku 27.339 | 45.746 54.1 46.08 394 27.02
U) my 0.22 0.20 0.18 0.20 0.20 0.21

Reyes-Calderon y colaboradores [61] encontraron una misma tendencia en aceros TWIP
microaleados con V, Nb y Ti, lo cual indica que el acero sin microalear presenta la mayor
tendencia a endurecerse, de acuerdo a los coeficientes encontrados del parametro de
endurecimiento. Por otra parte, Hamada y colaboradores [144] también encontraron la misma
tendencia en los pardmetros de endurecimiento y ablandamiento para un acero TWIP
microaleado con V. Ellos determinaron que el mayor grado de endurecimiento se encontro
para el acero TWIP-REF y el menor para el acero TWIP-V, la misma tendencia observada
en la figura 3.5b. Por otra parte, Altamirano y colaboradores [145] reportaron en un acero
0.15C-2.4Ni-1.3Cr0.5Cu-0.2V con distintas adiciones de B que los valores del parametro de
ablandamiento , se mantuvieron constantes conforme la temperatura disminuia y la
velocidad de deformacion incrementaba, lo que derivaba en una menor capacidad de
ablandamiento del material. Y por el contrario a valores de velocidad de deformacion
mayores, el endurecimiento del material fue mayor. Esto tltimo, concuerda con lo reportado

en este trabajo de investigacion.

4.4.2 Etapa II: ablandamiento y recristalizacion dinamica

La figura 4.14a muestra un ejemplo de la grafica de los exponentes de Avrami calculados
para el acero TWIP-REF. A partir de este tipo de ajuste se obtienen los parametros mas
importantes para esta etapa: K, y mn. En ella se considera que el ablandamiento es
directamente proporcional con la fraccion recristalizada del material (X). En las curvas de
fluencia esto es visible en una caida del esfuerzo, es decir la fraccion recristalizada estara en
los limites entre o, hasta llegar a alcanzar un estado estable oss. Esta etapa obedece a las
ecuaciones descritas por Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami [120-122]. Los parametros

importantes a modelar en esta etapa son: el exponente de Avrami (n), el coeficiente de
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Avrami (k) y del tiempo necesario para alcanzar el 50% de recristalizacion (tso»). En este
caso, el menor valor de Kisoe, se obtuvo para el acero TWIP-Ti/B, lo cual indica que la
cinética de recristalizacion se da mas rapido en este acero. Realizando la modelacion de esta
etapa, se determina que, a medida que la velocidad de deformacion es mas rapida, el tiempo

para que la recristalizacion pueda ocurrir disminuye.

a)]T=950°C il n2 n3 0301 p)
TWIP-REF
0.25-
L
| 0.20-
3 c 0154
= g
T 9 0.10-
£ 0.05-
0.00-
- -0.05
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In((e~¢,)le) LogZ (s™

Figura 4.14 a) Grafica de los exponentes de Avrami (n), b) representacion del ajuste del

exponente de Avrami vs parametro de Zener Hollomon, para obtener K, y my.

A partir de los resultados obtenidos para cada uno de los aceros TWIP bajo estudio se
demuestra el efecto que tienen los microaleantes como el Ti en retardar el inicio de la cinética
de recristalizacion dinamica. Se remarca el hecho de que el exponente de Avrami oscila en
el rango de 1 y 2, al ser asi, la nucleacion de los granos se da a partir de los limites de grano
[146-147], lo cual coincide con la microestructura observada para los aceros bajo estudio.
Este exponente es independiente de las condiciones del ensayo de compresion uniaxial [148].
Hamada y colaboradores [84] reportaron valores del exponente de Avrami entre 0.8-1 para

un acero TWIP Fe-24Mn-0.1C-3.4Al.

La etapa II de modelacion de los aceros bajo estudio se resume en la Tabla 4.2
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Tabla 4.2 Parametros modelados de la etapa II: ablandamiento y recristalizacion
dindmica de los aceros TWIP.

Etapa de Acero TWIP
" dlzla | Parimetro [ TWIP- | TWIP- | TWIP- | TWIP-| TWIP- | TWIP-
REF vV Nb Ti Ti/B Mo
- o K» 2.06 1.9 0.8 054 | 023 0.6
Xponente de Mn 20.02 | -0.02 0.01 0.03 0.08 0.03
Avrami (n)
n 1.8 12 1.05 1.1 12 12
Kios | 4.2E-05 | 0.00092 | 1.91E-06| '2%F | 0002 | 0.03
50% de la t50% . . . 05 . .
recristalizacion | o 2099 | -1.04 | -1.08 | -1.07 | -0.82 20.90
dindmica Qo | 97703.9 | 49034.2 | 116082.8 | 89352.5 | 54301.09| 26368.4
(kJ/mol)

El valor de Kys0% es mayor para el acero TWIP-Ti. Por otra parte, como se puede apreciar de
la tabla 4.2 los valores de mso% son muy cercanos o similares para los seis aceros TWIP de
este estudio y coinciden con los reportados en trabajos anteriores [64, 145]. A partir de los
datos obtenidos y expresados en la tabla 4.2 se pueden apreciar ciertas caracteristicas para
cada uno de los aceros. Los valores de Qtso% representan el valor de la energia que se debe
sobrepasar para que la recristalizacion alcance un valor del 50% en el material. En este caso
el acero TWIP-Nb necesitaria mayor energia de activacion para alcanzar este porcentaje de
recristalizacion. Los valores de Qo se encuentran en valores superiores a los reportados
por otros autores [64]. Por otra parte, la velocidad de nucleacion, representada por Kisoo, s
mayor para el TWIP-Mo (0.03) siendo este el acero que obtuvo el mayor valor de este
parametro de los seis analizados. Chen y colaboradores [149] reportaron que las curvas de
fluencia en un acero austenitico 25.98Mn-0.21C-0.97Al1-0.51Si, se encuentran en 2
categorias, las que muestran evidencia de recristalizacion dindmica y las que no, encontrando

que op esta fuertemente asociado a la temperatura y a la velocidad de deformacion.

Por otra parte, las figuras 4.15-4.20 muestran las graficas de la fraccion recristalizada X de
los aceros TWIP bajo estudio. Como se menciono anteriormente, la fraccion recristalizada X
es proporcional al ablandamiento del material. A menor deformacion, la fraccion

recristalizada sera menor, como en el caso de la figura 4.15 del acero TWIP-REF.
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Figura 4.15. Curvas de fraccion recristalizada del acero TWIP-REF a cuatro temperaturas

(950, 1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107, 102, 107 y 5:10"s).
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Figura 4.16. Curvas de fraccion recristalizada del acero TWIP-V a cuatro temperaturas (950,
1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107!, 102, 1073 y 5:10%s™).
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Figura 4.17. Curvas de fraccion recristalizada del acero TWIP-Nb a cuatro temperaturas

(950, 1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107, 102, 1073 y 5:10"s).
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Figura 4.18. Curvas de fraccion recristalizada del acero TWIP-Ti a cuatro temperaturas (950,
1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107!, 102, 1073 y 5:10%s™).

71



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

8) TWIP-TUB 950°C b) TWIP-TI/B 1000°C
1 ! peceistalizecidn 01—
_-0.0- —_— 2 Incompleta go,n- —_—
‘5_- 084 —p? 'd 08
oar{ —s! o7
g 0.6+ 0.6
§ 0.5+ gos1
§ 0.4 504
g 0.3 4 g 0.3
w 0.2+ “0.2
0.1 4 0.1
0.0, = - N o0
00 02 . 04 0.6 o8 0.0 02 E 04 06 o8
) TWIP-Ti/B 1050°C d) TWIP-TV/B 1100°C
0 ' 1 —ae?
2% —w?
=08 1w?
07 —«¢*
] o
! 0.54
0.4 4
0.3 4
w02
0.1 4
o0 -
00 02 04 06 08

Figura 4.19. Curvas de fraccion recristalizada del acero TWIP-Ti/B a cuatro temperaturas

(950, 1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107!, 102, 1073 y 5:10"s).
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Figura 4.20. Curvas de fraccion recristalizada del acero TWIP-Mo a cuatro temperaturas
(950, 1000, 1050 y 1100°C) y cuatro velocidades de deformacion (107!, 102, 1073 y 5:10"s).
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De acuerdo con las curvas de fraccion recristalizada de las figuras 4.15-4.20 a mas altas
temperaturas hay una tendencia a tener mayor fraccion recristalizada del material. Los aceros
TWIP bajo estudio muestran un comportamiento similar en cuanto al porcentaje de fraccion
recristalizada, mostrando una recristalizacion incompleta en la mayoria de los aceros a las
temperaturas de 950 y 1000 °C y velocidades de deformacion de 107 y 5-10*s™! a excepcion
del acero TWIP-ND el cual presento una recristalizacion incompleta en todo el rango de
temperaturas (950, 1000, 1050 y 1100 °C) y a las cuatro velocidades de deformacién (107,
102,103 y 5-10*s"). Se puede observar también de las graficas que la deformacion a la cual
comienza el proceso de recristalizacion estd por encima de 0.2 para todas las temperaturas y

velocidades de deformacion usadas.

4.4.3 Etapa I11: Esfuerzo pico (o)) y esfuerzo de estado estable (oss)

En la figura 4.21 se puede observar el ajuste de la funcion de seno hiperbolico para cada uno

de los aceros TWIP bajo estudio, aprecidndose que los puntos tienen un buen ajuste al

representar [~— —X /5 en funcién

de (%)

—£_11/5¢n funcion de ( op

) asi como, la representacion de [—
E(T)

D(T) D(T)

12004 2) Esfuerzo pico 12004 ) Esfuerzo estado estable
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Figura 4.21 a) [—= ]I/Sen funcion de ( ) b) [ ‘ ——]%/5 en funcion de ( ) para los
D(T) E(T) D(T) E(T)

aceros TWIP microaleados mostrando el ajuste mediante la ecuacioén de seno

hiperbolico.

La modelacion de la etapa III de los aceros bajo estudio se resume en la Tabla 3.3.
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Tabla 4.3 Parametros de modelacion de la etapa III: esfuerzo pico y esfuerzo de estado

estable.
Etapa de Acero TWIP
Parametro | TWIP- TWIP- . | TWIP- | TWIP-
modelado REF TWIP-V Nb TWIP-Ti Ti/B Mo
Esfuerzo Aosp 613.2 1626.3 894.9 743.6 661.8 768.3
pico (6p) Olop 1007.5 423.2 706.1 848.5 995.4 874.8
Esfuerzo Acss 753.9 14001.4 |22258.6| 1873.8 4274.9 | 14809.6
de estado
estable Oloss
(oss) 945.5 56.2 34.5 421.7 205.7 59.7

En la Tabla 4.3 se aprecia que los aceros microaleados TWIP-V y TWIP-Nb tienden
aumentar al valor de A y disminuir el valor de a. Sin embargo, esto no se cumple con los
aceros TWIP-REF, Ti, Ti/B y Mo. El valor de la constante Asp es mas alto para el acero
TWIP-V, mientras que el valor de aqp €s mayor para el acero TWIP-REF. Por otra parte, para
valores del estado estable (Asss ¥ Ooss) €l acero TWIP-Nb alcanza el valor mas alto de A y
el acero TWIP-REF obtuvo el valor més alto de aqss. Al tener valores mayores de esfuerzo
de estado estable, se tiende a tener una menor zona de ablandamiento durante la deformacion
en caliente, como se puede apreciar en las figuras 4.6-4.11. Cabe mencionar que los valores
de la constante A no pueden ser relacionados con las condiciones de los ensayos de
deformacion en caliente, sino que sélo dependen de la naturaleza del material tal como
reportan Cabrera y colaboradores [150]. Los valores encontrados para (Acp ¥ Oop) ¥ (Acss ¥
Ogss) S€ encuentran en valores similares a los reportados por otros autores [143, 144, 150]
para aceros TWIP microaleados con Nb, V y Ti y aleaciones del sistema Fe-C-Mn-Al y Fe-
C-Mn.

4.5 Validacion de los modelos y ecuaciones constitutivas

Las figuras 4.16-4.21 muestran una comparacion entre las curvas de fluencia experimentales
y las curvas modeladas para cada uno de los aceros TWIP obtenidas a partir de los parametros
correspondientes presentados en las tablas 4.1-4.3, las cuales, se evalian en un rango de

deformacion verdadera de 0.8, el cual es el mismo rango usado en las curvas experimentales.
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Figura 4.22 Comparacion de las curvas experimentales 6 vs. & vs. modelo teorico de

deformacion en caliente del acero TWIP-REF a distintas temperaturas y velocidades de

deformacion.
150-3] TWIP-V 950°C qid b) TWIP-V 1000°C
—tr s
160 4 "
140 4
120
&
100
=
5
w -
40
20
d | —Expedmenlal----Modeladgl ol . -—Exp-::' L :
0.0 0.2 so’n 06 0.8 0.0 0.2 0.4 06 0.8
X e =
180 c) TWIP-V 1050°C - 480 d) TWIP-V 1100°C -
— P — 10718
160 - 160
— — 02!
140 4 103! 140 4 10351
120 — 5yt 120 4 — 54
& 100 g T - & 100
= . = . M B
= B0 = 80 = e e s e ]
BT 1 e 5
e o 804
40 — =sna 404, AR ||
2 R =
= ——Experimentat---- Modelada 0 ——Experimental----Modelada
0.0 0.2 sult 0.6 0.8 0.0 0.2 04 0.6 0.8

1
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En las figuras 4.16-4.21 se puede observar que la mayoria de las curvas presenta un buen
ajuste entre las curvas modeladas y las experimentales. Para cada uno de los aceros TWIP
bajo estudio, las curvas c-¢ experimentales y modeladas presentan un mejor ajuste, desde o,
hasta o, cuando la temperatura es mayor y la velocidad de deformacién es mas lenta. Sin
embargo, se aprecia que en ciertos casos existe una desviacion, principalmente a altas

temperaturas y velocidades de deformacion mas rapidas.

Las desviaciones detectadas pueden asociarse a varias causas ocurridas durante la
experimentacion. Una de las causas principales es que las curvas teoricas consideran el
ensayo en condicidn isotérmica y las curvas experimentales, en especial las de alta velocidad,
se hacen en condiciones de calentamiento adiabatico. Otra de las posibles causas es debido a
los parametros de la modelacion que sirven para calcular las curvas teoricas, ya que estos se
obtienen directamente de las curvas experimentales y puede existir variacion al momento de
determinar cada uno de ellos, por lo que estos tienen gran influencia al momento de hacer la
comparacion entre ambas curvas de fluencia. Sin embargo, si se tiene una desviacion de no
mas del 20% entre las curvas modeladas y experimentales, se puede asumir que el ajuste esta
dentro del rango aceptable. Para los aceros TWIP microaleados de este trabajo de
investigacion, cada uno presentd un buen ajuste ya que la interacciéon de los elementos
microaleantes con la temperatura y la velocidad de deformacion definen en gran parte el
comportamiento de las curvas de fluencia. Como se menciond anteriormente, la mayor
desviacion entre las curvas modeladas y experimentales de los aceros TWIP de este trabajo
de investigacion se present6d cuando la temperatura de deformacion fue mas baja (950°C) y

la velocidad de deformacion fue mas rapida (1 s™).

4.6 Energia de activacion aparente (Quw) necesaria para la deformacion en

caliente

Una estimacion adecuada del valor de la energia de activacion aparente requerida para la
deformacion (Quw) permite obtener mejores predicciones del comportamiento en caliente de
los aceros TWIP, ademas de lograrse mejores ajustes durante la etapa de la modelacion
matematica. Es de importancia destacar que el pardmetro de energia de activacion (Quw),
controla el mecanismo de deformacién en caliente. El valor de Quw, resulta de la interaccion

de dislocaciones con otras dislocaciones, limites de grano y particulas precipitadas durante

78



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

la deformacion plastica. Mientras se tenga una mayor densidad de dislocaciones, mas elevado
sera el valor de Quw y mayor serd la dificultad para deformar el material a altas temperaturas.
Las ecuaciones utilizadas para el céalculo de la energia de activacion aparente para la
deformacion plastica son del tipo Arrhenius, las cuales suponen que la microestructura del
acero permanece constante durante la deformacion, por lo que algunos autores han propuesto

llamar a esta energia, “energia de activacion aparente” [151].

La tabla 4.4 muestra los valores de las constantes determinadas para obtener la energia de

activacion aparente para cada uno de los aceros TWIP bajo estudio.

Tabla 4.4 Constantes para determinar Quw para los aceros TWIP bajo estudio.

Acero TWIP Olay Nav Sav Qunw (kJ/mol)
TWIP-REF 0.0139 2.97 11.56 286.49
TWIP-V 0.0117 3.08 10.83 277.94
TWIP-Nb 0.0134 2.8 12.2 295.2
TWIP-Ti 0.0128 3.07 11.8 303.5
TWIP-Ti/B 0.01387 2.8 12.7 307.5
TWIP-Mo 0.01410 3.1 10.3 274.2

Los valores obtenidos son muy cercanos a los reportados por Cabanas y colaboradores [81].
Ellos reportaron que el alto contenido de Mn aumenta la energia de activacion para el trabajo
en caliente, y retrasa el mecanismo de recristalizaciéon dindmica. También reportan valores
de Quw desde los 230 hasta 350 kJ/mol. Por otra parte, Hamada y colaboradores [151]
reportan valores de Quw para un acero TWIP Fe-25Mn de 377 kJ/mol. Ellos argumentan que
los valores determinados para Quw estan en funcion del contenido de Mn. Estudios realizados
por Gwon y colaboradores [110] reportaron valores de las constantes a y n de 5.57x107° y
6.57 para el acero TWIP sin V y 5.18x107% y 6.99 para el acero TWIP microaleado con V.
La energia de activacion para la deformacion en caliente para el acero TWIP sin V y
microaleado con V fueron de 372.5 kJ mol™ ! y 383.4 kJ mol !, respectivamente. Reyes-
Calderon y colaboradores [41] reportaron valores para aceros TWIP microaleados con Nb,

Vy Tide 434,446y 425 kJ/mol, respectivamente. En este caso, es claro observar un aumento
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en la energia de activacion aparente para la deformacion en caliente inducido por los
elementos microaleantes, siendo el acero TWIP-Ti/B el que mayor energia de activacion

presentd (307.5 kJ/mol).
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4.7 Caracterizacion microestructural de aceros TWIP en condicion de
deformacion en caliente.
4.7.1 Caracterizacion mediante microscopia éptica (MO)

Las figuras 4.28-4.33 muestran las micrografias de los aceros TWIP en condicion de

deformacion en caliente a distintas temperaturas y a distintas velocidades de deformacion.

Figura 4.28 Micrografias de acero TWIP-REF en condicion de deformacion en caliente. a)

950 °C y 5-10* 57, b) 1000 °C y 5-10% 57!, ¢) 1050 °C y 5-10* s'; d) 1100 °C y 5-10* s\,

En las micrografias de la figura 4.28 se puede observar que, a temperaturas de deformacion
mayores y velocidades de deformacion mas lentas, se genera una estructura mayormente
heterogénea donde aparecen granos alargados que todavia no han completado la
recristalizacion. Se hace evidente solo una pequena fraccion de subgranos presentes, lo cual

es indicativo de que los granos recristalizaron dinamicamente, y de igual manera se puede
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apreciar que ocurre la recristalizacion dindmica discontinua, ya que se muestran granos
alargados en el sentido de la deformacion y algunos de los granos recristalizados se
encuentran alrededor de estos granos deformados, lo cual es caracteristico de estructuras de
de recristalizacion dindmica por el mecanismo de collar (necklace). Este tipo de
comportamiento también se present6 en cada uno de los aceros TWIP microaleados bajo
estudio. Sin embargo, se hace evidente la presencia de refinamiento de grano producto,
adicional a la recristalizacion dinamica, de la presencia de particulas precipitadas ancladas

en los limites de grano impidiendo el crecimiento de este.

Figura 4.29 Micrografias de acero TWIP-V en condicion de deformacion en caliente. a)

950 °C y 5-10* s, b) 1000 °C y 510 57!, ¢) 1050 °C y 5-10% 5”5 d) 1100 °C y 5-10" s
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Figura 4.30 Micrografias de acero TWIP-Nb en condicion de deformacion en caliente. a)

950 °C 'y 5-10 5!, b) 1000 °C y 5-10* 571, ¢) 1050 °C y 5-10% s71; d) 1100 °C y 5-10" s°L.
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Figura 4.31 Micrografias de acero TWIP-Ti en condicion de deformacion en caliente. a)

950 °C 'y 5-10 5!, b) 1000 °C y 5-10* 571, ¢) 1050 °C y 5-10% s71; d) 1100 °C y 5-10 s°!
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Figura 4.26 Micrografias de acero TWIP-Ti/B en condicion de deformacion en caliente. a)

950 °C y 5-10* 57!, b) 1000 °C y 5-10% 57!, ¢) 1050 °C y 5-10* s'; d) 1100 °C y 5-10* s°\.
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Figura 4.33 Micrografias de acero TWIP-Mo en condicion de deformacion en caliente. a)

950 °Cy 5-10 5!, b) 1000 °C y 5-10* 571, ¢) 1050 °C y 5-10% s71; d) 1100 °C y 5-10 s°L.

Es importante sefalar que en las figuras 4.28-4.33 se presentan las micrografias de la

condicién de velocidad de deformacion de 5-10™* s’!

, en las cuales el fendmeno de
recristalizaciéon dinamica se presenté mas acusado. Cabe recordar que la recristalizacion
caracteristica de estos aceros a temperaturas elevadas es de tipo discontinuo. Esto a su vez se
refleja en el tamafio de grano, ya que no todos los granos recristalizan de manera constante,
por ende, se tienen diferentes tamafios de grano y presencia de subgranos. Reyes-Calderén y
colaboradores [62] reportaron el mismo tipo de microestructura en probetas de aceros TWIP
microaleados con V, Nb y Ti. Sus estudios demostraron que en muestras a bajas temperaturas

de 900 °C y con una alta velocidad de deformacion 10! s! la recristalizacion es incompleta,

lo cual es acorde con las predicciones de fraccion recristalizada (X) (ver figuras 4.15-4.20).
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Por otra parte, Hamada y colaboradores [144] encontraron, mediante la técnica de EBSD,
presencia de granos recristalizados extremadamente finos, formados en los limites de grano,
alrededor de granos deformados, caracteristico de estructuras tipo “necklace”, en un acero
TWIP microaleado con V y deformado a una temperatura de 1050 °C y velocidad de
deformacion de 1 s, Las microestructuras para ambos aceros muestran que el proceso de
recuperacion dindmica actia en mayor proporcion que la recristalizacion dindmica, cuando
el acero es deformado a mas bajas temperaturas (950 °C), por lo que se nota la presencia de
una microestructura de granos alargados sin recristalizar y granos finos equiaxiales, a
diferencia de mayores temperaturas (1050 °C) donde la recristalizacion dindmica es mas

activa.

Los granos de las muestras deformadas no presentan maclas de recocido como los granos en
condicion de solubilizado. Esto puede ser producto del efecto de la recristalizacion, ya que
al generarse nuevos granos la microestructura cambia, por lo que no se da lugar a la
formacion de las maclas, dando lugar al mecanismo de deslizamiento de dislocaciones.
Estudios realizados por Hamada y colaboradores [152] muestran que al incrementar la
temperatura de 900 a 1000 °C se presenta una microestructura parcialmente recristalizada y
a temperaturas elevadas de 1100 °C se presenta una microestructura completamente
recristalizada con granos de tamafio promedio de 34 um. Esto concuerda con los resultados
reportados en este trabajo de investigacion, ya que a bajas temperaturas de deformacion (900-
1000 °C) se presentd recristalizacion parcial y mayor presencia de estructuras tipo
“necklace”. Por otra parte, a las temperaturas entre 1050 y 1100 °C la presencia de una

microestructura altamente recristalizada se hace presente.

4.7.1.1  Medicion de tamaiio de grano en condicion de deformacion en caliente

La figura 4.34 muestra los resultados de la medicion de tamano de grano promedio en funcion
del parametro de Zener-Hollomon, para cada uno de los aceros TWIP en condicion de

deformacion en caliente.
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Figura 4.34 Tamafo de grano promedio de aceros TWIP en condicién de deformacion en
caliente. a) TWIP-REF, b) TWIP-V, ¢) TWIP-Nb, d) TWIP-Ti, e) TWIP-T1/B, f) TWIP-
Mo.
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Ya que en condicion de deformacion se da la recristalizacion dindmica discontinua se tiene
la tendencia a una variacion en el tamafio de grano, y tener la presencia de granos deformados
con granos recristalizados en sus alrdedores (estructuras de collar), por lo que en general los
valores de tamaio de grano promedio presentan gran desviacion. Al existir recristalizacion
discontinua, nuevos granos equiaxiales se forman a partir de los granos ya deformados, pero
con un menor tamafio. En la figura 4.28, se puede observar las diferencias de tamafio de grano
entre los diferentes aceros TWIP bajo estudio a las distintas temperaturas y velocidades de
deformacion. Se puede observar que el tamaiio de grano sigue una misma tendencia respecto
a la temperatura y velocidad de deformacion es decir, a mayores temperaturas y velocidades
de deformacion mas lentas se observa un tamafio de grano mayor con excepcion del acero
TWIP-Tiy TWIP-Ti/B y conforme la velocidad de deformacion aumenta el tamafio de grano
es menor. Para la condicion de 1050°C con velocidad de deformacion mas lenta el grano es
de tamafio menor debido a que la mayoria de los granos se encuentran recristalizados ya que
a menor velocidad de deformacion, el proceso de recristalizacion se lleva a cabo con
suficiente tiempo. Han y colaboradores [59], informaron que debido a la adicion de 0.15%
de Ti a un acero al Mn, la precipitacion de TiC suprimid el crecimiento de los granos
austeniticos. Por otra oparte, Liang y colaboradores [109], demostraron que mediante la
adicion de elementos de microaleacion tales como Nb y Ti en aceros TWIP se provoca un
aumento en la tasa de endurecimiento por deformacion y refinamiento de los granos durante
el proceso de deformacion en caliente. Aunado a esto, autores como Li y colaboradores [85]
reportaron que el tamafio de grano en un acero TWIP con alto contenido de manganeso Fe—
25Mn-3Si-3Al es significativamente refinado por la adicién del Nb y la formacioén de NbC,
los cuales se colocan en los limites de grano. Por otra parte, Gwon y colaboradores [110],
determinaron que la adiciéon de V en un acero TWIP Fe-17Mn-0.45C-1.5Al1-1Si-xV

contribuy¢ a la reduccion de tamafio de grano, asi como un aumento en la resistencia.

89



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

4.7.2 Caracterizacion mediante microscopia electronica de barrido y EDS

La figura 4.35 muestra las inclusiones de AIN y MnS encontradas en el acero TWIP-REF,
dispersas en los limites de grano y dentro de los granos de austenita. E1 MnS es de naturaleza
eutéctica y se forma a alta temperatura de acuerdo a lo predicho por los diagramas de
equilibrio calculados mediante JMatPro®9.1.2. Yin y colaboradores [153] reportaron que si
el contenido de N es de aproximadamente 30-70 ppm podria ocurrir la formacién de
inclusiones de AIN. Ademads, Zhuang y colaboradores [154] determinaron mediante calculos
termodindmicos que el AIN en los aceros TWIP comienza su formacion desde el estado
liquido, basicamente a una temperatura de 1376 °C y altos contenidos de Al (> 3% en peso),
lo que concuerda con lo reportado en este trabajo de investigacion. Asi mismo, Liu y
colaboradores [155] mencionan que las inclusiones de AIN comienzan su formacién en
estado liquido y poco tiempo después, a unos pocos grados por debajo, las inclusiones de
MnS comienzan a precipitar, como se corrobord en este trabajo de investigacion. El AIN
promueve la nucleacion y formacion de inclusiones de MnS. Por otra parte, la precipitacion
de segundas fases e impurezas en los limites de grano es una de las razones por las que los

aceros austeniticos presentan un refinamiento de grano.
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'b) TWIP-REF EDS

Figura 4.35 a) Inclusiones de AIN-MnS encontradas en el acero TWIP-REF en condicién

de deformacion en caliente a 1050 °C y 5-10"* s, b) Anélisis EDS, ¢, d) Mapeo quimico.

La variacion de la composicidon quimica que muestra el analisis EDS depende en gran medida
de la zona que se elija para realizar el escaneo EDS. El mapeo quimico de la figura 4.35
corrobora la composicion quimica de las particulas complejas encontradas en el acero TWIP

de referencia.

Por otra parte, la figura 4.36 muestra las particulas precipitadas encontradas en el acero

TWIP-V.
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b) TWIP-V EDS
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Figura 4.36 a) Particulas MnS-VC encontradas en el acero TWIP-V en condicion de
deformacion en caliente a 1050 °C y 5-10"* s, b) Anélisis EDS, ¢, d) Mapeo quimico.

Los precipitados de VC se ubican cerca de AIN y MnS, que actian como zonas de nucleacion
y crecimiento de estas particulas. Como se muestra en la figura 4.36, se encontraron
particulas de AIN/MnS dispersas en la matriz austenitica y cerca de ellas también se
encontraron particulas precipitadas de VC del tamafio de 8§ um. Scott y colaboradores [156]
informaron que uno de los beneficios de la microaleacion con V en lugar de Nb o Ti es que
una vez que las particulas precipitan, el V puede volver a disolverse mediante calentamiento
adicional. Ademas, estudios realizados por Ren y colaboradores [157] mostraron que la
adicion de 0.6% en peso de V en un acero austenitico con alto contenido de Mn contribuye a
aumentar el limite elastico de 400 a 513 MPa. Informaron que el efecto de endurecimiento
fue causado por la precipitacion de particulas de segunda fase de V, pero el refinamiento del
grano no causa un efecto de endurecimiento, como también se demostrd en este trabajo de

investigacion.

La figura 4.37 muestra las particulas precipitadas de NbC encontradas e el acero TWIP-Nb.
Estas particulas nuclean preferencialemente en los limites de grano, sin embargo, también se

encuentran dispersas al interiror del grano.
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'b) TWIP-Nb EDS

Figura 4.37 a) Particulas NbC encontradas en el acero TWIP-Nb en condicion de
deformacion en caliente a 1050 °C y 5-10"* s, b) Anélisis EDS, ¢, d) Mapeo quimico.

De acuerdo con Bhattacharyya y colaboradores [158] las particulas de segunda fase de Nb
precipitadas en los limites de grano reducen significativamente la movilidad de los mismos
y retrasan severamente la recristalizacion. Ademas de esto, Gwon y colaboradores [159]
informaron que una combinacion entre el endurecimiento por precipitacion y el retraso en la
recristalizacion en un acero TWIP con adiciones de 0.01-0.1 % en peso de Nb provoco un
incremento en el limite elastico. El trabajo de investigacion realizado por Mejia y
colaboradores [160] demostr6é que el efecto de la adicion de 0.083 % en peso de Nb en un
acero TWIP con 21Mn provoc6 una mejora en la ductilidad en caliente a altas temperaturas
en el rango de 800-900 °C. De la misma manera, Scott y colaboradores [156] demostraron
que la adicion de Nb en un acero TWIP alto en Mn gener6 un refinamiento de grano, asi
como un efecto de endurecimiento, como se corrobora en este trabajo de investigacion.
Ademés, Li y colaboradores [161] informaron que las adiciones de Nb en un acero TWIP de
25% de Mn produjeron la formacion de particulas de NbC, que causan un efecto de
refinamiento y endurecimiento, mejorando el limite eldstico del acero. Por otra parte, Lan y

colaboradores [162] estudiaron el efecto de las adiciones de Nb a un acero TWIP de 15-17%
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de Mn y reportaron que se formaron inclusiones complejas en forma de AIN-MnS actuando
como nucleo de nucleacion de particulas precipitadas de NbC, como también se reporta en

este trabajo de investigacion.

La figura 4.38 muestra las particulas precipitadas de AIN y TiN encontradas en el acero

TWIP-Ti.

'b) TWIP-Ti EDS
T

Figura 4.38 a) Particulas TiN encontradas en el acero TWIP-Ti en condicion de

deformacion en caliente a 1050 °C y 5-10"* s, b) Anélisis EDS, ¢, d) Mapeo quimico.

Los microanalisis EDS confirman que los elementos de las particulas precipitadas
encontradas son Al, Mn, N y S. De la misma manera que el acero TWIP-REF, la mayoria de
las particulas precipitadas fueron AIN y MnS y estas particulas como anteriormente se ha
mencionado, sirven como sitios de nicleo donde precipitan las particulas de segunda fase de
TiN. En concordancia con Dobrzanski y colaboradores [163] la precipitacion de TiN en un
acero TWIP con adicion de 0.009 % en peso de Ti, comienza cuando la temperatura alcanza
los 1350 °C. A medida que la temperatura desciende, la cantidad de TiN que se concentra es
mayor en comparacion con el inicio de la solidificacion, donde el Ti se encuentra en mayor

proporcion. Es bien sabido que el Ti es un elemento de microaleacion que se caracteriza por
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promover la precipitacion de carbonitruros [164], 1o que puede prevenir la formacion de AIN
[165], que afecta negativamente las propiedades mecénicas del producto final, por ejemplo,
el limite elastico y el alargamiento, como se discuti6 anteriormente. Las particulas finas de
segunda fase de TiN son menos perjudiciales para la ductilidad que el AIN precipitado cerca
de los limites de grano [165]. La caracteristica mas importante de TiN es su capacidad para
controlar el engrosamiento del grano austenitico. El trabajo de investigacion realizado por
Han y colaboradores [166], reportd que en un acero 0.15Ti-5Mn la precipitacion de TiC
previene el crecimiento de grano de austenita. De acuerdo con Zamani y colaboradores [167]
las particulas precipitadas de Tiy Nb en un acero TWIP con 31% de Mn mejora la resistencia
mecanica e incrementa el limite elastico. Esto también fue causado por el efecto del
refinamiento del grano ya que las particulas precipitadas bloquean el movimiento de
dislocaciones que se produce durante la deformacion. También informaron que las adiciones
de Ti y Nb causan un incremento en el limite eldstico, y que las particulas precipitadas de
estos elementos pueden causar un alto alargamiento en el acero. Ademas de esto, Kim y
colaboradores [168] demostraron que la adicion de 0.05 % en peso de Ti en un acero
austenitico de 22% de Mn redujo considerablemente la segregacion del fosforo a los limites
de grano por la formacion de Ti (C, N). Esto demostrd que la adicion de Ti evita la formacion

de grietas en la superficie del acero durante los procesos de fundicion.

Por otra parte, la figura 4.39 muestra las particulas precipitadas encontradas en el acero

TWIP-Ti/B.

95



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH
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Figura 4.39 a) Particulas MnS-TiC encontradas en el acero TWIP-Ti/B en condicion de

deformacion en caliente a 1050 °C y 5-10"* s, b) Anélisis EDS, ¢, d) Mapeo quimico.

Este acero también presenta la presencia de particulas complejas de AIN y MnS, que act@ian
como zonas de nucleacién de los precipitados de Ti. De acuerdo con la figura 4.1, la
formacion de carboboruros de elementos microaleantes de la forma TiB2Cs» se inicia a 1240
°C. Sin embargo, dado que el contenido de B es muy bajo (0.02 %), las particulas precipitadas
de B dificilmente pueden detectarse mediante la técnica MEB-EDS, debido a su tamafio
nanométrico. Sin embargo, mediante el uso de la técnica de deconvolucion, se corroboré la
presencia de B en el acero. De esta forma, Mejia y colaboradores [169] reportaron la
presencia de un compuesto Fe23(B,C)s en un acero TWIP con 23% de Mn y con adiciones de
0.014 % en peso de Tiy 0.004 % en peso de B usando la técnica de TEM en réplicas de
carbono. Ademas, las adiciones de B se han utilizado previamente en aceros TWIP debido al
efecto de endurecimiento [169]. Previamente se ha reportado que el B tiende a mejorar el
comportamiento de la fluencia en caliente [170-171]. La ductilidad en caliente puede
mejorarse por el efecto del B cuando se segrega en los limites de grano haciéndolos mas
fuertes debido a un efecto de cohesion. Para reducir los efectos nocivos en los aceros, el B

debe estar en solucion sélida. El B también produce un efecto de ablandamiento por lo que
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la conformabilidad de los aceros microaleados con B es mejor debido a la mejora del flujo
plastico a altas temperaturas [170]. E1 B combinado con C forma carburos estables del tipo
B4C [169]. Contradictoriamente, el B tiene una fuerte tendencia a formar BN, lo que causa
un efecto de fragilidad y puede causar una disminucién de la conformabilidad de los aceros
TWIP. Una practica muy habitual es afiadir otros elementos microaleantes para evitar la
formacion de estos compuestos. Por ejemplo, la adicion de Ti en cantidades estequiométricas

a los aceros microaleados con B provoca primero la formacion de TiN.

Finalmente, la figura 4.40 muestra las particulas precipitadas encontradas en el acero TWIP-

Mo.

a) TWIP-Mo b) TWIP-Mo EDS
Mn
{5
6 um =
c) Mapeo quimico TWIP-Mo d)
«—AIN Mo C
L " &

Figura 4.40 a) Particulas AIN-MoC encontradas en el acero TWIP-Mo en condicion de
deformacion en caliente a 1050 °C y 5-10"* s, b) Anélisis EDS, ¢, d) Mapeo quimico.

Para este acero de igual manera se corroboro la presencia de inclusiones de AIN las cuales
se encontraron en mayor proporcion que las inclusiones de MnS. En el caso de las particulas
precipitadas de Mo, éstas solo pudieron ser visualizadas mediante la técnica del mapeo

quimico.
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Por lo general, se agrega Mo a los aceros TWIP para reducir la temperatura de fragilizacion,
promover la resistencia a la corrosion (agrietamiento por H y S) y aumentar la deformacion
a altas temperaturas [172]. Ademads, algunos autores afirman que se anade Mo a los aceros
para lograr una alta tenacidad y conservar la resistencia después de aplicar un tratamiento
térmico de solubilizado [173-176]. Se ha argumentado que el Mo genera carburos, que
comienzan su formacion en los limites de grano [177] y evitan el crecimiento de grano.
Razavi y colaboradores [178] estudiaron la adicion de 1.3 % en peso de Mo a un acero TWIP
Fe-33Mn-3Si-2Al e informaron un aumento de la resistencia maxima a la traccion (UTS) en
el acero con adicion de Mo de 400 a 600 MPa y un alargamiento superior al 60 %. Otros
autores como Funakawa y colaboradores [179] estudiaron el efecto de la adicion de Ti, V' y
Mo en aceros laminados en caliente de alta resistencia. Informaron que estos elementos de
microaleacion tienden a formar carburos, y especialmente por efecto del Mo, estos carburos
tienden a retardar su engrosamiento. Esto fue corroborado por Wang y colaboradores [180]
ya que encontraron que los elementos de microaleacién como Ti, V y Mo causan una mejora
en el limite elastico de los aceros con alto contenido de Mn debido al efecto de “pining” de
los elementos de aleacion en los limites de grano que evitan el engrosamiento de los granos

de austenita.

4.7.3 Caracterizacion microestructural mediante difraccion de electrones

retrodispersados (EBSD)

La figura 4.41 muestra los mapas EBSD de evolucion microestructural durante la
deformacion en caliente de los aceros TWIP-REF, TWIP-Nb y TWIP-V a 950 y 1050 °C y
velocidad de deformacion de 5-10* s, Por otra parte, la figura 4.42 muestra la evolucion
microestructural durante la deformacion en caliente de los aceros TWIP-Ti, TWIP-Ti/B y
TWIP-Mo a las mismas condiciones de deformacion. Cabe indicar que la coloracion de los
granos de dichas figuras ésta indicada por el tridngulo basico de orientacion colorimétrica

que muestra las direcciones cristalograficas.
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Figura 4.41 Mapas EBSD a diferentes temperaturas y velocidad de deformacion. a), ¢),
e) TWIP-REF, Nby V 2950 °C y 5-10* 5! b), d), f) TWIP-REF, Nby V a 1050 °C y
510 s,

Los resultados de EBSD muestran que a temperaturas de ensayo mas altas coexisten granos
tanto deformados como recristalizados. (4.41 b, d, f). Esto muestra claramente la evidencia
del proceso de recristalizacion dinamica. Las figuras 4.41a, c, e, correspondientes a baja
temperatura, muestran también diferencias en los tamafnos de grano. Casi todos los granos
grandes y deformados a baja temperatura estan subestructurados y con presencia de

estructuras de collar, como es mas notorio en el acero TWIP-Nb. Medina y colaboradores
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[181-182] y Andrade y colaboradores [183] informaron que cuando los elementos de
microaleacion estdn en solucién soélida, estos pueden tener un efecto en retrasar la
recristalizacion. De la figura 4.41 c y d, es evidente el efecto de refinamiento de grano que

produce el Nb y se puede apreciar una microestructura recristalizada casi en su totalidad con

algunos granos deformados.

C:J\T"Ni RETi/B 95(0* G

v

Figura 4.42 Mapas EBSD a diferentes temperaturas y velocidad de deformacion. a), ¢),
e) TWIP-Ti, Ti/B y Mo a 950 °C y 5:10* s’ b), d), f) TWIP-Ti, Ti/B y Mo a 1050 °C y
510 s7L.
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Es bien sabido que los metales y las aleaciones que contienen particulas precipitadas de
segunda fase, pueden tener un efecto marcado sobre la evolucién de la microestructura
durante la deformacion pléstica en caliente, pudiendo afectar el fendémeno de Ia
recristalizacion dinamica [184]. Por lo tanto, estas particulas depositadas en los limites de
grano pueden funcionar como sitios de nucleacion para la recristalizacion [185] y particulas
mas finas normalmente dispersas en la matriz tienden a reducir la cinética de la
recristalizacion. Tal como se observo en este trabajo de investigacion, la recristalizacion
dinamica es promovida cuando se utilizan bajas velocidades de deformacion y altas

temperaturas [186].

Por otro lado, el inicio de la recristalizacion dindmica (DRX) puede ser acelerado por los
elementos de microaleacion, dependiendo de la naturaleza segregativa y difusiva de los
atomos en la red de la austenita [187]. Asi, estd bien establecido que durante la deformacién
en caliente de aceros microaleados con V, el vanadio en solucion solida tiene un efecto

retardante importante sobre el fenomeno de la DRX [183].

Las figuras 4.45-50 muestran los mapas IPF, Kernel y desorientacion, obtenidos para los
aceros TWIP bajo estudio deformados a 950-1050°C y 5-10* s™. Para poder interpretar los
mapas IPF, que muestran la distribucion de la orientacion de los granos, es necesario tomar
en cuenta la distribucion de las direcciones cristalograficas normales a los planos atomicos

de los granos (Figura 4.43).

[001] Austenita fec :

[101]¢

: >, [111]
[111] |/~ "
[101] ¢ o

Figura 4.43 Triangulo de orientacion colorimétrica para los mapas IPF y sus direcciones

cristalograficas.

De la misma manera, para la interpretacion de los mapas de Euler, los angulos que definen
la orientacion cristalina de un grano describen tres rotaciones a lo largo de los ejes

coordenados del cristal, definiendo cada rotacion con un angulo determinado mostrandose
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mediante una coloracion del tipo rojo-verde-azul (RGB por sus siglas en inglés) como se

muestra en el esquema de la figura 4.44.
Austenita fcc
o1: 0° |GG 360°
: 0° N 00°
o2: 0° |G 360°

Figura 4.44 Barra de identificacion para relacion de angulos de Euler.
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Figura 4.45. Imagenes de EBSD del acero TWIP-REF deformado a 950 y 1050 °Cy
5-10* 57! a), b) Mapa IPF, c), d) Mapa de Kernel, e), f) Mapa de desorientacion.
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Figura 4.46. Imagenes de EBSD del acero TWIP-V deformado a 950 y 1050°C y 5-107*
s'' a), b) Mapa IPF, c), d) Mapa de Kernel, e), f) Mapa de desorientacion.
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Figura 4.47. Imagenes de EBSD del acero TWIP-Nb deformado a 950 y 1050°C y 5-10™*
s'' a), b) Mapa IPF, c), d) Mapa de Kernel, e), f) Mapa de desorientacion.
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Figura 4.48. Imagenes de EBSD del acero TWIP-Ti deformado a 950 y 1050°C y 5-10*
s' a a), b) Mapa IPF, ¢), d) Mapa de Kernel, e), f) Mapa de desorientacion.
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Figura 4.49. Imagenes de EBSD del acero TWIP-Ti/B deformado a 950 y 1050°C y
5-10* 57! a), b) Mapa IPF, c), d) Mapa de Kernel, e), f) Mapa de desorientacion.
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Figura 4.50. Imagenes de EBSD del acero TWIP-Mo deformado a 950 y 1050°C y 5-10*
s'' a), b) Mapa IPF, c), d) Mapa de Kernel, e), f) Mapa de desorientacion.
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Se puede observar de las figuras 4.45-4.50 a y b, los colores que indican la orientacion
preferencial de los granos. Es evidente que no existe un color predominante, es decir, no
existe una orientacion mayor, por ende, no existe una textura preferencial de los granos a
ninguna de las dos temperaturas de deformacién. Como se pudo observar de la figura 4.43,
el codigo de direcciones cristalograficas asociadas con los distintos colores encontrados
indica que los granos coloreados de azul tienen una orientacion preferencial en la direccion
[111], por otro lado, los granos coloreados de verde, estan orientados preferencialmente en
la direccion [101] y los granos coloreados en rojo estan orientados preferencialmente en la
direccion [001]. Para el caso de los aceros TWIP deformados a 950 y 1050°C la deformacion
a estas temperaturas no estd mostrando indicios de una orientacion cristalografica
preferencial, lo cual es un indicativo de que el mecanismo actuante en la deformacion a esta
temperatura es la recristalizacion dindmica y a su vez la recuperacion. Sin embargo, en el
acero TWIP-Nb predominan un poco las orientaciones [101] y [001] como se puede observar
en las figuras 4.47 a y b. Por otra parte, las figuras 4.45-4.50 c-d muestran los mapas de
Kernel, y los incisos e y f los mapas de desorientacion. Ambos permiten comparar las
desorientaciones de los granos con respecto al nicleo de estos. De igual manera, estos mapas
no presentan cambios significativos en su coloracion y forma, esto quiere decir que los aceros
TWIP a 950 y 1050°C en condiciéon de deformacion en caliente no presentan defectos
cristalinos que afecten la desorientacion de los granos. Sin embargo, hay breves indicios del
comienzo de cierta orientacion en el acero TWIP-REF y TWIP-Nb a la temperatura de 1050
°C. Es importante sefalar que para poder inducir una cierta textura preferencial, es necesario
prevenir la recristalizacion dindmica durante la deformacion en caliente en los aceros TWIP
[188-189]. La evolucion de la textura en los aceros TWIP austeniticos, dependen fuertemente
de la energia de falla de apilamiento (EFA) [190]. Con una baja EFA es posible desarrollar
texturas tipo brass {110} <112>, tipo Copper {552} <115>, tipo Goss {110} <100>,
componentes de textura tipo “S” {123} <634> asi como también fibras-y (<111>/ ND) [191-
192]. En general, los aceros TWIP tienen la tendencia a desarrollar una textura tipo Brass

despues de cierta deformacion en frio [193-195].

Por ultimo, en las figuras 4.51-4.56 se muestran las funciones de distribucion de orientacion
(ODF’s) de los aceros TWIP en condicion de deformaciéon a 950 y 1050 °C y 5-10*s™!. Como

se menciond anterirmente, las ODF’s permiten observar una distribucion individual de la
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orientacion de granos en funcion de las rotaciones medidas con los dngulos de Euler. Las
ODF’s son calculadas a partir de las figuras de polos y estdn representadas en secciones

constantes del angulo @».

El indice de difraccion obtenido para las muestras de los aceros TWIP en condicion de
deformacion en caliente fue bajo y variante, desde 0.32-2.45 u.a., por lo que en las muestras
de aceros TWIP no se logro obtener una textura preferencial definida de algun tipo conocido
(Copper, Brass, Goss, etc.). Los puntos de mayor intensidad mostrados en los mapas ODF
de los aceros TWIP reflejan el inicio de alguna componente de textura, sin embargo, al no
tener suficiente intensidad no se puede determinar de que tipo es, ademds hay pocos granos
analizados para contar con una estadistica suficiente para hacer un analisis de textura, por lo
que el muestreo es meramente cualitativo. Para llegar a observar alguna componente de

textura preferencial, el indice de difraccidon generalmente se encuentra por encima de 6 u.a.

Para indentificar las componentes de textura en formacion, se utilizaron las relaciones de
conversion descritas en la tabla de la seccion 3.4, asi como plantillas graficas de los puntos
correspondientes a las componentes ideales mas notables, dibujadas con las mismas

dimensiones de los cortes de los mapas ODF.
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E e B
1 phi2 = constant(5)

phi2=10* phi2=15¢ phi2=20*
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0 0.8

phi2=75° phi2=80° phi2=85* phi2=90* phi2=75° phi2=80° phi2=85* phi2=50*

Figura 4.51. Mapa ODF del acero TWIP-REF en condicion de deformacién a 950 y 1050
°Cy510%s!
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Figura 4.52. Mapa ODF del acero TWIP-V en condicion de deformacion a 950 y 1050
°Cy5:10™*s7,
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Figura 4.53. Mapa ODF del acero TWIP-Nb en condicion de deformacion a 950 y 1050
°Cy5:10™*s7,
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Figura 4.54. Mapa ODF del acero TWIP-Ti en condicion de deformacion a 950 y 1050
°Cy5:10™*s7,
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Figura 4.55. Mapa ODF del acero TWIP-Ti/B en condicion de deformacion a 950 y 1050
°Cy5:10™*s7,
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Figura 4.56. Mapa ODF del acero TWIP-Mo en condicion de deformacion a 950 y 1050
°Cy5:10™*s7,

Como se observa en las figuras 4.51-4.56, hay muy pocos puntos donde la intensidad de
difraccion es alta y se tome como un punto especifico de componente de textura. Puede ser
el caso en el que estos puntos sean indicios de la formacién de una textura preferencial
orientada hacia alguna cierta direccion y relacionada a un plano cristalografico. Cabe recalcar
que, en el caso de los aceros bajo estudio, como se ha mencionado con anterioridad la fase
austenita es muy estable. En la figura 4.52, para el caso del acero TWIP-V a 950 °C los
puntos de mayor intensidad se encontraron en los dngulos de Euler ¢2=0° y ¢2=70°. Para la
temperatura de 1050 °C para el acero TWIP-V unicamente se encontrd un punto con alta
intensidad de difraccion a ¢,=80° sin encontrarse ningun plano o direccion de alguna textura
cristalografica en formacion. En la figura 4.53, para el acero TWIP-Nb la intensidad de
difraccion es muy baja, los puntos no presentan una coloracion tan marcada. Como se pudo
observar de las figuras 4.4le y f este acero es el que presenta el mayor indice de
recristalizacion tanto para temperatura de 950 como para la de 1050 °C, por lo que este acero
no presenta movimiento de dislocaciones o algun otro defecto cristalino que pueda inducir a
una desorientacion que guie hacia una textura preferencial. En la figura 4.54 para el acero
TWIP-Ti, el indice de recristalizacion también es alto, por lo que el mapa ODF solo son

visibles dos puntos que presentan una ligera intensidad de difraccion. Los puntos de mayor
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intensidad se encontraron en los angulos de Euler ¢2=50° para la temperatura de 950 °C y
(¢2=15° para la temperatura de 1050 °C. En la figura 4.55 para el acero TWIP-Ti/B, se aprecia
el mismo comportameinto que las figuras anteriores al destacar unicamente un solo punto
para la temperatura de 950 °C a un angulo ¢2=60° y dos puntos de intensidad ¢,=0°y ¢>=45°
para la temperatura de 1050 °C. Por ultimo, en la figura 4.56 para el acero TWIP-Mo se
observa el mismo comportamiento en el mapa ODF encontrando solo dos puntos de
intensidad significativos para la temperatura de 950°C a angulos de ¢2=20° y ¢>=70°, y a la
temperatura de 1050 °C unicamente un punto de intensidad a un angulo ¢>=40°, por lo que

este acero tampoco cuenta con una orientacion y textura preferencial.

La tabla 4.5 muestra la conversion entre los puntos de mayor intensidad de difraccion en las
ODF expresados en términos de (¢1, ¢, ¢2) a indices de Miller (h, k, 1) para planos y

direcciones [u, v, w] para cada acero TWIP bajo estudio.

Tabla 4.5 Componentes de textura de aceros TWIP bajo estudio en condicion de

deformacion a 950 y 1050°C y 5-10*s!.

N Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
1 ©=72.2°, 1=0°, ¢2=0° (1,0,0) [1, 0, 0]
_ |48

2 0=71.8°, 01=61°, $2=90° (0,1,0) 590
N° Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
1 0=80.4°, 01=60.7°, ¢=70° G, 1,0) ;gg]
2 =57°, 01=62.1°, ,=75° 128452

P77 D L 02 6'3'9/(96'7
3 =67°, 91=24°, 2=90° 3101t

o= » Q1= » 2= 4 2 5 ) 6

Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]

B o e 13 11
1 0=69.3°, ¢1=2.2°, ¢2=0 <0,§,§> 1'6'7
e 2814 34
2 0=90°, 01=90°, =70 3’9’9 [O'E'E

N° Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
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1 0=26°, 01=15.7°, 92=80°

N Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
o e 1 2\[14 7
1 0=48.4°, 01=2°, =10 <§,1,7 [E,g, §l
QKO e A0 40 51 1\[171
2 0=86.2°, 01=87.4°, pr=45 o735 _l

Ne° Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
e 5 _1\[3 _
1 0=77.3°, 1=5°, 2=40 (7,1,§> 7,0, 1]
e 844\[3 55
2 ¢=76.5°, 01=46.2°, 2=80 9'5'9 _7, 6'7]

Ne° Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
1 =89.2°, 91=89.5°, ¢,=50° L 1 11
¢=07.27, 01=67.07, (2= 4r ;3 8;3;

N° Angulos de Euler

N Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
2 8\ _ _
1 0=79°, p1=51.5°, p2=15° =13 [2,6,3]

1 0=79.8°, 91=80°, 2=60°

Indices de Miller (hkl) [uvw]

1 11 11 1
4' ’3 8'3'

Ne° Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
1 ©=44°, ¢1=78.5°, 92=0° (0,0,1)[1,0, 0]

. o 3 4\[5 1 4]
2 (p—90 ,(P1—20 ,([)2—45 Z, ,6 §,§,§

N° Angulos de Euler

N Angulos de Euler Indices de Miller (hkl) [uvw]
1 2 ]
1 0=75°, 1=22°, 92=20° (5,0, 1) 510
2 =68°, p1=10°, 2=70° 214141
P8 eI 27 3'2'9)(3'5'2

Indices de Miller (hkl) [uvw]

1 ©=90°, ¢1=39.5°, ,=45°

314 137
4°7'9/14’'7’8
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Reyes-Calderdn [41], reportd la formacion de diferentes patrones de textura en aceros TWIP
deformados en caliente microaleados con Nb, V y Ti. Los patrones de textura se presentaron
conforme disminuia la temperatura de 1100 hasta los 900 °C. En su trabajo de investigacion
reporto la formacion de texturas tipo Cube, Copper, Brass, Goss y Fibra S. También report6
la formacion de texturas Cube—Brass—Goss formadas de 1100 a 900 °C para un acero
TWIP sin microaleante. Para un acero TWIP con 0.06 % en peso de Nb las texturas
Cube—Goss—Cube— Brass se formaron desde 1100 a 900 °C. Por otro lado, para un acero
TWIP con 0.12 % en peso de V anadido, report6 la formacion de la textura tipo Goss. Y para
un acero TWIP con 0.18 % en peso de Ti afiadido, las texturas preferenciales encontradas
fueron Brass—Goss. Por otra parte, Haase y colaboradores [196] observaron el
debilitamiento de la formacion de textura deformada después de un tratamiento térmico de

recocido en acero alto Mn TWIP [197].

4.7.4 Caracterizacion mediante difraccion de rayos-X de muestras en condicion de

deformacion en caliente

En la figura 4.57 se muestra los patrones de difraccion de rayos-X para los aceros TWIP en

condicion de deformacion en caliente a 1050 °C y 5-107* 57!,
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Figura 4.57 Patrones de difraccion de rayos-X de los aceros TWIP en condicion de

deformacion en caliente a 1050 °C y 5-107 5™,

Se tomaron los patrones de difraccion que presentaron mayor indice en recristalizacion, es
decir, los aceros deformados a velocidades de deformacién mas bajas (5:10% s!) y
temperatura de 1050 °C. Estos patrones de difraccion corresponden a una estructura
austenitica FCC en sus diferentes familias cristalinas. Los difractogramas fueron comparados
con las tarjetas de difraccion: PDF 04-017-1598 para los picos de la austenita y PDF 00-052-
0917 para los picos encontrados a 47.3° y a 48.7°, los cuales corresponden a un compuesto
intermetalico metaestable de (Al;FeSiz), formado desde el estado liquido y hacia la zona
liquido-solido cuando el Si se combina con el Al. Samuel y colaboradores [198] investigaron
la naturaleza de este compuesto y determinaron que puede nuclear en diferentes inclusiones
como CaO, TiB> y FeAlOs y determinaron que este compuesto puede transformar al
equilibrio mediante tratamientos térmicos adicionales. Cabe resaltar que los aceros en

condicion de deformacion en caliente a 1050°C y 5-10** s}, no presentaron cambios de fase,
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por lo que se puede aseverar que la austenita se encuentra altamente estable, debido al alto
contenido de Mn que hay en la matriz. Por otra parte, Sravanthi y colaboradores [199]
confirmaron la presencia de este compuesto intermetalico mediante analisis de difraccion de
rayos-X en muestras soldadas mediante proceso GMAW y mediante la técnica de
transferencia de metal en frio (Cold Metal Transfer) de un acero al aluminio. Los picos de
intensidad de este compuesto los encontraron aproximadamente entre los 39 y 50°, muy

cercano a lo reportado en este trabajo de investigacion.

Estudios realizados por Reyes-Calderdn y colaboradores [41] muestran que se encontraron
los mismos picos de la austenita en aceros TWIP microaleados con Nb, V y Ti a los mismos
angulos de 20 y para los mismos planos cristalinos en condicion de homogeneizado,
solubilizado y deformacion. Esto demuestra que la austenita es estable en cada uno de los
tratamientos térmicos y termomecanicos. Por otra parte, los elementos microaleantes como

el B y Mo tampoco inducen la transformacion de la fase austenitica.

4.7.5 Anadlisis de microdureza Vickers de muestras en condicion de deformacion en

caliente

En la figura 4.58 se muestran los resultados obtenidos de los ensayos de microdureza Vickers
realizados a cada uno de los aceros TWIP bajo estudio en condicién de deformacion en

caliente, para cada una de las temperaturas y velocidades de deformacién correspondientes.
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Figura 4.58 Microdureza Vickers promedio de los aceros TWIP bajo estudio en

condicion de deformacion en caliente.

Se puede observar de la figura 4.58 un comportamiento similar entre el acero TWIP de
referencia y cada uno de los aceros TWIP microaleados. Se observa que a altas temperaturas

y bajas velocidades de deformacion la microdureza es menor, esto se corrobora con los
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resultados de EBSD. Por el contrario, a temperaturas de ensayo menores y velocidades de
deformacion altas se observa un incremento en la microdureza de los aceros TWIP. Se
observa que para el acero TWIP-REF la mayor dureza (231.9 HV) se obtuvo en la mas baja
temperatura y la mas alta velocidad de deformacion (950 °C y 10! s!) y para el acero TWIP-
V (226.6 HV) se presenta a 1000 °C y 1072s!.

Los resultados de microdureza mostraron también que el acero que presentd el valor mas alto
de dureza fue el acero TWIP-Nb (242.6 HV) a la temperatura mas baja de 950°C y una
velocidad de deformacion rapida de 1 s™'. Esto puede ser debido a que el mecanismo de
recristalizacion aun no ha avanzado tanto en el acero, por lo que prevalecen granos
deformados, y el deslizamiento de dislocaciones se ve frenado por la reduccion en el limite
de grano, lo que representa un aumento en la densidad de dislocaciones. Los resultados de
microdureza obtenidos para el acero TWIP-Nb son relativamente cercanos con los reportados
por Mercado y colaboradores [200], para un acero TWIP 22Mn-0.06Nb sometido a desgaste.
Ellos reportaron valores de microdureza Vickers de 234 HV para el acero microaleado con
Nbyde 186 HV para el acero de referencia. Dichos valores son asociados a efecto de solucion
solida y endurecimiento por precipitacion, lo cual coincide con este trabajo de investigacion.
El aumento en la tasa de endurecimiento por deformacion (compresion uniaxial)
generalmente se atribuye a una reduccion de la trayectoria libre media del deslizamiento de
la dislocacion. Por otra parte, para el acero TWIP-Ti el mayor valor de dureza encontrado
fue de (222.4 HV), el cual es un valor muy cercano al reportado por Mercado y colaboradores
[201], para un acero TWIP 21Mn-0.05Ti. Ellos reportaron valores de 224 HV para el acero
microaleado con Tiy 207 HV para el acero sin microaleante. El valor mas bajo de dureza lo
presento el acero TWIP-Mo (202 HV) a la temperatura de 1100°C y una velocidad de 5-10*
s'!. En general la dureza de los demas aceros TWIP se mantiene en valores muy similares,
con ligera variacion entre uno y otro, debido a que los microaleantes quedan mayormente en
solucion solida por el tratamiento térmico de solubilizado previamente hecho a los ensayos
de compresion uniaxial, por lo que el efecto de endurecimiento por precipitacion disminuye

y solo se tiene un cierto grado de endurecimiento por deformacion.
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4.7.6 Mapas de procesamiento de aceros TWIP
4.7.6.1 Parametro de sensibilidad a la velocidad de deformacion “m”

Las figuras 4.59-4.64 muestran el ajuste cubico realizado de las curvas log ¢ vs log € a tres

niveles de deformacion de cada uno de los aceros TWIP bajo estudio.

35 3.0 2.5 2.0 A5 -1.0

Figura 4.59. Ajuste cubico de las curvas log ¢ vs log € del acero TWIP-REF. a) e= 0.2,
b) e=0.4, ¢) e=0.8
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Figura 4.61. Ajuste cubico de las curvas log o vs log € del acero TWIP-Nb. a) e=0.2, b)
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Figura 4.64. Ajuste ctbico de las curvas log ¢ vs log € del acero TWIP-Mo. a) e= 0.2, b)
e=0.4, ¢) e=0.8

Los resultados de las graficas log ¢ vs log € (figuras 4.59-4.64), mostraron que el esfuerzo
aumento rapidamente en la etapa inicial, luego las curvas aumentaron ligeramente o se
mantuvieron estables al aumentar la velocidad de deformacién. Este fendmeno indica que los
mecanismos de endurecimiento por deformacion y de ablandamiento dindmico estan
presentes al momento del avance en la velocidad de deformacion y el aumento del esfuerzo
[202]. Durante el proceso de deformacion en caliente, el ablandamiento dindmico se

convierte gradualmente en el mecanismo dominante, especialmente en el flujo estable.

La fluctuacion en m refleja la evolucion de la microestructura interna durante el proceso de
deformacion en caliente. Esto es un indice importante para describir el comportamiento de la
deformacion pléstica. Es mas probable que la sensibilidad a una velocidad de deformacion
alta (valores altos de m) obtenga buenas propiedades de plasticidad, y una sensibilidad a una
velocidad de deformacion baja (valores bajos de m) puede implicar la formacion de defectos
dentro del material [203]. Como se muestra en las figuras 4.59-4.64, y posteriormente en las
figuras 4.65-4.70, los aceros TWIP-REF, -V, -Nb, -Ti y -Mo muestran valores altos de m.
Los elementos microaleantes pueden ayudar a estabilizar la fluctuacion de m como se observa

en las figuras 4.65-4.70. Por otra parte, el B en el acero TWIP-Ti/B tiende a disminuir la

124



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales. UMSNH

temperatura de conformado, es por tanto que el valor més alto de m se presenta a mas bajas

temperaturas.

Las figuras 4.65-4.70 muestran los mapas en 3D del parametro de sensibilidad a la velocidad
de deformacion “m” para los aceros TWIP bajo estudio a los diferentes niveles de
deformacion. Se puede observar que el pardmetro “m” incrementa al aumentar la temperatura
y disminuir la velocidad de deformacion, para todos los aceros a los 3 niveles de deformacion,
a excepcion del acero TWIP-Ti/B donde el parametro “m” incrementa a temperaturas mas

bajas y velocidades de deformacion menores.
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Figura 4.65. Mapa 3D del parametro de sensibilidad a la velocidad de deformacién m

del acero TWIP-REF. a) e= 0.2, b) e=0.4, ¢) ¢=0.8
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Figura 4.66. Mapa 3D del parametro de sensibilidad a la velocidad de deformacion m
del acero TWIP-V. a) e= 0.2, b) £=0.4, ¢) €=0.8
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Figura 4.67. Mapa 3D del pardmetro de sensibilidad a la velocidad de deformacion m
del acero TWIP-Nb. a) e= 0.2, b) e=0.4, ¢) €=0.8
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Figura 4.68. Mapa 3D del pardmetro de sensibilidad a la velocidad de deformacion m
delaceroTWIP T1 a)8—02 b)s 04 c)s 08

Figura 4.69. Mapa 3D del pardmetro de sensibilidad a la velocidad de deformacion m
del acero TWIP-Ti/B. a) e= 0.2, b) e=0.4, ¢) €=0.8
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Figura 4.70. Mapa 3D del pardmetro de sensibilidad a la velocidad de deformacion m del
acero TWIP-Mo. a) e= 0.2, b) e=0.4, ¢) €=0.8

Como se observa en las figuras 4.65-4.70, los valores de m para el acero TWIP-REF a los
distintos valores de deformacion aumentan al incrementar la temperatura (1100°C) y
disminuir la velocidad de deformacién (5-10 s™), a excepcion del acero TWIP Ti/B en el
cual se presenta el aumento del pardmetro m en el rango de temperatura de 950-1050°C y
bajas velocidades de deformacion. Asi mismo, se observa una tendencia similar del valor de
m para los tres niveles de deformacion €= 0.2, 0.4, y 0.8, teniendo valores de m elevados. Un
valor de m por encima de 0.3 corresponde a deslizamiento del limite de grano [204]. De
acuerdo con Ozturk y colaboradores [205] el parametro de sensibilidad a la velocidad de
deformacioén m tiene un gran efecto en la capacidad de absorcion de energia del material.
Este efecto se incrementa si m toma valores positivos. Debido a esto el material tiende a
soportar la deformacion a la cual es sometido antes de llegar a la fractura incrementando su

grado de absorcion de energia.

Para €=0.8, se alcanza el valor més alto de m (2.07) y esto puede ser debido a los mecanismos

de recristalizacion dindmica y deslizamiento de limite de grano. Valores en los rangos de 0.3
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a 0.6 (zonas en verde figuras 4.65-4.70) corresponden a valores intermedios de m donde
pueden presentarse los fenomenos de deslizamiento del limite de grano, recristalizacion y
recuperacion dindmica. A medida que aumenta la deformacion, la region de m>0.3 se hace
mas pequena y solo aparece a temperaturas altas y velocidades de deformacion lentas. Asi
mismo en las figuras 4.65-4.70 se puede observar que valores de m<3 se presentan a bajas
temperaturas y altas velocidades de deformacion. Los valores negativos m<0 (zonas en
purpura) representan condiciones inestables del material como los son: envejecimiento por
deformacion dindmica en el que las dislocaciones en movimiento se bloquean y desbloquean
repetidamente mediante atomos de soluto que se mueven mas rapido [206], formacion de
bandas de cizallamiento e iniciacion y crecimiento de microgrietas [207-208]. Esta claro que
el factor clave que decide el comportamiento dindmico del material en el trabajo en caliente
es la sensibilidad a la velocidad de deformacion del esfuerzo que, en términos fisicos simples,
decide el camino que el material escoge constitutivamente bajo un conjunto dado de

condiciones de trabajo en caliente (por ejemplo, temperatura y velocidad de deformacion).

€609

4.7.6.2 Mapas de eficiencia de disipacion de energia “n

Las figuras 4.71-4.76 muestran los mapas de eficiencia de disipacion de energia (n). El
coeficiente de disipacion de energia 1 esta relacionado con el valor de la entropia interna del
material durante los procesos de deformacion en caliente. Los valores de 1, se calcularon
utilizando la ecuacion (8) y se procedio a la construccion de los mapas de disipacion de

energia a los diferentes niveles de deformacion descritos anteriormente.
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Figura 4.71. Mapas de contorno de eficiencia de disipacioén de energia n del acero
TWIP-REF. a) e= 0.2, b) £=0.4, ¢) €=0.8
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Figura 4.72. Mapas de contorno de eficiencia de disipacion de energia n del acero

TWIP-V. a) e=0.2,b) e=0.4, c) e=0.8
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Figura 4.75. Mapas de contorno de eficiencia de disipacioén de energia n del acero

TWIP-Ti/B. a) e= 0.2, b) £=0.4, ¢) €=0.8
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Figura 4.76. Mapas de contorno de eficiencia de disipacioén de energia n del acero
TWIP-Mo. a) e=0.2, b) £=0.4, ¢) €=0.8
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Como se observa de las figuras 4.71-4.76 el coeficiente de disipacion de energia n tiende a
incrementar cuando la temperatura de deformacion incrementa y disminuye la velocidad de
deformacion. Las zonas que se encuentran en rojo y amarillo corresponden a las zonas donde
la eficiencia de disipacion de energia n es mayor del 60%, estas zonas representarian las
mejores condiciones para el conformado en caliente, es decir, altas temperaturas y bajas
velocidades de deformacion, a excepcion del acero TWIP-Ti/B, en el cual los valores
mayores de 1 se encuentran a temperaturas en el rango de los 950-1000°C y bajas velocidades
de deformacion de 5-10* s™!. Como se ha mencionado anteriormente, los valores de eficiencia
altos representan parte de la energia asociada a los cambios microestructurales del material.
Por lo tanto, es necesario conocer que mecanismos son benéficos para el material y cuales
son perjudiciales. Por una parte, los mecanismos que benefician las condiciones de
conformado del material a altas temperaturas son la recristalizacion dinamica, el
ablandamiento dinamico y el deslizamiento de limite de grano mediante fendémenos
asociados a la difusion. Al contrario, los mecanismos que detrimentan el conformado del
material a altas temperaturas son el incremento de vacancias, agrietamiento, bandas de

cizalladura y algunos otros tipos de inestabilidad plastica [209].

Ya que los aceros TWIP bajo estudio cuentan con contenidos de Mn superiores al 21% en
peso, asi como contenidos de Al, S y N, es muy comun la aparicion de inclusiones no
metalicas como AIN y MnS. El Al tiene afinidad con el N libre, asi como el Mn con el S
disuelto en la matriz, lo que propicia la formacion de ambos precipitados. La presencia de
inclusiones no metalicas en aceros TWIP microaleados tiene un efecto significativo, ya que
¢éstas tienden a afectar la fluencia pléstica en caliente durante la deformacion [210]. Cuando
las inclusiones de MnS y AIN se alojan en los limites de grano, estas pueden facilitar la
formacion de fisuras en el material. Por ende, al saber que las inclusiones no metalicas de
este tipo se encuentran alojadas en estos sitios, ahi es donde se determinaria la existencia de
zonas con menores valores de eficiencia 1, subsecuentemente, zonas de inestabilidad de la
fluencia plastica. En este trabajo de investigacion, las zonas delimitadas en color azul de las
figuras 4.71-4.76 se consideran “sumideros” que presentan las zonas con menores valores de
eficiencia n posiblemente causadas por la presencia de inclusiones no metéalicas de MnS y
AIN. De igual manera, estas zonas presentan la mayor cantidad de recristalizacion dindmica

discontinua, lo que se refleja en zonas con tamafios de grano heterogéneos, granos
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recristalizados alrededor de granos deformados lo cual indica claramente estructuras tipo

“necklace”, las cuales son causas de igual manera de inestabilidades de la fluencia pléstica.

4.7.6.2 Mapas de procesamiento de los aceros TWIP

Una vez obtenido el mapa de disipacion de energia, a través del criterio propuesto por, Kumar
y Prasad [105-106] para predecir la aparicion de inestabilidad de fluencia plastica durante la
deformacion en caliente (ecuacion 9) se procedid a determinar el mapa de inestabilidad para
cada uno de los aceros TWIP. Los mapas de inestabilidad reflejan valores negativos

indicando las regiones donde la fluencia pléstica durante la deformacion es mas inestable.

Las figuras 4.77-4.82 presentan los distintos mapas de procesamiento superponiendo el mapa
de inestabilidad y el mapa de disipacion de energia para los distintos aceros TWIP
microaleados a los diferentes niveles de deformacion descritos anteriormente. Los diferentes
dominios de los mapas de procesamiento se interpretan en funcién de los cambios
microestructurales descritos. Los numeros de contorno representan el porcentaje de

eficiencia de disipacion de energia y las zonas mas oscuras corresponde a las zonas de

inestabilidad de la fluencia plastica.
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Figura 4.77. Mapas de procesamiento del acero TWIP-REF. a) e= 0.2, b) €=0.4, ¢)e=0.8.
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Como se puede observar de las figuras 4.77-4.82 las zonas en escala de grises representan
los valores calculados del parametro de inestabilidad (§) en donde el material presentara
defectos a las temperaturas y velocidades de deformacion que se encuentren dentro de esta

zona.

Para el acero TWIP-REF se presenta una condicion similar a cada valor de deformacion. Se
muestra que las zonas mas seguras para trabajar este acero son a temperaturas por encima de
los 1000 °C y velocidades de deformacion altas y bajas. Sin embargo, los mayores valores
de eficiencia se presentan a altas temperaturas y bajas velocidades de deformacion, por lo
que la zona izquierda superior del mapa seria la zona mas segura para trabajar el material sin

riesgo de defectos.

Para el acero TWIP-ND las zonas de seguridad para trabajar el material al igual que para el
acero TWIP-REF son las zonas de altas temperaturas y bajas y altas velocidades de
deformacion. De igual manera tomado en cuenta el mapa de disipacion de energia para este

material, la mayor eficiencia se encuentra a altas temperaturas 1100 °C y velocidades de
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deformacién de 5-10 s, El efecto que tiene el Nb como microaleante se presenta para la
deformacion de €=0.8 donde se incrementa el rango de seguridad para el conformado del
material desde 950 hasta 1100 °C para velocidades de deformacion de 0.1 s'y 5:10* 57!, Sin
embargo, para velocidades de deformacion entre 0.01 s™' y 0.001 s el rango de temperatura

efectiva para el trabajo en caliente solo se incrementa desde los 950 hasta los 1050 °C.

En el caso del acero TWIP-Ti se presenta una mayor area de inestabilidad en los tres niveles
de deformacion. Se aprecia que las unicas zonas de seguridad son a altas temperaturas como
1100 °C y velocidades de deformacion de 0.1 s y 5-10* s!. Nuevamente tomando en cuenta
el mapa de disipacion de energia para este acero (figura 4.68), la mayor eficiencia n=107,
114 y 123 para e= 0.2, £€=0.4, £¢=0.8, respectivamente, se encuentra en la zona de 1100 °C y
velocidad de deformacion de 5-10 s7!. Esto puede deberse principalmente a la presencia de
particulas precipitadas de TiN y TiC, las cuales comienzan su formacién por debajo de los

1200 °C y pueden llegar a retrasar el proceso de recristalizacion dindmica.

Por otra parte, para el acero TWIP-Ti/B se presenta un cambio en las condiciones de
seguridad para el trabajo de este material a altas temperaturas. Los mapas de procesamiento
a las tres deformaciones establecidas muestran que en el rango de 950-1050 °C a velocidades
de deformacion de 0.1 sy 5:10* s7! serian las zonas seguras para el conformado de este
acero. Sin embargo, las mejores condiciones se presentan a la temperatura de 1050 °C y
velocidad de deformacion de 5-10* s, ya que es donde se presenta el mayor valor de la
eficiencia. Para este acero es evidente el efecto que tiene el B como microaleante ya que
ayuda a disminuir la temperatura que se requiere para el conformado en caliente. Algunos
investigadores [64-146] han informado que el B facilita la fluencia plastica en caliente debido
a un efecto de arrastre de soluto por los d&tomos de B en los limites de grano austenitico y

también presenta un efecto suavizante producido por solucion sélida.

Para el acero TWIP-V las temperaturas efectivas de conformado en caliente van desde 1050
hasta 1100 °C para los tres niveles de deformacion, y la velocidad de deformacion mas

efectiva es 5-10* s}, siendo esta la zona que muestra la mayor eficiencia.

Por ultimo, para el acero TWIP-Mo el mapa de procesamiento muestra cuatro regiones
seguras para el conformado en caliente. La primera se encuentra en el rango de temperatura

de 970 hasta 1010 °C para velocidades de deformacion de 5-10 s™!. La segunda se presenta
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en el mismo rango de temperatura, pero a velocidades de 0.001 s y 0.1 s™. Las zonas dos y
tres se presentan a una temperatura de 1100 °C y velocidades de deformacién de 0.1 sy

5-10%s1. A 1100 °C y 5-10* s”! se presenta una zona con una eficiencia elevada.

Autores como Zhang y colaboradores [107] establecieron el mapa de procesamiento para un
acero TWIP Fe-0.19C-23Mn-1.86A1-0.15Si en el rango de temperaturas de 900-1150 °Cy
velocidades de deformacion de 0.001-20 s™!, mostrando la comparacion de resultados entre
diferentes criterios de inestabilidad basados en el DMM. Ellos determinaron que la
inestabilidad de la fluencia plastica ocurre en el rango de 900-1000 °C con una velocidad de
deformacion de 0.1-20 s!. Por otra parte, Marandi y colaboradores. [108] establecieron el
mapa de procesamiento para un acero TWIP-TRIP Fe-0.11C-21Mn-1.6Al-2.7Si
determinando la zona especifica donde se presenta la recristalizacion dindmica. Esta zona se
encuentra a la temperatura de 800-900 °C con velocidades de deformacion de 0.001-0.01 s!
También reportaron que una zona de inestabilidad se present6 a temperaturas por debajo de

los 900 °C y velocidades de deformacion de 0.01-1 s

Cabe resaltar que para todos los aceros TWIP bajo estudio habria que descartar la posibilidad
de un conformado en caliente a la temperatura de 1100°C y velocidades de deformacion de
0.01s™!, ya que como se observa de los mapas de disipacion de energia, asi como de los mapas
de procesamiento, en esta region existe un “sumidero”, lo cual determina que al trabajar con
esta velocidad de deformacion y temperatura el material serd mas propenso a presentar
defectos. Esta misma condicion se presenta para los aceros TWIP-Ti/B y TWIP-Mo, pero a
una temperatura de 1000 °C donde estos aceros pudiesen presentar defectos al momento del

conformado.
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4.8 Inestabilidad de la fluencia plastica de los aceros TWIP

Las figuras 4.83-4.88 muestran algunas evidencias de la inestabilidad de la deformacion
pléstica de los aceros TWIP durante los ensayos de compresion uniaxial en caliente a una

escala macro y microestructural.

Figura 4.83. Acero TWIP-REF, muestra deformada a 1000 °C y §=5-10% s°!
a) Macrografia de la muestra, b) microestructura de la muestra con presencia de

estructuras “necklace”.

Figura 4.84. Acero TWIP-V, Muestra deformada a 1000 °Cy &= ~0.001 s° 'a) Macrograﬁa

de la muestra, b) microestructura de la muestra con presencia de estructuras “necklace”.

140



Figura 4.85. Acero TWIP-Nb, Muestra defofmada a 1060 °C y éZb.Ol s'! a) Macrografia

de la muestra, b) microestructura de la muestra con presencia de estructuras “necklace”.

Figura 4.86. Acero TWIP-Ti, Muestra deformada a 1050 °C y €=5-10"* s"'a) Macrografia

de la muestra, b) microestructura de la muestra con presencia de estructuras “necklace”.
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Figura 4.87. Acero TWIP-Ti/B, Muestra deformada a 1050 °C y =0.01 s'lha’l)
Macrografia de la muestra, b) microestructura de la muestra con presencia de estructuras

“necklace”.
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“necklace”.

Como se puede observar de las figuras 4.83-4.88, la microestructura es significativamente
afectada por la velocidad de deformacién y de la temperatura de conformado. Esto esta
intimamente relacionado con el pardmetro m y el coeficiente de disipacion de energia . Las
macrografias de las figuras 4.83-4.88 muestran el corte transversal de las probetas ensayadas
a distintas temperaturas y velocidades de deformacion Dichas figuras son de las muestras
deformadas que presentan mayor inestabilidad en la fluencia plastica. Las figuras 4.83-4.88
b) muestran los defectos después de la deformacion de las muestras para cada uno de los
aceros TWIP bajo estudio, donde se aprecia que los mayores defectos localizados fueron:
areas especificas donde se presentd deformacion, asi como también fisuras o inicios de

microgrietas.

En la figura 4.83 correspondiente al acero TWIP-REF se puede observar la microestructura
a 1000 °C y velocidad de deformacion de 5-10* s, Acorde al mapa de procesamiento para
el acero TWIP-REF (figura 4.77), la zona de inestabilidad, con valores de n<30, se encuentra
en el rango de 950-1000 °C y §=5-10"* s™! catalogandola como no apta para la deformacion
en caliente de este material. De igual manera se puede apreciar que la microestructura
presenta granos grandes y deformados aprecidndose un leve comienzo de la recristalizacion

dinamica.

Para el acero TWIP-V (figura 4.84) segin el mapa de procesamiento, las condiciones de

inestabilidad se dan por debajo de la temperatura de 1050°C. La figura 4.84b muestra la
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micrografia de este acero a la temperatura de 1000°C en la cual se aprecia que gran parte de
los granos se encuentran en condicién de deformacion y pocos granos presentan el fendmeno

de recristalizacion dindmica, lo cual es indicativo de estructuras tipo “necklace”.

Para el acero TWIP-ND (figura 4.85) se muestra la microestructura a la temperatura de
1050°C a la cual segtn el mapa de procesamiento correspondiente (figura 4.79) se presentan
las inestabilidades de la fluencia plastica en caliente. Se puede observar, que a mayor
temperatura de deformacion se genera una estructura homogénea, donde se hace evidente
solo una pequena fraccion de subgranos presentes. Zhang y colaboradores [107] reportaron
para un acero TWIP Fe-0.19C-23Mn-1.86A1-0.15Si, que a velocidades de deformacion en el
rango de 0.01-1 s la recristalizacion dindmica es el mecanismo dominante, lo que lleva a

disminuir la fluencia plastica, asi como el valor de m y el valor de la eficiciencia.

Para el acero TWIP-Ti (figura 4.86) a la temperatura de 1000 °C se hace evidente el efecto
de la recristalizacion dindmica discontinua, ya que, a una temperatura menor, los granos se

encuentran aun deformados y apenas comienza el proceso de recristalizacion.

Por otra parte, para el acero TWIP-Ti/B (figura 4.87) segiin el mapa de procesamiento para
este acero a temperaturas por encima de los 1050 °C es donde se dan las condiciones de
inestabilidad y se tiene valores de <25. En la figura 4.87a, se puede apreciar como la probeta
sufrié deformacion excesiva al grado de la aparicion de microgrietas. De igual manera se
parecia que la mayor parte de los granos son heterogéneos y la recristalizacion dindmica se

ve frenada por el efecto de las particulas precipitadas.

Por ultimo, para el acero TWIP-Mo (figura 4.88) se observa que la mayor parte de la
microestructura consta de granos heterogéneos. A la temperatura de deformacion de 1050 °C
se tiene un valor de eficiencia en el rango de n=20-50 por lo que el coeficiente de sensibilidad
a la velocidad de deformacion es bajo (m<0.1), lo cual es un indicativo que puede llegar a

ocurrir un envejecimiento por deformacion dinamica.

Autores como Andrade y colaboradores [211] determinaron que en un acero 0.05C-1.4Mn-
0.035Nb ensayados en compresion uniaxial en caliente a temperaturas entre 900 y 1000 °C
y velocidades de deformacion altas (2 s), ocurre la formacion de NbC. Sus efectos de

fijacion en los limites de grano de austenita ayudan a adquirir una estructura de grano fino.
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Como se puede observar, el mapa de procesamiento del acero TWIP-Nb bajo estudio,
presentd una buena estabilidad de la fluencia plastica en el rango de temperaturas desde 900
hasta 1000 °C y velocidades de deformacion altas de 0.1 s de igual manera a lo reportado
por Andrade y colaboradores. Para este acero se observa mayor presencia de granos
recristalizados. Por otra parte, Rastaregi y colaboradores [212] determinaron mediante el uso
de mapas de procesamiento para un acero 0.75C-0.15V-0.19Si que los VC alojados en los
limites de grano, suprimieron la aparicion de defectos de deformacion a velocidades de
deformacion altas 0.1 s™!. Finalmente, autores como Da Silva y colaboradores [213]
reportaron que la influencia de particulas precipitadas es mas significativa a velocidades de
deformacion altas y temperaturas elevadas. Asi, por ejemplo, las inclusiones no metélicas
como el MnS a estas condiciones pueden favorecer la formacion y propagacion de grietas

debido a la concentracion de la deformacion.
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CONCLUSIONES

I. Sobre las predicciones JMatPro

1. Los diagramas de equilibrio determinados mediante JMatPro muestran las fases mas
relevantes para cada uno de los aceros TWIP, liquido, austenita y los distintos
precipitados que se forman para cada uno de los microaleantes: Ti (C, N) para el caso
del acero Ti, Ti/B, Nb (C, N) para el caso del acero al Nb, V (C, N) para el acero al

V, y Mo(C, N) para el acero microaleado con Mo.

II. Sobre la condicion de solubilizado.

1. Se corroboré que los aceros presentan una microestructura equiaxial de grano
austenitico uniforme con presencia de maclas de recocido y se hace evidente el
refinamiento de grano inducido por los elementos de microaleacion en especial los
aceros microaleados con Ti, Nby V.

2. Las particulas precipitadas de cada uno de los elementos microaleantes son afines a
las particulas complejas de AIN y MnS dispersas en la matriz, ya que estas actian
como sitios de nucleacion y crecimiento de los precipitados. Para cada uno de los
aceros las particulas precipitadas fueron: TiN (TWIP-Ti), TiC (TWIP Ti/B), NbC
(TWIP-Nb), VC (TWIP-V), MoC (TWIP-Mo).

3. La fase dominante en los aceros TWIP es la austenita, y no presenta transformacion
alguna a ferrita o martensita.

4. La microdureza se mantiene en un rango similar debido a que los microaleantes se
encuentran disueltos en la matriz, por lo que el efecto de endurecimiento por
precipitacion es nulo en esta condicion. En general el efecto de endurecimiento se

atribuye mas al refinamiento de grano.

I11. Sobre la modelacion de la fluencia en caliente.

1. Se observd que, a mayores valores de Z, 6, presenta valores mas altos. Se observo
también que el microaleante tiene un efecto poco significativo en el aumento del
esfuerzo pico. Se obtuvieron valores méximos del esfuerzo pico para el acero TWIP-

REF 6,=156 MPa y para el acero TWIP-Nb 6,=179 MPa.
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2. En la etapa de modelacion I, el acero TWIP-Nb mostré el mayor grado de
ablandamiento a mayores temperaturas y valores de Z mas bajos. Mientras que los
aceros TWIP-Mo y TWIP-V presentaron el mayor grado de ablandamiento a mayores
valores de Z y menor temperatura. El acero TWIP-REF mostr6 mayor grado de
endurecimiento. Los elementos microaleantes no tiene mayor influencia en el grado

de endurecimiento del material.

3. Para la etapa de modelacion 11, se hace evidente que la recristalizacion dindmica
requiere de mayor esfuerzo a medida que incrementa el valor Z. Por otra parte, la
velocidad de nucleacion, representada por Kisoo, s mayor para el acero TWIP-Ti. Los
valores obtenidos del exponente de Avrami oscilan en el rango de 1 a 2. El menor
valor de Koy se obtuvo para el acero TWIP-Ti/B, por lo que la cinética de

recristalizacion se da mas rapidamente.

4. Parala etapa de modelacion 111, los valores aparentes del esfuerzo pico determinados
por Acp Y dsp SOn mds altos para el acero TW-Nb. Los valores aparentes del esfuerzo
de estado estable, determinados por Acsss Y Ooss SOn mas altos también para el acero

TWIP-Nb.

5. La mayoria de las curvas presenta un buen ajuste entre los valores tedricos y
experimentales. La desviacion mas notoria se presenta principalmente a mas bajas y
altas velocidades de deformacion. El mejor ajuste que se obtiene de las curvas se

presenta a mayores temperaturas y velocidades de deformacion mas lentas.

IV. Sobre la energia de activacion aparente para la deformacion en caliente.

1. La energia de activacion aparente para la deformacion en caliente Quw aumenta por
el efecto de los elementos microaleantes, siendo el acero TWIP-Ti/B el que presentd

mayor valor de Quw=307.5 kJ/mol.
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Sobre la caracterizacion metalografica, estructural v mecanica en condicion

de deformacion en caliente.

Los resultados de MO demostraron que los aceros TWIP ensayados en compresion
en caliente, presentan el fendmeno de recristalizacion dindmica durante la
deformacion a altas temperaturas principalmente a 1000, 1050 y 1100 °C, asi mismo
para temperaturas de 900 °C con velocidades deformacion lentas (5-107* s'!). También
se corrobora un tipo de recristalizacion dinamica discontinua que propicia la
formacion de estructuras tipo necklace.

Los resultados de MEB demostraron la presencia de particulas precipitadas de
segunda fase AIN y MnS que se encuentran dispersas en la matriz. Estas particulas
actian como sitios de nucleacion y crecimiento de los distintos precipitados de
elementos microaleantes (TiC, TiN, NbC, MoC y BC). Las particulas de MoC y BC
no se lograron detectar debido a la insuficiente resolucion de la técnica.

La austenita sigue siendo la fase predominante, ya que no existe transformacion de
fase. Por otra parte, en todos los aceros se detectd la presencia del compuesto
AlsFeSis.

A la temperatura de 950 °C y una velocidad de deformacién de 1 s™! el acero TWIP-
Nb present6 el valor mds alto de dureza (242.6 HV). A temperatura de 1100 °C y
velocidades de deformacion de 5-10* s™! el acero TWIP-Mo present6 el valor mas
bajo de dureza (202 HV).

Los resultados de EBSD corroboran que particularmente a temperaturas de ensayo
mas altas se observa de manera mas clara el proceso de recristalizacion dinamica
discontinua. A temperaturas mas altas aparecen granos alargados, debido al largo
tiempo de la prueba de compresion (5-107* s™!) y al efecto de la temperatura, y de igual
manera se observa la presencia de estructuras tipo necklace. El acero TWIP-Nb
presento mayor nimero de granos recristalizados a 950 °C y 1050 °C.

Las ODF’s indican que no se presenta una orientacion cristalografica preferencial

para los aceros TWIP en condicion de deformacion a 950 y 1050 °C y 5-10% s
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Sobre los mapas de procesamiento v la inestabilidad de la fluencia plastica.

Los mayores valores del parametro de sensibilidad a la velocidad de deformacion
(m), se presentaron para las temperaturas de 1100 °C y velocidad de deformacién de
5:10* 57!, a excepcion del acero TWIP-Ti/B en el cual los valores mas altos se
encuentran a temperaturas entre los 950 y 1000 °C y velocidades de deformacion de
510% 71,

Los maximos valores de la eficiencia (1) se presentaron a la temperatura de 1100 °C
y velocidad de deformacion de 5-107* ™!, a excepcion del acero TWIP-Ti/B en el cual
los valores mayores se encuentran a temperaturas entre 950-1000 °C y velocidad de
deformacion de 5-10* s™!. La mayor eficiencia la obtuvo el acero TWIP-REF a la
deformacion de 0.8. Las mayores eficiencias de los aceros TWIP-REF, -Nb, -V, -Ti
y -Mo se encontraron a velocidad de deformacion de 5-10* s!. El acero TWIP-Ti/B
presenta zonas de seguridad en el rango de temperaturas de 950 hasta 1050 °C y
velocidades de deformacion de 5-10%y 0.1 s\,

Para los aceros TWIP-REF, -Nb, -V, -Ti y -Mo la zona de seguridad para el
conformado en caliente se presenta a la temperatura de 1100 °C con velocidades de
deformacion de 5-10*y 0.1 s,

En todos los aceros TWIP se presenta una zona de inestabilidad a 1100 °C y
velocidades de deformacion de 0.01 y 0.001 s, donde los valores de eficiencia
alcanzan valores negativos formandose una especie de “sumidero”, lo cual puede
estar relacionado con inestabilidades de la fluencia plastica debido una concentracion

mayor de inclusiones no metalicas de MnS y AIN, asi como estructuras tipo necklace.
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Characterization of inclusions and second-
phase particles in high-Mn TWIP steels
microalloyed with T1, Tv/B, Nb, V and Mo,
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ABSTRACT

In recent yoars there has been an increawe in the field of research of advanced steels thar
have excellent mechawcal propernes combiruryg hugh strength with excellers ducnlity.
Within ths ramge of advanced steels are the siable austemitic phave steels at room
temperature of twinmng induced plasticity known as TWIP. An mwportant aspect o
highlight abowt TWIP steels is thewr additon with differers mucroalioying clements,
gencrally less than 0.20 wi. %, which are forming preciputated phases such as carbides,
nstrides and carborstrides, and directly or inderectly control and or mod fy microstructure
and mechamca properties m these steels. Microalloymg clements can aause a legher

degree of hardening due 10 the formanion of precipisases and gramn refinement. The
present rescarch work snudies the inclusions and second-phase parncies formed m Fe

2iMn |35 1.641 TWIP sseels sucroalloyed with Ti, Nb, V. Mo and TV'B in av-solution
condigon. TWIP steels melted ; nduction furnace were homogenized and hot-rolled at
1200 C with reduction of 60 %. Subsequenly, rolled plates were solubslized at 1100 °C
Sollowed by water quench. Thermodymamucs-based predicnors of sclusions and second-
phases of different TWIP steels were carmed owt wang NatPro® V. 9.1 2. Meallograplec
characeriastion war carried owt by lipht optical and scanming clectron mucroscopics
(LOM, SEM), whale second phase particles charactenization was performed using energy
dispersion spectrascopy (SEM-EDS). Alwo, Vickers microhardness testy were carned owt
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Abstract

High-Mn austenitic twinning- induced plasticity (TW IP) steels have become nowadays one of the most innovative and
attractive materials due to their excellent combination of high streagth and high ductility. Along with this. the addition of
microalloying elements in the composition of TWIP steels genersies a remarkably increae in mechanical properties. The
main objective of this research work is to determine the influence of Nb, V, Mo, T MTﬂ.umweMm
the microstructure of high-Mn suste nitic WIPulsﬁrnﬂm-ﬂ h chamical d conditions. Onoe
melted, TWIP steels wem subjecied to a homoge nt and then hot-rolled with a reduction of d'%. Both pro-
aesses weme carmied out at 100 °C. Aferward, the laminated pieces experimented a solution teatment at 1100 °C and then
were waker-guenched. Equilibrium phase diagrams of the studied TWIP stee ls were calculated by using JMatPro. Metal
lographic characterization was carried out by light optical mic py and scanning electron microscopy-energy dispersive
spectroscopy. X-ray diffraction analyses and Vickers microhandness tests were also performed. In general, = sults showed
that inclusions of MaS and AIN act x5 nuclki for the microalloying elements peecipitation. On the other hand, microalloying
additions to TWIP steels resulied in a grain size mfinement effect, being the Vobearing TWIP sieel the one that presented the
highe st grain sire reduction. X-rey diffraction results showed that austenite phase was stable, 2 no observation of martensie
transformation was noticed. The Ti- and V-bearings TWIP steels exhibited the highest microhardne ss values.

Keywords TWIP sieel - Microalloying elements - Heat and thermoene chanical trestment - Austenite - Second-phase
precipitaies

Introduction

Discovered by Hadfield and Howe [1] in 1888, high-Mn
steels ame the basis for the development of the steels now
known as TWIP (twinning- induced plasticity) steels. These
advanced steels can be specially used in the astomotive
industry but also for structural applications, due o their
acellent combination of both high strength and eloagation.
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TWIP steels have a great capacity of strain hardening,
which produce s a balance of strength elongation superior
to conventional sieels, providing mn ex traordinary formabil
ity together with excellent final me chanical properties [2].
Cuarrently, TWIP steels a= recognized as austenitic sieels of
high plasticity and lensile stength due to the high additions
of Ma (between 15 and 30 wi.%) and a variable amount of
C, both ensuring the stability of the austematic phase at ronen
tmm-ﬂmml deformation lmgnxkh.

tonal def to the classical dislocation
glide [3]. It hus been observed that in stecls with high-Ma
=nd a mind peroentage of C, Al and Si the doemni-

nant deformation mechanism is mechanical twisming [4, 5]
For instance, Grassel et al. [5. 6] observed in TWIP stecls
with Mn content exoceding 25 wi.%, Al peroentage above
3 wiE, Si content sround 2.3 wi.% and C coaknt lower
than 0.4 wi% ensike streagth up to 1400 MPa and clonga
tion shove 8% without reaching fracture. However, these
steels display persisient low yield strength, so, nowadays,
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