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Resumen.

En el presente estudio de investigacién se estudia el efecto de la adicién por separado de los
elementos microaleantes tales como el Ti, Ti/B, V, Nb y Mo sobre el comportamiento de ductilidad en
caliente de un acero TWIP experimental de composicion quimica base Fe-20Mn-0.45C-1.5Si-1.5Al,
solidificados bajo dos condiciones, una rdpida utilizando un molde metadlico y otra lenta usando un
molde de arena silica.

Para ello, se maquinaron probetas de traccién de acero TWIP en la condicidn de solidificacion y se
ensayaron uniaxialmente a cinco temperaturas (700, 800, 900, 1000 y 1100 °C) empleando una
velocidad de deformacion de 10° s™. Asi, el porcentaje de reduccidn de area transversal (%RA) de los
especimenes llevados hasta la fractura, se tomé como medida de la ductilidad en caliente. Con la
finalidad de identificar los fenédmenos y mecanismos involucrados en el comportamiento de la
ductilidad en caliente de los diferentes aceros TWIP estudiados, se llevd a cabo la caracterizacion
metalografica por microscopia éptica, electrdonica de barrido y de transmision, ademas de emplear la
técnica de difraccion de electrones retrodispersados (EBSD).

Los resultados obtenidos muestran el efecto benéfico de microalear el acero TWIP en términos del
esfuerzo pico (o,) ya que en general, se manifiesta un incremento de la resistencia debido a un efecto
endurecedor por solucién sodlida y de endurecimiento por precipitacion, donde el estudio
termodinamico realizado en FactSage® predijo satisfactoriamente la formacién de particulas de
segundas fases precipitadas en un amplio rango de temperaturas (600-1600 °C). Los resultados
muestran una notable mejora de la ductilidad en caliente a temperaturas intermedias de ensayo
(800-900 °C), moderada ductilidad a bajas temperaturas (700 °C) y baja ductilidad a temperaturas
elevadas (1100 °C). El hecho de solidificar el acero TWIP en molde metalico genera refinamiento del
tamanfio de grano, presentando menor segregacion interdendritica y, por lo tanto, mejor ductilidad en
caliente, en comparacion con el acero TWIP solidificado en molde de arena silica. A partir de los
resultados obtenidos se comprobd que la ductilidad en caliente esta intimamente relacionada con los
fendmenos de recristalizacién, de difusion y de precipitacion. Asi, el acero TWIP microaleado con Vy
solidificado en molde metdlico presenté la mejor ductilidad con un valor del 86% de RA,
comportamiento atribuido a la recristalizacién dindmica a través del desarrollo de estructuras de
collar, donde mayor esfuerzo debe de ser aplicado para que las grietas se interconecten y crezcan.
Por su parte, el acero TWIP microaleado con Ti/B y solidificado en molde de arena presentd la mejor
ductilidad con un valor de 82% de RA, debido a un fendmeno de arrastre de soluto, donde los dtomos
de boro aumentan la cohesién entre granos. Asi mismo, las superficies de fractura a bajas
temperaturas muestran un caracter mixto del tipo ductil-fragil, a temperaturas intermedias caracter
ddctil y, a altas temperaturas componentes de fragilidad asociada con la estructura dendritica.

El estudio de cavitacion mostrd el tipo de cavidades que se formaron después de la deformacion,
predominando las cavidades tipo “r”, “I” y “w”. Asi se comprobd que dichas cavidades nuclean
principalmente alrededor de los precipitados alojados en los limites de grano y crecen por un
mecanismo de interconexién o de enpuentamiento.

Por otro lado, la caracterizacion realizada mediante MEB-EBSD para la condicién de deformacién a
traccidn en caliente permitié observar la evolucién de la microestructura, ya que mediciones de
desorientacidon permitieron identificar los granos recristalizados dindmicamente (granos con baja
densidad de dislocaciones y desorientacion menor a 1.5°), asi como obtener la fraccién de dichos
granos recristalizados (X), donde el acero TWIP microaleado con V y solidificado en molde metdlico
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presentd la mayor fraccion recristalizada (X) con valor del 21% conteniendo granos recristalizados
orientados en la direccién preferencial [012]. Ademds, en su mayoria los aceros TWIP solidificados en
molde de arena mostraron grandes granos austeniticos orientados en las direcciones [001]/[101] para
una condicion de mayor deformacién. Consecuentemente, fue posible identificar la orientacion
cristalografica que adoptaron los granos después de la deformacién, mediante el empleo de las
figuras inversas de polos (IPF) y de las funciones de densidad de orientacion (ODF). En general, se
forman débiles texturas, tanto de caracter de deformacién (fibra-y, desde la componente
E{111}<110> hasta la Y{111}<112>) como de recristalizacion (texturas tipo Cubo {001}<100>).

Finalmente, el estudio de precipitados usando MET, mediante el empleo de las técnicas de analisis
puntual (EDX), alta resolucion (HRTEM) y andlisis en campo claro (STEM), permitié conocer la
naturaleza quimica y morfologia de las particulas precipitadas, asi como su distribucién (tanto dentro
del grano como en los limites de grano). Se logrd establecer que en el acero TWIP microaleado con V
se forma el compuesto fino V,C; con morfologia esférica, mostrando un distancia interplanar de 2.034
A en la direccién [200], conteniendo la familia de planos {111}. Por su parte, en el acero TWIP
microaleado con Ti/B se identificaron compuestos muy finos del tipo Fe,3(C,B)s y B,C con distancias
interplanares de 1.6144 y 2.40 A en las direcciones [533] y [021], respectivamente.
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Abstract.

The present work mainly studies the single Ti, Ti/B, V, Nb and Mo microalloyed elements over the hot
ductility in experimental high-Mn TWIP steel having the basic chemical composition Fe-20Mn-0.45C-
1.5Si-1.5Al which were solidified under two different conditions, the first one using a metallic ingot
mold material and the second one using sand ingot mold material.

For this purpose, cylindrical specimens were machined and subject to uniaxial hot tensile tests at five
temperatures (700, 800, 900, 1000, 1100 °C) under a constant true strain rate of 107 s, In this sense,
hot ductility was quantified as the percentage of reduction of transversal area (%RA) of samples
strained to fracture. In a temp to identify the phenomena and those mechanisms related with the hot
ductility behavior of studied TWIP steels, carrying out metallographic characterization through light
optical microscopy (LOM), scanning electron microscopy (SEM), transmission electron microscopy
(TEM) and electro backscatter diffraction (EBSD).

The obtained results show the benefits of using microalloying elements in TWIP steel. As the testing
temperature diminishes the peak stress (o,), since an increase in the resistance is manifested due to a
solid solution and precipitation straightening effects. So, in conjunction it was corroborated the
formation of second-phase particles by the thermodynamic analysis using FactSage® in a wide range
of temperature (600-1600 °C). Results show an improvement at intermediate temperature range
(800-900 °C), moderate hot ductility at the lowest testing temperature (700 °C), and a decrease in hot
ductility at the higher testing temperature (1100 °C). Additionally, it was seen that because of the
solidification route, the use of metallic ingot mold significantly refines the austenitic grain size, which
in turn helps to reduce the interdendritic segregation improving the hot ductility, as compared with
TWIP steels solidified into sand ingot mold. Furthermore, hot ductility behavior could be explained
through atomistic phenomena of recrystallization, diffusion and precipitation. In the case of those
TWIP steels solidified into metallic ingot mold, TWIP steel microalloyed with V showed the best RA
value with 86%, due to the onset of dynamic recrystallization (DRX), which was observed through the
formation of typical necklace structures around austenitic grains. As the specific grain boundary
surface increases as the major stress required for cracking growth. On the other hand, TWIP steel
microalloyed with Ti/B and solidified into sand ingot mold showed the best hot ductility value having
82% of RA, behavior attributed to a solute drag effect, where boron atoms enhance the cohesion
between grains. Besides, fracture surface analysis at the lower testing temperature displayed a mixed
ductile-brittle failure type, a ductile type at the intermediate temperature range and a brittle type at
the higher temperature, which is directly related to a dendritic structure component.

Cavity study has allowed classifying those cavities type which were formed after hot working. In
general, there were observed cavities “r”, “I” and “w” type. In addition, it was possible to determine
that cavities mainly nucleate around second-phase particles precipitated at austenitic grain

boundaries, where they growth due to an interconnection or bridging mechanism.

According to SEM-EBSD results, this characterization technique allowed to track the microstructure
evolution, after hot tensile testing, through local misorientation measurements, in which those grains
having a value less than 1.5° were assumed to be dynamically recrystallized because a low dislocation
density. At this stage it was possible to obtain the recrystallization fraction (X) near to the fracture
surface. TWIP steel microalloyed with V showed the best (X) value as major as 21%, having grains
oriented in the preferential [012] direction. Instead, TWIP steels solidified into sand ingot mold
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showed coarse austenitic grains oriented into [001]/[101] directions, feature which represents a
major deformation condition. Consequently, it was possible identifying the crystallographic
orientation of grains after hot deformation by using the inverse pole figures (IPF) and the orientation
distribution function (ODF). In general, weak deformation (namely y-fiber, spread from E{111}<110>
to Y{111}<112>) and recrystallization ( namely Cube {001}<100>) textures were detected.

Finally, second-phase particles were characterized by TEM. The employment of punctual EDX
analysis, high resolution (HRTEM) and bright field STEM techniques allowed knowing in detail the
nature and morphology of precipitates, as well as their distribution as into the matrix as at the grain
boundaries. Accordingly to this methodology, the fine V,C; sphere compound was characterized in
TWIP steel microalloyed with V, where the interplanar distance is 2.034 A in the direction [200] for
the family planes {111}. On the other hand, in TWIP steel microalloyed with Ti/B were identified fine
compounds such as Fe,3(C,B)¢ and B,C, having 1.6144 and 2.40 A of interplanar distance, in the
directions [533] and [021],respectively.
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Introduccion.

El desarrollo de nuevos grados de aceros se debe principalmente a las demandas realizadas por la
industria y, es indudable que la industria automotriz es la que se encuentra a la vanguardia en el
campo de la investigacién, desarrollo y empleo de estos nuevos materiales. En ainos recientes, la
popularidad de los aceros avanzados de alta resistencia, AHSS (Advanced High Strength Steels, por
sus siglas en inglés) ha evidenciado un gran crecimiento, marcado principalmente por la considerable
actividad de investigacién que actualmente se ha observado, gracias a la ventaja que presentan en
relacion a sus propiedades mecanicas superiores comparadas con los grados de aceros
convencionales y microaleados. Modernas técnicas de procesamiento se han comenzado a utilizar
para fabricar estos nuevos grados de aceros AHSS, las cuales son el resultado de previas
investigaciones que han tratado de dar respuesta a los fendmenos metaldrgicos que gobiernan su
comportamiento, tales como la cinética de transformacién de fase, el efecto de los elementos
microaleantes y el efecto de no equilibrio durante el enfriamiento [1]. Una de las innovaciones
automotrices mas recientes, es el desarrollo de un tipo de aceros, de fase austenitica estable a
temperatura ambiente, de plasticidad inducida por maclaje, conocidos como TWIP (TWinning Induced
Plasticity steel, por sus siglas en inglés), que presentan un alto contenido de manganeso (17-30 % en
peso). Este tipo de aceros AHSS revelan un gran potencial para su aplicacidon en componentes
estructurales automotrices debido a su excelente combinacién de resistencia y ductilidad; es decir,
presentan la habilidad para resistir grades cargas y mantener severas deformaciones sin fallar. Sin
embargo, la aplicacién potencial de los aceros TWIP no sélo debe de limitarse a la industria
automotriz; aplicaciones adicionales pueden existir en otras dreas del transporte, produccién del
petréleo y construccion [2].

En la mayoria de los casos, la deformacion plastica de los metales es causada por el deslizamiento de
dislocaciones; la interaccion de dislocaciones causa un endurecimiento por deformacion,
incrementandose la resistencia durante la deformacién. Sin embargo, en el caso de los aceros TWIP,
el mecanismo de deformacién dominante es por maclado del grano austenitico, donde la formacion
de finas maclas resulta en obstaculos extras para el movimiento libre de las dislocaciones. Este
mecanismo de deformacién esta relacionado con la energia de falla de apilamiento, EFA, o SFE
(Stacking Fault Energy, por sus siglas en inglés), la cual es principalmente funcién de la composicion
qguimica y de la temperatura; valores del orden 20-50 mJ/m? favorecen dicho mecanismo. Asi, los
principales elementos de aleacién son Mn, C, Al e incluso Si, los cuales ayudan a alcanzar la EFA
dentro del rango y estabilizar la fase austenitica [2]. Su comportamiento durante la deformacion en
frio se caracteriza por un alto coeficiente de endurecimiento y que se traduce en una gran capacidad
del material para ser deformado a temperatura ambiente sin sufrir agrietamiento [3,4].

Por otro lado, es importante resaltar que la mayor parte de los trabajos de investigacidn relacionados
con el acero TWIP se han enfocado a estudiar el efecto de su composicién quimica y su
comportamiento durante el trabajado en frio, debido al alto exponente de endurecimiento por
deformacién que desarrolla este tipo de aceros sin sufrir fragilizacién. Debido a este comportamiento,
los aceros TWIP describen resistencias maximas a la traccion de hasta 1200 MPa y alargamientos de
hasta el 70% [5], comportamiento atribuido a un efecto dindmico de Hall-Petch [6], donde los granos
continuamente estan siendo divididos por maclas mecdanicas durante la deformacién, lo cual
contribuye a la alta resistencia y ductilidad.
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De lo anterior, es muy cierto que muy poco trabajo ha sido llevado a cabo para estudiar el
comportamiento de la deformacidn plastica de los aceros TWIP a altas temperaturas, entendiendo
que durante afos la deformacidn plastica en caliente ha sido empleada para conferir a los metales y
aleaciones las formas geométricas deseadas. Aun mas limitados estan los temas relacionados con los
procesos de solidificacién y los efectos que la misma estructura de solidificacion (morfologia
dendritica y tamafno de grano) representa sobre la ocurrencia de otros fendmenos tales como la
segregacion y formacion de particulas de segundas fases por el uso de elementos microaleantes (por
ejemplo, Ti, Nb y V), inclusiones (del tipo AIN y MnS) y otras impurezas, que repercutan directamente
sobre su susceptibilidad al agrietamiento durante el conformado en caliente, causando asi el
deterioro de las propiedades mecdnicas por la multiplicaciéon de diversos defectos. En especifico, la
propiedad de ductilidad en caliente solamente en los uUltimos afios ha recibido atencién [7-13]. Se
considera que la falta de trabajabilidad en caliente es la principal causa del agrietamiento en los
bordes de productos/piezas de acero TWIP durante la laminacidon en caliente. Frecuentemente, el
procesamiento en caliente es acompafado por la formacion de cavidades. Asi, se ha demostrado que
muchos materiales presentan cavitaciéon durante la deformacidon en los ensayos de traccién en
caliente [14]. Las cavidades nuclean en sitios tales como los limites de grano, particulas de segundas
fases y puntos triples entre granos; subsecuentemente, crecen y se entrelazan entre si hasta generar
una falla permanente. En consecuencia, la pérdida de ductilidad puede tener mds de un origen, por
ejemplo, segregacion, precipitacidon y/o ausencia de recristalizacién dindmica, (DRX, Dynamic
recristallization) [15]. Por consiguiente, la mejor manera de evaluar la propiedad de ductilidad en
caliente es a través de ensayos de traccidn en caliente isotérmicos a alta temperatura (aprox. 700-
1100 °C) y velocidad de deformacién lenta, como una medida del porcentaje de reduccién de area
transversal (%RA). Asi, este ensayo ha probado ser una herramienta muy util en el disefio de
programas optimos de trabajo en caliente para evitar el agrietamiento en caliente, particularmente
durante la colada continua y procesos de deformacion plastica en caliente a nivel industrial.

Finalmente, un entendimiento profundo de los fendmenos que suceden durante la solidificacién y
posterior conformado en caliente de los aceros TWIP conteniendo elementos microaleantes,
mostrara las rutas tecnoldgicas que mejor se adapten para su fabricacion en masa bajo en método
eficiente a escala industrial, como lo es la colada continua, y su sucesivo enfriamiento hasta
temperatura ambiente.

Vi
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Hipétesis.

De acuerdo a los estudios reportados en la literatura en torno al efecto de la adiciéon de elementos
microaleantes y la estructura de solidificacidn sobre la ductilidad en caliente de diferentes grados de
aceros, se establece que se produciran los siguientes efectos en el acero TWIP microaleado:

v

Mejoramiento en la ductilidad en caliente con el control del tamafio de grano austenitico y
por ende menor grado de segregacién interdendritica durante la solidificacién, ya que uno de
los problemas mas serios durante la colada de aceros TWIP es la formaciéon de grietas
profundas, las cuales crecen a lo largo de los limites de las burdas dendritas columnares
debido a una severa microsegregacion.

Aumento de la ductilidad en caliente a temperaturas intermedias de trabajado en caliente,
donde la adicion de elementos microaleantes (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo) al acero TWIP modifiquen
los mecanismos de formacidn y propagacion de microgrietas o microcavidades en los limites
de grano.

Generacion de particulas de segundas fases, conteniendo un tamafio especifico y distribucion
determinada, las cuales pueden actuar como sitios de nucleacién para acelerar el inicio de la
recristalizacion dinamica, o retardarla por un efecto de arrastre de soluto.

La generacién de finos granos recristalizados dinamicamente podria mejorar la ductilidad en
caliente, funcionando como obstaculos de baja energia para el avance de microgrietas a lo
largo de los limites de grano austenitico.

Reduccidn significativa del potencial perjudicial de precipitados del tipo BN y AIN a través de
la adicion de Ti al acero TWIP y mantener en solucién sdlida al boro. Bajo esta condicidn, se
espera que la adicién de boro aumente la ductilidad en caliente, debido a que los &tomos de
boro tienden a segregar hacia los limites de grano austeniticos a elevadas temperaturas y
ocupar lugares vacantes inducidos por la deformacién, evitando asi la formacién e
interconexidn de microgrietas e incrementando la cohesién entre granos.

Vi
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Objetivos.

Objetivo general:

Determinar la influencia de los elementos microaleantes (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo), asi como la condicidn
de solidificacidon sobre la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al de plasticidad inducida por
maclaje (TWIP).

Objetivos especificos:

1.

Disefiar y fabricar aceros TWIP de composicién base Fe-Mn-C-Si-Al microaleados por
separado con Ti, Ti/B, V, Nb y Mo.

Disefiar y fabricar aceros TWIP de composicion base Fe-Mn-C-Si-Al microaleados con
diferente estructura de colada, a través de enfriamiento rapido y lento, asi como determinar
la distribucion de elementos segregados.

Estudiar el efecto de los elementos microaleantes (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo) sobre la ductilidad en
caliente mediante ensayos de traccidn uniaxial en caliente a diferentes temperaturas (700,
800, 900, 1000y 1100 °C) y a velocidad de deformacién constante de 107 s™.

Estudiar el efecto de la estructura dendritica y fendmenos de segregacion sobre la ductilidad
en caliente de aceros TWIP microaleados de composicion base Fe-Mn-C-Si-Al.

Determinar el efecto de los elementos microaleantes (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo), asi como del
tamafio de grano, en la formacidon de texturas en el acero TWIP deformado en caliente
después del ensayo de traccion, a través de la técnica de difraccion de electrones
retrodispersados (MEB-EBSD).

Caracterizar las particulas de segundas fases formadas en el acero TWIP mediante el empleo
de microscopia electrénica de barrido (MEB) y de transmisién (MET) usando la técnica de
réplica de carbono.

Determinar el efecto de la condicién de solidificacion (rapida y lenta), asi como la adicién de
elementos microaleantes (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo) en el desarrollo de los mecanismos de
fragilizaciéon tras los ensayos de traccién en caliente en el acero TWIP, en términos de
mecanismos de cavitacion y de formacidn de microgrietas a altas temperaturas.

viii
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Justificacion.

El acero es una aleacion tecnoldgica de grandes aplicaciones; a pesar de presentar ciertas
limitaciones, la correcta eleccion de sus elementos de aleacion y/o microaleacion, su procesamiento
térmico o termomecanico y el disefio éptimo en su aplicacién final, lo siguen conservando como un
material estratégico y potencial y, hasta cierto punto, en un material relativamente econédmico en
comparacién con otros materiales y, en muchos otros casos, hasta ahora insustituible.

Dentro de una nueva generacion de aceros avanzados de alta resistencia, se encuentran los aceros
conocidos con el nombre de TWIP, los cuales presentan una caracteristica muy singular en términos
de propiedades mecdnicas: gran resistencia y elevada ductilidad, ademds de presentar una elevada
absorciéon de energia de impacto. La finalidad de su desarrollo es cumplir con los nuevos
requerimientos energéticos dentro de la industria automotriz, enfocados a reducir el consumo de
combustible y que ayuden a mitigar la contaminacién ambiental, ademds de incrementar la seguridad
e integridad fisica de los usuarios, hablando en términos de choques y colisiones (impacto tecnolégico
y medio-ambiental). El desarrollo de los aceros TWIP ha dejado al descubierto una problematica
relacionada con el procesamiento en caliente, entendiendo a la deformacién pldstica en caliente
como el método mds utilizado para conferir la forma deseada a los metales. Asi, los aceros TWIP
presentan una alta pérdida de ductilidad en caliente, afectando principalmente a aquellas aleaciones
con mayor cantidad de elementos aleantes y microaleantes, atribuida al efecto perjudicial de
segundas fases, segregaciones e impurezas. Por lo tanto, un profundo entendimiento del
comportamiento de la ductilidad en caliente de productos semi-terminados o terminados, marcara el
éxito de una ruta de procesamiento 6ptima y, finalmente, la de produccién en masa de estos
materiales. Es por ello que surge la necesidad de generar conocimiento cientifico y tecnolégico sobre
su comportamiento mecdnico a alta temperatura vinculado a la evolucion de su microestructura. Hoy
en dia, aun son pocos los trabajos de investigacion que abordan estos temas vy, sobre todo, que
esclarecen su comportamiento bajo pardmetros bien definidos. Ademas, sobre todo la actual
instalacion de empresas automotrices lideres en nuestro pais demanda una alta produccion y la
aplicacion de nuevos materiales capaces de cumplir con los estandares de calidad y seguridad. Es aqui
donde este tipo de aceros juega un papel importante en la detonacién de rutas de fabricacion y
conformado, con lo cual se espera que la economia del pais crezca, debido a la demanda de
productos con un alto valor afiadido.

Es por ello que en este trabajo de investigacion se estudiara el tema de la ductilidad en caliente, con
la finalidad de determinar el efecto de la adicion de elementos microaleantes y la estructura de
solidificacién en aceros Fe-Mn-C-Si-Al de plasticidad inducida por maclaje (TWIP), y lograr con ello
establecer los mecanismos asociados a la fragilizacidn en caliente del acero TWIP, y de esta manera
establecer las condiciones que mejor respondan al procesamiento en caliente de este tipo de aceros,
sin sacrificar la calidad final del producto.




Capitulo |

REVISION BIBLIOGRAFICA




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

CAPITULO I
Revision bibliografica.

1.1 Aceros avanzados de alta resistencia de nueva generacion.

Con la finalidad de cumplir con mayores criterios de rendimiento, la industria siderdrgica esta
desarrollando nuevos grados de aceros, los cuales permiten obtener un producto final mds ligero y
ecolégico [16]. En este contexto, a lo largo de todo el mundo existe un gran interés en la introduccion
de nuevos aceros avanzados de alta resistencia, utilizdndose rangos en los niveles de resistencia para
clasificar estos aceros. Asi, se denominan aceros de avanzados de alta resistencia, AHSS (Advanced
High Strength Steel, por sus siglas en inglés), a aquellos aceros que registran una resistencia maxima
entre 270 a 700 MPa, mientras que los aceros avanzados de ultra alta resistencia, A-UHSS (Advanced
Ultra High Strength Steel, por sus siglas en inglés) a aquellos aceros que registran una resistencia
maxima mayor a los 700 MPa [17]. Un acero de alta o ultra alta resistencia proporciona mucha mas
ligereza que un acero convencional, ya que para soportar un mismo esfuerzo requieren de menor
seccion transversal. Asi, estos aceros combinan una alta resistencia con alta ductilidad/formabilidad,
mostrando también un alto potencial de absorcion de energia [1]; propiedades que pueden ser
adaptadas y ajustadas por la correcta eleccidn de los elementos de aleacién y microaleacidn, asi como

del procesamiento termo-mecanico.

1.1.1 Clasificacion.

Dentro de la clasificacion de los aceros avanzados de alta y ultra alta resistencia se encuentran los
siguientes tipos: aceros termo-endurecidos (BH), aceros de doble fase (DP), aceros libres de
intersticiales (IF), aceros de transformacion inducida por deformacién (TRIP), aceros de fase compleja
(CP), aceros multifase (MP), aceros martensiticos (MART), aceros al boro (BS), y de reciente creacién,

los aceros de plasticidad inducida por maclaje (TWIP) [18] (ver figura 1.1).
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Figura 1.1. Clasificacidn y resistencia vs alargamiento para aceros convencionales y AHSS [19].

1.1.2 Caracteristicas generales de los aceros TWIP.

Un acero TWIP es una aleacion austenitica completamente estable a temperatura ambiente que
presenta altos valores de resistencia y ductilidad. La plasticidad inducida por el maclado, TWIP
(TWinning Induced Plasticity, por sus siglas en inglés), se debe a una estructura austenitica, que desde
hace afios se conoce en los aceros Hadfield de alto contenido de manganeso y carbono v, la cual, en
los aceros TWIP, tiene una reducida energia de falla de apilamiento (EFA), la cual esta entre 12 y 35
mJ/m?, lo cual facilita la formacién de maclas durante la deformacion. Si la EFA es menor se formara
martensita € y si es mayor, el mecanismo de deformacién serd el deslizamiento de dislocaciones [20],
manifestando una alta tasa de endurecimiento por deformacién, debido a la relacién deformacién-

nucleacion de maclas [21-24].

Los aceros TWIP fueron desarrollados en 2004 por el profesor George Frommeyer, en el
departamento de tecnologia de materiales del instituto Max Planck para la investigacion del hierro.
Los aceros TWIP contienen entre 20 y 30% en peso de Mn, y considerables cantidades de C, Al y Si,
gue son necesarias para asegurar la estabilidad de la fase austenitica a temperatura ambiente, lograr
la adecuada evolucidn del fenémeno de maclado y obtener un alargamiento de hasta el 90% sin

alcanzar la fractura [25-28].
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Este tipo de aceros exhiben diferentes mecanismos de endurecimiento que dependen fuertemente
de la EFA [29], tales como “deformacidn inducida por deformacién, TRIP”, deformacién inducida por
maclado TWIP” o “deformacién inducida por microbandas, MBIP”. Las explicaciones mas adecuadas
para interpretar el excelente balance entre la resistencia al flujo plastico y la ductilidad de estos
aceros son un atipico mecanismo de deformacion por envejecido dinamico, DSA (Dynamical Strain
Ageing, por sus siglas en inglés) y la ocurrencia de un mecanismo de deformacién no menos
importante como lo es el deslizamiento de dislocaciones [29]. De acuerdo con Gutierrez-Urrutia y
Raabe [30] la combinacion superior de resistencia y ductilidad de los aceros TWIP se debe a un
comportamiento de multiples etapas de endurecimiento por deformacion, asociadas al refinamiento
de subestructuras de dislocaciones y a la subsecuente activacion de la deformaciéon por maclado del

grano austenitico, lo cual permite un incremento continuo del endurecimiento por deformacién.

Ademas, estos aceros se han vuelto populares debido a su gran capacidad de absorber energia, la cual
es el doble de la de un acero de alta resistencia y baja aleacién (HSLA), porque bajo el impacto se
deforman manteniendo la ductilidad debido a un reparto de la energia de deformacién, donde el
material primero se alarga, después se endurece y hasta entonces transmite el resto de la energia de
deformacidn a las regiones vecinas, que también se deformaron. Asi, gracias a esta distribucién de la

energia por toda la superficie, la energia de impacto se absorbe mas eficientemente [20].

1.1.3 Aplicacién de los aceros TWIP.

Los aceros TWIP son actualmente uno de los materiales mas atractivos para aplicaciones
estructurales, tal y como lo muestra el reciente incremento en las investigaciones cientificas y
patentes realizadas en los ultimos afos [29]. Estos son ampliamente considerados para aplicaciones
especificas, tales como en la industria de los trenes rapidos, en la industria de la construccién y, mas
particularmente, en la industria automotriz, donde se debe de cumplir con los nuevos requerimientos
energéticos, enfocados a un menor consumo de combustibles, que ayuden a mitigar la contaminacién
ambiental. Asi mismo, de la mano esta el tema de la seguridad de los usuarios de automdviles,
hablando en términos de choques y colisiones; requiriéndose materiales mas resistentes, mas
dictiles y de gran capacidad de absorcién de energia, que garanticen la integridad fisica de los

usuarios.
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1.2 Metalurgia de los aceros TWIP.

La fabricacion de los aceros AHSS es mds compleja que la de los aceros convencionales. La
conceptualizacién de un acero TWIP se proyecta directamente en el término de composicién quimica,

ya que la presencia de elementos en especifico, causa esa peculiaridad en propiedades mecanicas.

1.2.1 Elementos de aleacion.

1.2.1.1 Efecto de los elementos de aleacion en los aceros TWIP.

El manganeso es denominado el elemento principal de aleacién en el acero TWIP; su funcidn crucial
es estabilizar la fase austenitica [31], ademas de controlar la energia de falla de apilamiento (EFA), ya
que al aumentar el contenido de Mn, se incrementa la EFA por arriba de 20 mJ/m? La figura 1.2
muestra datos experimentales del efecto de la adicién de Mn sobre la EFA en el sistema Fe-Mn [32-
34]. Los datos revelan que al incrementarse el contenido de Mn, la EFA primero disminuye hasta un
valor minimo y después vuelve a crecer. Sin embargo, segun el contenido de Mn en cada aleacion, se

modifica la EFAy, por lo tanto, también el modo de deformacién se ve afectado.

Figura 1.2. Variacién de la EFA como una funcidn del contenido de Mn en el sistema Fe-Mn [32-34].
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El aluminio presenta diferentes efectos en el acero TWIP. Este elemento incrementa
significativamente la EFA; con este incremento se estabiliza la austenita, inhibiendo la transformacion

por deformacién, y — & — «', que ocurre en las aleaciones con alto contenido de Mn durante la

deformacién [35]. Ademas, tiene un efecto de endurecimiento por soluciéon sélida [36]. Finalmente,

debido a su pasividad, el aluminio mejora la resistencia a la corrosién del acero TWIP.

En contraste con el aluminio, el silicio reduce la fase austenitica y promueve la transformacion
martensitica durante el enfriamiento y/o la deformacién [37]. La adicion del 2% de Si a un acero Fe-
27Mn baja la EFA de la austenita, aumentando las fallas de apilamiento, generandose asi sitios de
nucleacién para la martensita € [38]. Por otro lado, la adicién de Si endurece la fase por soluciéon

solida, del orden de 50 MPa por cada 1% de Si [32].

El carbono es considerado el gran estabilizador de la austenita por excelencia, ya que la solubilidad de

éste en la austenita es muy alta, por lo tanto, la estabiliza y la endurece simultaneamente [35].

1.2.2 Elementos de microaleacion en los aceros TWIP.

Los elementos de microaleacion son aquellos elementos que se adicionan en pequefias cantidades,
generalmente menores al 0.20% en peso, que son fuertes formadores de fases precipitadas de
carburos, nitruros y carbonitruros, los cuales controlan y/o modifican directa o indirectamente ciertas

propiedades mecdnicas en las aleaciones ferrosas.

1.2.2.1 Efecto de los elementos de microaleacidn (Ti, B, V, Nb y Mo).

En los aceros austeniticos y, mas especificamente en los aceros TWIP, durante el calentamiento los
granos de austenita son susceptibles a cambiar en tamafio y morfologia. Para evitar este fendmeno
adverso, se agregan elementos microaleantes. Durante el recalentamiento, los elementos
microaleantes precipitan, alojandose en los limites de grano y dislocaciones, inhibiendo asi el
crecimiento de grano. Sobre todo, este efecto retarda el progreso de la recristalizacién [39]. Estos
precipitados también incrementan la resistencia a la cedencia y la resistencia a altas temperaturas

[40]. Singon y colaboradores [41] encontraron que la maxima resistencia se alcanza en una
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determinada temperatura y, por arriba de ella, la resistencia decae debido a la disolucidon de los

precipitados.

El Ti se caracteriza por tener una solubilidad tan extremadamente baja, que la adicién de una
cantidad no muy elevada de este elemento puede inducir la precipitacidon de carbonitruro de titanio
rico en nitrégeno (casi exclusivamente en nitruro) en el acero liquido. Restringiendo la adicion de Ti
puede evitarse la formacién de una fina distribucidon de nitruros en estado sélido. La caracteristica
mds importante de estos nitruros estables a altas temperaturas es su capacidad de controlar el

tamafio de grano austenitico a la temperatura de recalentamiento, previa al conformado en caliente.

El boro y sus compuestos tienen muchas aplicaciones en diversos campos de la metalurgia [42]. EI B
combinado con el C puede formar borocarburos (B,C) muy estables, ya que su disolucidn sélo puede
ser a 2350 °C. El B combinado con el N puede formar nitruros de boro (BN), que son extremadamente
resistentes a la temperatura y sélo pueden ser disueltos a 1600 °C. Por otro lado, considerando un
rango 6ptimo en el caso de los aceros microaleados al boro, de entre 10 a 100 ppm, las diferentes
formas en que se puede encontrar al B son: a) Boro precipitado como M,;3(B,C)s, b) Combinado con el
N como BN, c) Como elemento intersticial en solucidn sélida, d) Como un éxido, pero usualmente en
bajas cantidades. El compuesto M,3(B,C)s es una de las formas microestructurales mas comunes que
se pueden encontrar en aceros con 0.05-0.25% C y 0-130 ppm de B [43]. Ha sido reportado [44] que
sélo el B soluble puede segregar y entonces precipitar después como M,3(B,C)s en los limites de
grano. Probablemente, el B sea el mejor elemento de microaleaciéon considerando costo, efecto y
cantidad [15]. Un aspecto importante a resaltar es que el Ti puede ser asociado al B, ya que con esto
se logra alcanzar en gran medida la templabilidad del acero; de hecho, el Ti ayuda mucho a

incrementar la efectividad del B como elemento de microaleacidn en solucidn solida [45].

El V es el elemento mas efectivo para promover la recristalizacién. La solubilidad del carburo de
vanadio es muy grande, incluso a bajas temperaturas en el rango austenitico. El tamafio de los
precipitados formados a baja temperatura es muy fino, por lo que son muy efectivos de cara al

endurecimiento por precipitacidn [46].

El Nb se caracteriza por retardar la recristalizaciéon de la austenita durante la laminacién en caliente,

debido a la precipitacién inducida por deformacién de carbonitruros de niobio [47]. Durante el
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recalentamiento, estos compuestos se disuelven completamente en la austenita y quedan disponibles
para re-precipitar bajo una fina dispersidn (hasta 20 nm) durante el conformado posterior, a

temperaturas cercanas a los 1000 °C.

El Mo es usado eficientemente y econdmicamente en aleaciones ferrosas debido a que mejora la
templabilidad, reduce la temperatura de fragilizacion, promueve la resistencia a la corrosién
(agrietamiento por hidrégeno y sulfuros), incrementa la resistencia a alta temperatura, mejora la
soldabilidad. En general, el contenido de Mo en los diferentes grados de acero oscila entre 0.2 a 0.5%
en peso y, rara vez excede el 1% [48]. Asi mismo, el Mo ayuda mucho a mejorar la maquinabilidad de

las aleaciones ferrosas.

1.2.3 Sistema ternario Fe-Mn-C.

El diagrama de equilibrio de fases del sistema Fe-Mn ha sido revisado recientemente [49]. En la parte
rica en Fe, el sistema binario parece ser relativamente simple con una curva abierta de la fase
austenitica. Sin embargo, el diagrama metaestable Fe-Mn mostrado en la figura 1.3, revela mucha
mds informacion, la cual es requerida para comprender las microestructuras observadas en
condiciones practicas de no-equilibrio (enfriamiento rapido) (ver figura 1.4). Pequefias adiciones de
Mn tienen un efecto pronunciado en la templabilidad. Esto resulta de la formacién de la martensita
cubica a’. A altos contenidos de Mn se forma la martensita hexagonal €. Ambos tipos de martensita
son generadas por los esfuerzos aplicados y por la transformacion inducida por deformacién de la
austenita retenida. Estabilizar la austenita a temperatura ambiente requiere la adicién de mas Mn,

con un exceso superior al 27% en peso.

Para obtener la fase austenitica a temperatura ambiente con menos del 25% en peso de Mn, se debe
de suprimir la formacion de dichas martensitas. Esto puede ser hecho a través de la adicién de
carbono. La figura 1.5 ilustra que las adiciones de C, en aproximadamente 0.6% en peso, hace posible
obtener una microestructura austenitica libre de carburos y homogénea [49]. De hecho, altas

adiciones de C resultan en la formacién del carburo MsC.
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Figura 1.3. Diagrama de fases metaestable del sistema Fe-Mn [49].

Figura 1.4. Microestructuras formadas en el sistema binario Fe-Mn [49].
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Figura 1.5. a) Campo rico en Fe del diagrama de fases en equilibrio del sistema Fe-Mn-C a 700 °C
mostrando la estabilidad de la fase austenitica en color gris [49] y b) Nuevo diagrama de fases

mostrando los campos de la austenita metaestable [50].

Un enfoque alternativo para obtener aceros TWIP radica en el concepto quimico que implica
adiciones de Al y Si para controlar la EFA. Al respecto, Mesquita y colaboradores [50] han propuesto
un nuevo diagrama donde muestran el drea de la austenita metaestable en funciéon de los elementos
guimicos descritos anteriormente, para asi determinar posibles cambios microestructurales durante

el procesamiento térmico (ver figura 1.5b).

1.2.4 Estudio estructural de aceros TWIP mediante difraccién de rayos-X.

El ensayo de difraccidn de rayos-X se utiliza como un método de analisis de la microestructura, que
permite distinguir las fases presentes en un material, donde algunas de las cuales no pueden
diferenciarse mediante otras técnicas (por ejemplo, las opticas). El fundamento tedrico de esta
técnica se basa en los diferentes angulos de difraccién que presentan las diferentes estructuras

cristalinas en virtud de sus distancias interplanares caracteristicas.

La figura 1.6a muestra la microestructura de un acero TWIP de composicién base Fe-18%Mn-0.6%C.

La estructura observada es Unicamente de la austenita, con relativamente granos burdos, que
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frecuentemente contiene maclas. Los resultados de la difraccion de rayos-X (figura 1.6b) ilustran el

hecho de que este acero TWIP no transforma a martensita durante la deformacion [49].

Figura 1.6. a) Metalografia obtenida por la técnica de coloracion usando una solucion 5% CuCl2,
47.5% HCl y 47.5% de etanol y, b) Patrones de difraccién para un acero TWIP sin deformary
deformado [49].

1.3 Fabricacidn y procesamiento de aceros TWIP.

1.3.1 Fusion.

Desde el punto de vista experimental, los hornos de induccién gradualmente han llegado a ser los
mas ampliamente usados para fundir hierros, aceros y aleaciones no ferrosas. La clave para su total
aceptacion ha sido el excelente control metallrgico acoplado con su relativa facil operacion [51], es
decir, es limpio y eficiente desde el punto de vista energético. Uno de los principales inconvenientes
de emplear estos hornos es la limitada posibilidad de refinamiento; la carga de materiales debe de
estar libre de productos oxidantes y ademas debe ser de composicién quimica conocida, pudiéndose
presentar el caso en que algunas aleaciones o elementos se pierdan debido a la oxidacidn, siendo

necesario afiadirlos nuevamente al bafio.

10
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El X-IP1000 es el nombre comercial de los aceros TWIP que comercializan actualmente las empresas
Arcelor y TKS, manteniendo en secrecia su ruta productiva. Sin embargo, otros fabricantes estan en el
mercado [52]; empresas como Salzgitter AG y Mannesmann-Demag AG Metallurgy, Thyssen-Krupp
Stalh AG y MEFOS han desarrollado plantas piloto para la investigacién y desarrollo del proceso
productivo; proceso que seguramente sera mejorado en los préximos anos, dada la apuesta hecha
por este tipo de aceros (ver figura 1.7). El procedimiento de fabricacién es en continuo, sistema DSC
(Direct Strip Casting), una cinta transportadora arrastra el liquido a una atmdsfera inerte,
produciéndose el primer enfriamiento, tras lo cual, se enfria hasta la temperatura de laminado,
llegando mediante un sistema de transporte a un sistema de laminacién, y acabando en bobinas con
espesores de chapa de 10 a 15 mm. Este sistema se caracteriza por hacerse un solo calentamiento, el

de la colada.

Figura 1.7. Planta piloto de produccién de acero TWIP [52].

11




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

1.3.2 Solidificacion.

La estructura de solidificacidon de aceros con alto contenido de Mn es controlada por las condiciones
de colada, involucrandose la adicidn de los elementos de aleacién y microaleacion, temperatura de
colada, cantidad de masa a colar, caracteristicas de los moldes, etc. En estas condiciones, el control
de la temperatura de vaciado es uno de los aspectos mas importantes para controlar la estructura de
grano de las fundiciones de acero con alto contenido de Mn. Asi, las aleaciones solidifican
generalmente en un intervalo de temperaturas; el rango exacto depende de la composicidn de la
aleacidn. El inicio de la solidificacién es con la formacidn de una delgada pelicula uniforme que estd
en contacto con las paredes del molde, debido a un enfriamiento brusco, formandose
espontdneamente muchos cristales mds o menos equiaxiales como conciencia de una nucleacidn
heterogénea. Debido a la caida de temperatura y velocidad de enfriamiento mas lenta en el metal
aun liquido, la solidificacidon progresa por crecimiento de cristales columnares perpendiculares a las
paredes del molde. El crecimiento sélo puede progresar en tal direccién normal a las paredes, es
decir, hacia el liquido residual, porque en otras direcciones impiden el crecimiento de cristales
similares adyacentes que crecen en las mismas condiciones. La solidificacion se completa por el
crecimiento de los cristales columnares, donde estos llegan a encontrarse en el centro del molde. En
otras ocasiones, puede llegar un momento en el que la temperatura del metal liquido residual sea lo
suficientemente baja para que solidifique antes de completarse el crecimiento de los cristales

columnares, origindndose de nuevo en el centro del molde granos equiaxiales.

1.3.2.1 Efecto de la velocidad de enfriamiento.

Durante la colada ocurre transferencia de calor desde el metal liquido hasta las paredes del molde,
donde la temperatura disminuye hasta disiparse a los alrededores. El proceso involucra tres estados
sucesivos [53]: a) El enfriamiento del metal liquido, b) La solidificacidon y, finalmente, c) El
enfriamiento del metal sdlido. La velocidad de enfriamiento puede ser un indicador de la calidad del
material. Areas de la fundicién que enfrian rapidamente generalmente tienen una estructura de
grano mas favorable, con una menor deposicién de compuestos parcialmente solubles en los limites
de grano. Por lo tanto, estds dreas tienden a tener mejores propiedades tales como resistencia,

alargamiento y dureza. Aquellas areas de la fundicién que enfriaron mas lentamente generalmente

12
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tienden a empobrecer las propiedades del material, ademas de que se favorece la segregacién

[54,55].

1.3.2.2 Crecimiento y tipos de austenita dendritica.

El crecimiento de un cristal en el seno de una aleacién liquida tiene lugar por un proceso dendritico
(ver figura 1.8), que es la consecuencia de que las velocidades de crecimiento son diferentes en cada
una de las direcciones cristalograficas. La fase sdlida comienza a formarse sobre una serie de nucleos
orientados al azar y el crecimiento de estos nucleos se realiza a distintas velocidades en las diferentes
direcciones, manifestdndose este hecho porque en las etapas intermedias existe un esqueleto
cristalino que semeja mucho en su forma arborescente a una hoja de helecho [56]. Al progresar la
solidificacion, los intersticios que quedan entre las ramas dendriticas se llenan de metal liquido v, el
conjunto forma un grano, cuya forma externa estd determinada por su contacto con otros igualmente
formados en el proceso de la solidificacion. Los granos asi formados, cuando se trata de aleaciones
complejas como es el caso del acero TWIP, no son quimicamente homogéneos. El metal que solidifica
ultimamente en los intersticios de las dendritas y entre las distintas dendritas en crecimiento es rico
en ciertas concentraciones de algunos elementos (principalmente Mn), a diferencia que el metal

solidificado inicialmente para formar las dendritas.
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Figura 1.8. Representacion esquematica de la solidificacion y distribuciédn de temperatura de una

aleacién binaria [57].

Nucleos de austenita primaria se forman primero en las paredes del molde. Cuando el
sobreenfriamiento es mayor que el demandado para la nucleacién de la austenita, la nucleacidon
inicia. El enfriamiento constitucional promueve el proceso de nucleacion. La fluctuacion de la
temperatura y el flujo del liquido causa el desprendimiento de algunas dendritas, las cuales flotan
dentro del liquido y crean la propagacion de cristales, sirviendo como nuevos sitios de nucleacion de
la austenita. En el estado de no-equilibrio, debido a la diferencia de soluto existente en el frente de
solidificacion, el gradiente de soluto en frente de las aristas o esquinas de un poliedro es
relativamente grande, y la velocidad de difusién de soluto es rapida. Asi, la velocidad de crecimiento
en las aristas es mds rapida que en una cara, por lo que el poliedro gradualmente crece en una
morfologia tipo estrella, ramificindose después y formando una dendrita [58] (ver figura 1.9). Los
procesos de crecimiento de los ejes cristalograficos primario, secundario y terciario son: en el
comienzo del estado de crecimiento, el rdpido crecimiento en las puntas del octaedro consistiendo

de planos (001) y permitiendo la formacién de una dendrita primaria. Debido a la naturaleza del
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proceso de empaquetamiento en las cercanias del plano (001) y al enfriamiento constitucional del
liguido cercano al cristal, proyecciones o protuberancias (los lugares originales de la dendrita
secundaria) crecen y forman los ejes de la dendrita primaria periédicamente; después en ejes de
cristales secundarios; después, terceros ejes cristalinos crecen sobre las dendritas secundarias.
Dendritas secundarias y terciarias crecen a lo largo de la direccién [100] y perpendicularmente a cada
uno. Asi, es claro que el enfriamiento constitucional origina la morfologia de la austenita desarrollada
secuencialmente desde el plano cristalografico en un cristal celular, después en una dendrita celular y

finalmente en una dendrita [58].

Figura 1.9. Desarrollo de un cristal octaédrico en una dendrita [58].

1.3.2.3 Segregacion.

Como anteriormente se ha expuesto, las dendritas son el resultado de las caracteristicas de
cristalizaciéon; es por ello que la presencia de una estructura dendritica suele indicar
heterogeneidades quimicas y de componentes no metalicos en el acero. Se da el nombre de
segregacion a las variaciones de composicidon quimica que se presenta en las aleaciones metalicas
después de la solidificacién [59]. En los lingotes siempre hay zonas con variaciones sensibles de
composicion. En ellas aparecen porcentajes de algunos elementos, que pueden ser mayores o
menores que los valores medios que tenian las concentraciones de esos elementos en el estado
liguido, dando lugar al denominado acorazado (coring), tal y como se muestra en la figura 1.10. La
segregacion dendritica aparece debido al rapido enfriamiento donde la difusién atémica no es lo

suficientemente rapida para alcanzar el equilibrio, dando lugar a un gradiente de concentracién entre
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los cristales, por consiguiente, la formacidon de una estructura acorazada es un proceso de no-

equilibrio.

Figura 1.10. a) llustracién esquematica de la topologia superficial desarrollada cuando existe

segregacion dendritica y, b) Apariencia en el corte de un plano de un brazo dendritico [60].

1.4 Mecanismos de deformacion plastica en aceros TWIP.

1.4.1 Energia de falla de apilamiento (EFA).

Es ampliamente aceptado que la energia de falla de apilamiento juega un importante papel en la
ocurrencia del efecto TWIP: maclado del grano austenitico. Tal y como se muestra en la imagen de la
figura 1.11, es esencial que la EFA esté dentro de un rango especifico de entre 10-40 mJ/m? para la
ocurrencia de la deformacién inducida por maclado, pudiéndose observar asi el maclado mecéanico
[49]. Cuando el valor de la EFA es bajo, es fécil crear fallas de apilamiento, volviéndose mas dificil el
deslizamiento cruzado de dislocaciones vy, favoreciéndose, por lo tanto, el mecanismo de deformacion
por maclaje [23,61]. Una falla de apilamiento se entiende como un error en la secuencia de
apilamiento de los 4tomos que definen una estructura; asi, la falla de apilamiento en la estructura
FCC del acero TWIP se debe a un error que existe en la secuencia de apilamiento de los planos de
mayor compactacién, cambiando de ABCABCABC a ABCACBCAB [62]. Ya que cualquier imperfeccidon

en la red cristalina incrementa la energia interna en el lugar donde se localiza el defecto. Asi, las fallas
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de apilamiento tienen una energia caracteristica por unidad de drea, llamada energia de falla de
apilamiento (EFA) [63]. La EFA puede ser controlada por dos pardmetros en especifico, la composicion

quimica y la temperatura [35], tal y como se especifica en la figura 1.12.

Figura 1.11. Representacion esquematica que muestra la relacidn entre la EFA y el mecanismo de

deformacién activado en metales y aleaciones FCC [49].

Figura 1.12. Representacidn de la influencia de la EFA sobre las caracteristicas de deformacién de la
austenita [35].

1.4.2 Deformacion por maclado.

En general, la excelente capacidad de endurecimiento local de los aceros TWIP esta relacionada
principalmente a su estructura de una sola fase y a su capacidad de deformar por maclaje. Esta

particularidad en las propiedades mecdnicas resulta del tipo de mecanismo de deformacién que se
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desarrollan en este tipo de aleaciones: maclado de grano austenitico. EIl maclado mecanico y la
transformaciéon de la martensita € son los dos mecanismos competitivos con los mecanismos de
deslizamiento de dislocaciones durante la deformacién de los aceros austeniticos. La deformacién por
maclado involucra un esfuerzo cortante de una magnitud especifica, con lo cual se reorienta una
parte de la red cristalina con respecto a la restante [64], de tal manera que estas dos regiones del
cristal forman una imagen especular en el plano del borde de macla debido a que los dtomos se
desplazan de su posicidon natural. La macla es el plano que separa las dos partes desorientadas del

grano (ver figura 1.13).

Figura 1.13. Movimientos atédmicos en la deformacién por maclado en estructuras FCC por efecto de

una carga a traccion: a) Vista desde el plano (111) y b) Vista desde el plano (011) [65].

Cuando un metal macla, la red dentro de la macla se realinea con frecuencia dentro de una
orientacién de planos deslizantes, los cuales se pueden alinear mas favorablemente con respecto a
los esfuerzos aplicados para el deslizamiento. La macla se forma por rotacién de cada dtomo en el
area deformada alrededor de un eje, a través de su centro y perpendicular a un plano de simetria

llamado plano de maclaje.

La deformacidn por maclado causa un alto valor de endurecimiento instantaneo (valor n) mientras la

microestructura se vuelve mas fina [66]. Los limites de macla resultantes actian como limites de
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grano y refuerzan al acero. El valor de n se incrementa a valores de 0.4 en aproximadamente un 30%
de deformacién y permanece constante hasta un valor de alargamiento de alrededor un 50%. Al
mismo tiempo, el acero se endurece sin presentar signos de fractura, resistiendo grandes cargas

tensiles y pudiendo soportar alta deformacion de su longitud original sin fracturarse.

Un dato muy importante de mencionar es el hecho de que a elevadas temperaturas el maclado se
reduce, sin embargo, el deslizamiento de dislocaciones siempre es uno de los mecanismo dominantes
durante la deformacion plastica [67,68]. De acuerdo a Steinmetz y colaboradores [69], la temperatura
claramente retrasa el inicio del maclaje y simultdneamente baja el esfuerzo de fluencia,
incrementandose de aniquilacion de dislocaciones a través del trepado, e incrementandose la EFA, la
cual en turno incrementa el esfuerzo critico necesario para iniciar la deformacién por maclado. Estos
investigadores también determinaron que a elevadas temperaturas el esfuerzo cortante efectivo
nunca alcanza el esfuerzo critico para el maclado. Este cambio influye directamente sobre la
evolucion de la microestructura, textura, endurecimiento por deformacidon y las propiedades

mecanicas [70].

1.5 Tratamiento termo-mecanico de aceros TWIP.

Una de las herramientas factibles para asegurar las propiedades y para mejorar la calidad de los
productos de acero es a través del procesamiento termo-mecdnico [71]. El procesamiento termo-
mecdnico es una combinacién sofisticada de operaciones de deformaciéon bien establecidas y
tratamientos térmicos bien definidos [72] en una sola etapa de la producciéon para controlar la
microestructura del material, y considerada generalmente como una etapa de manufactura final [73].
Tradicionalmente, las consideraciones para el procesamiento termo-mecanico se han centrado en los
aspectos metallrgicos de obtencién de la microestructura que genere las propiedades mecanicas

requeridas después del laminado en caliente.

1.5.1 Deformacion en caliente.

Los aspectos mds importantes en el comportamiento mecdanico de los metales son la ductilidad y la
resistencia. Ambas propiedades son fuertemente dependientes de la temperatura; en general, la
resistencia disminuye y la ductilidad se incrementa al aumentar la temperatura. La deformacidn

plastica se consigue mediante una variedad de técnicas que, utilizando instalaciones y ciclos de
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fabricacidon apropiados, permiten diversas modalidades de deformacién pldstica del material a
escoger en funcidn de la forma final deseada. Sin embargo, la deformacién plastica en caliente o el
conformado en caliente, se realiza llevando el material a elevadas temperaturas, a fin de obtener
deformaciones importantes aplicando esfuerzos relativamente limitados. Ademas, los procesos de
conformado en caliente permiten la modificacidn de la microestructura. Algunos de los obstaculos a
las dislocaciones empleados en el endurecimiento de los metales son los atomos de soluto, los limites

de grano o sublimites, los precipitados o particulas de segunda fase u otras dislocaciones [74].

1.5.1.1 Endurecimiento por movimiento de dislocaciones.

La resistencia mecanica de un material estd determinada por la facilidad con que esta deforma
plasticamente, es decir, por la movilidad que tengan las dislocaciones durante su deslizamiento en el
proceso de deformacién [75]. Asi, durante la deformacion la densidad de dislocaciones aumenta por
lo que la distancia media entre dislocaciones disminuye, aumentando asi la probabilidad de que
interactuen entre si, por una interaccién repulsiva debido a la presencia de otras dislocaciones. Esto
implica que toda restriccion al movimiento de dislocaciones conducira a un incremento de la
resistencia del material. Debido a que el mecanismo principalmente involucrado durante la
deformacién a altas temperaturas del acero TWIP, es el deslizamiento de dislocaciones. Cuando los
materiales metalicos son deformados se crean dislocaciones y conforme prosigue la deformacidn,
estds se mueven a través de sus planos de deslizamiento. La interaccidn entre sistemas de
deslizamiento, limites de grano o cualquier obstaculo circunstancial bloquea el deslizamiento y crea
acumulacién de dislocaciones. Esta secuencia de creacién y blogqueo continda hasta que las
dislocaciones poseen energia suficiente para sortear dichos obstaculos mediante el denominado

deslizamiento cruzado [76-78].

El endurecimiento por deformacidn es puesto de manifiesto como consecuencia de que una fraccién
de las dislocaciones moéviles que produce la deformacidn, no aflora a la superficie, no se absorbe en
los limites de grano y no se aniquilan entre si. Por el contrario, se almacenen en el cristal e
interactuan entre ellas y con barreras que impiden su movimiento a través de la red cristalina para
fomentar nuevos obstaculos. Ademas del tipo de red cristalina, existen otros factores que influyen en

el endurecimiento por deformacion (puesto de manifiesto en la curva esfuerzo-deformacién) [79]:
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i. La energia de falla de apilamiento. Pardmetro intrinseco del material, definido como la
permeabilidad de un material al movimiento de dislocaciones en su red cristalina y, al mismo
tiempo, la capacidad para generarlas y disociarlas.

ii. Pureza del material.

iii. Orientacion del material.

iv. Temperatura y velocidad de deformacién.

Para temperaturas superiores a 0.5T,,, tiene lugar el deslizamiento de granos y procesos de fluencia
controlados por difusidon, como el deslizamiento y escalado de dislocaciones. Esto ultimo también
puede ocurrir en el rango intermedio de temperaturas y si bien su contribucién al endurecimiento por

deformacién no puede ser significativa, si lo es en los procesos de restauracién y recristalizacion.

1.5.1.2 Endurecimiento por solucion sélida.

En las soluciones sélidas la presencia de dtomos de soluto por lo general crea distorsiones elasticas
en la red de dtomos del disolvente debido a la diferencia de tamafos entre ellos. Estos campos de
deformacidén interactian con las dislocaciones, de manera que mutuamente se ejercen fuerzas entre
dislocaciones y dtomos de soluto. Las interacciones tienden a disminuir la energia del sistema, por lo
que se incrementa la tensién requerida para seguir moviendo la dislocacién fuera del campo de
deformacién generado por el atomo de soluto. Esta reduccién en la movilidad de las dislocaciones y el
consecuente incremento de la tensién es lo que provoca el endurecimiento del material. Sin
embargo, la diferencia de tamafios entre dtomos de soluto y de disolvente no es la uUnica causa del
endurecimiento en las soluciones sélidas. Se conoce que las interacciones eléctricas y quimicas entre
atomos de soluto y del disolvente, o sus diferentes mddulos eldsticos suponen una restriccion

adicional al movimiento de las dislocaciones [74,75,95].

Los limites de grano representan un obstaculo muy efectivo al movimiento de las dislocaciones, ya
que al ser una zona de desajuste atdmico que acomoda las diferencias de orientacidn cristalografica
entre granos adyacentes, se interrumpen los planos de deslizamiento. Asi, durante la deformacién las
dislocaciones se detienen al llegar al limite de grano, acumulandose e incrementando la tensién
necesaria para continuar con la deformacién. Con la disminucidn del tamafio de grano aumenta la

fraccion de superficie de limite de grano por unidad de volumen, de manera que aumenta el nimero
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de obstaculos a las dislocaciones y en consecuencia la resistencia del material. En este sentido, se han
obtenido relaciones de proporcionalidad entre el limite elastico de un material y su tamafio de grano.
De estas relaciones la mas conocida y empleada es la de Hall-Petch, valida para un amplio rango de
materiales y de tamafios de grano. Fisicamente la relacién de Hall-Petch ha sido interpretada
considerando que las dislocaciones se apilan al llegar a un limite de grano hasta crear una
concentracién de tensiones lo suficientemente alta como para provocar la emisidn de dislocaciones al
otro lado del limite de grano. De esta manera, el comienzo de la deformacién plastica en granos
adyacentes estard determinada por la resistencia del limite de grano, su capacidad para emitir

dislocaciones y la cantidad de dislocaciones apiladas creando una concentracién de tensiones [74].

Las particulas de segunda fase dispersadas en la matriz del material pueden contribuir notablemente
al endurecimiento, incluso si su fraccion en volumen es baja [74]. Como se ha comentado, el
endurecimiento se produce por la restriccion del movimiento de las dislocaciones, por lo que el grado
de endurecimiento estard influenciado por factores como el tamafo y forma de la particula, la
distancia entre ellas, la naturaleza de la intercara particula-matriz y la dureza de dichas particulas.
Usualmente cuando las particulas se producen a partir de la descomposicién de una soluciéon sélida
supersaturada, poseen una intercara que inicialmente es coherente con la matriz y a medida que las
particulas van creciendo éstas van perdiendo la coherencia con la matriz y la intercara se vuelve
incoherente [75]. Cuando las particulas son pequefias y coherentes con la matriz tienden a ser
cizalladas por las dislocaciones, elevando asi la tensién necesaria para mover las dislocaciones. En
cambio, cuando las particulas son mas grandes y no coherentes con la matriz, se convierten en
barreras impenetrables, que las dislocaciones sdlo pueden contornear con cambios considerables en
su curvatura, incrementandose alin mas con este mecanismo la tensidon necesaria para mover a las
dislocaciones. Sin embargo, esto no implica que particulas mas grandes invariablemente conduzcan a
un mayor endurecimiento, ya que para una fraccion en volumen constante de particulas, el
crecimiento de las mismas conduce a un aumento de la distancia interparticular. Es importante
mencionar que cuando las particulas son nanométricas, es bastante dificil comprobar si las particulas
son cizalladas o contorneadas, asi como el tamafio limite en que el mecanismo cambia y serd
necesario aplicar ambos ciertos modelos para conocer la tensidén minima necesaria para que las

dislocaciones superen los precipitados durante su deslizamiento.
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1.5.2 Mecanismos de ablandamiento.

1.5.2.1 Recuperacion dindmica (DRV).

La recuperacion dindmica provoca la aniquilacion de pares de dislocaciones, asi como su
reordenamiento y la formacién de una estructura estable de subgranos, que no son otra cosa mas
gue celdas con densidad de dislocaciones relativamente bajas rodeadas de limites con alta densidad
de dislocaciones (ver figura 1.14). Este proceso ocurre sin que se lleguen a formar nuevos granos,
tiene lugar rdpidamente en materiales con alta EFA (cristales BCC), y lentamente en materiales con
baja EFA (cristales FCC, excepto el Al). La velocidad de endurecimiento por deformacion disminuye
debido al aumento en la velocidad de aniquilacién de dislocaciones, que a su vez es proporcional a la
propia densidad de dislocaciones [80]. Todo esto da lugar a la fluencia en estado estable, es decir, se
genera la misma cantidad de dislocaciones que las que se aniquilan, desarrolldandose una
subestructura estable. En materiales con baja EFA, la recuperacion dindmica progresa mds
lentamente provocando que la densidad de dislocaciones aumente apreciablemente con la
deformacion; asi, las diferencias locales de densidad de dislocaciones son suficientemente elevadas
como para permitir la migracién de limites de grano y, por lo tanto, permitir la nucleacién de la

recristalizacion durante la deformacion [81].

Figura 1.14. Representacion de las diferentes etapas de la recuperacion dinamica: a) Generacion de
dislocaciones, b) Formacién de celdas, c) Aniquilacion de dislocaciones, d) Formacion de subgranos y,

e) Crecimiento de granos [81].

Los cambios microestructurales que ocurren durante la recuperacién afectan a las propiedades
mecanicas y, por lo tanto, la recuperacidon se mide a menudo mediante cambios en el esfuerzo de
cedencia o en la dureza del material [82]. El aumento de la temperatura promueve los procesos
térmicamente activados, tales como el deslizamiento cruzado y trepado de las dislocaciones, por lo

que las dislocaciones se desbloquean e interaccionan con otras (interaccién de largo alcance). A

23




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

través del trepado las dislocaciones pueden dejar sus planos de deslizamiento para organizarse en
arreglos o patrones energéticamente mas favorables, es decir, pueden aniquilarse mutuamente o
dejar el cristal por completo [83]. Durante las etapas iniciales de la deformacién, debido al
incremento de tensién, las dislocaciones interactian y se multiplican. A medida que la densidad de
dislocaciones aumenta (fuerza motriz), la cinética de recuperacién dinamica (DRV) también aumenta
y durante este periodo se forma se forma una subestructura de limites de bajo angulo y de subgranos
[84]. Esta formacidn también es conocida como poligonizacion (ver figura 1.14). A cierto valor de
deformacidn, las cinéticas de endurecimiento por deformacién y las de DRV alcanzan un equilibrio
dinamico y la densidad de dislocaciones permanece constante [85].Todo esto da lugar a un estado de
fluencia estable, es decir, se generan tantas dislocaciones como las que se aniquilan, desarrollandose

una subestructura estable de dislocaciones (ver figura 1.15).

Figura 1.15. Jerarquia de microestructuras en metales policristalinos deformados por deslizamiento:
a) Dislocaciones, b) Limites de dislocaciones, c) Bandas de deformacién y transicion dentro de un

grano, d) Bandas de corte y e) Barreras densas de dislocaciones [84-88].

Ademas, la posibilidad de que ocurran procesos de difusion y autodifusién a altas temperaturas,
asegura que ocurran procesos de recuperacidén tan pronto como aparecen las dislocaciones durante
la deformacidn plastica. Asi, una vez que se establece la recuperacién se puede contrarrestar el
efecto de endurecimiento por deformacion y la curva de esfuerzo-deformacién verdadera llega a ser

horizontal, tal y como se muestra en la figura 1.16.

24




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

Figura 1.16. Curva esfuerzo-deformacidn verdadera mostrando la recuperacién dinamicay

recristalizacion dinamica [82].

1.5.2.2 Recristalizacion dindmica (DRX).

La formacidn de nuevos granos libres de deformacion a partir de materiales deformados es llamada
recristalizacion [81]. La recristalizacién ocurre mediante una nucleacion de granos libres de
deformacién y su crecimiento en la cual se consume a la microestructura deformada. La
recristalizacion difiere de la recuperacion por el hecho de que el incremento en el tamafio de los
granos libres de deformacién se facilita por el movimiento de limites de angulo grande. Estas
fronteras de angulo grande actuan como fuentes de dislocaciones conforme migran a través del
material, resultando simultaneamente en el consumo de la matriz deformada y el crecimiento en la

densidad de dislocaciones del material.

La recristalizacion dindmica provoca la eliminacion de gran nimero de dislocaciones por la migracion
de limites de grano, lo que a su vez da lugar a un proceso de fluencia estable. Aunque en esencia, la
recristalizacién estdtica y dinamica producen un ablandamiento en el material, deben de analizarse
como fenémenos separados. En la figura 1.17 se esquematiza la diferencia entre la recristalizacion
estatica que se produce luego de las operaciones de conformado, produciéndose nuevos granos
libres de dislocaciones que a continuacidn creceran; mientras que para la recristalizacion dindmica, la
cual es simultanea con la deformacién, los nuevos granos nucleados vuelven a tener una densidad de

dislocaciones similar a la del inicio de la deformacidn, de ahi que los efectos de endurecimiento por
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deformacién queden compensados por los de la recristalizacién y de nuevo se sature la resistencia del

material.

La evolucién de la recristalizacién, con el tiempo, durante un recocido isotérmico, se representa por
medio de un gréafico de la fraccién en volumen de material recristalizado, como una funcién del
logaritmo del tiempo (ver figura 1.17d). Esta representacion presenta generalmente una forma
sigmoidal caracteristica y a menudo muestra un aparente periodo de incubaciéon antes de que la
etapa de recristalizacidon sea detectada. Luego, el periodo de incubacién es seguido por un aumento
de la tasa de recristalizacién, una regién lineal y por ultimo, una disminucién de la tasa de

recristalizacion [81].

Figura 1.17. Esquema de la recristalizacion diferenciando: a) La formacion de un nucleo de
recristalizacion, b) El crecimiento de un grano estaticamente recristalizado, c) El crecimiento de un

grano dindmicamente recristalizado y e) Cinéticas de la recristalizacion [81].

El desarrollo de la microestructura durante la recristalizacién depende de 2 factores [82]: |a cinética
de nucleacion y la cinética de crecimiento de los nucleos. El crecimiento de los nuicleos durante la
recristalizacién se acepta como un producto de la movilidad de la frontera de grano y la presion para
recristalizacion se origina a partir de la alta densidad de dislocaciones de la estructura deformada. El
crecimiento o velocidad del frente de recristalizacion depende no sélo de la fuerza motriz sino

también de la movilidad de la frontera de grano a través del frente de recristalizacion.
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La recristalizacién requiere que se lleven a cabo las siguientes consideraciones [89]:

Vi.

Se requiere una cantidad minima de deformacién para iniciar la recristalizacion. Esto ayuda a
establecer una densidad de dislocaciones minima para poder crear un nucleo.

Mientras la deformacién sea mayor, se requiere una menor temperatura para iniciar la
recristalizacion.

Incrementando la temperatura del tratamiento de recocido disminuye la temperatura de
iniciacion.

El tamafo final de grano disminuye con la cantidad de deformacién e incrementa con la
temperatura de deformacion.

Se requiere mayor deformacién, a una temperatura y tiempos dados, cuando el tamafio de
grano original es mas grande.

Se requiere una mayor deformacién para producir una cantidad especifica de endurecimiento

al incrementar la temperatura de trabajo.

Por lo tanto, la recristalizacién dinamica (DRX) es una funcién de la deformacion, velocidad de

deformacién, temperatura y tamanio inicial del grano, los cuales cambian con el tiempo. Es por ello

gue la DRX es reconocida como una herramienta muy poderosa aplicada al control microestructural y

de las propiedades mecdnicas de aleaciones metadlicas sometidas a operaciones industriales de

procesado. Sin embargo, al tiempo que la DRX ha sido estudiada y analizada bajo condiciones de

laboratorio, industrialmente algunas incertidumbres persisten a la hora de considerar su influencia en

operaciones de conformado en caliente [90].

1.5.2.3 Aproximacion microestructural de la DRX [84].

Al examinar el origen de la recristalizacidn, Rios y colaboradores [91] han descrito los modelos mas

aceptados en la nucleacion u origen de la recristalizacién, tal y como sigue:

Migracion de limites pre-existentes de elevado angulo. También conocido como mecanismo
de migracién del limite de grano inducido por deformacién ,SIBM (Strain Induced Grain
Boundary Migration, por sus siglas en inglés), siendo este mecanismo conducido por las
fuerzas motoras creadas como producto de las diferencias en la cantidad de energia

almacenada. Este consiste en la migracién de una fraccién del limite de grano de alto angulo
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de desorientacidn hacia el interior de un grano mas deformado generando detras de él un
area libre de dislocaciones como se muestra en la figura 1.18a.

ii. Nucleacién por migraciéon de limites de dngulo pequefio. EI modelo se basa sobre los
fendmenos de poligonizacién donde regiones de bajas densidades de dislocaciones son
rodeadas por sub-limites. Una vez que el sub-limite se ha formado, éste es capaz de crecer a
expensas de sus vecinos mediante migracidn de limites de sub-grano asistida térmicamente.
En este sentido, se producirad un descenso en la energia almacenada durante el recocido por
medio de la eliminacién y reordenacidon de los defectos microestructurales. El sub-limite
movil absorbe dislocaciones, aumentando su diferencia de orientacidon, su energia vy

movilidad, hasta que se transforma en un limite de elevado angulo.

Figura 1.18. a-i) Mecanismo SIBM entre dos zonas de diferente energia; E1, baja energia almacenada,
a-ii) Arrastre de la estructura de dislocaciones detrds del limite que migra, a-iii) El limite que migra es
libre de la estructura de dislocaciones, a-iv) Formacidn del sub-grano por medio de SIBM y, b) Modelo

de nucleacion de la DRX [84].
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iii. Nucleacién por coalescencia de sub-granos. Basado sobre la coalescencia de los granos
adyacentes y el cual es equivalente a una “rotacion”, provocando que redes cristalinas
coincidan. Es un mecanismo que promueve el crecimiento de sub-granos, la desaparicién de
sub-limites (disminuyendo la energia almacenada) y cambia las diferencias de orientacion
entre un grupo que pasd por coalescencia y sus sub-granos vecinos. El aumento en la
diferencia de orientacién lleva a la aparicion de un limite de dngulo elevado con capacidad de

migracion a alta velocidad, formando el nucleo de la recristalizacion.

Por lo tanto, la recristalizaciéon es en mucho un proceso rapido y el crecimiento de nuevos granos
desde las péquelas regiones presentes en la estructura, tales como sub-granos o celdas de
dislocaciones. Los sub-granos deberian de tener una energia de ventaja, un tamano largo, disponible
para el crecimiento. Por lo tanto, para que la recristalizacién tome lugar, un tamafio critico de sub-
grano debe de alcanzarse. Este tamafio critico es grande en comparacion con el tamafio promedio de
sub-grano, lo cual significa que éste sélo puede ser alcanzado por un mecanismo de crecimiento

abnormal.

De acuerdo a Humphreys [92], no se ha encontrado que la rotacidn juegue un papel importante en el
engrosamiento de sub-granos. Esta es una considerable suposicidon de que tanto el engrosamiento de
sub-grano vy la recristalizacién desde sub-granos pre-existentes son controlados por la migracion de
limites de bajo angulo. El engrosamiento de sub-grano en regiones con un gradiente grande de
orientacién es concebido como un mecanismo que origina la recristalizacién [92]. Cuando un
gradiente de orientacién estd presente en el material deformado y recuperado, los sub-granos crecen
mas rapidamente que aquellos dentro de un ambiente donde no existe un gradiente de orientacion.
El crecimiento rapido de sub-granos origina mas desorientacion, lo cual resulta en la creacién de

limites de alto dngulo y consecuentemente como nucleos.

En consecuencia, para que la recristalizacién tome lugar un tamanio critico de sub-grano debe de ser
alcanzado y la desorientacidén tiene que ser lo suficientemente alta (>15°). Sitios de nucleacidn
preferenciales para la recristalizacién son los limites de grano [81,93] y los nuevos granos forman un
“collar” alrededor de los granos deformados (ver figura 1.19 y figura 1.20). Cuando los granos son
mas grandes, la nucleacion intergranular ocurre donde nuevos granos nuclean en el interior de los

granos y no solo en los limites de la austenita deformada [81] (ver figura 1.20).
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Figura 1.19. Evolucidon de la microestructura durante la deformacion plastica en caliente en una curva

tipica de fluencia en caliente [94].

Figura 1.20. Representacion esquemadtica del progreso de la DRX cuando el tamafio de grano es mas

pequefio que el original, de acuerdo a Sellars [93].
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1.5.3 Solubilidad de los productos de precipitacion en la austenita.

Es bien conocido que la adicién elementos fuertes formadores de carburos tales como el Ti, Nb o V al
acero tiene un efecto significante sobre la resistencia y tenacidad si precipitan en la austenita con un
tamafio especifico. Estos elementos combinados con el carbono y el nitrégeno pueden precipitar
como carburos o carbonitruros y, dependiendo del procesamiento termo-mecanico, pueden ser
controlados hasta cierto limite basado en sus diferentes solubilidades en la austenita. Ademas, es

claro que los carburos tienen substancialmente mas solubilidad que los nitruros.

Un factor importante que afecta el grado de precipitacidon es la relacién estequiométrica entre los
carburos/nitruros. La composicién estequiométrica permite la maxima cantidad de precipitacidon que
ocurre en cualquier temperatura debajo de la temperatura de solubilidad. Ademds, estd bien
documentado que la solubilidad de los carburos/nitruros en la austenita es dependiente de la
temperatura y el grado de precipitacién aumenta en tanto la razén de los elementos microaleantes

con el carbono o nitrégeno se aproxima al valor estequiométrico [96-98].

Se he mostrado que la composicion de los precipitados cambia dependiendo de la composicidon
guimica del acero. La presencia de los elementos de aleacién y microaleacién como el Al y el Ti, los
cuales son fuertes formadores de nitruros, afectan el contenido de nitrégeno en la formacién de

otros compuestos, como los carbonitruros.

Por otro lado, el tamafio, forma y orientacién de las particulas precipitadas dependen de Ia
deformacién de la matriz. Es por ello que los pardmetros de red de los precipitados pueden variar
extensamente dependiendo de la cantidad de carbono y/o nitrégeno. Ademas, la composicion dburos
y los carbonitruros también depende de las condiciones térmicas bajos las cuales se formaron.
Nordberg y colaborados [99] han indicado que en tanto la temperatura se incrementa los
carbonitruros llegan a tener mayor contenido de nitrdgeno, tal y como se esperaria debido a las
relativas estabilidades de los carburos y nitruros. En una temperatura en particular, en tanto el
contenido de nitrédgeno en los carbonitruros, su solubilidad en la austenita disminuye. En otras
palabras, la solubilidad de los carburos en la austenita es mds baja que la de los nitruros. También se
ha revelado que los carburos y nitruros que no se disuelven en operaciones de recalentamiento y que

estan fuera de solucidn, pueden restringir el crecimiento de grano cuando la fraccién volumétrica y el

31




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

tamanfio de particula alcanzan las condiciones criticas para anclarse en los limites de grano [100]. Sin
embargo, para bajas fracciones de precipitados, donde los precipitados no estan en solucién antes de

la deformacion tienen poco efecto sobre la recristalizacidon dindmica o estdtica [101-102].

La precipitacion de compuestos en la austenita también puede ser acelerada por efecto de la
deformacidén aplicada debido a la alta energia disponible para nuclear nuevos sitios de precipitacion.
Este tipo de fendmeno es llamado precipitacién inducida por deformacidn. Este tipo de precipitados,
gue tienen un tamafio fino y que llegan a tener una alta fraccién volumétrica, pueden
significantemente retardar la recristalizacidn debido a la supresiéon de la migracién de los limites de

grano.

Existen dos modelos que explican el mecanismo de retardo de la recristalizacién. Estos modelos
contemplan el arrastre de soluto causado por los elementos microaleantes en solucién y el efecto de
anclaje de los limites de grano por efecto de la precipitacion, sobre todo la inducida por deformacion.
Aunque existe evidencia que soporta el hecho de que los atomos disueltos pueden retardar la
recuperacion y la recristalizacidn, el mayor efecto es atribuido a la precipitacidon antes del inicio de la
recristalizacion de la austenita [103]. Entonces, el retardo de la recristalizacién por la adicidon de
elementos microaleantes puede ser descrita en términos de la presencia de atomo soluto,

precipitados o por la combinacion de los dos mecanismos.

1.5.4. Retraso de la recristalizacion.

Fuertes formadores de carburos como Nb, V o Ti son adicionados al acero para modificar los procesos
de recuperacién en la austenita trabajada en caliente. Estos fuertemente retardan la recuperacién y
la recristalizacién, particularmente a las temperaturas finales de trabajado en donde la solubilidad de

los elementos microaleantes es baja [104].

1.5.4.1 Efecto de los elementos soluto.

Los efectos del retraso de los elementos en solucidn sdlida sobre la recristalizacidn son atribuidos a la

interaccion entre la migracion de dislocaciones y limites de grano y los &tomos soluto. Asi, los atomos

soluto obstruyen el reacomodo de las dislocaciones y consecuentemente, las sub-celdas no pueden
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formar rapidamente el nucleo y la recristalizacion es retardada. También ha sido reportado que la
adiciéon de elementos soluto puede bajar la EFA, permitiendo esto el retardo de los procesos de
recuperacion [105]. En los aceros HSLA se ha puesto mucha atencién en estudiar el efecto de los
elementos que entran en solucién sdlida. Cuddy [106] en un completo estudio con diferentes
monoadiciones de microaleantes demostrd que cantidades crecientes del elemento en solucién
solida aumentaban la temperatura de fin de recristalizacién en condiciones de deformacién en
caliente. Observé igualmente que el orden de efectividad era Nb, Ti, Al y V, siendo especialmente
importante el efecto del Nb. Similares resultados han sido reportados por Jonas y colaboradores
[107]. Todos los estudios muestran que el Nb tiene un efecto especialmente significativo en retrasar
la recristalizacidn, efecto que se aprovecha en mejorar el control de la recristalizacion. El efecto del
retraso del Nb puede evaluarse no sélo en temperaturas, como lo hizo Cuddy, sino también en
tiempos, como lo hizo Jonas, demostrando que la recristalizacién de la austenita microaleada con Nb
tiene una cinética de casi dos 6rdenes de magnitud mas lenta que la de la austenita sin microalear.
Sin embargo, elementos como el Mn y Si no parecen tener una gran influencia directa en el retraso de

la recristalizacién, por lo que a su efecto como elementos en solucidn sélida se refiere.

Yamamoto y colaboradores [108] y Cuddy [109] mostraron que el efecto de los atomos soluto
disueltos sobre la recristalizacién aumenta con el incremento de la deformacidn de la red austenitica,
lo cual también en turno afecta la interaccion entre dislocaciones y atomos soluto. Asi, el grado de
retardo por los elementos soluto puede ser explicado por el grado de distorsién de la red. Desde este
punto de vista, el efecto retardante de los elementos soluto sobre el comportamiento de
ablandamiento de la austenita deformada se incrementa al incrementarse la diferencia entre los

radios atémicos de los atomos soluto y los atomos solventes [110].

1.5.4.2 Efecto de la precipitacion.

La recristalizacién puede ser retardada por efecto de la presencia de precipitados via anclaje de los
limites de grano o anclaje de dislocaciones individuales. Para que el anclaje de los limites de grano
ocurra, la distribucion de los precipitados debe de satisfacer los siguientes dos criterios:

i. El tamafio de particula y el espaciamiento debe de estar por debajo de valores criticos

apropiados.
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ii. Una cantidad volumétrica suficiente de precipitados es necesaria para mantener el

espaciamiento debajo de los valores criticos.

En la prdctica, esto significa que una fina dispersién de los precipitados retrasa el inicio de la
recristalizacion por el anclaje de los limites de grano y dislocaciones, restringiéndose el crecimiento
de grano. Los precipitados encontrados en la austenita pueden ser categorizados en tres tipos:

i. Precipitados sin disolverse durante el recalentamiento.

ii. Precipitados formados dinamicamente durante la deformacidn (precipitacion dindmica).

iii. Precipitados inducidos por deformacidn formados después de la deformacidn.

Es claro que la precipitacién es significantemente acelerada por la deformaciéon. En un intento por
determinar su efecto, estudios de microscopia electrénica de transmisién han mostrado que la
precipitacién inducida por deformacidn en la matriz ocurre preferencialmente sobre dislocaciones,
sub-limites de grano, sitios donde se desarrolla la deformacion [108]. En la etapa final de la
laminacién en caliente, estos precipitados significativamente retardan la recristalizacion,
esencialmente bloqueando la subestructura y, por lo tanto previniendo la evolucidon de los granos
recristalizados por el proceso de migracion de las dislocaciones y sub-granos [105]. Algunos otros
estudios han mostrado los precipitados inducidos por deformacidn no son capaces de actuar como
barreras cuando su tamafio excede un tamafio critico [111]. En este caso, éstos pueden algunas veces
incrementar la tasa de recristalizacion al actuar como sitios de nucleacidn para la recristalizacion

[112].

En consecuencia, la existencia del efecto de arrastre de soluto de los elementos microaleantes sobre
la recristalizacion ha sido generalmente reconocida. Sin embargo, se ha mostrado que el efecto mas
importante de los elementos microaleantes es en la formacion de finos carbonitruros, los cuales en
turno, retardan la recristalizacién mucho en mayor grado que los elementos soluto. Es por ello que la
precipitaciéon de carbonitruros, su cinética e interaccion con la recristalizacion son de extrema

importancia para el disefio de programas de conformado.

Precipitados sin disolverse tienen un efecto menor sobre la recristalizacion si son muy burdos. Sin
embargo, los precipitados formados dindmicamente e inducidos por deformacién pueden ser los

responsables para el retraso de la recristalizacién. La interaccidn entre la precipitacion y la
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recristalizaciéon puede ser monitoreada comparando el tiempo de inicio de la recristalizacidon con el
tiempo de inicio de la precipitacion, a través del establecimiento de diagramas de recristalizacién-
precipitacién-tiempo-temperatura, RPTT (Recristallization-Precipitation-Time-Temperature, por sus

siglas en inglés), tal y como se muestra en la figura 1.21.

Figura 1.21. Diagrama Recristalizacién-Precipitacién-Tiempo-Temperatura mostrando la interaccion
entre precipitados inducidos por precipitacién y el progreso de la recristalizacidon en aceros 0.002% C,

0.019% C-0.095% Nb y 0.002% C-0.097% Nb [108].

1.6 Ductilidad en caliente.

El principal consumidor de lamina de acero es la industria automotriz; utilizando procesos de
manufactura apropiados se obtiene la forma final de la carroceria y otros componentes. La tecnologia
adoptada recientemente en la produccidon de acero de diferentes grados es a través de la colada
continua de planchdén delgado, ya que esto facilita las operaciones de laminacidn y /o transformacion,
resultando por ende en una mejora de la productividad. Como resultado de la operacion de
enderezado, uno de los principales problemas detectados durante la colada continua es el
agrietamiento transversal, comprendido entre en un rango de temperaturas entre los 700 a 1000 °Cy
a velocidades de deformacién de 0.001 a 0.0001 s, condiciones en las que los aceros al carbono y
microaleados presentan pérdidas de ductilidad [42]. La evaluacién de la ductilidad en caliente se

efectia a través de ensayos de traccidn en caliente, expresada en términos del porcentaje de
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reduccion de area transversal (%RA) del espécimen en cuestiéon. La formacidn de grietas puede tener
su origen debido a gradientes térmicos y/o mecdnicos [113], pero fundamentalmente se sabe que su
formacién esta estrechamente relacionada con la composicion quimica del acero [114]. La
combinacion de ambos factores resulta en la introduccion de un intervalo de solidificacién donde el

espesor de la zona pastosa y la evolucion de la microestructura son cruciales [115].

La ductilidad en caliente, para evitar el agrietamiento transversal en caliente durante la operacién de
enderezado en la colada continua, ha sido extensamente estudiada tanto para aceros convencionales
medio/bajo carbono, aceros microaleados, asi como también para aceros inoxidables [116-126] y de
reciente publicacién en los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) [127,128]. Adicionalmente, se
han realizado varios estudios para evaluar el efecto de los elementos residuales entorno a la misma

problematica [129,130].

1.6.1 Colada continua y agrietamiento transversal.

La colada continua es un operacidn intermedia entre la etapa de fusion del acero y su conformado
[84]. En forma resumida, la colada continua consiste en colar de manera regular e incesante el acero
fundido. Con el fin de reducir la altura necesaria de las instalaciones, el acero es forzado a un doblado
y posteriormente a un enderezado, para finalmente cortarse en un semi-producto, tal como se

muestra en la figura 1.22.
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Figura 1.22. llustracion de la operacidn de colada continua [131].

Durante la etapa de enderezado, la superficie superior del semi-producto estd sometida a
deformaciones de aproximadamente 1-2% [132,133]; por ello, ésta resulta ser la etapa mas critica de

|II

la operacion, debido a que se produce el denominado “agrietamiento transversal” (ver figura 1.23),
que puede provocar el rechazo de grandes cantidades de acero. Las grietas superficiales son las mas
perjudiciales, ya que no es posible eliminarlas en posteriores etapas de procesamiento. Asi, los semi-
productos rechazados vuelven al ciclo de fusién de chatarra, generando grandes pérdidas

econdmicas, menor eficiencia del proceso y restando competitividad al producto [84].

Figura. 1.23. llustracién de la seccion transversal de dos semi-productos obtenidos por colada

continua, mostrando diferentes defectos [134].
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1.6.2 Evaluacion de la ductilidad en caliente.

Es importante destacar que existe una relacién directa entre el agrietamiento transversal y la
ductilidad en caliente, pero conviene tener presente que no son totalmente equivalentes y deben
tratarse cuidadosamente. La relacidn entre el agrietamiento transversal y la ductilidad ha permitido
reducir la incidencia de aparicidén de grietas superficiales mediante el uso de los datos obtenidos

experimentalmente.

El ensayo de traccidon en caliente se utiliza de manera generalizada para reproducir las condiciones de
deformacién en la superficie del material durante el enderezado en la colada continua. Dicho ensayo
también presenta algunos inconvenientes referidos principalmente a la aparicién del fendmeno de
estriccidn, que no permite controlar la velocidad de deformacién iniciada una vez iniciado el ensayo,
ademas de la gran diferencia en las deformaciones a las que se presenta la fractura [135]. A pesar de
los inconvenientes que presenta el ensayo de traccidn en caliente, éste parece ser el mas efectivo
para evaluar la susceptibilidad de un acero a presentar agrietamiento transversal. Por lo general, los
ensayos se llevan a cabo en condiciones lo mas cercanas posible a las de colada continua [42]. Mintz y
Abushosha [136] han evaluado la efectividad de este ensayo en la simulacidn de la etapa de
enderezado y para ello emplean tres diferentes técnicas: 1) tratamiento de solubilizado, seguido de
un enfriamiento hasta la temperatura de ensayo, 2) fusién in situ de las probetas, seguida de
enfriamiento hasta la temperatura de ensayo y, 3) fusidn in situ, seguida de tratamiento de
solubilizado y enfriamiento hasta la temperatura de ensayo. Asi, en los Ultimos afos, la tendencia es a
usar la solidificacidn in situ de las probetas, intentando asi reproducir la microestructura de la
superficie de los productos obtenidos por colada continua, persiguiendo obtener resultados muy

representativos.

1.6.3 Ensayo de traccion en caliente convencional.

En la realizacion de este ensayo, las probetas se someten a un ciclo térmico lo mas ajustado posible al
qgue se presenta en la etapa de enderezado. La velocidad de deformacién y la velocidad de
enfriamiento hasta la temperatura de ensayo se escogen dentro de los intervalos empleados en
colada continua y en funcion del proceso concreto a estudiar. Los valores de reduccion de darea

transversal (%RA) de las probetas ensayadas se toman como la medida de la ductilidad y el valor
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minimo necesario para prevenir el agrietamiento transversal dependera de las condiciones de
ensayo, recomendandose un 40%. Hay que poner mucho cuidado a la hora de interpretar los
resultados obtenidos mediante este ensayo. Existen diferencias microestructurales entre la probeta
qgue se esta utilizando y la superficie del planchén previa a la etapa de enderezado, variaciones
composicionales macroscépicas, que pueden darse en los productos semielaborados minimizadas en
las probetas de traccién con unas menores dimensiones. Si ademas, el ciclo térmico se aplica a
probetas extraidas de productos laminados, como suele ser cominmente, la microestructura que se
genera se desvia aun mas de la correspondiente a la superficie del producto de colada continua v,
ademas, se obtiene un tamafio de grano mas pequeiio y los patrones de precipitacién también se ven

alterados [137].

1.6.4 Factores que afectan la ductilidad en caliente.

Son diversos los factores que afectan el comportamiento de la curva de ductilidad. Entre los
principales se encuentra la composicidon quimica, que determinard en gran parte la tendencia de la
curva. Otros factores tales como la velocidad de deformacién, ciclos térmicos, asi como pardmetros
operacionales, también tendrdn una influencia significativa con ésta, dada su relaciéon con la
microestructura (tamafio de grano), precipitaciones e inclusiones [42]. A continuacidn se indican los

factores que afectan la ductilidad en caliente:

i.  Composicién quimica: Es la composiciéon quimica del acero una de las variables mads
importantes que controlan a ductilidad en caliente, asi como otras propiedades mecanicas.
Las transformaciones de fase, precipitaciones y nivel de inclusiones, tan determinantes en la
ductilidad en caliente de un acero, estardn determinadas en gran medida por su composicién
quimica.

ii. Elementos microaleantes: Estos juegan un papel muy importante en la aparicidon de grietas
por su fuerte tendencia a formar precipitados, efecto que se pone de manifiesto en la
dependencia que tiene la ductilidad en caliente del tamafio, localizacion y numero de
precipitados existentes. Los elementos que influyen en la ductilidad, por su tendencia a
precipitar, son el Al, por la posible formacién de AIN, y otros elementos microaleantes como
el Nb que forma Nb(C,N) o el V que forma principalmente V(C,N) [138]. Por su parte, el Ti

forma compuestos del tipo TiC y Ti(C,N) que impiden el crecimiento de grano austenitico a
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altas temperaturas [135], ademas de restringir la formacién de AIN. En el caso del B, se ha
encontrado que el B mejora el flujo plastico [139], mecanismo asociado con la segregacion
atomos de B en los limites de grano, favoreciendo la cohesiéon entre granos adyacentes
(efecto de arrastre de soluto); efecto que se mejora al mantener al boro en solucidn sélida
adicionando Ti para combinarse con el N [140]. Estos principalmente pueden formarse en los
limites de grano, provocando la inhibicidn de la recristalizacidon dindmica [141] y favoreciendo
la fractura intergranular por el deslizamiento de los limites de grano, o bien por la formacién
de cavidades.

iii. Microestructura: El tamafio de grano tiene influencia en la ductilidad, aunque no es facil
determinar su efecto aislado, porque resulta complicado separar su efecto del de los
elementos microaleantes y su precipitacion. En cualquier caso, parece existir acuerdo en que
una disminucidn del tamafio de grano permite obtener mejor ductilidad. Esto sucede por su
efecto combinado con los mecanismos de dafio siguientes [134]:

e Cuando el mecanismo que esta actuando es el deslizamiento de los limites de grano,
reducir el tamafio de grano implica aumentar los puntos triples que son obstaculos
para la propagacion de las grietas.

e Combinado con la precipitacion, reducir el tamafio de grano implica aumentar el drea
especifica del limite de grano. Para una fraccién volumétrica especifica de
precipitados, esto resulta en una menor densidad de precipitados en el limite de
grano, es decir, en un aumento de la distancia entre particulas.

e Un menor tamafio de grano permitird mejorar la ductilidad por migracion de los
limites de grano, ya que la deformacién critica para que se den condiciones de
recristalizacién disminuye con el tamafio de grano.

e La relacién de aspecto de grieta, que controla la concentracién de esfuerzos en la
punta, disminuye, reduciendo asi la velocidad de propagacién de la misma, teniendo
un menor tamafio de grano.

e La condicidn de crecimiento columnar durante la colada continua, desde la superficie
del semiproducto hacia el interior, supone un camino directo en la propagacién de

grietas.

Variables del proceso: Velocidad de deformacién y velocidad de enfriamiento, vinculadas con el

tiempo necesario para que ocurran determinados fendmenos, como la precipitacién y el crecimiento
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de los mismos. Ademas los parametros operacionales tales como la velocidad de colada, marcas de

oscilacion, multiples puntos de enderezado, etc.

1.6.5 Mecanismo de fragilizacion a altas temperaturas.

1.6.5.1 Cavitacion.

Durante la deformacién pldstica del acero, a elevadas temperaturas, pueden presentarse cavidades o
grietas de caracter intergranular que se asocian con una disminucion de la ductilidad en caliente. La
cavitacion es el fendmeno de formacion de huecos internos [142] que se presentan en los materiales
metadlicos cuando son sujetos a esfuerzos tensiles o multiaxiales. En algunos casos, la cavitaciéon
puede conducir a dafos permanentes por efecto de la fractura del material en niveles de
deformacién menores que aquellos en los cuales el flujo plastico localizado/controlado deberia
ocurrir [143]; esto es conocido como falla por tensién prematura [144]. La extension de la cavidad
(por ejemplo, tamafio y fraccidn volumétrica) depende fuertemente de la composicion quimica y de la
microestructura, asi como de las condiciones de procesamiento impuestas (temperatura,

deformacién, velocidad de deformacién y estado de esfuerzos).

Es por ello que los mecanismos de cavitacion pueden ser vistos desde diferentes puntos; desde el
punto de vista mecanico, una falla por cavitacién ocurre como resultado de la nucleacién, crecimiento
y coalescencia de cavidades y, es controlada por factores metallrgicos y de procesamiento. Por
ejemplo, las cavidades preferencialmente se forman en los limites de grano en aleaciones de una sola
fase, donde las impurezas también pueden actuar como sitios de nucleacién dentro de los granos. En
aleaciones multifasicas, los limites de grano proveen los sitios dominantes de nucleacién. El
crecimiento de cavidades generalmente es controlado por un mecanismo de crecimiento por difusion
de vacancias o por un crecimiento plastico controlado. La coalescencia de cavidades ocurre

usualmente via entrelace interno entre las cavidades adyacentes.

Desde el punto de vista fenomenolégico, para muchos materiales la cavitacidén parece incrementarse
con la velocidad de deformacién y la temperatura de trabajo, aunque no existe una regla Unica que

describa la influencia de tales variables de procesamiento.
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Ademas, se sabe que a altas temperaturas los metales y las aleaciones fracturan con relativamente
baja ductilidad cuando se someten a cargas moderadas durante tiempos prolongados. La
deformacién hasta la falla cae desde valores tipicos del 50% RA hasta cerca del 10% o menos, a
medida que la duracién de la prueba aumenta. Esta pérdida de ductilidad generalmente se debe a la

cavitacion intergranular.

1.6.5.2 Nucleacidn, crecimiento y coalescencia de microcavidades [145].

Es muy poco probable que la nucleacidn de cavidades pueda ocurrir en puntos arbitrarios en el limite
de grano. En los metales puros, las cavidades inician generalmente en la interseccién de una banda de
deslizamiento con un limite de grano o en retallos en este Ultimo. Los materiales comerciales
normalmente contienen particulas de segunda fase en los limites de grano para prevenir o minimizar
su deslizamiento. Estas particulas son buenas para nuclear cavidades y, en este aspecto, afectan

negativamente las propiedades mecanicas del material.

Los defectos por fluencia intergranular han sido clasificados como cavidades tipo “r” (redondas) o tipo
“w” (en forma de cufia). Ambos tipos se observan en los ensayos de traccién en caliente a velocidades
de deformacién en el rango de 10° a 10™* s, y ambos necesitan el deslizamiento de los limites de
grano para formarse. Asi, el movimiento de dislocaciones durante la deformacion plastica se
concentra en bandas de deslizamiento mds o menos pronunciadas en los granos. Si una de esas
bandas choca con un limite de grano, causa una concentracién de esfuerzos que puede nuclear una
cavidad, o bien, puede iniciar una banda de deslizamiento en el grano vecino hasta cierta distancia.
Esto produce un retallo en el limite de grano, tal y como se aprecia en la figura 1.24 a-b.
Posteriormente, el deslizamiento del limite de grano concentra los esfuerzos en retallo. Ademas, si los
limites de grano deslizan con facilidad, como sucede en metales puros, los esfuerzos se concentran en
las uniones triples, las cuales tienen forma de cufia; de hecho, es frecuente observar cavidades en las
uniones triples. Por lo tanto, las grietas intergranulares generalmente surgen en las uniones triples,
tal y como se muestra en la figura 1.24 c-d. Su forma de tipo cufia sugiere que se abren por efecto del
deslizamiento de los limites de grano inclinados. Estas grietas tipo cufia se observan preferentemente
en pruebas de fluencia a altos esfuerzos. Por otra parte, en los materiales comerciales, los sitios de
nucleacién de cavidades mas comunes son las particulas de segunda fase alojadas en los limites de

grano, por una parte, debido a que ellas resisten el deslizamiento de los limites de grano y
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experimentan concentracion de esfuerzos, o por otra parte, porque pueden estar débilmente unidas
a la matriz. Asi, la nucleacién de cavidades en la interfase particula-matriz puede ser relativamente
facil de ocurrir por condensacidn de vacancias aun si la interfase tiene alta resistencia (ver figura 1.24

e-f).

Figura 1.24. Nucleacién de cavidades en limites de grano para: a-b) Retallos por concentracién de
bandas de deslizamiento, c-d) Uniones triples y e-f) Presencia de particulas precipitadas [adaptado de

146-149].
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Los esfuerzos criticos requeridos para la nucleacién de cavidades tipo “r” son mucho menores que los
requeridos para la nucleacién de cavidades tipo “w” y, su formacion se favorece a bajos esfuerzos y/o
bajas velocidades de deformacidn. El tipo de fractura ductil bajo esta condicidn de deformacion,
puede provenir de la presencia de particulas precipitadas. Estas particulas precipitadas actian como
concentradoras de esfuerzos favoreciendo la formacion de cavidades (ver figura 1.24e). Asi, las
particulas en los limites de grano, son los sitios preferenciales para la nucleacién de cavidades;
generandose la descohesidon de los granos y eventualmente el crecimiento de cavidades. Finalmente,
las cavidades nuclean en aquellos sitios donde existe una alta concentracién de esfuerzos inducidos

por el deslizamiento de los limites de grano y, donde el esfuerzo local excede la resistencia de

cohesion entre particula-limite de grano o de limite-limite.

1.6.6 Fractura ductil.

Los mecanismos de fractura suelen clasificarse en fragiles o ductiles, segun la deformacién plastica
gue acompafia a la rotura: una gran cantidad de deformacién plastica suele estar asociada con la
fractura ductil. Asi, la fractura ductil tiene lugar como consecuencia de un proceso de nucleacién de
microfisuras o cavidades, crecimiento a nivel microestructural de las cavidades o de las microfisuras,
coalescencia y localizacién de la deformacién y crecimiento de las microfisuras hasta la rotura final
[150]. En la fractura ductil, la nucleacidn tiene lugar en las inclusiones o en las particulas de segundas
fase (por ejemplo carburos) y se ve favorecida si las particulas son fragiles, grandes, alargadas o si
existe una baja resistencia de la intercara particula-matriz (ver figura 1.25 a-b). Posteriormente,
suceden las etapas de crecimiento y coalescencia, ésta ultima favorecida por la presencia de
particulas de segunda fase. Se debe de sefialar que estos procesos pueden ocurrir simultdaneamente
en el material, es decir, que mientras ciertos huecos crecen y terminan coalesciendo, se estan
nucleando nuevas cavidades que van alimentando el proceso de rotura, por un mecanismo de
interconexidon entre cavidades grandes y alargadas y distantes entre si por su interaccion con
pequefias cavidades equiaxiales [152] (figura 1.25 c). En la figura 1.25 d se muestra un esquema con
la evolucién de las diferentes etapas de fractura ductil en un material con inclusiones de sulfuros de
manganeso ensayado a traccidn. A deformaciones bajas las inclusiones se alargan segun la direccion
de deformacidn y se produce la descohesidn de la intercara matriz-inclusién. A medida que aumenta
la deformacion, a la vez que se forman nuevas cavidades, las formadas previamente crecen hasta que

se produce la coalescencia.
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Figura 1.25. a-b) Nucleacion de microvacios por descohesion o por rotura de una particula [152],
c) Mecanismo de interconexidn para la coalescencia de cavidades [151] y d) Nucleacién, crecimiento y

coalescencia de cavidades a partir de inclusiones de MnS [153].

Una caracteristica de cardcter macroscdpico de la fractura ductil se puede reconocer por la
formacién de cuello de botella en el drea de fractura, deformacién plastica permanente, elongacién
del material y reduccién de area transversal (ver figura 1.26). Otra consideracion importante es que la
carga maxima y la carga de fractura no es la misma, esto se debe a que el material se deforma
plasticamente hasta alcanzar una carga maxima y después empieza a ceder hasta que alcanza la
fractura. Adicionalmente, la fractura ductil se caracteriza porque va precedida de una apreciable

deformacidn plastica y se requiere mayor energia de deformacién para provocarla.
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Figura 1.26. Forma tipica macroscépica de rotura de muestras a traccion de materiales ductiles [154].

1.6.7 Fractura fragil.

En términos generales, se dice que un material es fragil, si no se puede realizar una deformacidn
apreciable sin provocar su rotura. Esto no implica necesariamente que su resistencia a la rotura sea
débil, (entendiendo por resistencia la que normalmente se define del ensay de traccién o de
compresion, como resultado de la tension maxima que puede soportar un material justo antes de la
rotura) [155]. Esta definicidn no es precisa en absoluto sino incompleta ya que la ductilidad
(propiedad inversa de la fragilidad) depende de las condiciones a las cuales el material se ha
deformado, es decir, es necesario definir la temperatura a la que se ha deformado el material y la

velocidad de dicha deformacion.

La fractura fragil es un tipo de falla, generalmente de los materiales estructurales, que normalmente
se produce sin una deformacidn plastica previa y a velocidades enormemente elevadas. La fractura se
caracteriza por una hendidura con superficie plana. Asi, la propagacion de la grieta corresponde a las

sucesivas y repetidas roturas de enlaces atdmicos a lo largo de planos cristalograficos, dando roturas
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del tipo transgranular e intergranular, generando una superficie lisa y brillante y, que consume una
cantidad pequefia de energia para su detonacion, es decir, tiene lugar rapidamente. La direccién del

movimiento de la grieta es casi perpendicular a la direccién del esfuerzo aplicado, ver figura 1.27.

La explicacion de la fractura fragil debe de buscarse en la existencia de defectos en los materiales
reales. En efecto, la tension en la punta de defectos tridimensionales preexistentes en el material
(poros, grietas, etc.) es muy superior a la tensidén aplicada macroscépicamente sobre él, es decir,

estos defectos actian como concentradores de esfuerzos.

Grieta Enlaces rolos Matertal idealaente fragil
W=

T T

Figura 1.27. Resistencia de materiales por cohesién/descohesién atomica [155].

1.7 Estado del arte de la ductilidad en caliente de aceros TWIP.

Se conoce que los aceros TWIP presentan una fuerte tendencia a la pérdida de ductilidad durante las
operaciones de procesamiento en caliente, afectando principalmente a las aleaciones con mayor
cantidad de elementos aleantes y microaleantes debido a fendmenos de precipitacién de particulas
de segunda fase, segregacion de elementos e impurezas, etc. En estos aceros, la ductilidad en caliente
se concibe completamente en la fase austenitica. Muy pocos trabajos de investigacion se han llevado
a cabo en torno al comportamiento de la ductilidad en caliente de estos nuevos aceros de segunda
generacion de alta resistencia. El profesor B. Mintz es el investigador que mas trabajo ha realizado en
el tema de la ductilidad en caliente, en general, para los aceros. Los resultados a los que ha llegado
han permitido poder explorar el campo de los aceros TWIP. De los pocos estudios reportados en la
literatura, es evidente que la caracterizacion de la ductilidad en caliente también se realiza en el

rango de temperaturas de 700-1000 °C.
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Kang y colaboradores [7] realizaron un estudio sobre el comportamiento de la ductilidad en caliente
para 6 aceros TWIP, denominados con los nimeros 1 a 6, donde todos los aceros contienen 0.6% Cy
18% Mn, excepto el acero 2 que contiene 22% Mn. Se examinaron 2 cantidades de Al, bajo contenido
de Al (<0.05%) para los aceros 1y 2, y alto contenido de Al (1.5%) para los aceros 3 a 6. El contenido
de N se mantuvo en un nivel considerablemente alto con aproximadamente 0.01 a 0.02% para los
aceros 1 a 5y un contenido estable de 0.06% S. por su parte, el acero 6 es un acero TWIP comercial
producido por la empresa POSCO, el cual contiene bajo N (0.0043%) y bajo S (0.002%) aleado con
bajo contenido de Cr y Ni 0.55% y 0.22%, respectivamente. Para evaluar la ductilidad en caliente se
realizaron ensayos de traccidén en caliente, con fusién en situ a 1420 °C, usando una velocidad de
deformacién de 3x107 s™ en el rango de temperaturas de 650 °C a 1100 °C, usando velocidades de
enfriamiento de 60 y 180 °C min™’. Los resultados que obtuvieron indican que la adicién de 1.5% de Al
causa un deterioro en la ductilidad en caliente en el rango de temperaturas de 800-900 °C, desde un
valor =38% RA a un valor de =15% RA, en tanto el contenido de N aumenta de 0.01 a 0.023% en los
aceros 3 a 5. Por su parte, el acero TWIP comercial presenta un mejoramiento en la ductilidad en
caliente de =39% RA en el rango de temperaturas de 800-900 °C, valor muy similar al obtenido en los
aceros con bajo contenido de Al (acero 1 y 2). Los aceros 5 y 6 muestran gran concentracion de
precipitados del tipo AIN en los limites de grano, ensayados a 800 °C y 900 °C. Los precipitados en los
aceros con alto Al y bajo N son mads finos que los encontrados en los aceros con alto N. La baja
ductilidad para los aceros con bajo Al la atribuyen al efecto del carbono sobre el inicio de la DRX,
aunado a la presencia desfavorable de AIN y al alto contenido de Mn. Por lo tanto, la DRX no fue
observada. En tanto la temperatura se incrementa en los ensayos, la ductilidad mejora, lo cual
siguiere que la migracion de limites de grano toma lugar, y disminuye por efecto del deslizamiento del
limite de grano. De manera similar, establecieron que a la temperatura de 815 °C se presenta la
maxima precipitacién de AIN, lo cual origina la caida de la ductilidad. Por lo tanto, se concluye que la
ductilidad en estos aceros TWIP es dependiente del contenido tanto de Al como de N. Un alto
contenido de N favorece la precipitacion de AIN y el alto contenido de Al favorece la fuerza motriz
para la precipitaciéon de AIN, lo cual deteriora la ductilidad en caliente. En su contraparte, la alta
ductilidad obtenida en el acero comercial (acero 6) se atribuye a los bajos contenidos de Sy N, con lo
cual se evita el agrietamiento transversal, desde los 700 °C hasta los 1000 °C, tal y como se muestra

en la figura 1.28 a-d.
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Figura 1.28. a y c) Curvas de ductilidad para aceros TWIP 5y 6, y b y d) Micrografia a la temperatura

de ensayo de 800 °C para el acero 5y 6, respectivamente [7].

Por otro lado, Hamada y colaboradores [8] han reportado la ductilidad en caliente de cuatro
diferentes aceros TWIP, denominados 6C22Mn, 6C18MnNb, 3C16MnAl y 22Mn3AlI3Si, los cuales
fueron obtenidos al vacio, por lo tanto carecen de N disuelto. Los ensayos de traccidn en caliente se
llevaron a cabo usando el simulador termomecanico Gleeble 1500 a una velocidad de deformacion de
15" en el rango de temperaturas de 700-1300 °C. La condicién de partida para los ensayos fue de
laminado en caliente, considerando el sentido de laminacién para el maquinado de probetas. Asi
mismo, las probetas se sometieron a un solubilizado a 1200 °C. Para el caso del acero 6C22Mn se
observd una caida de la ductilidad en caliente desde un 68% a un 60% al incrementar la temperatura
de 700 °C a 900 °C, sin embargo, ésta se incrementa hasta un 87% al alcanzar 1100 °C. Asi, la
ductilidad cae de 700 °C a 900 °C debido al deslizamiento del limite de grano, lo cual promueve la

temprana formacién de huecos y su subsecuente coalescencia, principalmente en los puntos triples. A
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1000 °C se encontré una estructura parcialmente recristalizada, con lo cual se mejora la ductilidad en
caliente, completandose ésta a 1100 °C. Al tenerse un tamafno de grano fino, =34 um, se aislan las
microgrietas y su interconexidon. A 900 °C el cardcter de la fractura es ductil conteniendo algunos
huecos y superficies planas, generdndose asi la descohesién intergranular por efecto del
deslizamiento de limite de grano. Los huecos se han asociado a la presencia de inclusiones del tipo
MnS. Un incremento significativo en la ductilidad en caliente se obtuvo con la composicién 3C16MnAl
(1.5% Al) en comparacion con el acero TWIP anteriormente descrito, ya que se genera un efecto de

endurecimiento debido al Al.

El hecho de microalear con Nb no genera un cambio significativo en la ductilidad, situacién atribuida
al bajo contenido de Nb (0.019%), razén misma por la cual no se pudo detectar precipitacion del tipo
Nb(C,N) en los limites de grano. Al utilizar la composicién 22Mn3AI3Si se fomenta la formacién de la
fase ferrita, en forma de una capa delgada a lo largo del limite de grano austenitico, en todo el rango
de temperaturas de ensayo. Esta capa actia como sitio preferencial de nucleacion de cavidades que
finalmente generan descohesidn de los granos. La buena ductilidad en caliente obtenida a 700 °C se
explica por el tamafio de los huecos en comparacion con los obtenidos a 900 °C. Ademas, la ferrita se
vuelve mas suave al incrementarse la temperatura, asi, ésta no puede soportar la deformacién y es
mas facil el deslizamiento. A 1100 °C se tiene muy buena ductilidad debido a la DRX. En la figura 1.29
a-b se muestran las curvas de ductilidad en caliente asi como la microestructura a una temperatura

de 1000 °C.

Figura 1.29. Acero TWIP 6C18MnNb: a) Curva de ductilidad en caliente y b) Mapa de orientacion

cristalografica de la microestructura a 1000 °C [8].

50




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

En este mismo contexto, recientemente Kang y colaboradores [10] han dado a conocer los resultados
de un nuevo estudio de ductilidad en caliente en aceros TWIP con alto contenido de Al
aproximadamente 1.5%, microaleado con Nb/V. El estudio se realizd bajo el rango de temperaturas
de 650-1150 °C en la condicién de colada y en la condicién de tratamiento térmico de solubilizado. El
comportamiento de la ductilidad en caliente para aceros TWIP en diferentes condiciones se presenta
en la figura 1.30 a-d. Se puede observar que la ductilidad es muy pobre y que los valores de %RA caen
por debajo del 20%, en el rango critico de temperaturas, en donde adicionalmente, no se observan
diferencias tan marcadas por efecto del contenido de N en los aceros. Observaron ademas, que al
incrementar la velocidad de enfriamiento en aceros con alto contenido de N, la caida de la ductilidad
es muy notoria. Al comparar los resultados para condiciones diferentes, laminados en caliente y
fusidn in situ, la condicion de laminado en caliente da mejores resultados en el comportamiento de la
ductilidad debido al refinamiento del tamafio de grano austenitico, pero el incremento sustancial en

el contenido de N hace que éste empeore.

Mediante un estudio en microscopia electrénica de transmisién (MET), a través de la técnica de
réplica de carbono, analizaron la punta de fractura, identificando claramente la presencia de
particulas precipitadas de Nb(C,N) y VN en los limites de grano. Adicionalmente, identificaron
precipitados burdos de AIN en el interior del grano austenitico pero no en los limites, lo que permite
la formacién de una fractura tipo intergranular. Los precipitados Nb(C,N) son muy finos y se
distribuyen tanto en la matriz como en los limites de grano. Finalmente, los factores que se atribuyen
al comportamiento de la ductilidad en caliente de estos aceros TWIP estd referido al tamafio de grano
austenitico y a los procesos de precipitacion que ocurren tanto dentro de la matriz como en los

limites de grano.
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Figura 1.30. Curvas de ductilidad en caliente de aceros TWIP microaleados con Nb/V en la condicién
de: a) Fusidn in situ, b) Laminado en caliente y condicién de colada, c) Condicion de colada y fusién in

situ y d) Influencia de la velocidad de enfriamiento [10].

Baradaran y colaboradores [13] estudiaron el comportamiento de la ductilidad en un acero TWIP con
30% Mn y 2.5% Al en el rango de temperaturas de 100-1000 °C. La perdida de ductilidad en el rango
de temperaturas de 500 °C a 900 °C y el aumento de la misma en el rango de temperaturas de 900 °C
a 1000 °C es explicado adecuadamente a través del estudio fractografico de la superficie de fractura.
A 500 °C la superficie de fractura muestra la aparicién de pequefios huecos, sugiriendo la relativa
resistencia del grano austenitico al flujo plastico y consecuentemente el deslizamiento del limite de
grano permite una temprana formacion de huecos. La ocurrencia del deslizamiento del limite de
grano aunado a la recuperacién dindmica promueve la nucleacién y crecimiento de cavidades del tipo
“R”, las cuales se forman por la condensacién de vacancias en los limites de grano, identificAndose
por su forma esférica donde su distribucidon depende de la orientacién del limite de grano, teniendo la
mayor cantidad de cavidades en los limites de grano casi perpendiculares a la direccion del esfuerzo
de tension. Asi, la formaciéon de huecos a esta temperatura comienza desde una pequefia
descohesion en el limite de grano, la cual se ha desarrollado en un plano de deslizamiento; a mas
deformacién, nuevas descohesiones se generan a lo largo de los granos originales, permitiéndose el

crecimiento de huecos asi como de mas planos de deslizamiento.
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Esta explicacidn la dieron para cualquier temperatura del rango de 500 a 700 °C, sin embargo,
notaron que conforme aumenta la temperatura existe una dependencia del tamafio de los planos de
deslizamiento y la magnitud de los deslizamientos respecto a la caida de la ductilidad. Las superficies
de fractura a 800 y 900 °C muestran un caracter no ductil al observar superficies facetadas con
depresiones poco profundas debido al deslizamiento en los limites de grano; asi, cualquier
concentracidén de esfuerzos en ciertos sitios (juntas triples entre granos e incluso bordes de grano)
puede causar el desarrollo de grietas del tipo “W” reduciendo, por lo tanto, la elongacién a la fractura
[157]. Por otro lado, en tanto la temperatura se incrementa de 900 a 1000 °C, la ductilidad se ve
favorecida por la activacion térmica de dos fendmenos simultaneos, una microestructura de granos
recristalizados (superficie de fractura mostrando granos finos) y el deslizamiento de los limites de

grano, lo cual evita la propagacion y coalescencia de microgrietas.

Kang y colaboradores [11] estudiaron la influencia tanto del S como del AIN en tres aceros TWIP con
alto contenido de Al. EI S se incrementd de 0.0032 a 0.0100 y finalmente hasta 0.0230. El contenido
de N se mantuvo en un rango de =0.0085% donde la composicion base consistia de
18Mn0.6C1.5A10.2Si. Los aceros se fabricaron al vacio. Asi, los ensayos de traccién en caliente se
llevaron a cabo usando una maquina Gleeble, dandoles un solubilizado a 1250 °C y enfriando a una
velocidad de enfriamiento de 60 °C min-1 hasta las temperaturas de ensayo que comprenden desde
700 °C hasta 1100 °C. Los ensayos de traccion en caliente se llevaron a cabo a una velocidad de
deformacién de 3x107 s™. Sus resultados mostraron que los aceros TWIP conteniendo 0.01 y 0.023%
S tienen una ductilidad en caliente <40% en todo el rango de temperaturas examinadas. Un
comportamiento similar se observé para el acero TWIP con el mas bajo contenido de S (0.0032%)
dentro del rango de temperaturas de 700-900 °C, y temperaturas por encima dan un 50-60% de RA.
Las microestructuras estudiadas presentan marcada fraccién volumétrica de particulas burdas del
tipo MnS-Ca, MnS y AIN. Esta tendencia se ve incrementada al aumentar el contenido de S a 0.01%.
La morfologia de los sulfuros es irregular tendiendo a la forma esférica. Las particulas de AIN semejan
[dminas hexagonales con un tamafio de grano de =4-30 um. Para el contenido mds bajo de S se
observé que los sulfuros siempre precipitan junto al AIN y, para los contenidos mas altos de S, se
identificaron precipitados burdos de AIN del tipo barra dendritica, también asociados a la presencia
de sulfuros. El mecanismo de falla asociado es del tipo deslizamiento del limite de grano debido a la
presencia de estas particulas en los limites de grano. La conclusién mas importante que dan es la

referida a la caida de la ductilidad en caliente debido al cambio en la morfologia de las particulas de
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AIN respecto del incremento en el contenido de S. Por lo tanto, se hace necesario restringir el

contenido de S lo mads bajo posible para evitar el agrietamiento transversal.

Muy recientemente, Kang y colaboradores [12] han publicado los resultados de la investigacion que
realizaron en aceros TWIP con alto contenido de Al microaleado con Nb sobre el comportamiento de
ductilidad en caliente al adicionar conjuntamente los elementos microaleantes B y Ti. La condiciones
bajo las cuales fueron realizados los ensayos corresponden a la de solubilizado a 1250 °C y a la
condicion de colada. Explican que el tamafio de grano en ambas condiciones es similar,
aproximadamente a 350 um. Para evaluar directamente el efecto de la adicién Ti/B, se obtuvieron las
curvas de ductilidad en caliente del acero TWIP libre de Nb, mostradas en la figura 1.31 a. Observaron
gue el acero microaleado con Ti/B da mejor ductilidad por debajo de 950 °C, pero por arriba de esta
temperatura dicha ductilidad cae mas alla del 40% RA, siendo incluso peor que la obtenida para el
acero sin microalear. Para el caso del acero TWIP en la condicién de colada se obtuvieron valores de
RA de aproximadamente 10% en el rango de temperaturas de 700-1200 °C, al utilizar una velocidad
de enfriamiento de 60 K min™, figura 1.31 b. Asi mismo, observaron que al disminuir la velocidad de
enfriamiento a 12 K min-1, la ductilidad continuaba sustancialmente mejoraba obteniendo valores de

RA de entre 37-60% dentro del rango de temperaturas de 800-1050 °C.

Figura 1.31. Curvas de ductilidad en caliente para aceros TWIP: a) Libre de Tiy B (acero 1) y
microaleado con Tiy B (acero 2) y b) Microaleado con Tiy B en la condicidn de colada (acero 3)

incluyendo el comportamiento del acero 3 conteniendo Nb y libre de Tiy B [12].
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Estos autores indican que, bajo la condicién de solubilizado, la presencia de Nb causa una
precipitacién adicional en la matriz y en los limites de grano del tipo fine NbC, generando una baja
ductilidad. Por su parte, el mejoramiento en la ductilidad que ocurre en el rango de temperaturas de
700-950 °C puede deberse al efecto que tiene el Ti de remover el N previniendo la precipitacién de
AIN en los limites de grano austenitico o a la segregacién del B a los limites de grano, reemplazando al
S y manteniendo la cohesién atdmica, por lo cual se reducen los sitios de nucleacién de cavidades y su
posterior crecimiento durante el deslizamiento de los limites de grano. Por otra parte, bajo la
condicidn de colada, el Nb estd trabajando de manera similar al B, mejorando la ductilidad en caliente
debido al fendmeno de segregacidn de no-equilibrio en los limites de grano austeniticos,
reforzandolos y causando asi mismo la precipitacion burda de particulas de Nb, menos dafiinas para

la ductilidad en caliente.

Finalmente, cabe mencionar que estos aceros revelan un gran potencial como candidatos en la
industria automotriz debido a su fuerte capacidad de endurecer por deformacidn, a su alta resistencia
y a su elevada ductilidad. Sin embargo, estos aceros muestran inestabilidad en su propiedad de
ductilidad en caliente. De los estudios de ductilidad en caliente reportados anteriormente,
contemplando composiciones quimicas de entre 18-22 %Mn, 0.4-0.6 %C, 1.5-3 %Al, 1.5-3 %Si, 0.02-
0.03 %Nb, 0.10-0.12 %V y contenidos variables de N disuelto (40-100 ppm), el comportamiento de la
ductilidad en caliente en aceros TWIP se explica en torno a la formacidn de fases precipitadas y a la
dependencia que existe entre el balance de la velocidad de deslizamiento del limite de grano
austenitico y los procesos de recuperacién a altas temperaturas, donde la fuerza motriz para la
recristalizaciéon dindmica es alta. La restriccion del contenido de Al esta fuertemente vinculado con los
niveles de N disueltos en el acero, ya que a mayor contenido de Al como de N, se fomenta la
formacién de precipitados burdos de AIN, los cuales se alojan en los limites de grano, al igual que
precipitados del tipo NbCN y VN también en los limites de grano, lo que permite la formacién de una
fractura del tipo intergranular. Aunado a este hecho, se han observado cavidades de forma alargada
en los limites de grano, sobre todo en los puntos triples. El deslizamiento de los limites de grano
promueve la formacién y coalescencia de cavidades. A mayor grado de deformacion, el crecimiento
de cavidades se desarrolla en los puntos triples entre granos, razéon fundamental de la caida de la
ductilidad en el rango de temperaturas de 700-900°C, ademads de su vinculacién con inclusiones del
tipo MnS, donde la velocidad de deformacién y tamafio de grano, la ductilidad de la austenita esta

determinada también por la presencia de inclusiones y de particulas en los limites de grano. Por otro
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lado, a mayores temperaturas (>1000°C) la ductilidad en caliente mejora, atribuyéndose al avance de
la DRX, nucleando en las regiones de los granos altamente deformados, aislando o aniquilando las
microcavidades, impidiendo su coalescencia y posterior crecimiento en los limites de grano vy, por lo
tanto, mejorando asi esta propiedad a altas temperaturas, donde se han reportado valores de hasta
un 84% de reduccidn de area a 1200°C. Adicionalmente, se ha observado que un contenido de Al de
1.5% (en peso) refuerza a las aleaciones ferrosas con alto contenido de Mn en deformaciones a altas
temperaturas. Sin embargo, Wang y colaboradores [158] sefialaron que los aceros TWIP (Fe-23Mn-
3Si-3Al) procesados por la ruta convencional de laminado en caliente son muy propensos de
presentar grietas transversales, pero por el contrario, esta falta de conformabilidad en caliente se
mejora implementando el proceso de colada de chapa de acero en cinta (Twin-Roll Strip Casting, por

sus siglas en inglés).

1.8 Analisis de la textura.

Casi todos los sélidos con aplicaciones ingenieriles son policristalinos y sus componentes unitarios
son denominados cristales o granos. En la mayoria de los materiales existe un patréon en las
orientaciones y esto ocurre durante la cristalizacion a partir de un estado liquido a un estado sélido y
subsecuentemente, mediante un proceso termomecanico. Cada cristal presenta una orientacion
especifica respecto a un sistema de referencia y la distribucion de las orientaciones se denomina

textura [82,159].

La importancia de la textura radica en el hecho de que ciertas propiedades de los materiales estdn
vinculadas a una textura especifica. Algunos ejemplos de propiedades [160] son el médulo de Young,
el cociente de Poisson, la permeabilidad magnética, la conductividad eléctrica, la expansion térmicay,
la que compete en este estudio, la ductilidad. Se ha establecido que la influencia de la textura en las

propiedades del material es en muchos casos del 20 al 50% de los valores de las propiedades [160].

El andlisis de los cambios de textura durante un tratamiento térmico y mecanico en los materiales
proporciona informacidon importante acerca de los mecanismos que participan, incluyendo la

deformacién, la recristalizacién y las transformaciones de fase.
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El procesamiento del acero involucra por lo menos cinco distintos conjuntos de mecanismos de
desarrollo de la textura [161]:
i Deformacion de la austenita (durante la laminacion en caliente).
ii. Recristalizacion de la austenita (durante y después de la laminacidn en caliente).
iii.  Transformacién de la austenita (enfriamiento después de la laminacion).
iv. Deformacién de la ferrita (durante la laminacién en frio).
V. Recristalizacidn dinamica durante el recocido después de la laminacidn en frio.

. oz

1.8.1 Medicion de la textura.

Convencionalmente la textura es descrita por medio de la figura de polos, la cual se obtiene mediante
la técnica de difraccion de rayos-X, sin embargo, la informacién contenida en la figura de polos es
incompleta y confusa. Una manera de obtener mayor informacion de las componentes de textura es
mediante la funcidn de distribucién de orientacidon, ODF (Orientation Distribution Function, por sus
siglas en inglés), la cual especifica la frecuencia de orientaciones particulares en un espacio

tridimensional llamado espacio de Euler [162].

La funcidon de distribucion de orientaciones se define como una funcién que describe la intensidad o
probabilidad con la cual una orientacidn dada aparece en la textura correspondiente. Se puede
utilizar la textura para analizar la estadistica de la orientacién de una poblacién de granos individuales
y considerar la ubicacién espacial de estos granos (topografia). Esto permitiria estudiar los siguientes
fenémenos:
i. Efectos Locales en las propiedades: El efecto de las variaciones de las propiedades se
magnificard donde los granos se agrupen en clusters mas que en forma individual. Por
ejemplo, la transmisidon de deslizamiento se puede facilitar entre granos de orientaciones

favorables (granos contiguos como los que se muestran en la figura 1.32).
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Figura 1.32. Granos contiguos [160].

ii. Pardmetros interfaciales: Si se conocen las orientaciones individuales es posible calcular la
diferencia de orientacién entre los granos vecinos y, por lo tanto, proveer informacién acerca
de la distribucidn de los limites de grano, a veces llamada mesotextura.

iii. Pardmetros morfoldgicos o geométricos de los granos: Un analisis de microtextura permite
establecer una relacién entre los pardmetros geométricos y la orientacién de los granos.

iv. Relaciones entre fases: Se puede obtener la textura de cada fase, la distribucién de sus
orientaciones y las relaciones de orientacion entre los cristales individuales de cada fase.

V. Mediacion directa de las distribuciones de orientacidn cristalografica: Las ODF obtenidas

mediante la microtextura dan la distribucion de la orientacién real de los granos analizados.

Un método comun y eficiente para medir la microtextura es mediante la técnica de difraccion de
electrones retrodispersado, EBSD (Electron Backsatter Difraction, por sus siglas en inglés). La técnica
se basa en posicionar la muestra dentro de la cdmara de microscopio electrénico de barrido (MEB),
de tal forma que se hace un angulo entre el haz de electrones incidentes y la superficie de la muestra.
Esto permite que ocurra la difraccidn de los electrones retrodisersados y que escapen de la superficie
de la muestra. El patrén resultante de difraccidon se captura en tiempo real y un algoritmo de
computadora se encarga de obtener la orientacion de cada patrén de difraccion a partir del cual se

obtiene la microtextura.

Para definir una orientacion, se requieren dos sistemas de coordenadas, uno que relacione a toda la

muestra y otro que relacione al cristal; tipicamente se eligen sistemas cartesianos. Los ejes de la
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muestra se elijen de acuerdo a superficies o direcciones importantes asociadas con la forma de la
muestra. Por ejemplo, para un producto laminado, las direcciones asociadas son la direccidon de
laminacién (DR), direccion a través del espesor (normal al plano de laminacidn, DN) y la direccién
trasversal (DT) (ver figura 1.33). El segundo sistema de coordenadas, llamado sistema del cristal, se
especifica con direcciones [100], [010] y [001] para cristales cubicos, tetragonales y ortorrémbicos

[82].

Figura 1.33. a) Sistema de referencia de una muestra para analisis EBSD y b) sistema de referencia del

cristal [159].

Existe un sistema coordenado en el cual la orientacidon se puede expresar mediante sdlo tres
pardmetros llamados dngulos de Euler, los cuales forman un sistema conocido como espacio de Euler.
Los angulos de Euler son tres rotaciones, que al seguir una cierta secuencia, transforman al sistema
coordenado de la muestra al sistema coordenado del cristal. Las rotaciones mas comuUnmente

utilizadas son las de Bunge (¢, ® y §,) y se expresan en la figura 1.34.
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Figura 1.34. Angulos de Euler [160].

Cada orientacion expresada en términos de los dngulos de Euler puede ser representada como un
punto en el espacio de Euler. Dicho espacio, figura 1.35a, es un sistema coordenado tridimensional
cuyos ejes estan definidos por los tres angulos Euler [160]. Algunas orientaciones se encuentran a lo
largo de cierto camino formando una fibra cristalografica en el espacio de orientaciones. La figura
1.35b muestra la fibras mas importantes que se pueden encontrar en los aceros en el espacio de

Euler reducido [162].

Figura 1.35. a) Espacio tridimensional definido por los angulos de Euler y b) Fibras en el espacio

reducido de Euler [160].
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Las diferencias observadas en la orientacidon de los granos en cada material se pueden asociar a la

presencia de una componente de textura especifica. Las posiciones mas significativas de las
orientaciones de las texturas, tanto de recristalizacion como de deformacién, para un material FCC

han sido identificadas por Humphereys [81] y Segal [163] y se resumen en la Tabla. 1.1.

Tabla 1.1. indices de Miller y angulos de Euler de las orientaciones con texturas para materiales FCC

[81,163].
, Angulosde Euler (Bunge)
Tipo Componente | {hkl}<uvw>
P4 0 P2
Bs {011}<211> 35 45 0
S {123}<634> 55 35 65
Cu {112}<111> 90 30 45

Deformacion

Shear, {001}<110> 0 0 45
Shear, {111}<110> 0 55 45
Shear; {112}<110> 0 35 45
Goss {011}<001> 0 45 0
Cube {001}<100> 0 0 0
RCro1 {013}<100> 0 20 0
RCro2 {023}<100> 0 35 0
Recristalizacion RCyp1 {001}<310> 20 0
RCyp2 {001}<320> 35 0
P {011}<122> 70 45 0
Q {013}<231> 55 20 0
R {124}<211> 55 75 25

Con el fin de clarificar las diferencias significativas entre los materiales, se procede a hacer un analisis
desde el punto de vista cristalografico mediante el uso de las figuras de polos y la funcién de
distribucidn de orientacién. Las figuras de polos patrén utilizadas estan proyectadas sobre los planos

{100}, {110}y {111} y se muestran en la figura 1.36 a-c.

61




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

Figura 1.36. Proyecciones estereograficas patron: a) Plano {100}, b) Plano {110}y c) Plano {111} [164].
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CAPITULO 11

Desarrollo experimental.
El diagrama de flujo para el desarrollo experimental del presente proyecto de investigacion,

presentado en la figura 2.1, resume de manera general la ruta, técnicas experimentales y

procedimientos que se llevaron a cabo para alcanzar los objetivos planteados.

Figura 2.1. Diagrama de flujo del desarrollo experimental.
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2.1 Diseiio de aceros TWIP.

Esta etapa corresponde a la determinacion de los elementos aleantes y microaleantes presentes en
los aceros TWIP, de tal forma que se garantice la condicién de fase austenitica estable de la aleacidn,
asi como declaracién de las propiedades mecanicas en términos de su respuesta al maclado. De tal
manera que se considerd llevar a cabo coladas de aceros TWIP de composicién base Fe-20Mn-0.45C-
1.5Al-1.5Si y microaleados por separado con Ti, Ti/B, V, Nb y Mo con la intencidn de evaluar el efecto
de cada uno de ellos sobre el comportamiento de la ductilidad en caliente. En la Tabla 2.1 se
muestran las composiciones quimicas disefiadas para la fabricacidn de aceros TWIP. La composicién
guimica base propuesta representa ser una de las cuales asegura la fase austenitica estable y efecto

TWIP a temperatura ambiente, con contenido minimo de Mn.
Es importante sefialar que en el grupo de trabajo del Departamento de Metalurgia Mecdnica y de
Fundicidon del IIM-UMSNH, se ha establecido un procedimiento de fabricacién para este tipo de

aceros.

Tabla 2.1. Composicién quimica esperada en los aceros TWIP.

ACEROS TWIP (% en peso)
ELEMENTO TW-REF TW-Ti TW-Ti/B TW-V | TW-Nb | TW-Mo

C 0.45 0.45 0.45 0.45 0.45 0.45
Mn 20 20 20 20 20 20
Al 1.5 1.5 1.5 1.5 1.5 1.5
Si 1.5 1.5 1.5 1.5 1.5 1.5
Ti - 0.05 10.5 ppm - - -
B - - 40 ppm - - -
\% - - - 0.10 - -
Nb - - - - 0.05 -
Mo - - - - - 0.10
Fe Bal. Bal. Bal. Bal. Bal. Bal.

2.1.1 Prediccion de fases presentes en los aceros TWIP.

Se realizd un estudio termodindmico mediante el empleo de la paqueteria comercial FactSage® que
emplea diferentes mdodulos, bases de datos y ecuaciones termodinamicas que permite al usuario
determinar una serie de parametros en estado de equilibrio, generandose asi tablas, graficos y figuras

de interés. Bajo este concepto, se determinaron los diagramas de fase, las temperaturas de
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transformacidn y la naturaleza de las fases precipitadas, empleando el mddulo para aceros FSStel en
el rango de temperaturas de 600-1600 °C cada 10 °C. Las fases fueron predichas usando un modelo

de subred conteniendo sitios intersticiales para el C, N y vacancias.

2.1.2 Seleccidn de la condicion de solidificacion.

Cabe mencionar que el presente trabajo de investigacién tiene como finalidad estudiar el
comportamiento de la ductilidad en caliente enfocado de dos maneras muy particulares, la primera
gue corresponde a la evaluacion del efecto de los elementos microaleantes y la segunda donde se
toma en cuenta la estructura de colada bajo dos condiciones de solidificacién, muy similares a las
desarrolladas en la fabricaciéon de acero a través de la tecnologia de colada continua de planchdn,
tanto convencional como delgado. Los materiales con los cuales se pueden construir las
lingoteras/moldes para colar los aceros TWIP que permiten alcanzar las condiciones de enfriamiento,
en K/s vy, solidificacion especifica, a través de la extraccion de calor, que permiten controlar la

estructura de colada son:

1) Arena silica (molde de arena, MA): Impone una condicion de solidificacion equivalente a la

que se desarrolla en la colada continua de planchén convencional.

2) Chapa de acero comercial (molde metélico, MM): Impone una condicién de solidificacion

equivalente a la que se desarrolla en la colada continua de planchén delgado.

2.1.3 Prediccion de la velocidad de solidificacion.

En la figura 2.2 a-b se presentan las dimensiones de los moldes contemplados para realizar el vaciado
del acero TWIP. Asi, la manera mas apropiada de abordar y corroborar las condiciones de
solidificaciéon es a través de la realizacién de aproximaciones numeéricas realizadas mediante el
empleo del método de elemento finito (FEM, Finite Element Method), usando simulacién matematica
a través del cddigo comercial ANSYS®. Esta paqueteria de simulacién permite realizar calculos que
implican un cambio de fase en conjunto con fendmenos de transferencia de calor, especificamente, el
cambio de fase liquida a sélida. Ademas, es uno de los pocos cédigos comerciales que cuentan con un

moddulo térmico bien definido, que permite trabajar satisfactoriamente en dos dimensiones para
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tratar efectos consistentes de axisimetria en la construccién y discretizacion de los sistemas en
cuestion. Para calcular satisfactoriamente las curvas de enfriamiento correspondientes a los dos
materiales con los cuales se construyeron los moldes para el vaciado, fue necesario tomar en cuenta
una serie de consideraciones, tanto del tipo geométrico como de frontera. Asi mismo, es muy
importante contar con las diferentes propiedades termofisicas y termodinamicas de los materiales,

gue garanticen el éxito perseguido. En las Tablas 2.2, 2.3 y 2.4 se muestran los valores de tales

propiedades.

Figura 2.2. Dimensiones de los moldes para controlar la estructura de solidificacion de los aceros

TWIP: a) Molde de arena (MA) y b) Molde metalico (MM).

Tabla 2.2. Propiedades termofisicas de la arena silica [166,167].

PROPIEDAD VALOR
Conductividad térmica, k 0.52 W/mK
Calor especifico, Cp 1170 J/kgK
Densidad, p 1600 kg/m®
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Tabla 2.3. Propiedades termofisicas de la chapa de acero comercial [166,167].

CONDUCTIVIDAD CALOR ESPECIFICO,

3
TEMPERATURA, K TERMICA, W/mK 1/kgK ENTALPIA, J/m
1033 28.5 986 5.58e+09
1700 31.9 772 7.71e+09
1723 32.3 787 9.90e+09
1788 30.0 787 1.01e+10

Tabla 2.4. Condiciones frontera para la simulacién [166,167].

DESCRIPCION VALOR
Temperatura de solidus, Ts 1700 K
Temperatura de liquidus, T, 1723 K
Temperatura de colada, T¢ 1788 K
Calor latente de fusion, Ls 272 ki/kg
Coeficiente de transferencia de calor de la arena, h 11.45 W/m?K
Coeficiente de transferencia de calor del acero, h 125 W/m?K

Con los valores dimensionales de la geometria de cada uno de los moldes descritos en la figura 2.2, se
procedio a realizar la construccion de los modelos mediante puntos, lineas y areas. El médulo térmico
que emplea ANSYS® para resolver problemas de la indole anteriormente sefialada, es un tipo
preestablecido de discretizacion, denominado PLANE 55, que utiliza elementos cuadrados que
resultan de unir nodos adyacentes y contiguos. Asi, la discretizacion de la geometria de cada uno de
los moldes establecidos, al hacer consideraciones de axisimetria, se ilustra en la figura 2.3 a-b. Las
condiciones frontera se aplican sobre las lineas creadas, se ingresan las propiedades para cada uno de
los materiales definidos en el sistema, acero liquido y molde y, ademds una serie de datos
operacionales que ayudan a lograr una convergencia satisfactoria. Este tipo de problemas requiere
una solucién dependiente del tiempo, por lo tanto, se selecciona la opcién de simulacién en estado
transitorio. Los valores de las propiedades termofisicas tomadas en cuenta para la simulacién,
obedecen a los criterios con que fueron determinados experimentalmente para cada material, es por

ello que estos pueden variar de autor a autor y dependiendo de la composicion quimica.

68




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

Figura 2.3. Discretizacion de los sistemas: a) Molde de arena silica y b) Molde metalico. El color

purpura representa la fase liquida (acero TWIP) y el azul la fase sélida (molde).

2.2 Fabricacion de los aceros TWIP.

La fusién y colada de los aceros TWIP se llevd a cabo el Laboratorio de Fundicién del IM-UMSNH,
haciendo uso de un horno de inducciéon de atmdsfera abierta con capacidad mdaxima de 32 kg. La
capacidad de acero liquido que el horno puede fundir depende directamente del espesor del
revestimiento refractario. La cantidad de acero liquido a fundir se establecié mediante el calculo
entre el volumen de cada una de los dos moldes y la densidad del acero TWIP en estado liquido mas

la cantidad de acero liquido contenida en las mazarotas, arrojando un total de 21 kg.

2.2.1 Cdlculo de carga.

Asi, una de las etapas mas criticas e importantes, para lograr tener éxito en cada una de las fusiones,
es la correspondiente a la correcta adicién de cada uno de los elementos que forman la aleacién. Para
fabricar 21 kg de acero TWIP liquido se procedié a realizar el cadlculo de carga correspondiente,
partiendo del consumo de chatarra de primera calidad baja en carbono (Low Carbon), de material rico
en carbono (metal Sorel) y de los diferentes elementos aleantes y microaleantes; todos ellos de alta
pureza. Las composiciones quimicas de la chatarra y del metal Sorel se muestran en la Tabla 2.5y, las

composiciones y eficiencias de los elementos aleantes y microaleantes se muestran en la Tabla 2.6.
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L

Tabla 2.5. Composicién quimica de chatarra y metal Sorel (proporcionados por el proveedor).

ELEMENTO CHATARRA (L.C.), % | SOREL (Fe-C), %

C 0.031 4.05

Si 0.037 0.132
Mn 0.127 0.028

P 0.08 0.03

Al 0.013 0.023

\) 0.011 -

Fe 99.701 95.737

Tabla 2.6. Composicién quimica, eficiencia y presentacion de los elementos de aleaciony

microaleacion (proporcionados por el proveedor).

FORMA DE LA ALEACION COMPOSICION EFICIENCIA PRESENTACION

Mn electrolitico 99.9% Mn 0.75 Hojuela
Sorel (Fe-C) 4.05% C—95% Fe 0.7 Plaqueta
Al etslico 99.9% Al 0.8 Granalla

Simetslico 98% Si 0.9 Grano

Fe-V 82% V —18% Fe 0.98 Grano

Fe-Ti 74% Ti—26% Fe 0.4 Grano

Fe-Nb 40% Nb — 60% Fe 0.9 Grano

Fe-Mo 70% Mo —30% Fe 0.9 Grano

Bmetslico 99.9% B 0.999 Grano

El balance de carga se inicio conociendo la cantidad de acero TWIP liquido a obtener, la cual es de 21
kg, e indicando el porcentaje en peso de cada uno de los elementos para cada tipo de acero TWIP a
obtener, teniendo en cuenta la composicidon quimica nominal del acero TWIP (Fe-20Mn-0.45C-1.5Si-
1.5Al) y 0.2% en peso del elemento microaleante (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo). Para ello se realizaron los
calculos correspondientes en base a la aplicacién de reglas de tres, determindndose asi las cantidades

de las materias primas de los elementos de aleacidon y de microaleacion. Asi, en la Tabla 2.7 se

muestra resumidamente el balance de carga para cada una de las fundiciones.
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Tabla 2.7. Resumen del balance de materia para la fabricacidn de cada uno de los aceros TWIP.

Aleantes para la colada base Microaleantes
Chatarra (Fe) bajo C 16.0755 Fe-Ti 0.016 kg
Mn 4.2 Ti/B 0.0094 kg/0.00197 kg
Sorel® (C) 0.0945 Fe-V 0.03297 kg
Si 0.315 Fe-Nb 0.03680 kg
Al 0.315 Fe-Mo 0.0038 kg
TOTAL 21.0 kg + Microaleante

2.2.2 Proceso de fabricacion.

2.2.2.1 Acondicionamiento del horno y de la olla de vaciado.

Otra de las etapas criticas e importantes para llevar a cabo la fusidon de los aceros TWIP es la referente

a la preparacion de los elementos que conforman la colada en el orden mostrado en la figura 2.4.

Figura 2.4. Ruta de fabricacion de los aceros TWIP.

Las condiciones en las cuales se encuentra el horno de induccidn son cruciales, es por ello que se
requiere inspeccionar éste de manera exhaustiva. La primera actividad es la inspeccidn del refractario
del crisol que contendra al acero liquido. Principalmente se debe de evaluar su desgaste asi como
la severidad de los agrietamientos que éste presente. Cualquier anomalia ya sea en el revestimiento
refractario o en el sistema de enfriamiento del horno puede dafar severamente la bobina inductora
(sobrecalentarla o fundirla), siendo un punto de posibles explosiones violentas. En la figura 2.5 se
presenta la configuracién del horno de induccién del IIM-UMSNH, en primera instancia en una

condicidn que requiere reparacion y una segunda instancia correctamente preparado; asi como una
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olla de transferencia y vaciado de metal liquido, correctamente acondicionada. El material refractario
de caracter basico que se utiliza para revestir tanto el horno como la olla es del tipo magnesita-
apisonable. Para garantizar la aglomeracién de las particulas refractarias se utiliza silicato de sodio

mads un poco de agua, adecuadamente sinterizadas.

Figura 2.5. Horno de induccién: a) y b) Presentacidn del dafio, c) Reparacion correcta. Olla de vaciado:

d) Moldes para revestir con refractario, e) y f) Acondicionamiento final.

2.2.2.2 Construccion de moldes.

La lingotera es un molde hueco construido de algin material apropiado que pueda contener acero
liguido en su cavidad y, que serd donde solidifique el acero, adquiriendo la forma caracteristica. La
finalidad de construir lingoteras para vaciar y solidificar los diferentes aceros TWIP es la de generar
las condiciones de enfriamiento requeridas, ademas de propiciar el facil corte y maquinado de las

diversas probetas a ensayar.

1) Molde metalico (MM): Se construyd con solera de acero comercial de calibre 1/4x3 pulgadas,

unida con puntos de soldadura eléctrica comercial de electrodo consumible, con las
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dimensiones indicadas en la figura 2.2b. La construccion requirié de algunas consideraciones
con la finalidad de compensar la concentracion de esfuerzos térmicos por el choque térmico a
la hora del vaciado, realizando entre las juntas de las placas de solera un bisel en 45° de
inclinacién, obteniéndose la forma mostrada en la figura 2.6. Adicionalmente, se adecuaron

aditamentos para sostener la mazarota que, en su conjunto, forman la lingotera metalica.

Figura 2.6. Molde metadlico: a) Vista frontal y b) Vista superior.

2) Molde en arena (MA): El procedimiento general para construir el molde de arena en verde
consta de varios pasos. Inicialmente se seleccioné la cantidad y calidad de la arena silica
(granos finos dan mejor acabado superficial). A continuacidn se sigue una receta tipica de
mezclado intenso que contempla 90% de arena, 7% de bentonita y 3% de humedad. Las
dimensiones del molde de arena se indican en la figura 2.2a. Se utiliz6 una caja y media de
moldeo cuadrada de 37 cm y se empled un modelo de madera de pino con la forma de la

cavidad a imprimir. La secuencia en la construccion del molde se muestra en la figura 2.7.
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Figura 2.7. Secuencia de elaboracién del molde de arena (MA).

2.2.2.3 Construccion de la mazarota.

Con la finalidad de obtener una pieza libre de defectos tales como rechupes, se emplearon mazarotas
para el vaciado. La construcciéon consistio del empleo de dos cajas metalicas para cada tipo de molde
(metalico y de arena) usando camisas exotérmicas de composicién quimica conocida (ver Tabla 2.8).
Este arreglo ayuda a mantener la temperatura del acero liquido de la parte superior del lingote lo mas
alta posible, dando lugar a contener los defectos productos de la solidificacién. Esta camisa
exotérmica fue rodeada por una mezcla de arena silica virgen aglutinada con silicato de sodio y
endurecida con gas CO,. La forma de la camisa exotérmica es de tipo cono truncado y sus
dimensiones son 5.1 cm de didmetro interno superior por 4.5 cm de didmetro interno inferior y una

altura de 14 cm. La figura 2.8 muestra la secuencia seguida para la construccidn de la mazarota.
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Tabla 2.8. Composicién quimica y propiedades fisicas de la camisa exotérmica (Hamex S.A. de C.V.).

ANALISIS Quimico PROPIEDADES FiSICAS
Al,O; = 55-58% Densidad =0.7-0.82 g/c.c.
Si0, = 4-6% Permeabilidad = 50-80 UASF
FeO =4-6% Humedad = 2.0% max.
Na,0+K,0 = 7-10% Resistencia al corte = 10 +/—5kg/cm2 min.
Alretslico = 25% min. Tipo de reaccién = de 2 a 3 minutos
Organicos = 6-9%

Figura 2.8. Construccion de la mazarota: a) Camisa exotérmica, b) Mezcla de arena silica +
aglutinante, c) Apisonado, d) Perforacion para endurecer con gas CO,, e) y f) Configuracion final en

molde metalico y molde de arena.

2.2.3 Desarrollo de la colada.

Para llevar a cabo la fusién de las materias primas se siguié una secuencia de adicién de las materias
primas, asi como del cuidado de las actividades pertinentes para realizar en forma y tiempo cada
colada. Dichas actividades se describen en la Tabla 2.9. Sobre todo se cuidé de mantener las mismas
condiciones de fabricacién (temperaturas y orden de adicién) para guardar un patrén metalurgico

similar que permita comparar y explicar diversos fendmenos relacionados con la fusion y la
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solidificacion (disoluciéon de gases, estructura de colada y segregacién). La adicion de elementos

microaleantes en forma de granos finos se realizd a través de su encapsulamiento en una caja de

[dmina de acero al carbono calibre 22 para asegurar su disolucién y retencién hasta el fondo de la

olla. La figura 2.9 resume de manera general los pasos descritos en la Tabla 2.9. Es de suma

importancia enfatizar que en el laboratorio de fundicion del IIM-UMSNH se cuenta con el equipo

necesario y con una metodologia adecuada para fabricar acero TWIP de buena calidad.

Tabla 2.9. Desarrollo general para la fabricacion y colada de aceros TWIP.

3) Agitacion del bafio metélico enlaolla.

4) Vaciado en las lingoteras.

ETAPA ACTIVIDAD OBSERVACIONES
1) Revision del refractario del horno.
Carga 1) Acomodo de la chatarra en el horno.
2) Revision del sistema de refrigeracion y potencia del horno.
1) Arranque del horno. 1) Inicio de la fusion de la carga.
Fusion 2) Incrementos en la potencia del horno. |2) Adicidn por partes de las plaquetas de metal Sorel.
3) Adicidn de metal Sorel. 3) Adicidn del Mn en pequefias proporciones.
4) Adicion del Manganeso. 4) Uso de pirometro de inmersion en el bafio metalico.
1) Verificacion de la temperatura. 1) Ajuste de potencia del horno.
Ajustesenel [2) Adicion del Silicio. 2) Uso de pirometro de inmersion.
horno 3) Estabilizacion de la temperatura. 3) Desconexion de |a potencia del horno.
4) Basculado del horno. 4) Temperatura de vaciado a la olla de =1550 °C.
1) Adicion del Aluminio y elementos 1) Condicidn térmica de la olla: al rojo vivo.
microaleantes en la olla de vaciado. 2) Encapsulamiento de los elementos microaleantes.
Vaciado 2) Vaciado del metal fundido en la olla.
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Figura 2.9. Secuencia de fabricacion de aceros TWIP: a) Acomodo y fusién de chatarra, b) Adicidn de
Sorel, Al y Si, c) Registro de temperatura, d) Calentamiento de la olla, e) Sangrado del horno,

f) Adicion de microaleantes y disolucién en la olla, g) Vaciado y, h) e i) Solidificacion.

Finalmente, en la figura 2.10 a-b se presentan los lingotes de aceros TWIP obtenidos mediante la

solidificacion en molde metdlico (MM) y en molde de arena (MA), respectivamente.

Figura 2.10. Aspecto final de los lingotes de acero TWIP solidificados en: a) Molde metalico (MM) y b)
Molde de arena (MA).

77




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

2.2.4 Andlisis quimico.

Para la determinacién de la composicidn quimica nominal de los diferentes aceros TWIP fabricados se
empled un espectrometro de emisién de chispa del Centro Tecnoldgico de Manresa (Centre
Tecnologic, CTM), Espana. Para ello se emplearon dos patrones de calibracién que permitieran
determinar los diferentes elementos de aleacidon y microaleacion, a saber, uno que contempla
patrones de calibracidn para aceros con alto contenido de manganeso, HMS (High Manganese Steels)
y otro que contempla patrones de calibracién para aceros de baja aleacion, LAS (Low Alloy Steels). Lo
anterior debido a que aun no existe comercialmente un patron de calibracién bajo norma que
garantice la cuantificacidon (en % en peso) de los elementos de aleacién y microaleacién para aceros

TWIP.

2.2.5 Caracterizacion estructural y metalografica en la condicion de solidificacion.

El ensayo de difraccidn de rayos-X se utiliza como un método de andlisis de la microestructura, que
permite distinguir las fases presentes en un material, donde algunas de las cuales no pueden
diferenciarse mediante otras técnicas (por ejemplo, la éptica). El fundamento tedrico de esta técnica
se basa en los diferentes dngulos de difraccién que presentan las estructuras cristalinas en virtud de

sus distancias interplanares caracteristicas.

De tal manera que se utilizé la difraccion de rayos-X para corroborar la fase austenitica en los
diferentes aceros TWIP. En cada caso se empled un difractémetro de rayos-X de la marca Siemens
D5000 que trabaja a 20 kV y a 5 mA, perteneciente al IIM-UMSNH. Las probetas para este estudio se
cortaron en las dimensiones de 10 x 10 x 20 mm, preparandose una superficie de ensayo
correctamente desbastada seguida de limpieza ultrasénica. Las condiciones bajo las cuales se llevaron
los ensayos fueron las siguientes:

i. Tipo de ensayo: 6/20.

ii. Rango de medicion sobre 26: Desde 30° hasta 120°.

iii. Incrementos: 0.02.

iv. Velocidad de escaneo: 4.
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Conjuntamente, se procedid a revelar la macroestructura de los aceros TWIP bajo las dos condiciones
de solidificacion. Se cortaron y prepararon metalograficamente probetas de 30 x 30 x 10 mm
seccionando cada lingote en su parte inferior, y posteriormente se atacaron con el reactivo HCI-
H,S0,-H,0, el cual mostré ser la mejor formula para este caso. A la par, se realizé un estudio detallado
en microscopia electrénica de barrido (MEB-EDS) para estimar el patron de segregacion de elementos
soluto generado durante la solidificacidn. Para ello, se cortaron y se prepararon metalograficamente
probetas representativas de 10x10x10 mm vy, posteriormente, se realizdé microanalisis del tipo
puntual, barridos en linea y mapeos quimicos, en un microscopio electrénico de barrido (MEB) de la
marca JEOL modelo JMS-6400 con detector EDS, perteneciente al IIM-UMSNH. Para revelar la
microestructura se realizd el ataque quimico con Nital al 10% a 60 °C por un tiempo de 10 segundos
de inmersidn para el solidificado en molde metalico y 15 segundos para el acero solidificado en molde
de arena, respectivamente. En la figura 2.11 se muestra esquematicamente la secuencia de

seccionado de lingotes de acero TWIP para cada uno de los diferentes ensayos.

Figura 2.11. Seguimiento del seccionamiento de un lingote de acero TWIP para la obtencién de

probetas.

2.3 Maquinado de probetas segtin norma ASTM E 21-92 para ensayos de traccion en caliente.

Para la obtencién de bloques de acero TWIP con las dimensiones necesarias de 31.5 x 38 x 80 mm
para maquinar probetas estandarizadas de traccion en caliente segin la norma ASTM E 21-09 [168],
se secciond cada lingote de acuerdo a la secuencia mostrada en la figura 2.12. Después se empled un

torno robusto de la marca FAMASA que puede operar hasta las 250 rpm, perteneciente al [IM-
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UMSNH. Un resumen del procedimiento seguido para esta operacion se muestra en la figura 2.13 a-f.
Para sujetar los bloques se empled el accesorio denominado “brida de arrastre”, la cual sirve de guia
y asi mismo sujeta a la probeta al “cabezal de sujecién” del torno, donde ademas la probeta también
I “

se apoya al “contra punto”. Esencialmente se obtuvo un cilindro de 22 mm de didmetro, que

posteriormente se maquind a las dimensiones especificadas en figura 2.12b.

Figura 2.12. Preparacidn de probetas para ensayos de traccion en caliente: a) Corte y maquinado

burdo y b) Probeta requerida.

Figura 2.13. Operacién de maquinado de probetas de acero TWIP para ensayos de traccién en
caliente.
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2.4 Ensayos de traccion en caliente.

Para evaluar la ductilidad en caliente de los diferentes aceros TWIP, se empled el ensayo de traccién
uniaxial en caliente mediante probetas denominadas “buttonhead samples” [84] que cumplen con las
normas ASTM E 21-09 y E8-00M/E8M-09 [168,170], pruebas realizadas en el laboratorio de ensayos
mecanicos de la Universidad Politécnica de Catalufia, Espafia. La zona calibrada de las probetas
presenta seccidn circular de 6 mm y longitud de 30 mm. En funcién del nimero de ensayos previstos
y de las condiciones de los mismos, se determinaron las cantidades de probetas a maquinar. Para este
fin, en la Tabla 2.10 se presenta la matriz de experimentos. Los experimentos se llevaron a cabo a
cinco temperaturas en el rango de 700 a 1100 °C y a una velocidad de deformacién de 0.001 s™. En la
figura 2.14 se muestran los ciclos térmicos para cada ensayo. La metodologia seguida consistié en
realizar un calentamiento a 73.33 °C/min hasta la temperatura de homogenizacién de 1100 °C y
permanencia de 15 minutos. Una vez alcanzada la condicion de homogenizacion, se ajustd
rapidamente la temperatura de ensayo y se mantuvo por un lapso de 5 minutos con la finalidad de
lograr un empape de temperatura antes de iniciar el ensayo correspondiente. El equipo empleado
para la realizacion de los ensayos de traccidn uniaxial en caliente contempla una maquina INSTRON
4507 con una celda de carga de 100 kN que ademadas cuenta con un horno de calentamiento por
radiacion modelo E4 Quad Elliptical Heating Chamber, de la Universidad Politécnica de Catalunya,
Barcelona, Espafa. La mdaquina de ensayos lleva acoplado un sistema de mordazas especiales que
permite ensayar las probetas a temperaturas elevadas. Adicionalmente, se cuenta con un sistema de
inyeccion de argén a través de tubos capilares que ayudan a mantener una atmdsfera inerte y asi
evitar la pronta oxidacién del material de ensayo debido al incremento de la temperatura, el cual
también sirve para enfriar lo mas rdpido posible la zona de fractura una vez terminado el ensayo, tras
la ruptura de la probeta, tal como se muestra en la figura 2.15. Ademas, el sistema cuenta con un
software especial para controlar la velocidad de deformacion constante y colectar los datos a las

diferentes condiciones de ensayo (ver figura 2.16).
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L

Tabla 2.10. Matriz de experimentos para evaluar la ductilidad en caliente de los aceros TWIP.

ACERO CONDICION DE TEMPERATURAS DE VELOCIDAD DE TOTAL DE
TWIP SOLIDIFICACION ENSAYO, °C DEFORMACION, st ENSAYOS
Vs-1=MM
TW-S/M 10
Vs-2 = MA
Vs-1=MM
TW-Ti 10
Vs-2 = MA
Vs-1=MM
TW-Ti/B 10
Vs-2 = MA
700, 800, 900, 1000, 1100 0.001
Vs-1 = MM
TW-V 10
Vs-2 = MA
Vs-1 = MM
TW-Nb 10
Vs-2 = MA
Vs-1 = MM
TW-Mo 10
Vs-2 = MA
TOTAL 60
F 3
Q
O
o
| -
2
a3
| -
2 75°C/min
£
O
[_4
15

Tiempo, min

k 4

Figura 2.14. Ciclo térmico para los ensayos de traccion en caliente.
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Figura 2.15. a) Maquina universal de ensayos INSTRON modelo 4507, b) Consola de operacion, c)
Consola de control, d) Mordaza inferior, €) Mordaza superior, f) Suministro de gas Ar, g) Probeta de
traccién, h) Vista superior del disefio del horno de radiacién de camaras elipticas y i) Horno en

funcionamiento.

Figura 2.16. Captura del editor de procedimientos de la maquina INSTRON modelo 4507.
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2.5 Fractografia.

Tras la ruptura de las probetas ensayadas en traccidn en caliente, se realizé el corte transversal de
cada probeta a una distancia de 10 mm desde la superficie de fractura. Posteriormente se llevé a
cabo una minuciosa limpieza en ultrasonido usando etanol de alta pureza. Finalmente, las superficies
de fractura se examinaron en un microscopio electrénico de barrido (MEB) marca JEOL modelo 6400
operado a un voltaje de 15 kV, el cual esta acoplado a un espectrometro de energia dispersiva (EDS),
perteneciente a la Universidad Politécnica de Catalufia (ver figura 2.17); con la finalidad de

determinar el tipo de falla asociada con los mecanismos de formacion de microgrietas.

Figura 2.17. Microscopio electrénico de barrido marca JEOL modelo JSM-6400.

2.6 Caracterizacion microestructural en la condicion de deformacion.

2.6.1 Microscopia 6ptica (LOM) y electrénica de barrido (MEB).

Tras la realizacion del estudio fractogréfico, a la seccion transversal se le realizé cuidadosamente un
corte longitudinal (direccion de aplicacién de carga) con disco de diamante a la mitad del diametro de
la superficie de fractura utilizando una cortadora marca STRUERS modelo Secotom-10, ajustando una
velocidad de avance baja de 0.010 mm/s a 5000 rpm vy refrigerada, con la finalidad de evitar alterar

térmica y superficialmente (soldar cavidades por arranque de material) cada probeta debido a la
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accion de corte (ver figura 2.18). Una de las mitades obtenidas se embutié en baquelita y se prepard
metalograficamente hasta obtener una superficie pulida a espejo. Posteriormente, para revelar la
microestructura las muestras fueron atacadas quimicamente con una solucién acuosa compuesta de
50 ml de CrO; y 25 ml de HCI aforada al 25%, mediante inmersién por 10 segundos a temperatura
ambiente. Asi, se obtuvieron micrografias de la superficie de fratura a 50, 100 y 200 aumentos, en un
microscopio dptico invertido NIPON EPIPHOT 300. Para determinar la naturaleza quimica y tamafio de
las particulas de segunda fases alojadas en las cavidades, se hizo uso de un microscopio electrénico
de barrido (MEB) marca JEOL 6400 operado a 15 kV acoplado con un espectrémetro de energia

dispersiva (EDS); ambos equipos pertenecientes al IM-UMSNH.

Figura 2.18. a) Cortadora para disco de diamante marca Struers modelo Secotom-10, b) Ampliacion
del ajuste de los parametros de operacion de la cortadora, c) Vista frontal de la mitad de una probeta
ensayada a traccién en caliente y d) Acondicionamiento en baquelita de un espécimen para su analisis

microscopico.

2.7 Estudio de cavitacion.

El estudio de cavitacidn se llevo a cabo a partir de las probetas fracturadas en traccidon en caliente.
Tras el seguimiento de la metodologia mostrada en la anterior seccidn anterior 2.6, la mitad restante
fue también embutida en baquelita y preparada metalograficamente hasta obtener una superficie
pulida a espejo. Después se limpiaron en ultrasonido con etanol de alta pureza y se secaron con aire
caliente. Posteriormente, se tomaron 20 micrografias en un microscopio 6ptico a 200 aumentos a
medio radio de la probeta. El arreglo para el analisis se realizé sobre dos secciones longitudinales, las

cuales a su vez fueron divididas en diez campos, que abarcan una longitud aproximada de 5 mm,
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partiendo del frente de fractura, de acuerdo al esquema mostrado en la figura 2.19. El tipo, formay
distribucidn de cavidades se determind usando el software de libre acceso SigmaScan Pro version 5.0,
en el cual se midié directamente el didmetro mayor, el diametro de Feret y area de cavidades por
cada mm?, como se muestra en la figura 2.20. La forma en cémo se llevd a cabo la el estudio de
cavitacion se presenta en la Tabla 2.11, tomando como referencia aquellos casos en los cuales se

observé baja y alta ductilidad en caliente.

Figura 2.19. a) Area de interés, b) Arreglo para el conteo de cavidades y c) Visualizacién de huecos en

la superficie de estudio.
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Tabla 2.11. Condiciones experimentales para el estudio de cavitacidn en los aceros diferentes aceros

TWIP.
ACERO TWIP CONDICION TEMPERATURA, °C NUMERO DE ANALISIS

MM

TW-REF 700, 800y 1100 6
MA
MM

TW-Ti 700, 800y 1100 6
MA
MM

TW-Ti/B 700, 900y 1100 6
MA
MM

TW-v 700, 900y 1100 6
MA
MM

TW-Nb 700, 800y 1100 6
MA
MM

TW-Mo 700, 900y 1100 6
MA

TOTAL 36
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Figura 2.20. Andlisis de imegenes: a) Micrografia de un campo de estudio con cota, b) Micrografia del
mismo campo de estudio sin cota, c) Preparacidn de la micrografia para el analisis de imagen y

d) Captura de imagen del editor SigmaScan Pro 5.

2.8 Caracterizacion microestructural por difraccion de electrones retrodispersados (MEB-EBSD).

La mayoria de las aleaciones comerciales son policristalinas, agregados cristalinos, los cuales estan
distribuidos en el espacio formando una distribucidon no aleatoria, llamada textura. El origen de esta
textura se encuentra en la estructura cristalina de los materiales y de la relacion directa entre granos
adyacentes. Las propiedades fisicas de un material pueden ser divididas en no dependientes de la
textura (como por ejemplo, la densidad) y en dependientes de la textura (como por ejemplo, la
magnetizacién, la conductividad térmica y la rigidez). Si el material desarrolla una textura, se forma
una orientacion cristalografica preferencial con respecto del sistema de orientacidon de la muestra,
asi, el material posee anisotropia en propiedades que son funcién de su orientacion cristalografica
preferencial. Por lo tanto, una textura se puede desarrollar en cualquier etapa del procesamiento,

desde la colada hasta el laminado en frio y posterior tratamiento térmico, siendo esto funcidn del tipo
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de material y de la ruta termomecdnica seleccionada. Entonces, la formacion de una textura y su
desarrollo son esenciales para comprender las propiedades fisicas y mejorar los parametros de

procesamiento [81,171].

La técnica de difraccidn de electrones retrodispersados (EBSD) y su aplicacién en la Microscopia de
Imagen por Orientacién (OIM), son herramientas adecuadas para el analisis de microestructuras y su
caracterizacion cristalografica [172,173]. EI CTM de Manresa, Espafia, dispone de un microscopio
electrénico de barrido de emisién de campo (FE-SEM), marca Zeiss modelo Ultra Plus, acoplado con
un detector de microanalisis EDX, marca OXFORD INSTRUMENTS, modelo X-Max y un detector
EBSD/OIM marca HKL (ver figura 2.21a), que permite interpretar los patrones de difraccion o lineas
de Kikuchi (ver figura 2.21b), generados por los electrones retrodispersados de un punto de la

superficie de andlisis, obteniendo asi la orientacion de cada punto analizado.

Para determinar el desarrollo de texturas locales por efecto de la deformacién impuesta durante los
ensayos de traccion en caliente, las probetas preparadas para el estudio de cavitacidn se seccionaron
longitudinalmente (corte con disco de diamante) hasta obtener una ldmina de aproximadamente 2
mm de espesor y se volvieron a embutir en baquelita. Después, éstas se sometieron a una
preparacion superficial exhaustiva usando una suspension de silica coloidal con particulas abrasivas
de 40 nm por un lapso de 2 horas. Posteriormente, las probetas se desmontaron de la baquelita, se
pegaron en accesorios especiales para manejo en MEB y se corrigio la superficie de estudio tras un
pulido con la misma suspension por 20 minutos mas (ver figura 2.22). Inmediatamente después las
superficies preparadas se lavaron con bastante agua y etanol de alta pureza y se limpiaron con bafio
ultrasénico por 5 minutos y secado con aire caliente, con la finalidad de eliminar contaminacion en las
superficies por residuos de la misma suspensién asi como del agua y etanol de limpieza. Finalmente,
éstas se pintaron con plata para asegurar la conductividad y se dejaron secar en un desecador
durante 2 horas aproximadamente previo a su introduccién en el MEB. Los requerimientos para la
técnica de EBSD son los siguientes: 1) EIl MEB, que permite el barrido de la muestra con un haz de
electrones, 2) Una camara de deteccidén de los patrones de difraccidn, 3) Una pantalla de fésforo
fluorescente plana cuyo angulo sélido explorado con la muestra debe de ser igual o mayor a 60°, 4) El
equipo propio de la técnica EBSD, el cual se puede dividir en tres unidades bdasicas (unidad para el
procesamiento de las imdgenes del EBSD, unidad de control de la interfaz y unidad de control de la

camara) y 5) La paqueteria para la adquisicién de datos y analisis de los mismos.
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Asi, una vez preparada correctamente la muestra, ésta se introduce en el MEB y se gira la plataforma
hasta los 75° con respecto a la pantalla de fésforo, en el cual se forman los patrones o lineas de
Kikuchi. La cdmara capta la sefial, que es procesada y enviada al ordenador (equipo de cémputo).
Todo esto es en tiempo real, obteniéndose en cada momento el siguiente conjunto de parametros
para cada punto del barrido: tres angulos de Euler (definen la orientacidn cristalina de cada punto
respecto a un sistema de referencia externo), Cl o indice de confianza (determina el grado de
fiabilidad en la determinacidn de la orientacion cristalografica de cada punto), IQ o calidad de la
imagen (mide la calidad del patrén de difraccién obtenido del punto considerado, por comparacion
con un patrdn tedrico), la posicidon espacial del punto (X,Y) y la fase. Ademas, existen mapas tales
como los mapas de calidad de imagen de la zona barrida que proporcionan una imagen en tono de
grises, en la que a cada punto del barrido se le asigna un tono de gris dependiendo de lo alejado que
esté al patrdn real de difraccién de dicho punto respecto al patrén tedrico. De esta forma, las zonas
mas distorsionadas del material, como pueden ser las limites de grano, apareceran en tonos mas
oscuros (la difracciéon en el limite de grano presentard una distorsién, pues se superponen los
patrones de uno y otro grano). Los mapas de calidad de imagen se corresponden bastante bien a las
imagenes obtenidas por microscopia éptica, en cuanto a la microestructura (revelado de los limites
de grano) se refiere. Los mapas de figuras de polos inversos (IPF) son una proyeccion en 2D referida al
sistema de referencia asociado al cristal, de la densidad de polos cristalinos coincidentes con una
direccidn particular prominente del sistema de referencia externo (por ejemplo, la direcciéon de
laminacion o la normal al plano de laminacion en una chapa laminada). Asi, se registra la densidad de
polos de los planos {hkl}, paralelos a una superficie dada en la muestra, sobre un tridangulo
caracteristico del sistema cristalino del material. Se conoce como figura de polo inversa porque es la
normal a la superficie que barre el tridngulo de orientaciones en busca de aquellas que representan la
textura [164]. Para describir plenamente texturas cristalograficas es necesaria una representacion en
un espacio tridimensional. Esta representacién se hace por medio de mapas o diagramas de
distribucion de orientacién (ODFs) [174]. El espacio tridimensional para representar la textura
(conocido como espacio de Euler) es definido por tres angulos (¢,, ®, @, o angulos de Euler). Estos
angulos constituyen tres rotaciones consecutivas que aplicadas a los ejes [100], [010] y [001] de la
estructura cristalina del grano la hacen coincidir con los ejes DL (direccion lonfitudinal), DT (direccidon
transversal) y DN (direccidn normal) de la muestra respectivamente, en cada caso que sea
seleccionado como sistema coordenado de las direcciones de laminacién o de ensayo de traccidn

como en el presente trabajo (ver figura 2.23). Cada uno de esos angulos varia entre cero y noventa

90




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

grados. Las ODFs son calculadas a partir de figuras de polo y representadas graficamente por

secciones de ¢, constantes y, su interpretaciéon se hace a través de dbacos.

Figura 2.21. a) Microscopio electrdnico de barrido acoplado con detector EBSD marca HKL,
b) Deteccién de las bandas mas intensas e indexado de los patrones de difraccion de Kikuchi en un

acero TWIP [175].

Figura 2.22. a) Montaje de las diferentes probetas de acero TWIP para pulido fino y b) Representacidn

esquemadtica del montaje de la muestra en MEB para andlisis EBSD [164].
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Figura 2.23. Representacion esquemadtica de: a) Microestructura de un material policristalino

mostrando las diferentes orientaciones de cada cristal y b) Marco de referencia de la muestra [176].

Las condiciones de operacidn utilizadas en este trabajo se resumen en la Tabla 2.12.

Tabla 2.12. Parametros utilizados en el estudio de EBSD.

PARAMETRO VALOR
Voltaje 15 kv
Corriente 1x10° A
Vacio 9.6x10° Pa
Apertura del objetivo 30 um
Angulo de inclinacién 70°
Distancia de trabajo 20 mm
Tamafo de paso 7 um
Tamafio del mapa de bits 700 x 525
No. de puntos =367500

Para la adquisicion, manipulacién y analisis de los datos de difraccion de electrones retrodispersados
(EBSD) se utilizé la paqueteria comercial Oxford Instruments HKL Channel 5, el cual permite la
construccion de mapas de orientacidn, andlisis de texturas, identificacion de fases, analisis del
tamafio de grano, caracterizacion de limites de grano y determinacidn de la fraccién recristalizada y
deformada en un material, mediante el empleo de sus programas asociados tales como Project
Manager, Tango, Salsa y Mambo. La exactitud de las medidas de desorientacion de limites de grano
permite identificar desorientaciones de angulo pequefio entre 0.5 a 2° con fiabilidad. Antes de
realizar cualquier calculo, los datos obtenidos deben de ser sometidos a un proceso de limpieza y

filtrado, utilizando la aplicacién de reduccién de ruido estandar. Para esto se fija como angulo critico
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de desorientacién de limite de grano el valor de ©=15°. Posteriormente se eliminan los pixeles
individuales, ya que el EBSD los toma como datos errdneos, luego se procede a limpiar las zonas no

indexadas.

Las condiciones experimentales para llevar a cabo los ensayos de EBSD partieron de los resultados
obtenidos en los ensayos de traccién en caliente, referente a la reduccidn de area transversal. De esta
manera, se tomd como criterio realizar el estudio de EBSD en aquellas condiciones donde se obtuvo
la peor ductilidad en caliente a la mas baja temperatura de ensayo (700 °C), la mejor ductilidad en
caliente a temperaturas intermedias (800-900 °C), y la peor ductilidad a la mas alta temperatura de
ensayo (1100 °C), con la finalidad de visualizar y caracterizar la posible formacién de texturas, tanto

de recristalizacion como de deformacidn. Tales condiciones de ensayo se resumen en la Tabla 2.13.

Tabla 2.13. Condiciones de ensayo para el estudio de EBSD en los aceros diferentes aceros TWIP.

ACERO TWIP CONDICION TEMPERATURA, °C NUMERO DE ENSAYOS
MM
TW-REF 700, 800 y 1100 6
MA ) y
MM
TW-Ti 700, 800 y 1100 6
! MA P S
TW-Ti/B MM 700, 900 y 1100 6
MA
MM
TW-V 7 11
VA 00, 900y 1100 6
MM
TW-N 7 11
b VA 00, 800y 1100 6
MM
TW-M 7 11
o VA 00, 900y 1100 6
TOTAL 36

2.9 Caracterizacion de precipitados mediante microscopia electrénica de transmision (MET).

La extraccidn en réplicas de carbono es una técnica de caracterizacién no destructiva en ciencia de
materiales. Gracias a las peculiaridades que ofrece el carbono, en forma de una fina pelicula sobre
una superficie de interés de aproximadamente 5 nm de espesor, tales como sus bajas sefiales de
fondo (ruido) y su relativa buena conductividad eléctrica, permite la extraccién de particulas desde la
matriz, permitiendo el andlisis de fases Unicas sin la interferencia de electrones dispersados que

ofrece la matriz en la cual estan embebidas [177].

93




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

Como ultima parte experimental en este trabajo de investigacion, se llevo a cabo una caracterizacion
de particulas de segunda fase (precipitados y/o inclusiones no metalicas) mediante microscopia
electrénica de transmision (MET), empleando la técnica de extraccién por replica de carbono. Para
este caso, las probetas que fueron utilizadas para la caracterizacion MEB-EBSD, se limpiaron con la
intencién de eliminar la plata de recubrimiento, después se prepararon metalograficamente hasta
obtener una superficie pulida a espejo y se atacaron con una solucién de nital al 5% por 20 segundos
con la finalidad de disolver parte de la matriz metdlica de los aceros TWIP donde se alojan las
particulas de segunda fase. En seguida, se realizdé una deposicidén en vacio de carbono por un lapso de
8.5 segundos en un equipo de recubrimiento Cressington Carbon Cotaer modelo 108 carbon/A, con
accesorio de evaporador de grafito perteneciente al IM-UMSNH. El sistema emplea bajo voltaje y alta
corriente entre electrodos, de los cuales se extrae el carbono para hacer el depdsito. Cuando se aplica
corriente entre los electrodos, éstos se queman rapidamente y el carbono se evapora como parte del
proceso. Dicha evaporacion lleva los dtomos de carbono a depositarse sobre la muestra, gracias
también a la accidn del vacio, dando por resultado, peliculas de carbono. El espesor de la pelicula de
carbono depende principalmente del tiempo, la densidad de corriente y de la distancia que existe
entre los electrodos y la muestra a recubrir [178]. En este caso, las condiciones de operacién fueron
las siguientes: 1) Vacio de 50 militorrs o menor, 2) Corriente de 40 o 50 Amperios, 3) Arco eléctrico
constante y 4) Tamafo de punta del electrodo de 1 mm de didmetro y 4 mm de longitud. Una vez
hecho el depdsito, se rayd la probeta en forma cuadriculada con una navaja. Con la finalidad de
ayudar a remover la pelicula de carbono, la probeta se volvié a atacar con nital al 12% por 12
segundos; aunque el tiempo que tarda en desprenderse la pelicula de carbono es variable debido al
espesor de la misma. En seguida, se separd la pelicula por flotacién en agua destilada. Finalmente, se
hizo la recoleccion de los fragmentos de pelicula en rejillas de cobre de 3 mm de didametro para su

analisis en MET.

En la figura 2.24 se muestra la secuencia llevada a cabo para la obtencién de especimenes de réplica
de carbono. La determinacion de la naturaleza quimica de las particulas de segunda fase se llevo a
cabo mediante andlisis puntual con EDS e imagenes de alta resolucidn, utilizando un microscopio
electrénico de transmision marca PHILIPS TECNAI F20 que trabaja a 200 kV con platina de inclinacion
de +30° y andlisis mediante campo claro y campo oscuro. Por otro lado, para determinar los
pardmetros de red de los precipitados analizados, se llevo a cabo la técnica de alta resolucidon

(HRTEM). El post-procesamiento de la informacién obtenida mediante HRTEM se realizd6 empleando
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la paqueteria comercial de andlisis microscépico GATAN-TEM para los patrones de difraccion
obtenidos en cada analisis de precipitados y, mediante la trasformada rdpida de Fourier, FFT (Fast

Fourier Transformation, por sus siglas en inglés) fue posible realizar las mediciones interplanares.

Figura 2.24. Extraccidn de especimenes por réplica de carbono para MET: a) Preparacion a espejo de
la superficie, b) Efecto del ataque y exposicion de particulas, c) y d) Equipo de recubrimiento de
carbono, e) Superficie recubierta con carbono, f) y g) Remocidn de pelicula de carbono en agua

destilada y h) Recuperacién de las peliculas en rejillas de Cu.
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L

CAPITULO llI

Resultados y discusion.

3.1. Analisis quimico de los aceros TWIP.

La composicidon quimica resultante de los aceros TWIP bajo estudio se muestra en la Tabla 3.1, la cual
se determind usando la técnica de espectrometria de chispa y empleando dos patrones de
calibraciéon, uno para aceros con alto contenido de manganeso, HMS (High Manganese Steel, por sus
siglas en inglés) y otro para aceros de baja aleacion, LAS (Low Alloy Steel, por sus siglas en inglés). Lo
anterior debido a la discrepancia entre los valores en porciento en peso de ciertos elementos de la
aleacion. Se aprecia que los valores de los elementos de la aleacién base (Fe-Mn-C-Al-Si) estan muy
cercanos al propuesto en el disefio de los aceros. Situacion similar pasa con el contenido final de los

elementos microaleantes en los aceros TWIP.

Tabla 3.1. Anadlisis de composicion quimica en aceros TWIP por espectrometria de chispa (% en peso).

Acero
TWIP | Mn C Si Al Ti B \V Nb Mo N Fe
TW- 71 - - - - - - Bal.
Ref 054|133 ] 1.6 - - - - - 0.012 | Bal.
TW- + - - - - - Bal.
Ti 22 1056 | 1.24 | 1.8 | 0.0216 - - - - 0.012 | Bal.
TW- + nsd - - - - Bal.
Ti/B 23 1054 126 | 1.5 0.014 | >0.018 - - - 0.012 | Bal.
TW- - - 0.11 - - - Bal.
\V 21 056 | 1.3 | 1.46 - - 0.098 - - 0.012 | Bal.
TW- - - - + - - Bal.
Nb 20 | 045 | 1.29 | 1.45 - - - 0.083 - 0.012 | Bal.
TW- - - - - 0.318 - Bal.
Mo 22 1 0.62 | 1.43 | 1.49 - - - - 0.298 | 0.012 | Bal.

Nomenclatura: “+” no existia patron.

“nsd” no se pudo determinar.

3.2. Prediccidn de fases presentes en los aceros TWIP.

La figura 3.1 muestra los calculos de las transformaciones de fase llevados a cabo mediante el uso del

programa de cdlculos termodindmicos FactSage®, los cuales se realizaron una vez que se determind la
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composicion quimica real de los aceros TWIP. Se puede observar claramente un comportamiento
similar y constante para la existencia de las fases liquida y sélida para el total de los aceros TWIP,
localizadas a 1400 y 1313 °C, respectivamente. De igual manera, para todos los aceros TWIP se
identifica la fase austenitica (FCC) en el estado sélido. En el caso del AIN, la existencia de este
compuesto, desde el estado liquido, se identifica a aproximadamente 1521 °Cy permanece constante
hasta mds bajas temperaturas para todos los aceros TWIP debido a la gran afinidad quimica entre el
Al y el N presente. En el caso del acero TWIP microaleado con Ti, el diagrama de la figura 3.1b
muestra la formacién del compuesto Ti(C,N) a 1330 °C, el cual requiere N para su formacioén vy
compite junto con el Al a altas temperaturas. Por debajo de 996 °C todo el Ti disponible forma el
compuesto puro TiC. Sin embargo, el Ti(C,N) podria estar presente a cualquier temperatura mientras
que la particion del N a partir del Ti(C,N) en AIN sea lenta. Para el caso del acero TWIP microaleado
con Ti/B (figura 3.1c), a 1300 °C comienza a formarse Ti(C,N), comprendida entre el inicio y el final de
la solidificacidn, posteriormente por debajo de 938 °C se encuentra estable el TiC puro. Asi mismo,
debido al contenido de Ti, se observa un comportamiento similar al mostrado en el acero TWIP
microaleado con Ti, iniciandose la formacién de Ti(C,N) a 1290 °C de acuerdo a la particion del N con
el AIN; ademas, se observa la formacién del compuesto M,B antes de que dé por finalizada la
solidificacion a 1230 °C, que permanecera constante a mas baja temperatura. Ademads, a 938 °C inicia
la formacién del TiC puro durante el enfriamiento. De acuerdo a estos cdlculos termodindmicos, el
diagrama mostrado en la figura 3.1d indica la formacién de VC a 942 °C para el acero TWIP
microaleado con V. En este caso no se observa la formacién de la fase VN ya que no existe N
disponible en solucidn sélida, habiéndose consumido todo en la formacidn del AIN desde el estado
liquido. Para el caso del acero TWIP microaleado con Nb (figura 3.1e), se observa un comportamiento
similar al del TW-V, donde se forma sélo NbC a 1329 °C, que permanece constante a mas baja
temperatura. Finalmente, el acero TWIP microaleado con Mo sélo muestra la formacién del
compuesto M,C; a 761 °C (figura 3.1f) comparado con el TW-REF. Ademads, otra caracteristica
importante es que al microalear con Mo las lineas de liquidus y solidus se desplazan hacia la
izquierda, lo cual indica una disminucién en el punto de fusién. En términos generales, estos
diagramas permiten la prediccion de las fases y compuestos formados durante la fabricacién de los
aceros TWIP, asi como de las temperaturas a las cuales pueden precipitar o disolver dichos

compuestos.
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Figura 3.1. Diagramas de fase en equilibrio predictivos de transformaciones calculados mediante

FactSage®: a) TW-REF, b) TW-Ti, c) TW-Ti/B, d) TW-V, e) TW-Nb y f) TW-Mo.
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3.3. Curvas de solidificacion simuladas numéricamente.

Las curvas de enfriamiento presentadas en la figura 3.2 a-b muestran el cambio de fase simulado
numeéricamente a través del programa comercial ANSYS’, para las condiciones descritas en la seccion
2.1.3. El post-procesamiento de los resultados se simplifica en la obtencién de las curvas de
enfriamiento para cada condicién de solidificacién. Para la condicion de enfriamiento rapido,
correspondiente al molde metélico (MM), se obtuvo una velocidad de enfriamiento de 0.023 K/s
(figura 3.2a) y, para el molde en arena (MA), se obtuvo un valor de 0.1 K/s (figura 3.2b). Cabe resaltar
que la velocidad de enfriamiento del acero TWIP en el rango bifasico liquido-sélido, es muy semejante
a la reportada para las condiciones de colada continua de planchdn convencional [179] (con un valor
de 0.03 K/s y simulado de 0.023 K/s) y planchén delgado [180] (con un valor de 0.5 K/s y simulado de
0.6 K/s). Por lo tanto, se establece que el acero TWIP solidificado en MM se aproxima a las
condiciones para planchén delgado (40-60 mm de espesor) y el acero TWIP solidificado en MA se
aproxima a las condiciones para planchén convencional (230 mm de espesor). De esta manera, el
analisis de estos resultados establecid la ruta de la fabricacidon experimental de los diferentes aceros

TWIP propuestos para el desarrollo del presente trabajo de investigacion.

Figura 3.2. Curvas de enfriamiento simuladas en ANSYS® representando la velocidad de enfriamiento

del acero TWIP en: a) Molde en arena (MA) y b) Molde metdlico (MM).
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3.4 Estudio estructural de los aceros TWIP.

En la figura 3.3 a-b se muestran los patrones de difraccién para los aceros TWIP de referencia y
microaleados (Ti, Ti/B, V, Nb y Mo) en la condicion de colada para las condiciones de solidificacion en
MM y MA. En la mayoria de los casos estudiados, la identificacion de los picos de difraccion corrobora
la fase austenitica estable a temperatura ambiente, asegurdndose su estabilidad a temperatura
ambiente bajo la presente composicién quimica. En el caso de los aceros TWIP solidificados en molde
metalico (MM), los aceros de referencia y microaleados con Ti/B y Nb presentan débilmente la fase
ferritica (ap.) €n un angulo de 26=116° correspondiente al plano cristalino y (013) y, en el acero TWIP
microaleado con Nb solidificado en molde de arena (MA), se observa también la presencia de dicha

fase en el mismo angulo de difraccién. De manera general, se pueden presentar reacciones peculiares

| )
de transformacion de fase (yfcc hep bee

derivadas de la misma composicidon quimica, debido
a que los elementos soluto logran modificar las distancias interplanares al entrar en solucién sélida
como elementos sustitucionales o intersticiales y por ende modifican la energia interna de la red, con
lo cual puntualmente se modifica la energia de falla de apilamiento (EFA). La obtencién de estos
patrones de difraccién ha permitido al grupo de investigacién del departamento de metalurgia
mecanica del IIM de la UMSNH fabricar aceros TWIP con la composicidon quimica base anteriormente

citada.
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Figura 3.3. Patrones de difraccién en aceros TWIP: a) Solidificados en MM y b) Solidificados en MA.
3.5 Caracterizacion metalografica de aceros TWIP en condicion de colada.

La forma de crecimiento de un sélido en un liquido depende del gradiente de temperatura delante de
la interfase L-S. De la teoria de solidificacién [181] se sabe que si existe un gradiente negativo de
temperatura delante de dicha interfase, el calor puede ser extraido tanto por el sélido como por el
liqguido y, por lo tanto, el movimiento de la interfase no es controlado por la cantidad de calor
removido a través del sélido. Al presentarse el proceso de solidificaciéon se desprende calor latente
que eleva la temperatura de la interfase L-S, de tal manera que es posible que delante de la interfase
se genere un gradiente negativo. De esta manera, si una protuberancia sélida avanza, se encontrara
con el liquido sobreenfriado y éste tenderd a crecer ain mas hacia el interior consumiendo al liquido

remanente. Este avance es lo que se llama crecimiento dendritico.

En las figuras 3.4 a 3.9 se muestran las estructuras de solidificacién de los diferentes aceros TWIP

para las dos condiciones de solidificacion (MM y MA), obtenidos a través de un macroataque quimico.
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Se observa claramente un patrén de solidificacidon similar a la mayoria de las aleaciones ferrosas,
presentando una pequeia zona de granos finos (llamada zona chill), una zona amplia de granos
dendriticos columnares bastos y una zona al centro del lingote de granos equiaxiales. La forma de
actuar del reactivo permite visualizar (a simple vista) muy a detalle el patron de solidificacion,
actuando sobre los limites de los granos dendriticos, es decir, las regiones ricas en Fe quedan al
descubierto y entre los limites queda remanente una mancha oscura (relieve mas profundo) que
ayuda a contrastar la estructura El uso de moldes que propician una solidificacién rdpida o mas lenta,
se ve reflejado en el desarrollo de la estructura durante la solidificaciéon de los aceros TWIP. Las
regiones ricas en Fe forman los granos, ya sean dendriticos columnares o equiaxiales, y las regiones
oscuras corresponden a las regiones interdendriticas ricas en elemento soluto por efecto del
enfriamiento constitucional en forma de microsegregaciones, ademas de la presencia de otras

impurezas (inclusiones) y defectos de solidificacion (microporosidades).

La solidificacion de la austenita se da por un proceso heterogéneo. Partiendo del equilibrio, la
morfologia de la austenita es muy cercana a una forma regular poliedral-esférica que consiste de
muchos planos de cristal que tiene una pequefia energia interfacial [182]. Ahora bien, en el estado de
no-equilibrio, debido a la diferencia de soluto existente en el frente de cristalizacién, el gradiente de
soluto en las cara o esquinas del poliedro es relativamente grande y la velocidad de difusion de soluto
es rapida. Por lo tanto, la velocidad de crecimiento en estos sitios es mds rdpida que en la cara de un
plano, de tal manera que el poliedro crece en una morfologia tipo estrella que después ramifica hasta
formar dendritas. En los procesos de crecimiento de ejes de cristales primarios, secundarios y
terciarios se considera que en la etapa principal, el rdpido crecimiento de las puntas del poliedro
consiste de planos (001) que favorecen la formacion de una dendritica por la proyeccion de
protuberancias, formandose en la direccién [100] y perpendiculares unas con otras. Existen ademas
otros factores que se deben de considerar para explicar el desarrollo de la estructura de
solidificaciéon; uno de ellos corresponde al papel que juegan los elementos presentes en cada
aleacion. Si bien es sabido que tanto el C y Mn ayudan a estabilizar la austenita y, que en efecto,
mediante analisis de difraccion de rayos-X se corroboré dicha fase (ver figura 3.3). Por un lado, el
efecto del Al en el aceros TW-REF propicia una distribucion mas desordenada de dendritas en la
condicidn MA y creciendo mas al interior del lingote de manera encontrada y obstruyéndose unas con
otras y, ademas, la zona central del lingote muestra dendritas del tipo columnar y equiaxial, en

comparacién con su condicion MM, donde las estructuras son mas regulares (ver figura 3.4).
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Figura 3.4. Estructura de solidificacién en el acero TWIP de referencia: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.

Por otro lado, al microalear el acero TWIP con Ti se genera un refinamiento de las dendritas (efecto
refinamiento de grano) y, por lo tanto, un incremento en la densidad de éstas (mayor nucleacion de
granos austeniticos dendriticos, figura 3.5), observandose dendritas columnares finas con ejes
primarios mas cortos y granos columnares-equiaxiales en la zona central del lingote, siendo mas
significativo este comportamiento en la condicidn MM. Mas representativa es la presencia del B en
estos aceros TWIP, ya que conjuntamente con el Ti, el B promueve la formacidon de dendritas
secundarias, lo cual se aprecia claramente en la figura 3.6, y siendo mds representativo este efecto en
el acero TW-Ti/B en la condicion MM, ademas que también se hace mas notoria la reduccién del
espaciamiento interdendritico. Caracteristicas muy similares se encuentran en los patrones de
solidificacion en los aceros TWIP microaleados con V, Nb y Mo; existe mayor cantidad de dendritas
secundarias mas finas (figuras 3.7, 3.8 y 3.9), pero contrariamente al efecto del Ti y B, se observa en
la condicion MA un pequefio incremento en las distancias interdendriticas. Asi mismo, es muy
importante no dejar de lado la relacidon que existe entre el efecto caracteristico de cada elemento de
aleacion y microaleacidon sobre la solidificacion de los aceros TWIP con la fluctuaciéon de la
temperatura y el mismo movimiento del metal liquido, ya que por efectos convectivos se puede

presentar el desprendimiento de dendritas, credndose nuevos sitios de nucleacién. A lo largo de las
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imagenes mostradas en las figuras 3.4 a 3.9 se presenta una seccidon de la zona de transicion de
granos columnares a equiaxiales (TCE) y, que en general, en la mayoria de los aceros TWIP se puede
distinguir claramente, donde su amplitud repercutird en el comportamiento mecanico de cada acero

en condicién de colada.

Figura 3.5. Estructura de solidificacion en el acero TWIP microaleado con Ti: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.
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Figura 3.5. Estructura de solidificacion en el acero TWIP microaleado con Ti/B: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.

Figura 3.5. Estructura de solidificacion en el acero TWIP microaleado con V: a) Solidificado en MM y b)

Solidificado en MA.
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Figura 3.5. Estructura de solidificacién en el acero TWIP microaleado con Nb: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.

Figura 3.5. Estructura de solidificacion en el acero TWIP microaleado con Mo: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.
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Al realizar un analisis mediante microscopia electrénica de barrido (MEB) en el interior del rechupe en
una mazarota de un acero TW-REF en la condicion MM, se evidencia que las dendritas siguen
direcciones preferenciales de crecimiento. La figuras 3.10 a-c muestran la morfologia tridimensional
de las dendritas. Los brazos secundarios estan perfectamente orientados a un angulo de 90° respecto
del esqueleto dendritico primario en la direccidon [100]. Ademas, es evidente que sobre la superficie
de la dendrita mostrada en la figura 3.10c, lo que propiamente se conoce como espacio
interdendritico, se han acumulado particulas de segunda fase. Esto se debe al alto contenido de
elementos de aleacion aunado a las condiciones termodindmicas y cinéticas para formar compuestos
estables; tal es el caso del AIN que fue identificado mediante un analisis quimico puntual por EDS (ver

figura 3.10d).

Figura 3.10. a), b) y c¢) Morfologia del crecimiento dendritico en un rechupe del acero TWIP de

referencia y d) Patrén de microanalisis quimico cualitativo de una particula de segunda fase.

108




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

3.6 Efecto del grado de segregacion en los aceros TWIP.

La redistribucién del soluto durante el proceso de solidificacion depende de la velocidad de
enfriamiento, produciéndose una condicién inhomogénea del soluto en el sélido (fendmeno conocido
como segregacion). El acero TWIP, al ser una aleacidn alta en Mn, se espera que este elemento quede
como soluto rechazado durante la solidificacién y que quede concentrado en los limites
interdendriticos. En la figura 3.11 a-d se muestra la caracterizacién por MEB realizada en el acero TW-
REF en la condicion MM a través de un barrido en linea. A lo largo de las dos zonas de prueba
marcadas con los niumeros (1) y (2) se presenta una distribucion localizada de los elementos soluto
sobre el cuerpo del grano dendritico y el espaciado interdendritico. En la figura 3.11 c-d se observa
claramente cdmo se eleva la concentracién de los elementos Al y Si, siendo de hecho, la sefial del Si
mucho mas fuerte. Este incremento puede dar origen a la formacion de productos de segunda fase,
tales como particulas precipitadas como las mostradas en la figura 3.10c, que pueden llegar a ser una
fuente importante de debilitamiento del limite de grano por la formacién de
microgrietas/microcavidades. Ademas, la concentracidn localizada de elementos soluto puede
propiciar que se generen las condiciones idéneas para una transformacién martensitica, aspecto que
cambiaria el mecanismo de deformacién en los aceros con alto contenido de Mn. Es por ello que
muchos investigadores en el campo de los aceros TWIP recurren a realizar tratamientos de

homogenizacién con la finalidad de asegurar mejores resultados en sus experimentos.

En la figura 3.12a se presenta el arreglo donde se realizaron analisis puntuales sobre el crecimiento
dendritico para el mismo acero TW-REF en la condicion MM. Los microanalisis que se realizaron en los
numeros (1) y (4) mostrados en la figura 3.12 muestran un incremento sustancial en el contenido de
Si en el espacio interdendritico (sitios oscuros en la micrografia) en comparacién con el Al, sin
embargo, aparentemente estos lugares no parecen tener relacién ya que la posicion (4) corresponde
a una particula alojada en el limite de grano. Aln asi, estos microanalisis revelan que las zonas
oscuras constituyen ser sitios de mayor concentracién de Si. Por el contrario, en la posicion (2), que
representa ser el cuerpo de una dendrita (zona clara), revela que los elementos Al y Si estan
presentes mas homogéneamente, cargandose ligeramente hacia el Al. En la posicidn (3) se encontré
alojada una particula de AIN en el limite de grano dendritico, situacién que indica condiciones no
favorables para el procesamiento en caliente de los aceros TWIP, por su fuerte tendencia a la

fragilizacién en caliente. De la informacidn obtenida en las posiciones (1) y (2) se corrobora el impacto
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e importancia que ha tenido esta caracterizacién mediante MEB, identificando al Si como el elemento
mas altamente segregado. Asi mismo, en la Tabla 3.2 se muestran los contenidos (% en peso) de la

lectura de los elementos identificados en cada una de las posiciones de microanalisis.

Figura 3.11. Barridos en linea y analisis puntuales en un acero TWIP de referencia en la condicidn

MM. Ataque con Nital al 10%.
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Figura 3.12. Microanalisis en un acero TW-REF en la condicién MM: a) Estructura de colada, b)

Posiciones de microanalisis, c) a f) Patrones de microanalisis.

111




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

Tabla 3.2. Variacion de la composicidn quimica en las zonas de microandlisis (% en peso).

ZONA DE MICROANALISIS
ELEMENTO

1 2 3 4
Carbono = 1.3 2.7 1.8
Aluminio 1.8 1.6 53.2 1.5
Silicio 2.9 1 - 1.8
Manganeso 26.5 18.2 _ 222

Nitrogeno - - 44 _
Hierro 68.7 77.6 - 72.3

La variacién en la composicién quimica de una estructura segregada entre los centros y bordes de los
granos dendriticos depende fuertemente de la velocidad de enfriamiento, de la separacidon entre las
curvas solidus y liquidus y, de la composicién inicial de la aleacion. Por lo tanto, es correcto afirmar
gue el gradiente de concentracién quimica se incrementa con la velocidad de enfriamiento y con el
aumento de la separacién de las lineas solidus y liquidus [183], tal y como se corrobora en los

presentes aceros TWIP.

En las figura 3.13 y figura 3.14 se muestran los resultados de los mapeos quimicos realizados a lo
largo de un area en la condicidon de colada para cada acero TWIP (REF, Ti, Ti/B, V, Nb y Mo). Se
observa que los elementos C y Al se encuentran distribuidos mdas uniformemente a lo largo de la
matriz austenitica. Por el contrario, los elementos Mn y Si se concentran en los limites de grano
dendriticos, donde su concentracién ayuda a delimitar la morfologia de las dendritas ademas de que
la concentracion de Fe baja. La condicion de enfriamiento MA propicia un tamafio de dendrita mas
burda, mientras que la condicion MM desarrolla una estructura dendritica mas fina. De igual manera,
se realizaron analisis puntuales, arreglo mostrado en la figura 3.15 y, posteriormente se graficaron los
valores de la composicién quimica con la finalidad de obtener un perfil de concentracién de
elementos soluto (ver Tabla 3.3 y Tabla 3.4). En general, para ambas condiciones de solidificacion, se
observa que en las zonas de analisis marcadas con los ndmeros (2), (3) y (4) se presenta la maxima
concentracion de Mn y Si mostrando una tendencia de curvas hacia arriba (segregacién positiva) y, en
el caso contrario, el Fe en esas zonas presenta una minima concentracion mostrando una tendencia
de curvas hacia abajo (segregacién negativa). Es importante resaltar que para el acero TWIP
microaleado con Nb en la condicion MM, la segregacion del Mn disminuye mas homogéneamente a
lo largo de las cinco zonas de analisis puntual, mientras que la del Si aumenta y la del Fe también

disminuye.
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Figura 3.13. Mapeos de concentracién quimica de los elementos de la aleacién base de aceros TWIP

en la condicion MM.
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Figura 3.14. Mapeos de concentracién quimica de los elementos de la aleacién base de aceros TWIP

en la condicion MA.
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Figura 3.15. Zona de analisis puntual en aceros TWIP solidificados en MM y MA.

Figura 3.16. Perfil de segregacion de los elementos Mn y Si en comparacion con el Fe para aceros

TWIP en la condicion MM.
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Figura 3.17. Perfil de segregacion de los elementos Mn y Si en comparacion con el Fe para aceros

TWIP en la condiciéon MA.

En las figuras 3.18 a 3.22 se presenta la caracterizacion del tipo de particula encontrada en los aceros
TWIP en la condicidn de colada, junto con su espectro de composicién quimica (MEB-EDS). El enfoque
seguido fue el de localizar los precipitados asociados a los diferentes elementos microaleantes (Ti, B,
V, Nb y Mo). De los resultados obtenidos en los diferentes aceros TWIP, estas particulas o
compuestos son el resultado de fenémenos de segregacién que se suscitan durante la solidificacion.
Una manera de afirmar que existen particulas precipitadas consistié en identificar puntos brillantes y
porosidades marcadas que se asocian al alojamiento de precipitados en forma de colonias, tanto
dentro de las dendritas como en los espaciados interdendriticos. Un dato importante observado del
presente anadlisis es que los precipitados presentan morfologias facetadas (por ejemplo, tipo
poligonal). En general, los AIN tienen un tamafio aproximado a 5 um, las particulas complejas
encontradas en el acero TWIP microaleado con Ti presentan aproximadamente un tamano de 1 um,
los VC presentan un tamano por debajo de 1 um, los NbC entre 1y 1.5 um vy, finalmente, los MoC un
tamafio de aproximadamente 100 nm. Por el contrario, no fue posible localizar los compuestos

asociados al B. Asi mismo, cabe resaltar que la incidencia de estas particulas sobre todo en los limites
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de grano o en los espaciados interdendriticos podria disminuir la ductilidad en caliente, al fomentar la

nucleacidn y propagacién de grietas, tal y como se discute mds adelante.

Figura 3.18. Colonia de particulas de AIN alojadas en el espaciado interdendritico en el acero TWIP de

referencia solidificado en MM.

Figura 3.19. Particulas complejas del tipo CN(Ti,Al) alojadas en el espaciado interdendritico en el

acero TWIP microaleado con Ti solidificado en MM.
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Figura 3.20. Colonia de particulas precipitadas en el acero TWIP microaleado con V solidificado en

MA.

Figura 3.21. Particulas precipitadas de NbC en el acero TWIP microaleado con Nb solidificado en MA.
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Figura 3.22. Particulas precipitadas de MoC en el acero TWIP microaleado con Mo solidificado en

MM.

3.7 Ensayos de traccidn en caliente en los aceros TWIP.

3.7.1 Curvas de fluencia en caliente (a —8) )

Las curvas de esfuerzo-deformacidn verdaderas, para los aceros TWIP en la condicion MM y MA, se
muestran en las figuras 3.23 y 3.24. Los resultados indican que la resistencia disminuye conforme la
temperatura aumenta, observandose valores cercanos a los 250 MPa a 700 °C y valores cercanos a los
30 MPa a 1100 °C. De esta manera, el conformado en caliente a altas temperaturas supone menor
resistencia al flujo plastico y, por lo tanto, en general se presentan grandes deformaciones a muy
bajos esfuerzos de deformacién. Sin embargo, es evidente que para los ensayos a la temperatura mas
alta (1100 °C) el alargamiento total a la fractura es limitada, alcanzandose deformaciones maximas de
hasta un 25%, a excepcién del acero TWIP microaleado con Ti/B, con un valor de aproximadamente
30% de alargamiento. En general, la relacién existente entre la resistencia maxima y el alargamiento
total hasta la fractura, se ve influenciada al aumentar la temperatura de ensayo, dando pauta para
visualizar las condiciones en las cuales la ductilidad en caliente serd buena. Hamada y colaboradores
[8] han reportado valores de resistencia maxima de aceros TWIP 6C22Mn, en la condicién de
tratamiento termodindmico de laminacién en caliente y solubilizado a 1250 °C, de hasta 400 MPa a
bajas temperaturas de ensayo, donde el alargamiento total a la fractura muestra un incremento de
aproximadamente 60% hasta los 1200 °C. También mostraron el efecto de alear el acero TWIP con Al,

incrementandose aun mas la resistencia maxima a altas temperaturas (>1000 °C), debido a un
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endurecimiento por solucion soélida. Por su parte, Baradaran y colaboradores [13] obtuvieron
resultados muy similares a los obtenidos en el presente trabajo de investigacion a 800 y 900 °C en

aceros TWIP 30Mn-2.5Al-0.6Si-0.17C.

Figura 3.23. Curvas experimentales esfuerzo-deformacién verdadera obtenidas en los aceros TWIP en

la condicién MM.
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Figura 3.24. Curvas experimentales esfuerzo-deformacién verdadera obtenidas en los aceros TWIP en

la condicién MA.

Es bien sabido que durante la deformacion plastica en caliente, el cuidadoso control de los
pardmetros de procesamiento tales como la velocidad de deformacidn, temperatura y deformacion
son de gran importancia ya que tienen una influencia muy importante sobre los mecanismos de
deformacién, evolucién microestructural y consecuentemente sobre las propiedades mecanicas

[184]. A la temperatura de 700 °C las curvas muestran un pico maximo, donde el mecanismo que lo
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origina se explica en términos del endurecimiento que toma lugar inmediatamente después de
alcanzar la transiciéon al estado plastico, debido al incremento de la densidad de dislocaciones, para
que posteriormente, una vez alcanzado el estado de saturacion, tome lugar el mecanismo de
restauracion dinamica (DRV). Al incrementarse la temperatura, se produce la generacién de nuevos
sistemas de deslizamiento y la operacion de otros mecanismos de deformacién como el
deslizamiento de los limites de grano que son responsables del comportamiento de las curvas
obtenidas a temperaturas mas elevadas (ver figuras 3.23 y 3.24). El alargamiento observado en el
rango de temperaturas de 700 a 900 °C puede ser asociado con el inicio de la DRX [89], ya que la
mayoria de estas curvas muestran un cambio de pendiente por la caida del esfuerzo maximo y donde

adicionalmente se mejora la ductilidad. En este sentido, la figura 3.25 (a-b) muestra el esfuerzo pico

(Gp) versus temperatura de ensayo (T), en las dos condiciones de solidificacion. A partir de estas

curvas se que al descender la temperatura se evidencia el aumento de los o, de acuerdo a la premisa

de no poder progresar la DRX. Ademds, a bajas temperaturas existe un fuerte efecto de la
composicion quimica, de acuerdo al elemento microaleante, sobre la maxima resistencia de los
diferentes aceros TWIP y, conforme aumenta la temperatura el esfuerzo pico tienden a igualarse. El
aumento del esfuerzo pico es explicado en términos de endurecimiento por solucién sélida o por
endurecimiento debido a la existencia de particulas de segunda fase (por ejemplo, la interaccion de
las dislocaciones con diferentes obstdculos) [185], y a mds altas temperaturas se presenta un efecto
debilitante debido a un proceso difusivo que propiamente es controlado por el trepado de

dislocaciones.
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Figura 3.25. Comportamiento del esfuerzo pico alcanzado en los aceros TWIP en las dos condiciones

de solidificacion: a) Solidificados en MM y b) Solidificados en MA.

El incremento de la resistencia a la mds baja temperatura de deformacién (700 °C) también se asocia
al mismo efecto del elemento microaleante, ya que todos los aceros TWIP microaleados con respecto
del acero TWIP de referencia presentan mayor resistencia, comportamiento que puede ser atribuido
a la formacidn de precipitados, tal y como se observa en la figura 3.1, y lo cual coincide con los
resultados presentados por Reyes-Calderén y colaboradores [186] en aceros TWIP microaleados
deformados bajo comprensidon en caliente. Lo anterior obedece tanto para la condicidn de
solidificacién rapida (MM) y solidificacién lenta (MA). El acero TW-Ti/B solidificado en molde metalico
(MM) es el que presenta el mayor valor de resistencia, con un valor de 280 MPa. De hecho, se puede
observar que en el rango de 800-900 °C este mismo acero sigue mostrando valores superiores de
resistencia en comparacion con el resto de los aceros TWIP microaleados y solidificados en la misma
condicidn y, por arriba de los 1000 °C las resistencia cae y tiende a igualarse. Por otro lado, el acero
TWIP-Nb solidificado en molde de arena (MA) muestra un valor de 290 MPa a la temperatura mas
baja de ensayo, sin embargo, al incrementarse la temperatura de ensayo esta resistencia disminuyey,
donde en general, para el resto de los aceros TWIP, el comportamiento tiende a ser el mismo, es

decir, se observa la que los valores de resistencia se igualan.
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3.7.2 Curvas de ductilidad en caliente (% de RA vs temperatura).

En la figura 3.26 a-f se muestran las curvas de ductilidad en caliente para los aceros TWIP ensayados
en la condicién de colada y solidificados en MM y MA, respectivamente. La primer caracteristica que
muestran estas curvas es un comportamiento que difiere al reportado para la mayoria de los aceros
convencionales al carbono y microaleados [128], donde el valle de ductilidad cae a temperaturas
intermedias y aumenta a bajas y altas temperatura de ensayo donde, de acuerdo a los estudios
realizados por Mintz [187], un valor conservativo de 60% puede ser usado para evitar el
agrietamiento en caliente en aceros bajo condiciones de traccion en caliente. Sin embargo, este valor
de ductilidad en caliente puede modificarse por efecto de la composicidn quimica, ciclo térmico y
velocidad de deformacién, y del propio acondicionamiento de la microestructura antes del ensayo. En
el presente estudio, las curvas muestran un incremento de la ductilidad a temperaturas intermedias
de ensayo (800-900 °C), una moderada ductilidad a la mas baja temperatura (700 °C) y baja ductilidad
a la mds alta temperatura de ensayo (1100 °C). Asi mismo, es evidente que los aceros TWIP
solidificados en molde metdlico (MM) presentan mayores valores de RA que los aceros TWIP
solidificados en molde de arena (MA), en dicho rango intermedio de temperaturas, a excepcion del

TW-Ti/B y TW-Nb solidificados en MA.

El acero TW-REF (figura 3.26a) en ambas condiciones de solidificacion (MM y MA) y ensayado a 700
°C muestra valores de hasta el 22 y 40% de RA, respectivamente; a temperaturas intermedias (800 °C)
alcanzan valores de hasta 60 y 42% de RA, respectivamente, y a la temperatura mas alta de ensayo
(1100 °C) se obtuvieron valores de 13.5 y 19% de RA, respectivamente. En el caso del acero TWIP
microaleado con Ti (figura 3.26b), las curvas de ductilidad muestran que a la temperatura mas baja
de ensayo (700 °C) se alcanzaron valores de 29.5 y 28% de RA, respectivamente; a temperaturas
intermedias (800 °C) se obtuvieron valores de 35 y 21% de RA, respectivamente, y para la
temperatura mas alta de ensayo se alcanzaron valores de 8 y 13.5% de RA, respectivamente. En lo
que corresponde para el acero TWIP microaleado con Ti/B (figura 3.26¢c) ensayado a 700 °C se
obtuvieron valores de 32 y 57% de RA, respectivamente; a temperaturas intermedias (900 °C) se
alcanzaron valores de 50 y 82% de RA, respectivamente, y a la temperatura mas alta de ensayo (1100
°C) se obtuvieron valores de 26 y 37.5% de RA, respectivamente. Por otro lado, para el acero TWIP
microaleado con V (figura 3.26d), a 700 °C se obtuvieron valores de 36 y 38% de RA, respectivamente;

a temperaturas intermedias de ensayo (900 °C) se alcanzaron valores de 87 y 73% de RA,
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respectivamente, y a la temperatura mas alta de ensayo (1100 °C) se obtuvieron valores de 22.5 y
18% de RA, respectivamente. En el caso del acero TWIP microaleado con Nb (figura 3.26e), a 700 °C
se obtuvieron valores de 30.5 y 54% de RA; a 800 °C se obtuvieron valores de 73 y 62% de RA vy, a
1100 °C se alcanzaron valores de 40 y 32% de RA. Finalmente, para el acero TWIP microaleado con
Mo (figura 3.26f), a 700 °C se alcanzaron valores de 28 y 39% de RA, respectivamente; a 900 °C se
obtuvieron valores de 58 y 71.5% de RA, respectivamente, y a la temperatura mas alta de ensayo
(1100 °C) se alcanzaron valores de 24 y 32% de RA, respectivamente. Para poder explicar el
comportamiento descrito por estos aceros TWIP en caliente, muchos fendmenos metallrgicos
necesitan ser tomados en cuenta. La presencia de particulas precipitadas, donde su tamaiio,
distribucion y fraccion volumétrica, juegan un papel muy importante. Por la naturaleza quimica de
estos aceros TWIP, los precipitados que se forman pueden actuar como inhibidores de la movilidad
de los limites de grano, credndose fuertes concentraciones de tensiones y dificultdndose los procesos
de recristalizacidon; como consecuencia, a medida que aumenta la deformacidon se forman grietas

intergranulares que conducen a la caida de la ductilidad.
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Figura 3.26. Comportamiento de la ductilidad en caliente para los diferentes aceros TWIP en las dos

condiciones de solidificacion.

De acuerdo a la informacion obtenida del andlisis termodindmico de formacion de segundas fases en
los diferentes aceros TWIP (ver figura 3.1), se anticipa que debido a la formacion del AIN y a su

estabilidad en un amplio rango de temperaturas aunado a otras fases estables, se espera que haya
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una baja o moderada ductilidad a bajas temperaturas de ensayo (en el caso particular a 700 °C, ver
figura 3.26), debido a que el AIN permanece constante sin disolverse, lo cual es muy perjudicial para
la ductilidad en caliente, ya que este compuesto precipita muy finamente en los limites de grano de la
austenita, inhibiéndose adicionalmente la recristalizacidn dindmica y activdndose la nucleacion y

crecimiento de cavidades, fendmeno acompafiado del deslizamiento de los limites de grano [8].

En la figura 3.27 a-f se muestra la fraccion volumétrica de los precipitados formados en funcién de la
temperatura. Como es de esperarse, a temperaturas mas bajas, la presencia de precipitados es
importante y ayuda a explicar la caida de ductilidad en caliente. Para el caso particular del AIN en el
acero TWIP de referencia (figura 3.27a), este compuesto inicia a formarse desde el estado liquido a
1521 °C, y la fraccidn en peso de esta fase se incrementa mientras avanza la solidificacién; a 1313 °C
la solidificacion termina vy la fraccion volumétrica de este compuesto es de 3.34e%%, permaneciendo
constante mientras la temperatura disminuye. Para el caso del acero TWIP microaleado con Ti (figura
3.27b), una nueva fase aparece, la cual principalmente esta formada por compuestos de TiC y Ti(C,N).
Asi mismo, el AIN comienza a formarse a 1528 °C, antes de que inicie la solidificacién, y la fraccién en
peso de esta fase se incrementa justo antes de que el compuesto Ti(C,N) comience a formarse en la
zona bifasica liquido-sdlido, antes de que termine la solidificacién. A altas temperaturas, la formacion
del compuesto TiN requiere parte del N que contiene el AIN. A 996 °C el compuesto Ti(C,N)
desaparece y el compuesto puro TiC se forma. Asi mismo, justo por debajo de 996 °C todo el Ti
aparece en forma de TiC y el N que estaba combinado con el este elemento en forma de TiN se
reparte con el AIN. Un aspecto muy importante a sefialar recae sobre el hecho de que si se limita la
formacién del compuesto AIN, el Ti(C,N) podria estar presente a cualquier temperatura de
procesamiento. En lo que concierne al acero TWIP microaleado con Ti/B (figura 3.27c), el compuesto
AIN comienza a formarse a los 1508 °C, justo antes de que inicie la solidificacion. Otros compuestos
comienzan a formarse en el campo bifasico liquido-sélido a 1300 °C, comprendiendo principalmente
compuestos de TiN y TiC, los cuales aparecen en forma de compuestos de Ti(C,N). Al continuar con la
disminucién de la temperatura, a 938 °C el compuesto anterior desaparece para dar inicio a la
formacién del compuesto puro TiC, ya que todo el N del Ti(C,N) se reparte en la formacion vy
estabilidad del AIN. Una caracteristica muy sobresaliente en este acero TWIP microaleado con Ti/B es
la formacién del compuesto tipo M,B, que comienza a formarse a 1240 °C, justo antes de que termine
la solidificacidn, compuesto tipo que esta formado principalmente por Fe,B y Mn,B, donde la

proporcién de cada compuesto con respecto a la cantidad total de la fase M,B es observada
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claramente, tendiendo a disminuir el Fe,B y a aumentar el Mn,B conforme disminuye la temperatura.
Un detalle importante a sefialar para esta composicién en aceros TWIP, es el ensanchamiento del
campo bifasico liquido-sélido, en comparacién con el resto de las composiciones quimicas,

alargdndose el rango de solidificacidon hasta los 1240 °C.

El efecto del B de reducir la temperatura de conformado pldstico a alta temperatura en el acero TWIP
ya ha sido anteriormente reportado [188]. De acuerdo a los calculos termodinamicos para el acero
TWIP microaleado con V (figura 3.27d), ademas de la presencia del compuesto estable AIN, se
observa la formacién del compuesto VC a 942 °C. Ademads, no se observa la formacién del compuesto
VN debido a que no existe suficiente N en solucién sdlida después de la formacién del AIN; asi, el
compuesto VC se forma ya que existe disponible suficiente C para su formacion. Por su parte, en el
acero TWIP microaleado con Nb (figura 3.27e), se identifica la formacién del compuesto NbC a 1329
°C. En este caso, no se observa la formacidon del compuesto NbN debido a que la alta cantidad de Al
disponible favorece la formacion del compuesto AIN a altas temperaturas, el cual comienza a
formarse a 1522 °C, asi, tras la formacién del AIN no hay suficiente N disponible en forma de solucién
solida y, en cambio, se consolida la formacidn del NbC. Finalmente, para el acero TWIP microaleado
con Mo (figura 3.27f), la formacion del compuesto AIN sucede a 1522 °C, algunos grados mas arriba
gue en el acero TW-REF. Asi mismo, la formacion de carburos durante el enfriamiento se acelera a
761 °C, en comparacién con el acero TW-REF, donde estos carburos inician su formacién a 657 °C,
observandose también el cambio estequiométrico de la fase MsC a la fase M;Cs, siendo inclusive

mayor la fracciéon volumétrica en el acero TW-Mo que en el acero TW-REF.
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Figura 3.27. Equilibrio termodindmico, en términos de la fraccidon volumétrica, de los compuestos
formados en los diferentes aceros TWIP predichos mediante FactSage®: a) TW-REF, b) TW-Ti, c) TW-
Ti/B, d) TW-V, e) TW-Nb y f) TW-Mo.
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Es bien sabido que los metales y las aleaciones contienen particulas de segundas fases, las cuales
pueden tener un efecto marcado sobre la evolucion de la microestructura durante la deformacion
pldstica en caliente, pudiendo esto afectar el fendmeno de la recristalizacién dindmica. Asi, grandes
particulas alojadas en los limites de grano pueden actuar como sitios de nucleacién para la
recristalizacién [189] y particulas mas finas dispersadas en toda la matriz, normalmente reducen la
cinética de la recristalizacion con una tendencia mayor en el retardo de la fuerza motriz para la
nucleacion, que para el crecimiento [190]. En el caso de la mejora de la ductilidad a temperaturas
intermedias (800-900 °C), una primera causa de este incremento esta relacionada con el fendmeno
de la recristalizacion dinamica, en el entendido de que particulas mas burdas localizadas en los limites
de grano propician una baja resistencia de los limites de grano debido a que no existen obstaculos
para el libre movimiento de las dislocaciones o debido a que no existen obstdculos para la nucleaciéon
y crecimiento de nuevos granos recristalizados libres de deformacién [81]. En este sentido, en tanto
se incrementa la temperatura entre 800-900 °C, la ductilidad se ve favorecida por la activacién
térmica de dos fenédmenos simultaneos, una microestructura de granos recristalizados (granos finos)
y el deslizamiento de los limites de grano, lo cual evita la propagacién y coalescencia de microgrietas
durante el ensayo de traccidn. La recristalizacion dindmica es promovida por la aplicacidon de bajas
velocidades de deformacion y el uso de mds altas temperaturas, por lo tanto, la recristalizacién
dindmica inicia cuando la deformacidn critica es alcanzada. En general, a temperaturas intermedias
de ensayo, se observan los mads altos alargamientos, tal y como se muestra en las figuras 3.23 y 3.24,
lo cual se asocia con el inicio de la recristalizaciéon dindmica, aunque esto debe de ser tomado con
reserva, ya que los ensayos de traccidn no representan ser el mejor método para determinarla debido
al fendmeno de estriccidn y a la variaciéon de la velocidad de deformacién. Sin embargo, las
fluctuaciones observadas en las curvas de fluencia pueden ser una sefial de la aparicion de este
fendmeno [191]. Asi mismo, el efecto de los elementos microaleantes sobre el comportamiento de la
ductilidad en caliente de estos aceros TWIP en el rango intermedio de temperatura (800-900 °C) se
relaciona, por un lado, con el fendmeno de la recristalizacion dindmica, ya que el material se ve
sometido por un proceso de restauraciéon via RDX, por ejemplo, en tanto la temperatura de
deformacidn se incrementa [13] y el elemento de microaleacion entra en solucién sdlida dentro de la
matriz, por otro lado, con fendmenos de arrastre de soluto por efectos segregativos de no-equilibrio
[192], donde la RDX puede ser retarda e inclusive suprimida y, finalmente, en forma de precipitados
[193], donde la precipitacion y la recristalizacién representan ser dos procesos interactivos; si la

precipitacion ocurre antes o en la etapa inicial de la recristalizacidn, la DRX es retardada por efecto de
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los precipitados v, si la recristalizacién se completa antes del inicio de la precipitacion, la cinética de
precipitaciéon se reduce debido a los pocos sitios de nucleacion. Estos efectos de los elementos
microaleantes dependen de la naturaleza difusiva y segregativa de sus atomos en la red de la

austenita [192,194].

Finalmente, de la informacién presentada en la figura 3.26, se observa una marcada caida de la
ductilidad en caliente a la mas alta temperatura de ensayo (1100 °C) para el total de los aceros TWIP.
De acuerdo a la naturaleza quimica de los aceros TWIP, el alto contenido de Al favorece la formacion
del compuesto AIN, tal y como se muestra en las figuras 3.1 y 3.27, ademas del posible efecto del
elemento microaleante en cada acero TWIP a mas altas temperaturas. Asi, la presencia de AIN y otras
particulas precipitadas son particularmente perjudiciales para la ductilidad en caliente, ya que se
alojan en los limites de grano de la austenita, suprimiéndose por un lado la DRX, y por otro
incentivando el crecimiento de microgrietas debido al deslizamiento de los limites de grano.
Resultados de esta naturaleza fueron reportados por Kang [12], donde indicaron que la ductilidad en
caliente esta controlada por el nivel de N disuelto en el acero TWIP. De esta manera, la precipitacion
de AIN puede causar fragilizacion y agrietamiento en caliente. Debido al considerable desajuste
volumétrico entre los precipitados de AIN y la matriz del acero, la precipitacién del AIN en la austenita
ocurre preferentemente en los limites de grano [195]. Ademas, el efecto mas significante del AIN en
el acero es en el control del tamafio de grano [196-198], lo que directamente influencia propiedades
mecanicas tales como la ductilidad en caliente [199], tenacidad [200], formabilidad [201] o
soldabilidad [202]. Debido al procesamiento térmico real que sufren las aleaciones metalicas durante
su fabricacién, siempre existe una competicion entre los elementos de aleacién y microaleacién para
formar diferentes precipitados, tales como los nitruros en los aceros microaleados [203]. Durante el
enfriamiento, mas precipitados estables se forman y, la formacion de éstos cambia la concentracion
remanente de los elementos disueltos en la matriz, y de ese modo cambia la tardia formacion de
otros precipitados. De hecho, los precipitados formados previamente pueden generar sitios de
nucleacion heterogénea y crecimiento para nuevos precipitados de diferente composicion,
permitiendo esto la formacién de precipitados mixtos de estructuras complejas. Un efecto indeseable
de la presencia de precipitados a altas temperaturas es la disminucidn de la ductilidad y la promocion
del agrietamiento, tal y como es el caso de los aceros microaleados en la colada continua [204,205];

donde la acumulacién de precipitados finos a lo largo de limites de grano débiles causa el fendémeno
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llamado fragilizaciéon inducida por precipitacién, originando cavidades y propagacién de grietas

debido a la concentracidn de esfuerzos en los limites de grano [205].

3.8 Resultados de microscopia Optica en la condicion de deformacidn.

Es bien sabido que debido a la mayor capacidad de disipacién de calor, las aleaciones metalicas
coladas en molde metalico (MM) solidifican mas rapidamente pudiéndose refinar asi la estructura
dendritica y obteniéndose menor segregacion [206]. La contribucion de cambios microestructurales
aunado a la formacién de precipitados puede tener varios efectos sobre las propiedades de los
materiales. En las figuras 3.28 a-d a 3.32 a-d se presentan las micrografias de los aceros TWIP
ensayados a traccidn en caliente en el rango intermedio de temperaturas (800-900 °C) cerca de la
zona de fractura para las dos condiciones de solidificacion (MM y MA), donde adicionalmente
también se muestra una zona alejada de la superficie de fractura (aproximadamente a 5 mm).
Claramente se puede observar el efecto de la condicidn de solidificacidon sobre el comportamiento a
deformacién de estos aceros TWIP. De hecho, la condicién de méaxima temperatura durante el ciclo
térmico mostrado en la figura 2.14, no fue suficiente para homogenizar la microestructura,
permaneciendo la componente dendritica de solidificacion. Un dato importante a considerar es en
relacion a la composicidn quimica, ya que esta bien establecido que tanto el C como el Mn ayudan a
estabilizar la fase austenitica. Por lo tanto, tras la deformacidn plastica en caliente de los aceros TWIP,
no se identificé cambio de fase por métodos de microscopia, hablando en el caso particular de la
transformacion martensitica €. Por otro lado, la estabilidad del acero TWIP durante la deformacion
puede ser afectada por dos factores [207]. Uno de ellos es el relacionado con su susceptibilidad para
formar la fase martensita € y su crecimiento durante la deformacién. El otro factor esta relacionado

con la fraccién volumétrica de la martensita € presente antes de iniciar la deformacion.

Ademas, las micrografias de los aceros TWIP en la condicion de deformacién muestran la
conservacién de la estructura dendritica, de lo cual se puede decir que la temperatura maxima de
calentamiento de 1100 °C no fue lo suficientemente alta para destruir dicha estructura y por ende
eliminar la segregacion producida durante la solidificacion; donde la orientacién de la estructura
dendritica es relevada por la componente de segregacién a partir del frente de fractura. Resultados
similares fueron reportados por Calvo [208] en su estudio del comportamiento de la ductilidad en

caliente de aceros grado construccién al evaluar el efecto de elementos residuales y otras impurezas,
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en relacién a la presencia de la componente dendritica que se observa en la caracterizacidon
microestructural. Calvo observé que aquellas probetas que fueron calentadas a 1100 °C y después
ensayadas aun conservaban la estructura dendritica, y que en la zona cercana a la superficie de
fractura, donde se concentra la deformacién debido a la estriccién, se presentaban manchas
alargadas después del ataque quimico que correspondian a espacios interdendriticos, lo cual es un
indicativo de zonas previamente segregadas. En consecuencia, estas condiciones son muy favorables
para alojar particulas de segunda fase. Se ha reportado en la literatura [209] que el rechazo de ciertos
elementos durante el enfriamiento de aceros con alto contenido de Mn permite la formacién de
carburos que nuclean en los limites de grano y en areas interdendriticas dentro de los granos de la
austenita, que también pueden inducir la transformacién de fase. Por lo tanto, entre los diversos
factores que afectan la ductilidad en caliente, los ciclos térmicos tienen una influencia significativa en
la curva de ductilidad en caliente dada su relacién con la microestructura (tamafio de grano),

precipitados e inclusiones [210].

De acuerdo al tamafio de grano austenitico revelado por los aceros TWIP en la condicidon de
deformacién, los aceros TWIP solidificados en molde metalico (MM) presentan un tamafio de grano
aproximado de 5 mm vy los aceros TWIP solidificados en molde de arena (MA) presentan un tamafio
de grano de aproximadamente 2 mm. De acuerdo con Mintz y colaboradores [135], el tamaino de
grano es un factor importante para controlar el comportamiento de la ductilidad en caliente debido a
las siguientes razones: (i) cuando el modo de fractura es intergranular la relacidon de aspecto de la
grieta que controla la concentracidn de esfuerzos en la punta de la grieta es mayor en aquellos aceros
que presentan un tamafo de grano mas burdo, (ii) es mas dificil que una grieta se propague por
efecto del deslizamiento del los limites de grano en los puntos triples en aquellos aceros que
presentan un grano fino vy, (iii) el incremento del drea especifica del limite de grano en un acero de
grano fino reduce la densidad de precipitados en los limites de grano. Por consiguiente, tamafios de
grano fino requieren una deformacidon critica menor para la RDX, con lo cual las grietas

intergranulares son aisladas.

En este sentido, el tamafo de grano también parece ser un factor importante en promover o suprimir
la posible transformacidon martensitica [207] y, sobre todo, por el hecho de que la DRX permite la
formacién de granos finos en el acero TWIP, lo cual previene efectivamente la posible

transformacion.
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Figura 3.28. Microestructura del acero TW-REF en la condicidn de deformacion: a) Solidificado en MM

y b) Solidificado en MA.
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Figura 3.29. Microestructura del acero TW-Ti en la condicién de deformacidn: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.
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Figura 3.30. Microestructura del acero TW-Ti/B en la condicion de deformacién: a) Solidificado en

MM vy b) Solidificado en MA.
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Figura 3.31. Microestructura del acero TW-V en la condicién de deformacién: a) Solidificado en MM y

b) Solidificado en MA.
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Figura 3.32. Microestructura del acero TW-Nb en la condicién de deformacidn: a) Solidificado en MM

y b) Solidificado en MA.
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Figura 3.33. Microestructura del acero TW-Mo en la condicién de deformacién: a) Solidificado en MM

y b) Solidificado en MA.

3.9 Resultados de microscopia electrdnica de barrido (MEB) en la condicion de deformacion.

3.9.1 Anadlisis fractografico.

Las figuras 3.34 a-f a 3.39 a-f presentan la superficie de fractura de los aceros TWIP ensayados a
traccidn en caliente hasta la ruptura. Se muestra tanto el cardcter macroscépico de la superficie de
fractura como el microscopico, detallando los mecanismos involucrados en la falla de los diferentes
aceros TWIP. En andlisis se presenta tomando en consideracién sdélo los casos donde se identificé la
caida moderada caida de ductilidad a baja temperatura (700 °C), buena ductilidad en caliente a
temperaturas intermedias (800-900 °C) y baja ductilidad a alta temperatura (1100 °C), de acuerdo al

comportamiento descrito en las curvas de ductilidad (ver figura 3.26).
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3.9.1.1 Analisis fractografico a baja temperatura (700 °C).

La figura 3.34 a-f muestra la superficie de fractura para los aceros TWIP solidificados en molde
metalico (MM) y ensayados a 700 °C. En general, se observa una fractura del tipo fragil caracterizada
por el desarrollo de una superficie fibrosa que permite localizar las grietas primarias que originaron la
ruptura. La morfologia de estas grietas sugiere que la falla se debid a una descohesidn intergranular,
donde no se aprecia estriccidn y es dificil visualizar huecos, motivo por el cual el %RA fue bajo (en
general, de aproximadamente del 50%), ya que al disminuir la temperatura también disminuye la
capacidad del material para deformarse plasticamente a escala microscdpica y, por tal motivo, las
cavidades se interconectan a partir de diminutas descohesiones granulares que dejan superficies

planas con contornos irregulares, revelando la forma poligonal de los granos.

En la figura 3.35 a-f se presenta la superficie de fractura para los aceros TWIP solidificados en molde
de arena (MA), que mostraron también una moderada ductilidad a baja temperatura. En general, se
observan superficies lisas que contienen grietas grandes acompafadas de grietas secundarias, lo cual
resulta en una falla del tipo fragil por descohesion de granos y donde la estriccion alcanzada fue
minima. La excepcion al comportamiento sugerido corresponde al acero TWIP microaleado con Ti/B
(figura 3.35c), ya que muestra una superficie del tipo mixta (fragil-ductil) y cierta estriccion que,

aunque poca, revela la posible absorcion de la deformacion antes de la falla del acero.

El hecho de considerar dos velocidades de solidificacion afiade una variable mds al analisis
fractografico, ya que el factor tiempo por un lado permite el crecimiento del tamafio de grano
austenitico debido al ciclo térmico aplicado durante los ensayos de traccién y, por otro lado, se
fomenta la cinética de reaccién de especies quimicas debido a la microsegregacion y posterior
precipitaciéon. Por lo tanto, los aceros TWIP solidificados en molde de arena (MA) revelan fracturas
con un tamafio de grano mas burdo en comparacién con los solidificados en molde metdlico (MM).
Rittel y colaboradores [151] estudiaron el comportamiento a tensidn en la condicidon de colada de un
acero Hadfield con un tamano de grano burdo de aproximadamente 1 mm. Observaron que durante
la deformacidn este tipo de aleacion presentaba la aparicidon del fendmeno de “piel de naranja” en la
superficie, debido a dicho tamafio de grano. También observaron bandas de deformacién y falta de
estriccion durante los ensayos. Este tipo de fractura también se asocia a la presencia de AIN en los

limites de grano, tal y como se describié en la seccién 3.6.2. Ademas, casi todos los campos
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observados indican el tipo de fractura intergranular. Este tipo de fractura ocurre después de cierto
endurecimiento por deformacion (ver figura 3.25), que incrementa la magnitud del esfuerzo hasta
valores que superan la resistencia del limite de grano [143], generando descohesidon granular.
Finalmente, cabe mencionar que al bajar la temperatura de ensayo disminuye la capacidad del
material para deformarse plasticamente a escala microscdpica, por ello no se observan huecos en las
facetas, nucleando las cavidades a partir de diminutas descohesiones que dejan pequefias superficies

planas con contornos irregulares.

Figura 3.34. Superficies de fractura mediante MEB del total de los aceros TWIP solidificados en molde

metalico (MM) y ensayados a 700 °C.
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Figura 3.35. Superficies de fractura mediante MEB del total de los aceros TWIP solidificados en molde

de arena (MA) y ensayados a 700 °C.

3.9.1.2 Andlisis fractografico a temperaturas intermedias (800-900 °C).

La figura 3.36 a-f se muestra la superficie de fractura para el total de los aceros TWIP ensayados a

temperaturas intermedias (800-900 °C) y solidificados en molde metalico (MM). El tipo de fractura

observado es del caracter ductil en el total de los aceros TWIP, a excepciéon del acero TW-Ti, ya que es
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muy apreciable la existencia de huecos profundos. Durante el proceso de deformacién, a medida que
aumenta el alargamiento en el ensayo de traccién, mas cavidades coalescen en la zona de estriccion,
principalmente en los limites de grano, iniciando el proceso en los limites de grano que tienen una
orientacién preferencial con respecto al eje del esfuerzo aplicado. Asi, los sitios de nucleacién de
cavidades mas comunes son las particulas de segunda fase en los limites de grano. La probeta con
menor porcentaje de estriccion es la correspondiente al TW-Ti en ambas condiciones de
solidificacion, como ya fue mencionado anteriormente. Este hecho deja esclarecido por un lado que
el Ti no estd actuando como refinador de grano y, que por otro lado, propicia una fractura mas del
tipo fragil que ddctil. Una caracteristica muy evidente es la del acero TW-Ti/B, el cual muestra un
tamafio de grano mas fino y facetado. El caso mas representativo de una marcada estriccion es el
correspondiente al acero TW-V, en el cual se obtuvo un valor de RA superior al 85%, donde la
estriccion semeja un triangulo conteniendo huecos muy profundos con paredes que indican un
material altamente deformado. Este comportamiento ya ha sido descrito por otros autores [210]
explicando que huecos pequefios originalmente eran grietas intergranulares, formadas al inicio de la
deformacién debido al deslizamiento de los limites de grano, subsecuentemente, las grietas se
convirtieron en huecos profundos hasta alcanzarse la fractura, fenémeno controlado por la

coalescencia entre ellos mismo.

Respecto a los resultados del analisis fractografico de los aceros TWIP solidificados en molde de arena
(MA). Estos aceros muestran superficies de fractura del tipo mixto, tanto de fractura ductil como de
fragil. Lo anterior se identifica claramente por las superficies lisas aunado a la presencia de superficies
rugosas compuestas de diversos huecos. Es importante hacer énfasis en que la condicién de
solidificacion lenta generd grandes elevaciones en la topologia de las superficies de fractura, dejando
esclarecido que a mayor tiempo de solidificacién, mayor es el tamafio de grano vy, por lo tanto, la

orientacién inicial del grano dard por resultado un tipo de falla.

Por lo tanto, se puede considerar que en el rango intermedio de temperaturas (800-900 °C), los
aceros TWIP se comportan mas ductilmente al mostrar estricciones considerables y superficies
rugosas contiendo numerosos huecos con un grado apreciable de deformacién y, donde dicho huecos
se forman por la separacidn de granos sumamente alargados mdas una componente de fractura por
deslizamiento de planos. Con respecto de los aceros que presentaron mayor reduccién de drea

transversal, las superficies de fractura que presentan mayor poblacién de huecos en superficies

143




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

rugosas, la detonaciéon de la DRX por efecto de la presencia de elementos microaleantes (por
ejemplo, V o Mo) y de la misma condicién de velocidad de deformacién (0.001 s™), origina que las
microcavidades que nuclean en las inmediaciones de los precipitados localizados en los limites de
grano, aislen la coalescencia y avance de microgrietas, obteniéndose una mejora de ductilidad en

caliente.

Figura 3.36. Superficies de fractura mediante MEB del total de los aceros TWIP solidificados en molde

de arena (MM) y ensayados a 800-900 °C.
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Calvo [208] también discute el comportamiento de la ductilidad en caliente en funcién del tamafo de
grano, de tal manera que aumenta la fragilidad intergranular cuando el tamafio de grano es mas
burdo y la temperatura de ensayo se incrementa, y si la ductilidad en caliente no mejora al disminuir
el tamano de grano, como se esperaria, entra en juego un segundo mecanismo de fragilizacién que
actda a nivel interdendritico; mecanismo que se ajusta al descrito por los presentes aceros TWIP
solidificados en molde de arena (MA), sobre todo se puede observar claramente en el acero TW-Tiy
corroborado por la informacién descrita para la figura 3.29 de la seccién anterior, considerando la

componente interdendritica.

Figura 3.37. Superficies de fractura mediante MEB del total de los aceros TWIP solidificados en molde

de arena (MA) y ensayados a 800-900 °C.
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3.9.1.3 Analisis fractografico a alta temperatura (1100 °C).

En la figura 3.38 a-f se presentan las superficies de fractura obtenidas al ensayar los aceros TWIP a la
mas alta temperatura de 1100 °C y que presentaron los mas bajos valores de ductilidad en caliente.
En general, para el total de los aceros TWIP se observan superficies lisas a lo largo del area de
fractura, separadas por relieves que indican un tipo de crecimiento dendritico. Al incrementarse la
temperatura de ensayo, las especies quimicas segregadas en los limites de grano actian como
debilitadores de éstos y propician un tipo de falla fragil conocido como interdendritico [211]. Algunos
autores [212] han reportado que la segregacion de impurezas en los limites de grano baja la energia
interfacial de éstos e incrementan la velocidad de formacidn de grietas por efecto de la nucleacion,
coalescencia y interconexién de microcavidades. Asi, la combinacidn entre las particulas de segundas
fases con la posible segregacion generan un severo debilitamiento de los limites interdendriticos y de

los propios limites de grano austeniticos, con lo cual la ductilidad se ve reducida notablemente.

Respecto de los aceros TWIP solidificados en molde de arena (MA), en la figura 3.39 a-f se presentan
las superficies de fractura a la mas alta temperatura de ensayo. Se puede apreciar que el drea de
fractura muestra superficies lisas conteniendo grandes grietas que abarcan macroscépicamente, en la
mayoria de los casos, el total de la fractura. Estas superficies revelan un tipo de falla por fractura
fragil atribuida al anclaje de los limites de grano; accidon que obstaculiza el flujo plastico del material,
resultando en su debilitamiento. Este anclaje puede estar relacionado con posibles segregaciones de
elementos de aleacion y microaleacidon [213], que desde la solidificacion se vienen arrastrando y, por
la naturaleza energética de los limites de grano, forman compuestos que durante la aplicacién de la
carga actuan como concentradores de esfuerzos en un medio de nucleacién y crecimiento de
microcavidades, culminando finalmente en una descohesién intergranular fragil, evidencidndose una
nula estricciéon. Asi mismo, mientras elementos soluto segregan entre los limites interdendriticos,
bajan localmente la temperatura de solidus y generan el fendmeno conocido como “corto en
caliente” (o hot shortness, por su significado en inglés) [214,215]. Esto propicia que se formen grietas
internas que permanecen incluso durante el ensayo de traccidn y que finalmente desembocan en una

descohesidn interdendritica a alta temperatura [208].

Los presentes resultados a alta temperatura indican un comportamiento que se ve afectado por

factores que dependen del tamafio de grano, de la formacién de precipitados y de la velocidad de
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deformacién. En términos generales, la ductilidad es cuantitativamente reducida con el incremento
de la cantidad de precipitados, lo cual se puede corroborar con los resultados del estudio
termodinamico descrito en las secciones 3.2 y 3.6.2; ya que la baja ductilidad del acero esta
determinada principalmente por la estabilidad de los diferentes precipitados [203] y donde uno de
los precipitados mds perjudiciales para la ductilidad es el AIN entre otros compuestos como el
Nb(C,N), los cuales preferentemente nuclean y crecen como precipitados finos tanto en los limites de

grano de la austenita como en las dislocaciones.

Figura 3.38. Superficies de fractura mediante MEB del total de los aceros TWIP solidificados en molde

metadlico (MM) y ensayados a 1100 °C.
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Figura 3.39. Superficies de fractura mediante MEB del total de los aceros TWIP solidificados en molde

de arena (MA) y ensayados a 1100 °C.
3.9.2 Resultados del estudio de cavitacidn y caracterizacion de microgrietas.
En las figuras 3.40 a-f y 3.41 a-f se muestran las micrografias representativas de las superficies de

fractura para cada uno de los aceros TWIP ensayados en traccion en caliente que presentaron los

mejores valores de ductilidad en caliente en el rango intermedio de temperaturas (800-900 °C),
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solidificados tanto en MM como en MA. A partir de estas micrografias se puede observar una gran
cantidad de cavidades de diferentes tamanos y morfologias se pueden observar. En el acero TW-Ref,
para ambas condiciones de solidificacion, predominan las cavidades tipo “r” y “I”. Las cavidades tipo

“. n
r

son redondas y se producen mas por crecimiento equiaxial que por coalescencia, mientras que las

“u III

cavidades tipo son alargadas con su eje paralelo al esfuerzo aplicado [216]. En el acero TW-Ti, en

ambas condiciones de solidificacidn, predominan las cavidades tipo “r” y las cavidades tipo “A”, estas
ultimas producidas por deslizamiento de los limites de grano en las uniones triples [216]. El acero TW-
Ti/B, solidificado en molde metalico (MM), presenta cavidades grandes del tipo “w”, las cuales se

originan por el deslizamiento de los limites de grano provocado por la descohesiéon de las uniones

triples [217], aunado a la presencia de cavidades tipo “r” y “I”. Por su parte, el acero TW-Ti/B

y

o 7 o\n
r [

solidificado en molde de arena (MA), presenta cavidades tipo “r”, “w” y “I”. En el caso del acero TW-

o"_n Ill ”n

V, se observan cavidades del tipo “r’ vy en ambas condiciones de solidificacion. Caracteristicas

similares se presentan en los aceros TW-Nb y TW-Mo, en ambas condiciones de solidificacién, aunque

o, n
r

las cavidades tipo predominan en el acero TW-Mo.

Durante el proceso de deformacién, a medida que aumenta el alargamiento en el ensayo de traccion,
mds cavidades coalescen en la zona de la estriccidn, principalmente en los limites de grano,
iniciandose el proceso en los limites que tienen una orientacién preferencial con su eje paralelo con
respecto del esfuerzo aplicado [218]. Asi, la fractura intergranular durante la deformacidn plastica en
caliente ocurre por la nucleacidn, crecimiento e interconexién de cavidades [219]. Hamada vy
colaboradores [8] en su andlisis metalografico en un acero TWIP, encontraron que en el rango de
temperaturas comprendido entre los 700-900 °C, se formaban huecos alargados de forma triangular
en los limites de grano austenitico, donde el deslizamiento de los limites de grano promueven la
formacién de cavidades y su subsecuente coalescencia principalmente en los puntos triples. Lo
anterior se puede explicar en términos de una disminucidn del flujo plastico al interior del grano por
una relativa baja resistencia del grano austenitico, y consecuentemente el deslizamiento del limite de
grano permite la temprana formacion de cavidades [156]. Una explicacion similar fue dada por
Baradaran y colaboradores [13]. En el presente trabajo, el tipo de cavidades descritas por Hamada se
presentan en gran cantidad en el acero TW-Ti/B solidificado en MM (figura 3.39¢) y con menor
incidencia en el acero TW-Ti/B solidificado en MA (figura 3.40c). Las condiciones que favorecieron la
formacion de cavidades tipo “w” en el acero TW-Ti/B-MM se asocian a un mayor esfuerzo pico, de

aproximadamente 110 MPa, en comparacién con el resto de los aceros TWIP en ambas condiciones
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de solidificacién, lo cual impide la relajacidon de los esfuerzos acumulados en los puntos triples. La

presencia de particulas de segunda fase y escalones en los limites de grano limitan el deslizamiento

de éstos y, por lo tanto, la formacidn de cavidades tipo “w”, pero no afecta la formacién de cavidades
o n

tipo “r”. Es por ello que éstas ultimas se distribuye en grandes cantidades a lo largo de los limites de

grano, tal y como se muestra en la figura 3.42 a-d.

Figura 3.40. Micrografias por MEB representativas del total de los aceros TWIP-MM ensayados a

temperaturas intermedias (800-900 °C).
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Figura 3.41. Micrografias por MEB representativas del total de los aceros TWIP-MA ensayados a

temperaturas intermedias (800-900 °C).

Ademas, se ha explicado que la activacidon de procesos de restauracidon dindmica asociada con el
deslizamiento de los limites de grano, puede promover la nucleacidn y crecimiento de cavidades tipo
“r” [220]. Al desaparecer el caracter angular de las cavidades, se favorece la formacién de cavidades
tipo “r”, las cuales afectan en menor medida la deformacion en caliente, tal y como se presenta en los

aceros TWIP bajo estudio.
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Figura 3.42. Visualizacién por MEB de cavidades tipo “r” en los limites de grano en: a) TWIP-Ref/MM,
b) TWIP-Ti/MA, c) TWIP-V/MM y d) TWIP-Mo/MA.

De las imagenes mostradas en la figura 3.42 a-d se puede observar la relacion existente entre las
particulas precipitadas en los limites de grano con la incidencia de cavidades tipo “r”. Rittel y
colaboradores [142] propusieron un mecanismo de interconexidn entre cavidades grandes y
alargadas y distantes entre si por su interaccién con pequefias cavidades equiaxiales (redondas). Algo

similar ha sido observado en el presente estudio de cavitacion.

De acuerdo con la teoria de cavitacion [221], la formacion de cavidades internas en un material
sometido a traccién a alta temperatura obedece a la ecuacién (1), la cual indica que al aumentar el
esfuerzo disminuye el radio critico que es necesario sobrepasar para que se inicie el crecimiento

espontdneo de las cavidades:

p* = % ec. (3.1)
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donde, p* es el radio critico, 7, es la energia superficial y 0 es el esfuerzo normal. En el presente

estudio se calculd el valor del radio critico de formacién de cavidades, de manera genérica para el

acero TWIP, de acuerdo a la ec. 1:

3 2(0.72%“2) ] 2(0.72%2)

p = =
115 MPa 6J
115x10 Aﬁ

=12 nm

A simple vista, a partir del andlisis de las micrografias, se puede observar que existe un
comportamiento fuertemente bimodal en la distribucién de las cavidades. Logicamente, se esperaria
gue a mayor nimero de cavidades menor ductilidad en caliente. En la figura 3.43 a-b se muestran los
valores promedio tanto de la longitud cémo del 4rea de cavidades por mm? Los aceros TWIP de
referencia y los microaleados con V, Nb y Mo aparentemente guardan relacién conforme a los valores
de reduccion de area transversal, donde el acero TW-V tiene valores muy cercanos de longitud
promedio y de area promedio de cavidades/mm?, en ambas condiciones de solidificacién. De acuerdo
a esta similitud, se puede adelantar que el elemento V esta actuando como inhibidor del crecimiento
de cavidades, entrando preferencialmente en la matriz austenitica en forma de solucidn sélida mas

gue como formador de precipitados.

Figura 3.43. a) Longitud promedio de cavidades presentes en aceros TWIP y, b) Area promedio

determinada en cavidades con longitud mayor a 10 um en aceros TWIP.
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Los aceros TWIP microaleados con Nb y Mo, arrojaron buenos valores de ductilidad en caliente, sin
embargo, en comparacion con el acero TW-V, éstos en ambas condiciones de solidificacidn, presentan
mayor precipitacion de particulas en los limites de grano, lo cual perjudica el comportamiento de la
ductilidad en caliente, reflejado por la existencia de un mayor nimero de cavidades (ver figura 3.44).
Ademas, aunque el acero TW-Ref presenta pocas cavidades contabilizadas y por ende bajos valores
de longitud y de drea promedio de cavidades, su resistencia mecdanica se ve por debajo del resto de
los aceros TWIP, marcdndose notablemente el efecto endurecedor de los elementos de
microaleacién. Por su parte, el acero TW-Ti no revela ningln efecto prometedor en el mejoramiento
de la ductilidad en caliente, arrojando valores de RA menores al 35%, e incluso no parece existir

ninguna tendencia en los fendmenos de cavitacién.

Figura 3.44. Nimero de cavidades por mm? contabilizadas en aceros TWIP con longitud mayor a 10

um.

Tal y como se presenta en la figura 3.42 a-d, es evidente que el avance de grietas estd ligado a la
nucleacidn, crecimiento y coalescencia de cavidades localizadas alrededor de particulas precipitadas
en los limites de grano. De acuerdo a Ghosh y colaboradores [222], los fendmenos de cavitacion
observados en os limites de grano bajo condiciones de temperatura y velocidad de deformacion,
donde los limites de grano son mas débiles que el interior del grano, siempre resultan del

deslizamiento de los limites de grano y de la concentracién de esfuerzos alrededor de particulas no-
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deformables localizadas en los limites de grano. La incompatibilidad en la deformacién entre estas

fases resulta en el principal modo de nucleacidn y crecimiento de cavidades.

El caso especial de estudio corresponde al acero TWIP microaleado con Ti/B. Por su parte, el acero
TW-Ti/B-MM, presenta una microestructura de granos recristalizados y finos (ver figura 3.30),
desarrollados principalmente en las inmediaciones de las grandes grietas u oquedades (agrietamiento
intergranular), aspectos que ayudan conjuntamente a caracterizar el tamafio de grano austenitico
remanente después del ensayo de traccidon en caliente. De la figura 3.43 a-b se observa que los
valores mds altos en la longitud promedio de cavidades asi como de drea promedio superficial de
cavidades se presenta en este caso, por lo que se esperaria que la ductilidad en caliente fuera baja,
sin embargo, la presencia de granos DRX a lo largo del eje de tensidon permite un mejoramiento en la
ductilidad, del orden del 50% de RA. Asi mismo, en la figura 3.45a se puede observar una superficie
conteniendo grandes cavidades asociadas a particulas precipitadas en los limites de grano, agrupadas
formando colonias mixtas entre AIN y Ti(C,N), tal como lo muestran los microandlisis mediante EDS
(ver figura 3.45 a-b). Se ha reportado [223], que la distribucidn del B, como producto de segregacion
a lo largo de los limites de grano y como producto precipitado, es muy sensible a la velocidad de
enfriamiento, a la temperatura de tratamiento térmico/termomecanico y a la presencia de elementos
de aleacidn y microaleacion (por ejemplo, Al, N y Ti). De este tratado, es evidente que la condicién de
enfriamiento impuesta en molde metdlico promueve un comportamiento peculiar en términos de
fendmenos de cavitacidén, ya que también se ha reportado [224] que los dtomos de boro pueden
segregar hacia los limites de grano y ocupar sitios vacantes inducidos por la deformacién, evitando la
formacién y propagaciéon de microcavidades y, por consecuencia, aumentandose la ductilidad en
caliente. Ademas, Miller y colaboradores [225] han reportado que el aumento de la ductilidad en
caliente del acero con adiciones de boro se debe a que los &tomos de boro actuan de forma adhesiva
en los limites de grano, evitando su descohesidn e inicio de fendmenos de cavitacién durante el

deslizamiento del limite de grano [226].
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Figura 3.45. Acero TW-Ti/B-MM: a) Grandes cavidades asociadas a colonias de particulas en el frente

de fractura, b) Microanalisis en particula “2” y c) Microanlisis en particula “3”.

3.10 Caracterizacion por difraccion de electrones retrodispersados (MEB-EBSD).

3.10.1 Mapas de imagen de calidad.

Los mapas de imagen de calidad en la zona de barrido proporcionan una imagen en tonos de grises,
en la que a cada punto del barrido se le asigna un tono de gris dependiendo de lo alejado que esté el
patrén real de difraccion de dicho punto respecto al patrén tedrico. De esta forma, las zonas mas
distorsionadas del material, como pueden ser los limites de grano, apareceran en tonos mds oscuros
(la difraccidn en el limite de grano presentara una distorsién pues se superponen los patrones de uno
y otro grano). A saber, los mapas de imagen de calidad corresponden bastante bien con las imagenes
obtenidas por microscopia 6ptica, en cuanto a la microestructura se refiere (revelado de los limites de
grano). La figura 3.46 a-f muestra las imagenes de calidad para los aceros TWIP solidificados en molde
metadlico (MM) obtenidas en las probetas ensayadas a temperaturas intermedias (800-900 °C), donde
se obtuvieron los mejores resultados de ductilidad en caliente. Las lineas oscuras indican los limites
de alto dngulo, mayores a 15°, lo cual permite también distinguir el tamafio de grano, tanto para los
granos austeniticos deformados como para los recristalizados dindmicamente. Asi mismo, se han
superpuesto los limites de bajo angulo, menores a 7°, que indican la subestructura al interior de los
granos deformados. El acero TWIP microaleado con Nb presenta una gran subestructuracidn, sin
embargo, de acuerdo a la discusion sobre el efecto del Nb de retrasar el inicio de la DRX, no se

presenta ninguna tendencia de formar nuevos granos por el reacomodo a través de la poligonizacidn

156




Estudio de la ductilidad en caliente de aceros Fe-Mn-C-Si-Al
de plasticidad inducida por maclaje (TWIP)

de las dislocaciones. Lo mas relevante que se puede observar es el efecto de la deformacién impuesta
en el acero TWIP microaleados con Mo, ya que la deformacidn al interior de los granos indican un
arreglo en las dislocaciones tendientes a formar limites de alto dngulo, por lo que si durante la
deformacién hubieran existido las condiciones necesarias para sostener por mas tiempo el ensayo de
traccion, se hubieran formado granos propiamente dicho. Ademas, en general, este tipo de imagenes
permite distinguir claramente el efecto de la deformacién sobre la DRX, ya que en los aceros TWIP de
referencia y microaleados con Ti/B y V se observan estructuras de recristalizacién en forma de collar

alrededor de los granos austeniticos deformados.
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Figura 3.46. Mapas de imagen de calidad para el total de los aceros TWIP ensayados a traccidén en

caliente a temperaturas intermedias (800-900 °C) y solidificados en MM.
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Conjuntamente, en la figura 3.47 a-f se presentan los mapas de imagen de calidad para los aceros
TWIP solidificados en molde de arena (MA). En general, la discusidn presentada anteriormente para la
condicién MM aplica adecuadamente para esta nueva condicidn de solidificacion MA. Sin embargo, el
caso mas notorio que difiere de los tendencia general de los resultados obtenidos es el acero TW-
Ti/B-MA ya que dificilmente se muestra la subestructuracion al interior de los granos debida a la
deformacién impuesta. Lo anterior puede atribuirse al efecto del tamafio de grano austenitico antes
de iniciar el ensayo de traccién en caliente. Por otra parte, esta condicién mostré un alto valor de
ductilidad en caliente, del orden del 82% de RA, pero de igual manera, dificilmente se puede observar
la existencia de granos recristalizados dindmicamente (DRX), aunque realizando grandes aumentos si

es posible observarlos en las inmediaciones de los limites de grano.
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Figura 3.47. Mapas de imagen de calidad para el total de los aceros TWIP ensayados a traccidén en

caliente a temperaturas intermedias (800-900 °C) y solidificados en MA.
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3.10.2 Fraccion de granos recristalizados dindamicamente (X).

Durante el curso de la deformacidn, la refinacidon del tamafo de grano puede ser alcanzada a través
de la recristalizacidon dinamica (DRX) [227,228]. La caracterizacidén de la estructura y subestructura al
interior de los granos es un prerrequisito para estudiar fendmenos a altas temperaturas tales como la
nucleacion y crecimiento de granos DRX [229]. En este sentido, la difraccion de electrones
retrodispersados (MEB-EBSD) es una poderosa herramienta para estudiar materiales deformados en
caliente, ya que permite obtener informacién puntual en cada grano y establecer relaciones directas
entre granos vecinos [230]. Asi, en las figuras 3.48 a-f y 3.49 a-f se presentan los mapas de
deformacién, donde el color naranja representa una estructura completamente recristalizada, el color
amarillo representa la subestructura y el color verde la estructura altamente deformada. Las
mediciones fueron realizadas cerca de la superficie de fractura del total de os ensayos de traccion
realizados. En el presente estudio, ha sido féacil poder distinguir los granos recristalizados
dindmicamente debido a la identificacion de la estructura de collar alrededor de los granos
austeniticos deformados durante el ensayo de traccién en caliente; y la técnica de MEB-EBSD ha
permitido corroborar dicho fendmeno a través de la medicion de la desorientacién al interior de los
granos, a saber, si la estadistica al interior del grano arroja un valor menor a 1.5° de desorientacidn,
dicho grano se considera como grano recristalizado [229], permitiendo esto distinguir los granos DRX

de los deformados.

La incidencia de la DRX en los aceros TWIP de referencia y microaleados con Ti/B, V y Mo es evidente,
en términos generales, en ambas condiciones de solidificacion (MM y MA), pero mas concentrada en
la condicién MM. Por lo tanto, la alta ductilidad observada en estos aceros TWIP a temperaturas
intermedias (800-900 °C) se atribuye a la activacidon térmica de dos fendmenos simultaneos, el
deslizamiento de los limites de grano y a la relativa DRX, tal y como es explicado por Hamada y
colaboradores [8]. En el caso especifico del acero TW-Ti, la presencia tanto del elemento Ti en
solucidn sdélida como en forma de precipitados Ti(C,N) causa el retardo de la DRX, donde ambos
efectos contribuyen al incremento en el resistencia [188] (ver figura 3.23 y 3.24), pero no genera
ningun mejoramiento en la ductilidad en caliente [231], de hecho la adicidn de Ti en el acero TWIP se
ve reflejado en un efecto de fragilizacion. Con respecto al efecto del B en la DRX en el acero TWIP, se
observa un gran numero de granos recristalizados dindmicamente, tal y como ya fue discutido,

formando estructuras tipo collar alrededor de los granos austeniticos deformados y aparentemente
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separados unos de otros por grietas significativas, debido a la presencia del Ti, que intencionalmente
ha sido afiadido en este acero TWIP con la finalidad de formar compuestos estables del tipo Ti(C,N)
(ver figura 3.27c). El fendmeno de la DRX no esta tan marcado en la condicion MA, debido a la misma
condicion de enfriamiento lento y grano austenitico burdo, situacién aunada a una componente
experimental, siendo dificil identificar un area representativa. Al respecto, se ha reportado [232-234]
gue durante la deformacién en caliente el boro segrega hacia los limites de grano de la austenita
promoviendo el desorden, en términos de la reduccién de energia de activacién y, como
consecuencia, genera un incremento en la movilidad de las dislocaciones en el limite de grano, lo que
facilita la aparicién o inicio de la DRX. Asi, el boro alojado en los limites de grano actlan como un
promotor potencial para la nucleacién de la DRX, sobre todo porque el boro, al funcionar como
elemento intersticial, promueve la disminucién de la energia de activacién y como consecuencia
acelera el inicio de la DRX. Asi, la existencia de particulas precipitadas en los limites de grano son
sitios potenciales para la formacién de cavidades, sin embargo, la presencia de granos DRX dificulta la
propagacion de éstas y la cohesién de los granos es mantenida debido al boro por un efecto de

reblandecimiento [235].

Por otro lado, el inicio de la 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 [236]. Asi,
estd bien establecido que durante la deformacién en caliente de aceros microaleados con V, el
vanadio en solucidn sdlida tiene un efecto importante sobre el fendmeno de la DRX [237].
Adicionalmente, se puede considerar que las particulas precipitadas producen un efecto de
endurecimiento, donde la precipitacidon de V puede controlar la ductilidad en caliente de estos aceros

TWIP, al mostrarse marcadamente la incidencia de la DRX en la condicion de solidificacion MM.

El acero TWIP microaleado con Nb no muestra ningun indicio del fendmeno de DRX, de hecho sdlo se
muestra muy deformado (tal y como lo muestra el color verde en los mapas de deformacion) en
ambas condiciones de solidificacion, por lo que se puede asumir que el Nb retarda la DRX. Estudios
recientes [128] han mostrado que el Nb como elemento de microaleacidn tiene un efecto perjudicial
en este tipo de aceros. También, Kang y colaborados [10] concluyeron que la precipitacién de Nb(C,N)
genera baja ductilidad en el acero TWIP, menor al 20% de RA. Hamada y colaboradores [8]
concluyeron que las variables mds importantes que controlan la ductilidad en caliente de los aceros

TWIP son el tamafo de grano y el endurecimiento por deformacion sin la presencia de Nb(C,N), sin
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embargo, sus resultados no pueden ser comparados directamente con los obtenidos en este trabajo
debido al efecto que tiene la microestructura de partida, ya que ellos parten de una microestructura
acondicionada termomecanicamente (grano austenitico equiaxial fino), y en la presente investigacion
se parte de la microestructura de solidificacion de grano austenitico dendritico burdo. Ademds,
Zarandi y colaboradores [156] han sugerido que la segregacién de no-equilibrio del Nb en los limites
de grano austeniticos generan un mejoramiento de la ductilidad en caliente a través de un
mecanismo de endurecimiento. Aunado a este criterio, la deformacion critica para el inicio de la DRX
no sélo depende de la velocidad de deformacién y de la temperatura, sino también de la composicién
qguimica y del tamafo de grano inicial [238-241], siendo en este estudio el tamafio de grano de
aproximadamente 2 mm, aspectos que parecen ser la razén de por qué no se ha identificado la DRX
en este acero TWIP microaleado con Nb. Finalmente, el efecto del Nb sobre la DRX puede ser
clasificada en tres contribuciones independientes [242]: i) Arrastre de soluto debido al Nb en solucién
solida, ii) Retardo del crecimiento de granos DRX debido a la precipitacién en los limites de grano vy,
iii) Retardo de la nucleacién de granos DRX debido a una alta densidad de precipitados inducidos por
deformacién, donde la cinética de precipitacidn es acelerada rapidamente por la propia deformacion

aplicada debido a la precipitacion en los defectos cristalinos y en las interfases de deformacién [81].

Con respecto al acero TWIP microaleado con Mo, claramente se observa la incidencia de la DRX en la
condicion MM y mas débilmente en la MA. Como tal, el efecto del Mo en los aceros TWIP no ha sido
estudiado en profundidad. Razavi y colaboradores [243] estudiaron el efecto del 1.3% Mo sobre la
mejora de las propiedades mecdnicas de un acero TWIP laminado en caliente; sus resultados
indicaron que la adicion de Mo, presente en la forma del precipitado (Fe,Mo)sC, asegura la resistencia
maxima y el alargamiento final, debido a que este carburo actia en los limites de grano,
estabilizandolos y previniendo su crecimiento, lo cual permite obtener altos valores de resistencia y
ductilidad. Asi, el completo potencial del Mo en la mayoria de los aceros al carbono, HSLA y HSS se
desarrolla cuando éste actia con otros elementos de aleacién/microaleacion, generando efectos
sinérgicos [244,245]. Muchos autores han mencionado que durante la deformacién en caliente, las
adiciones de Mo en los aceros microaleados puede cambiar el proceso de recristalizacion de la

austenita y de la propia precipitacién inducida por deformacién [243,446-251].
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Figura 3.48. Mapas de deformacién mostrando angulos de desorientacion mayor a 15° y estructuras
de granos recristalizados y deformados en el total de los aceros TWIP ensayados en temperaturas

intermedias (800-900 °C) y solidificados en MM. Los granos DRX se identifican con el color naranja.
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Figura 3.49. Mapas de deformacién mostrando angulos de desorientacion mayor a 15° y estructuras
de granos recristalizados y deformados en el total de los aceros TWIP ensayados en temperaturas

intermedias (800-900 °C) y solidificados en MA. Los granos DRX se identifican con el color naranja.
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Adicionalmente, se ha demostrado que el Mo retarda la cinética de recristalizacién lo cual puede ser
provocado por el fendmeno de arrastre de soluto, que directamente reduce la movilidad de los
limites de grano [252-255] y modifica los fendmeno de precipitacién, por ejemplo del Nb(C,N). Por lo
tanto, el efecto del Mo sobre la ductilidad en caliente en el presente acero TWIP necesita ser
explicado en términos de su difusividad en la red de la austenita a través del fendmeno de solucién
solida y de su habilidad para interactuar con otros elementos e incluso con las mismas dislocaciones

[256].

A manera de resumen, en la figura 3.50 se presenta la fraccidn recristalizada (X) medida en estos
aceros TWIP en la cercania de la superficie de fractura. El acero TW-Ref-MM presenta una fraccion
recristalizada del 5%, el acero TW-Ti-MM con un 1%. Por su parte el acero TW-Ti/B-MM presenta un
fraccién recristalizada con un valor de 18%. Claramente se observa el efecto del V sobre la
proliferacién de granos recristalizados dindmicamente en la condicién de solidificacion MM,
observandose un valor de (X) de 21% contra un 2.5% en la condicidn de solidificacion MA. En el acero
TW-Nb en ambas condiciones de solidificacion no fue posible medir la fraccidn recristalizada, debido
al efecto de arrastre de soluto del Nb. Y finalmente, en el acero TW-Mo-MM se obtuvo un valor de

2.5%.

Figura 3.50. Fraccidn recristalizada (X) en aceros TWIP cerca de la superficie de fractura medida

mediante EBSD después del ensayo de traccién en caliente.
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El triangulo patron IPF (Figura Inversa de Polos) mostrado en la figura 3.51 a-b [164] indica la
ubicacién de las direcciones y ademas las flechas representan el camino en el cambio de orientacion.
Cabe mencionar que la longitud de las flechas no representa ninguna magnitud en la rotaciéon. Es
importante también resaltar que durante la deformacién, un material FCC tiende a deslizar por su
direccion preferencial de deslizamiento <110>. Sin embargo, a medida que se incrementa la
deformacién, se pueden presentar sistemas adicionales y particulares para cada uno de los granos

involucrados en la deformacidn. Este triangulo patrén IPF presenta cuatro zonas caracteristicas:

Zona 1: Considerada de deformacidn, la cual estd delimitada por las direcciones <025> - <110> -
<133> sobre los ejes del triangulo de la figura inversa de polos (IPF) y, en la parte interna cuenta con
direcciones de deformacién tales como la <123>y la <634>.

Zona 2: Estd delimitada por las direcciones <233> - <111> - <113> sobre los ejes del triangulo IPF. Esta
zona cuenta con direcciones con preferencia a tener caracter de macla.

Zona 3: Considerada de transicidn, la cual esta delimitada por las direcciones <133> - <233>.

Zona 4: Considerada como la de recristalizacién, la cual esta delimitada por las direcciones <113> -

<100> - <025>.

Figura 3.51. Triangulo fundamental IPF: a) Ubicacion de las principales direcciones de deformacion y

b) Cambio de orientacién de los granos respecto de la deformacion [164].

En el presente analisis, el triangulo IPF fundamental de la figura inversa de polo es el mostrado en la

figura 3.52, donde el prefijo DE corresponde a la direccién de ensayo (direccion de traccion en
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caliente), el DN es la direccidon normal y el DT corresponde a la direccion transversal. Asi, los mapas de
imagen de calidad EBSD presentados en las figuras 3.53 a-f permiten identificar la orientacién local
del total de la microestructura en la condicién MM. El acero TW-Ref presenta las direcciones
[001]/[101], indicando que precisamente puede existir la condicién de recristalizacién si la
deformacidn continuard o si la velocidad de deformacién aumentar3a; evidencia de ello son los granos
finos recristalizados y observados alrededor de los grandes granos austeniticos deformados en forma
de estructura de collar, tipico de estructuras de recristalizacion. El acero TW-Ti presenta una
tendencia hacia la direccién [012]/[123] inclinado a una condicién de sélo deformacion. El acero TW-
Ti/B indica una tendencia hacia las direcciones [001] y [111], donde esta composicién quimica
incentiva una alta recristalizacién ademas del maclado, que a alta temperatura seria de recocido y no
de deformacion. El acero TW-V se comporta de manera similar al microaleado con Ti/B, indicando
direcciones [001]/[110] y [111], sin embargo, los granos recristalizados son mas burdos, y de hecho es
la condicién en donde mayor fraccidn recristalizada se obtuvo. El acero TW-Nb indica mds una
condicidn de deformacion tendiente a la direccién [013]/[023] ademas de indicar la coloracidon de una
posible zona de transicion en la direccidon [122]. Finalmente, en el acero TW-Mo se presentan
condiciones similares a lo observado en los aceros de referencia y microaleados con Ti/B y V,
observandose una tendencia hacia la direccion [013]/[023] y [001]. Una caracteristica muy peculiar y
notoria que presentan los aceros TWIP microaleados con Ti y Nb son bandas de corte orientadas al
interior del grano que las contiene, representando condiciones de concentracién de esfuerzos, con lo
cual se realza la ayuda del triangulo fundamental IPF para la identificacion local de orientaciones

[257].

001
DT

DE

Figura 3.52. Triangulo IPF fundamental de la figura inversa de polo para los aceros TWIP.
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1 b) TW-Ti/MM
800 °C

d) TW-V/MM
900 °C

¢ 800 °C
2000 pum, Paso =7 pm

Figura 3.53. Mapas de imagen de calidad (limites de grano lineas negras >15°) en el total de los aceros

TWIP solidificados en MM en el sentido de la deformacion.
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Por otro lado, los mapas de imagen de calidad EBSD presentados en las figuras 3.54 a-f permiten
identificar la orientacion local del total de la microestructura en la condicion MA. Por un lado, el
efecto de la condicidon de solidificacion lenta genera un grano austenitico mas burdo donde la energia
almacenada en los limites de grano representa una desventaja sobre los procesos de recuperacién y
recristalizacion durante y después de la deformacidn plastica en caliente. Evidencia de este hecho se
refleja en el grado de recristalizacién dinamica, medida en términos de la fraccidn recristalizada. Asi,
el acero TW-Ref indica una tendencia hacia las direcciones [001]/[025] y [122], refiriéndose a
condiciones de deformacién y de recristalizacién. El acero TW-Ti indica una tendencia hacia la
deformacién, direccidon [101], con una posible condicion de maclado, direcciéon [111]. El acero TW-
Ti/B presenta zonas con direccién [001] tendiente a la recristalizaciéon y a la deformacién en la
direccion [101], ademds de indicar una zona de transicion en la direccidn [122]. Por su parte, el acero
TW-V presenta un comportamiento similar al acero microaleado con Ti/B, pero que por el contrario,
el efecto de la recristalizacion si se ve reflejado en el andlisis, indicando una direccién [001] con una
zona de transicion entre la deformacion en la direccién [233]/[122] hasta la [101]. El acero TW-Nb
presenta una zona mas tendiente a la deformacién en la direccién [101] ubicdndose conjuntamente
entre una zona de transicion en la direccion [122]/[233] hasta la direccidn [215] que representa ser
también de deformacién. Por udltimo, el acero TW-Mo indica una componente marcada en la
direccién [001] correspondiente a la deformacidn, mds una componente en la zona de transicién en la
direccion [122], donde es poco evidente el efecto de la deformacién sobre la recristalizacion
dindmica. Asi mismo, se observa que existe una marcada influencia del tamafio de grano sobre la
deformacién, ya que el efecto de las bandas de corte es mas notorio, sobre todo en el acero TWIP de

referencia y en el microaleado con Nb.

De lo anterior, se puede considerar que las bandas de corte tienen su fuente de formacion en los
sitios donde existe concentracion de esfuerzos, tanto en niveles de mesoescala como en macroescala,
donde éstas se propagan a lo largo de la direccion de maximo esfuerzo tangencial con respecto de la
carga externa, lo cual no es en todo caso causa de la orientacion de cada cristal. Ademas, la formacion
de bandas cortantes se considera convencionalmente como un estado de pre-fractura en un metal
deformado. Sobre todo, a bajas velocidades de deformacion, la microestructura deformada esta
compuesta por una estructura de dislocaciones bien desarrollada, que consiste de celdas de

dislocaciones. Asi, en los presentes aceros TWIP, como tal, no se ha observado un considerable
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ordenamiento y la energia de falla de apilamiento (EFA) promueve el deslizamiento de dislocaciones a

través del mecanismo de dislocaciones parciales de Shockely.

2000 pm, Paso =7 pm

e) TW-Nb/MA
800 °C

2000 pm, Paso =7 pm 2000 pm, Paso =7 um
Flgura 3.54. Mapas de imagen de calidad (limites de grano lineas negras >15°) en el total de los aceros

TWIP solidificados en MA en el sentido de la deformacidn.
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Los mapas de Kernel mostrados en las figuras 3.55 a-f y 3.56 a-f, para las dos condiciones de
solidificacion MM y MA, respectivamente, muestran el grado de desorientacion local respecto de las
limites de bajo dngulo correspondientes a la subestructura formada por las dislocaciones después de
haber llevado a cabo la deformacién plastica en los ensayos de traccidn en caliente. El color azul
representa las zonas en la microestructura resultante con baja densidad de dislocaciones, donde la
desorientacion local es muy cercana a cero grados, donde los granos recristalizados, que
anteriormente fueron indicados, obedecen al criterio establecido para poder nombrarlos como tal,
recristalizados. En caso contrario, un valor de cinco grados, que representa las zonas con el color
verde indica la saturacién de dislocaciones, haciendo referencia a una condicién de deformacién en el
acero TWIP. De hecho, el Kernel es la medida de la media de desorientacidon de un punto respecto a
su n-ésima capa de vecinos (183, 223, etc.) [85], Interpretandose como una medida local del gradiente
de orientaciones, y se sitla entre las medidas de desorientaciéon punto a punto (locales) y las de
dispersidon de orientaciones (globales). Asi, los mapas de Kernel, asignan un color a cada punto
dependiendo de la desorientacidén media que presenta dicho punto con respecto a la capa de vecinos
considerada, leyéndose en una escala de colores. En los presentes andlisis se considerd una escala de
0° a 5° ademas de superponer en linea negra los limites de alto dngulo (>15°), esto para diferenciar

los granos involucrados en el andlisis de las estructuras de deformacidn contra las de recristalizacion.

De estos mapas de Kernel, se puede observar que los aceros TWIP microaleados con Ti y con Nb
presentan una estructura altamente deformada, indicada por la presencia de limites de bajo dngulo
con valor de 5°, mostrando lineas de color verde en casi el total del area analizada. Este dato
concuerda con lo explicado anteriormente en los apartados correspondientes a la medida de la
recristalizacién dindmica (ver figuras 3.49 y 3.49), ya que el color verde en tales analisis corresponde
a una estructura deformada y el amarillo a una subestructurada. De la misma forma, la informacion
obtenida en los mapas de imagen de calidad respecto de las direcciones indicadas por los colores en
el triangulo fundamental IPF, el color amarillo (material subestructurado) concuerda con la
informacidn arrojada por estos mapas de Kernel. En general, la condicidn de solidificacidon representa
ser variable importante en la capacidad del acero TWIP para poder soportar altas deformaciones
antes de la fractura, particularmente en el acero TWIP solidificado en la condicion MM, donde se

presenta mejor ductilidad en caliente.
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d) TW-V/MM
900 °C

TW-Nb/MM

o 800 °C  jSS o TSR

pm, Paso =7 ym 2000 pum, Paso =7 pm
| B— |
0° 5°

Figura 3.55. Mapa de Kernel para los aceros TWIP solidificados en MM, en el que se ha pintado cada
punto del barrido EBSD dependiendo de su valor de Kernel para 3ros vecinos segun la barra de

colores. Las lineas negras representan los limites de alto angulo (>15°).
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I B |
0° 5°

Figura 3.56. Mapa de Kernel para los aceros TWIP solidificados en MM, en el que se ha pintado cada
punto del barrido EBSD dependiendo de su valor de Kernel para 3ros vecinos segun la barra de

colores. Las lineas negras representan los limites de alto angulo (>15°).
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Un aspecto importante relacionado con el acero TW-Ti/B en la condicién de solidificacion MA, ya que
en esta condicién se observé una alta ductilidad, del orden del 82% RA. Sin embargo, el estudio de
difraccion de electrones retrodispersados (EBSD) no revela la DRX, pero que por el contrario,
apoydndose de la informacién plasmada en los mapas de imagen de calidad, se observa una
componente subestructurada y, que de hecho, presenta caracteristicas similares al acero TWIP de
referencia y microaleado con V, los cuales presentan DRX. Lo anterior indica que el area de andlisis
durante los barridos EBSD no corresponde a un area representativa y que debe de analizarse y
corroborarse mediante microscopia 6ptica. Asi, la figura 3.57 a-d muestra la microestructura del
acero TW-Ti/B solidificado en MA, alrededor de la zona de fractura, donde claramente se puede
observar la presencia de finos granos de recristalizacion y de la considerable estriccién durante la
deformacién plastica en caliente (ver figura 3.30c). Para no restar valor a los resultados de EBSD, se
hace mencién de que el andlisis resulté poco revelador al no considerar una zona representativa,
pero sobre todo, por las condiciones en las cuales se llevd el estudio, yendo mas alld del simple
barrido, se puede atribuir a la calidad final de la preparacion metalografica, indicando falta de
derechura en la superficie de interés. Al presentarse esta irregularidad sobre la superficie de analisis,
no se puede alcanzar la indexacidn de la fase austenitica cerca de la fractura, por lo que se recorrié a
realizar otro barrido en un area mas alejada de la fractura. También se ha explicado que la falta de
indexacion se debe al incremento de la rugosidad de la superficie de andlisis [258] y como efecto de
la llamada piel de naranja inducida por la naturaleza anisotrépica de la deformacion plastica dentro

de los propios granos [259].

Ademas, también el valor de la alta ductilidad obtenida, tal y como lo mostré el acero TWIP-V/MM, se
vincula con la relativa poca cavitacion (ver figura 3.44), donde un menor numero de cavidades
aumenta la ductilidad. Sélo resta por explicar el efecto de las particulas precipitadas sobre el
comportamiento de ductilidad en caliente de los aceros TWIP bajo estudio, lo cual se dard a detalle

mas adelante.
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Figura 3.57. Microestructura en el acero TW-Ti/B solidificado en molde de arena (MA) mostrando el

fendmeno de la DRX.

3.10.3 Formacion de texturas en aceros TWIP durante la deformacion en caliente.

La formacion de texturas es un fendmeno comun en los materiales cristalinos. Estds estdn
directamente vinculadas con el comportamiento de las propiedades mecanicas, fisicas y quimicas
(resistencia a la corrosidon) de los materiales [257]. En el presente estudio se presentan las
orientaciones cristalograficas que tienden a la formacion de texturas en los aceros TWIP deformados
en caliente, cuya su formacidon depende directamente de factores tales como de la velocidad de

deformacién y la temperatura de proceso.
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En las figura 3.58 a-b a 3.63 a-b se muestra tanto la figura de polo, la figura inversa de polo, asi como
la funcién de densidad de orientacidon, ODF (Orientation Density Function, por sus siglas en inglés),
para el total de los aceros TWIP en ambas condiciones de solidificacion, MM y MA. En general, para
los aceros que presentaron estructuras de recristalizacion, los cuales son TW-Ref, TW-Ti/B, TW-V y
TW-Mo, ODF muestra débiles intensidades en la formacion de texturas de recristalizacion tras los
ensayos de traccidn en caliente, mientras que los aceros TW-Ti y TW-Nb muestran mas evidente la

tendencia a la formacion de texturas de deformacién tipo fibra a y fibra y.

En el caso del acero TW-Ref se presentan dos tipos de tendencias, por un lado estd la de la formacion
de la textura de deformacion del tipo fibra y y, por otro, la consolidacién de la textura de
recristalizacién tipo “Cube”, la cual presenta la mas alta intensidad en una de las esquinas del cuadro
de la funcidn de la ODF. Por su parte, el acero TW-Ti muestra la tendencia a la formacién de dos
texturas de deformacién, en la condicion MM se presenta tanto la fibra a y como la fibra y, texturas
representativas de una condicién de deformacién, y en el caso de la condicién MA, se observa la
tendencia a una textura de deformacién del tipo fibra y. Por su parte, el acero TW-Ti/B presenta la
tendencia a la formacién de texturas de recristalizacién del tipo “Brass”. El acero TW-V, que fue el
gue mostré mayor fraccidn recristalizada, indica la tendencia a la formacién de texturas de
recristalizaciéon del tipo “Cube”. El acero TW-Nb indica la tendencia a la formacién de la textura tipo
fibra y. Finalmente, el acero TW-Mo en la condicién MM muestra la mas débil tendencia a la
formacién de una posible textura de recristalizacion del tipo “Brass”, ya que este acero TWIP también
mostré la presencia de granos DRX; y para el caso de la condicién MA, se muestra la formacién de una

textura de recristalizacion del tipo “Cube”.

Es importante sefialar, que en general el tipo de texturas obtenidas por deformacién plastica en
caliente de los aceros TWIP bajo estudio son de caracter muy débil, ya que no se muestran con una
orientacién claramente definida mostrando bajas intensidades, puesto que un gran porcentaje del
acero TWIP se encuentra en un estado de deformacién o subestructurado [188], tal y como se mostrd
en la seccién 3.7.2 (ver figuras 3.48 y 3.49), indicando una tendencia similar entre texturas, ya sean
de recristalizacion o de deformacién, lo cual resulta de la interaccién entre la deformacion por
deslizamiento de dislocaciones, rotacién de granos durante la deformacidn e incluso la formacién de
bandas de corte, resultando complicado realizar un andlisis mucho mds preciso sobre las texturas en

este tipo de aceros TWIP.
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Figura 5.58. Desarrollo de texturas tras el ensayo de traccién en caliente en la direccidon DE para el

acero TWIP de referencia en ambas condiciones de solidificacion.

Figura 5.59. Desarrollo de texturas tras el ensayo de traccidén en caliente en la direccién DE para el

acero TWIP microaleado con Ti en ambas condiciones de solidificacion.
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Figura 5.60. Desarrollo de texturas tras el ensayo de traccién en caliente en la direccidon DE para el

acero TWIP microaleado con Ti/B en ambas condiciones de solidificacion.

Figura 5.61. Desarrollo de texturas tras el ensayo de traccidén en caliente en la direccién DE para el

acero TWIP microaleado con V en ambas condiciones de solidificacion.
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Figura 5.62. Desarrollo de texturas tras el ensayo de traccién en caliente en la direccién DE para el

acero TWIP microaleado con Nb en ambas condiciones de solidificacion.

Figura 5.63. Desarrollo de texturas tras el ensayo de traccidén en caliente en la direccién DE para el

acero TWIP microaleado con Mo en ambas condiciones de solidificacién.
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3.11 Resultados de microscopia electrénica de transmision (MET).

La técnica de réplica de carbono usando microscopia electréonica de transmisién (MET) permitio
identificar las particulas precipitadas en los presentes aceros TWIP bajo estudio, analisis que también

permitié corroborar los resultados obtenidos mediante FactSage®.

Acero TWIP de referencia.

En la figura 3.64a se muestra la naturaleza, morfologia y tamano de las particulas precipitadas en el
acero TW-Ref a 800 °C para la condicion MM. Se observa la existencia de inclusiones no metdlicas del
tipo MnS mostrando una morfologia poliédrica regular con un tamafio aproximado de 2 um. En la
figura 3.64c se observa la existencia de una particula de composicién mixta, mostrando los elementos
Fe, Sy Al, la cual tiene una morfologia circular con un tamafio de aproximadamente 1 um. En la figura
3.64e se presenta la imagen de un precipitado de AIN con morfologia circular. En general, la
precipitaciéon se da tanto en la matriz como en los limites de grano, donde los sulfuros son mas
burdos que los AIN, observandose una relacién entre los sulfuros y los AIN. Por ejemplo, en la figura
3.64c se observa que el compuesto FeS aloja el compuesto de Al y, que por consecuencia, los sulfuros
pueden actuar como sitios de nucleacién del AIN, situaciéon que ya ha sido reportado por Kang y
colaboradores [11], estudio en el cual se mostré que los AIN tienen forma hexagonal. En el presente
analisis, el nitruro se indica en un tono oscuro y al sulfuro en un tono gris. Asi, el tipo de fractura
desarrollado tras la ruptura de este acero TWIP (ver figura 3.36a) es de caracter intergranular ductil,
donde el AIN alojado en los limites de grano ha sido lo suficientemente efectivo en generar
concentracién de esfuerzos, y asi nuclear y propagar grietas a partir de cavidades tipo “r, tal como se
indico en el apartado 3.6.5 (ver figuras 3.41 y 3.42). Conjuntamente, la formacién de cavidades a esta
temperatura se suma a la descohesion en los limites de grano desarrollada por el deslizamiento de los
planos involucrados en la deformacién. Sobre todo, el tamafio de estas particulas precipitadas induce
el anclaje de los limites de grano evitando su crecimiento y, por otro lado, pueden funcionar como
sitios de nucleacién para detonacion de la DRX [193], aspectos que ayudan a mejorar la ductilidad en
caliente, tal y como se ha mostrado a temperaturas intermedias de ensayo [231]. A mas alta
temperaturas, y de acuerdo a las predicciones realizadas en FactSage’, los AIN son estables y son en

parte responsables del deterioro de la ductilidad en caliente (ver discusidn en la seccidon 3.62).
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Figura 3.64. Imagenes de MET de campo claro mostrando particulas de segunda fase en el acero TWIP

de referencia ensayado a 800 °C y solidificado en MM y andlisis quimico por EDX.
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Acero TWIP microaleado con Ti.

La figura 3.65 a-d muestra las particulas precipitadas a la temperatura de 800 °C para el acero TWIP
microaleado con Ti y solidificado en MM vy la figura 3.65 e-f se muestran los resultados de MET para el
mismo acero a la mas alta temperatura de ensayo (1100 °C). A 800 °C se puede observar un AIN con la
morfologia ya reportada anteriormente, tipo hexagonal. Adicional a la presencia del AIN, se observan
particulas precipitadas tipo TiC, las cuales tienen una morfologia facetada y un tanto alargada de
aproximadamente 500 nm de tamafio. El anélisis mediante FactSage® predijé su formacion vy la
naturaleza quimica ha sido corroborada por andlisis puntuales MET-EDX. Claramente se puede
observar que estos precipitados de Ti, de tamafio fino, tienden a alojarse en los limites de grano. Este
fendmeno debilita la cohesidn entre granos y por ende aumenta la tendencia a la concentracién de
esfuerzos que posteriormente actlan como sitios de nucleacidon de cavidades alrededor de dichas
particulas, lo cual durante la deformacién plastica generan la fractura. Este tipo de fractura es de
caracter facetada (ver discusién en la seccion 3.6.4.1). Este mecanismo es la responsable, en gran
medida, de que la ductilidad en caliente en un amplio rango de temperaturas sea muy baja, teniendo
como mejor valor el 35% de RA, ya que esta bien establecido la relacidn perjudicial que tienen los
limites de grano y la fraccidon volumétrica de las particulas precipitadas alojadas en los limites de
grano. Hurtado-Delgado y colaboradores [220] discutieron el deslizamiento de los limites de grano
asociado con la nucleacién y crecimiento de cavidades. El deslizamiento ha sido reconocido como el
principal mecanismo responsable de la descohesidn en los limites de grano. Por otro lado, a la mas
alta temperatura de ensayo, en la misma condicidn de solidificacidn, se observd la formacidn del
compuesto Ti(C,N), presentando una morfologia regular poliédrica y mostrando un tamafio mas fino

de aproximadamente 50 nm.

Es bien sabido que después del Al, el Ti es un fuerte formador de nitruros. Este compuesto, aunado a
la presencia del TiC, ayuda a la temprana falla del material durante la deformacidén plastica a altas
temperaturas debido a su alta concentracién en los limites de grano. También es importante resaltar
la importancia que tiene el fendmeno de la precipitacion inducida por deformacion, ya que de
acuerdo a la composicién quimica manejada en este acero, es posible que durante la deformacion
plastica se promueva la formacidn de particulas, debido a la energia interfacial disponible. Asi, en este

caso, se obtuvieron particulas precipitadas del tipo Ti(C,N) cuyos tamafios varian entre los
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nanémetros (figura 3.65e). Ademds de los limites de grano, las dislocaciones y otros defectos

puntuales actlan como sitios preferenciales para la precipitacidn inducida por deformacidn [260].

Figura 3.65. Imagenes de MET de campo claro mostrando particulas de segunda fase en el acero TWIP

microaleado con Ti solidificado en MM: (a,c,e) Ensayado a 800 °Cy (b,d,f) Analisis quimico por EDX.
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Hensen y colaboradores [261] reportaron que la precipitacién inducida por deformacién inicialmente
ocurre en los limites de grano de la austenita deformada, en las bandas de deformaciéon y después
sobre componentes subestructurales (por ejemplo, limites de bajo dangulo [262]) en la austenita no
recristalizada, lo cual resulta en el retardo del inicio de la DRX, tal y como se ha se observado en este
acero TW-Ti. Finalmente, la precipitacion de TiC y Ti(C,N) tienen un efecto adverso sobre la resistencia
a la fractura [263], resultando en una baja reduccion de area transversal tras los ensayos de traccion

en caliente.

Acero TWIP microaleado con Ti/B.

La figura 3.66 a 3.68 se muestran los resultados de MET correspondientes al acero TWIP microaleado
con Ti/B en la condicion MM y ensayado a 900 °C, indicando claramente la formacién de particulas
precipitadas, donde algunas de ellas han sido adecuadamente predichas en los calculos
termodindmicos realizados en FactSage’. La figura 3.66 a-b indica la precipitacion tanto del
compuesto TiC como Ti(C,N). En general, es bien sabido que los aceros microaleados son fuertes
formadores de carbonitruros y por consiguiente muy susceptibles al agrietamiento intergranular. Se
ha reportado que el agrietamiento transversal en aceros microaleados con B se debe a la posible
formacidn del compuesto BN en los limites de grano [264-266]. Asi, en un esfuerzo por evitar la
formacién de compuestos de boro y por ende mantener libre al B, intencionalmente se ha agregado
el elemento de microaleacién Ti con la finalidad de formar compuestos mas estables con el N y dejar
que el elemento B actie mas en forma de solucién sélida y con esto incentivar la mejora de la
ductilidad en caliente de este tipo de aceros TWIP. En este sentido, se ha reportado [12] que la
presencia de B en aceros TWIP, con suficiente Ti para combinarse con el N disuelto en el acero
liguido, mejora la ductilidad en un rango de temperatura entre 700-950 °C. Una caracteristica que
resalta de los presentes resultados de MET a través de la identificacion quimica de dichos compuestos
mediante EDX, es la incidencia del S en dichas particulas. En el estudio realizado por Perrot-Simonetta
y colaboradores [226] se indica que al segregar el B en los limites de grano de la austenita, éste
desplaza al S, y por consiguiente se aumenta la cohesién de dichos limites. Este fendmeno de
mantener la cohesion entre granos se ha podido observar en el este acero TWIP microaleado con Ti/B
solidificado en MM, ya que tras el ensayo de traccién llevado a cabo a 900 °C se observa una
microestructura de granos recristalizados inmersos en una condicién de alto agrietamiento (ver figura

3.48c) y, donde se obtuvo un valor alto de ductilidad en caliente. Este desplazamiento del S por el B
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ayuda a explicar porque los precipitados tanto de TiC como de Ti(C,N), localizados en los limites de

grano, se asocian a la presencia del S.

Figura 3.66. (a,c) Imagenes de MET de campo claro mostrando particulas de segunda fase en el acero

TWIP microaleado con Ti/B solidificado en MM a 900 °Cy (b,d) Anélisis quimico por EDX.

Posterior a la formacion compuestos afines con el N, se forman los precipitados asociados al B no
disuelto en la austenita, interviniendo principalmente el N, O, Fe y C, debido a la segregacién del B
durante la solidificacién, dando lugar a fases precipitadas del tipo M,3(B,C)s, Fe,B, Ms(B,C) [42] e

incluso B,C,, tanto en el interior como a lo largo de los limites de grano de la austenita. La figura 3.67
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a-e muestra la caracterizacidon del compuesto complejo Fe,3(B,C)s. Este compuesto se ha encontrado
inmerso en una colonia de particulas redondeadas obscuras que presentan un tamafo de particula
muy fino, menor a 20 nm, tal y como se puede observar en la figura 3.67a, donde el analisis puntual
indica la presencia del B. También se ha indicado que la deteccidén del B en los aceros es muy dificil,
debido a que es un elemento ligero [42], sumado a la relativa poca cantidad de su adicidn, hecho que
ha sido comprobado en el presente estudio. Gracias a la obtenciéon de imagenes de alta resolucién
(HRTEM) vy, a través de la transformada rapida de Fourier (FFT) ha sido posible obtener la secuencia
de las distancias interplanares a partir de los patrones de difraccién, conteniendo la direccién [533]
con una distancia caracteristica entre planos de 1.6144 A. Islas y colaboradores [267,268]
encontraron que la precipitacién continua del Fe,3(C,B)s se concentra a lo largo de los limites de grano
de la austenita, donde estos precipitados tienen una fuerte interaccién con defectos puntuales tales
como las dislocaciones y vacancias en la matriz, lo cual eleva la cantidad de dislocaciones ancladas.
Por otro lado, Henry y colaboradores [269] han mostrado que la densidad espacial, la morfologia y la
distribucion del tamafio de los precipitados M,;(C,B)s en los limites de grano varia notablemente de
un limite de grano a otro debido a los cambios en su estructura como una funcién de la
desorientacién entre granos adyacentes. También se ha encontrado que la cantidad de precipitacion

M,3(C,B) tiende a aumentar con el contenido de B en el acero [15,270].

Por otro lado, aun contemplando limitaciones en las mediciones interplanares por efecto de
imprecision en la alta resolucidn, se logré obtener el parametro de red de particulas precipitadas del
tipo B,C, en este acero TWIP microaleado con Ti/B. Asi, en la figura 3.68 a-e se observa la morfologia
poliédrica de una particula identificada como B,C, donde la distancia interplanar medida es de 2.40 A
ubicada en el plano [021]. Una vez que se previene la formacidon del compuesto BN, que es muy
perjudicial para la ductilidad en caliente, y se restringe la formacién del AIN a través de la adicion de
Ti por efecto de la estabilidad termodindmica, se evidencia que la adicidon de B al acero TWIP es
benéfica ya que se incrementa la ductilidad en caliente, pero sobre todo esto ocurre cuando se
proveen condiciones controladas [271], tales como la velocidad de enfriamiento. Las explicaciones
qgue se han generado acerca del beneficio del B en la ductilidad en caliente se centran en que cémo
éste es un elemento de radio atémico pequefio puede segregar rapidamente en los limites de grano
reduciendo su deslizamiento [272], ademdas de poder ocupar sitios vacantes, pudiendo actuar asi

como formador de sitios de nucleacidn de precipitados del tipo TiN e incluso Nb(C,N).
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Figura 3.67. a) Imagen MET de campo claro en el acero TW-Ti/B solidificado en MM a 900 °C
mostrando el compuesto Fe,3(C,B)s, b) Analisis quimico por EDX, c) Imagen de HRTEM, d) Orientacién

en el eje de simetria segun la FFT y e) Imagen filtrada por la FFT.
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Figura 3.68. a) Imagen MET de campo claro en el acero TW-Ti/B solidificado en MM a 900 °C
mostrando el compuesto B,C, b) Analisis quimico por EDX, c) Imagen de HRTEM, d) Orientacién en el

eje de simetria segun la FFT y e) Imagen filtrada por la FFT.
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De hecho, el papel que juega el B en los aceros microaleados de alta resistencia en relacién al
comportamiento de la deformacién en caliente, aun no ha sido esclarecido en su totalidad. Algunos
autores [273-278] han reportado que el B facilita el flujo plastico en caliente debido a un efecto de
arrastre de soluto de los dtomos de B en los limites de grano, ademds de también manifestar un
mecanismo de ablandamiento por solucién sélida, adicional al producido por la recristalizacidon
dindmica (DRX) de manera similar al comportamiento a fluencia en caliente de otros elementos
intersticiales en el acero como lo es el carbono [235]. De esta manera, la presencia del B en el acero
disminuye la energia de activacion para la recristalizacidn y, por lo tanto, se acelera el inicio de la DRX
[235]. Se concluye finalmente que la adicién de B en el acero TWIP mejora su comportamiento de
ductilidad en caliente en el rango intermedio de temperatura (800-900 °C) por un efecto de
segregacion de no-equilibrio en los limites de grano de la austenita, manteniéndose la cohesidn entre
granos adyacentes, donde la suficiente adicién de Ti impide o retrasa la formacion de finos
precipitados de nitruros/carbonitruros de boro, perjudiciales para la ductilidad en caliente, fenémeno
aunado a la DRX, que ayuda a disminuir la nucleaciéon y crecimiento de cavidades durante la

deformacién plastica debido a la reduccidn de la concentracion de esfuerzos en los limites de grano.

Acero TWIP microaleado con V.

En el caso del acero TWIP microaleado con V se identificaron diferentes compuestos precipitados. En
la figura 3.69a se observa la presencia del AIN y en la figura 3.69c se observa un VC, naturaleza que
ha sido identificada mediante EDX (ver figura 3.69 b y d). Asi mismo, se puede observar una
precipitacion de VC mas marcada dentro de la matriz que en los limites de grano. Estos precipitados
tienen forma esferoidal con un tamafio de particula menor a los 100 nm. Debe notarse que, aunque
estas particulas de V son relativamente mas burdas que las formadas en el acero TWIP microaleado
con Ti, siguen siendo lo suficientemente finas para generar un mecanismo de endurecimiento por
precipitaciéon durante las operaciones de trabajo en caliente, ademas de que por su morfologia son
muy compatibles con la deformacidn plastica. En este sentido, las adiciones de V en los aceros TWIP
pueden ser de gran interés debido a que este elemento de microaleacion es un candidato ideal para
producir una precipitacion fina y homogénea [279]. También debe de destacarse que la solubilidad
del V en la austenita es tal que debe existir poca o nada precipitacién de compuestos de vanadio

durante la deformacién plastica tanto en frio como en caliente, donde se ha establecido que
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cualquier precipitacion se convierte en una potencial problematica. Asi, el V se puede mantener en

solucion solida [280].

Figura 3.69. (a,c) Imagenes de MET de campo claro mostrando particulas de segunda fase en el acero

TWIP microaleado con V solidificado en MM a 900 °Cy (b,d) Andlisis quimico por EDX.

En un esfuerzo por caracterizar mas a detalle los precipitados de vanadio, se realizd alta resolucién en
una particula con un tamafio de aproximadamente 500 nm (figura 3.70a). Asi, en la figura 3.70c se
puede observar la alta resolucién en la periferia de dicha particula, siendo ésta lo suficientemente

delgada para permitir la difracciéon de electrones. Es importante sefialar que por la naturaleza de
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dicha particula se ha podido obtener adecuadamente el patron de difraccion de electrones,

observado en la figura 3.70d.

Una vez obtenido dicho patrdn de difraccion, la aplicacidn de la transformada rapida de Fourier (FFT)
ha permitido relacionar la estructura cristalina con la orientacién cristalografica del carburo de
vanadio tipo V,Cs, que mostré tener un parametro de red de aproximadamente 2.034 A en la
direccion [200]. Yen y colaboradores [281] han caracterizado las particulas precipitadas en un acero
TWIP microaleado con V empleando la técnica de capa delgada mediante MET. Al realizar la alta
resolucidn identificaron por contraste el carburo de vanadio a través de los llamados bordes de
Moiré. Basandose en los pardmetros de red reportados en la literatura [282], lograron determinar
que el carburo es del tipo V,C;, el cual muestra interfaces semi-coherentes cercanas a la familia de
planos {111}, aspectos que se muestran en la imagen de HRTEM bajo el eje de zona <110> de la figura

3.71 a-b.
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Figura 3.70. a) Imagen MET de campo claro en el acero TW-V solidificado en MM a 900 °C mostrando
el compuesto V,C;, b) Analisis quimico por EDX, c) Imagen de HRTEM, d) Orientacion en el eje de

simetria segln la FFT y e) Imagen filtrada por la FFT.
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Figura 3.71. a) Imagen de alta resolucién (HRTEM) mostrando el V,C; en matriz austenitica Fe-

21.6Mn-0.63C-0.87V y b) Difractograma de electrones [281].

Es importante remarcar, que la adicién de V al acero TWIP juega un papel muy importante en la
mejora de la ductilidad en caliente debido a su capacidad de formar finas particulas de VC, las cuales
incrementan la resistencia y promueven la DRX por el anclaje de los limites de grano, ya que se ha
mostrado que el V es el elemento mas efectivo para producir endurecimiento por precipitacion en

los aceros de plasticidad inducida por maclaje (TWIP) [281,] [278,283,284].

Acero TWIP microaleado con Nb.

En la figura 3.72a se muestra la precipitacién de particulas en el acero TWIP microaleado con Nb
solidificado en MM vy ensayado a 800 °C. El andlisis quimico por EDX ha mostrado la naturaleza
quimica de estas particulas, evidenciando compuestos muy finos de NbC (figura 3.72b) mas
marcadamente en los limites de grano, debido al arreglo observado en la figura 3.72a, sin descartar la
misma precipitacion dentro de la matriz, pero en menor medida. De acuerdo a los calculos
termodinamicos realizados en FactSage®, se sabe que estos precipitados son muy estables en un

rango amplio de temperatura.
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Figura 3.72. a) Imagen de MET de campo claro mostrando particulas de segunda fase en el acero

TWIP microaleado con Nb solidificado en MM a 800 °Cy b) Analisis quimico por EDX.

Grajcar y colaboradores [285] han reportado que la adicidn de Nb en los aceros TWIP es la razén
principal del endurecimiento por deformacién, gracias a la formacién de precipitados de Nb, lo que
posteriormente en las etapas de trabajado en caliente promueve la formacién de una
microestructura de granos finos. Por otro lado, estudios recientes han mostrado un efecto perjudicial
de este elemento, ya que Kang y colaboradores [10] determinaron que la ductilidad en caliente en un
acero TWIP es muy baja debido a la precipitacion fina de Nb(C,N), concluyendo que si los niveles
tanto de N como de S se mantienen bajos, se puede evitar el agrietamiento transversal, al restringir la

formacién de precipitados. Sin embargo, de acuerdo a los presentes resultados, bajo las dos
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condiciones de solidificacion, se han obtenido buenos valores de ductilidad a temperaturas
intermedias de ensayo (800-900 °C), mayores al 50% RA. Zarandi y colaboradores [156] han sugerido
que el fendmeno de segregacion de no-equilibrio del Nb en los limites de grano de la austenita
genera una considerable mejora en la ductilidad en caliente debido al mismo mecanismo reportado
por Grajcar. Debido a esto, se da el retardo del inicio de la DRX, por lo cual también se puede
establecer que el Nb retarda el fendmeno de DRX, lo cual es la principal evidencia de que no se hayan
detectado granos recristalizados dindmicamente bajo las técnicas experimentales anteriormente
descritas. Asi, los resultados indican que la adicion de Nb en el acero TWIP inhibe la DRX en el rango
intermedio de temperatura (800-900 °C), asociado a un efecto de arrastre de soluto y la posterior
reduccion de la movilidad de los limites de grano, donde los precipitados NbC, tanto en la matriz

como en los limites de grano, previene la nucleacién, crecimiento y propagacion de grietas.
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CAPITULO IV

Conclusiones.

4.1 Fundicidén y condicion de solidificacion de aceros TWIP.

1.

El disefio de adicion y cantidad de adicién de elementos aleantes (Mn, C, Al y Si) y microaleantes
(Ti, B, V, Nb y Mo) permitié obtener aceros TWIP de composiciéon base Fe-20Mn-0.45C-1.5Si-
1.5Al. Mediante difraccién de rayos-X se corrobord la fase austenitica estable a temperatura
ambiente, asociandose a los picos de mayor intensidad en los planos cristalograficos (111), (200),

(220), (222) y (311).

Los calculos termodindmicos realizados mediante el empleo de FactSage® predicen
adecuadamente la formacion de segundas fases en el acero TWIP segln la composicion quimica,
indicando las lineas de transformacion en funcién de la temperatura. En general, los diagramas
de fases indican la formaciéon de compuestos del tipo MnS, AIN, Ti(C,N), M,B, VC, NbC, M;C y
M,Cs.

El efecto de la condicién de enfriamiento impuesta, a través del uso de moldes de metal (MM) y
de arena (MA), permitid obtener estructuras de colada semejantes a las desarrolladas en la
colada continua de planchdon convencional y delgado. El acero TWIP solidificado en molde
metalico (MM) presenta una estructura de colada de granos columnares dendriticos
relativamente finos en comparacién con los desarrollados en molde de arena (MA), siendo estos
ultimos mas burdos. Ademas, en ambas condiciones de enfriamiento los aceros TWIP presentan

un caracter dendritico equiaxial al centro del lingote.

En general, los aceros TWIP solidificados en molde metalico (MM) presentan un tamafio de
grano austenitico relativamente fino de aproximadamente 0.5 mm, mientras que los aceros
TWIP solidificados en molde de arena (MA) presentan un tamafio de grano austenitico mas
burdo de aproximadamente 2 mm. Por consiguiente, tamafios finos de grano requieren una

deformacidn critica menor para el inicio de la recristalizacidon dindmica (DRX).
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El ciclo térmico considerado para realizar los ensayos de traccién en caliente no fue suficiente
para homogenizar la microestructura, por lo que tras los ensayos permanece la componente
dendritica de solidificacién.

El analisis quimico puntual y mapeos elementales de concentracion de especies quimicas revelan
que el Mn y el Si son los elementos que en mayor proporcidn segregan en los espacios

interdendriticos, en ambas condiciones de solidificacion.

4.2 Ensayos de traccidn uniaxial en caliente.

1.

Las curvas esfuerzo-deformacién verdaderas muestran que la resistencia de los aceros TWIP
disminuye al incrementarse la temperatura de ensayo, alcanzandose valores maximos de hasta
250 MPa para la temperatura mas baja y, de aproximadamente 30 MPa para la temperatura mas
alta. Por el contrario, el alargamiento total hasta la fractura disminuye en tanto la temperatura

aumenta, lograndose deformaciones de hasta un 25%.

La adicién de elementos microaleantes como Ti, Ti/B, V, Nb y Mo al acero TWIP incrementa
considerablemente el valor del esfuerzo pico (o,), lo cual se relaciona directamente con el
mecanismo de endurecimiento por solucién sdlida y por precipitacion de segundas fases. El
efecto de los elementos microaleantes sobre el esfuerzo pico es mas notorio a bajas

temperaturas, mientras que a altas temperaturas este tiende a para cada composicion.

En general, los aceros TWIP bajo estudio presentan moderada ductilidad en caliente en términos
del % de reduccién de area (%RA) a la mas baja temperatura de ensayo (700 °C), alta ductilidad
en caliente en el rango intermedio de temperaturas (800-900 °C) y baja ductilidad en caliente a la
temperatura mas alta de ensayo (1100 °C). Asi mismo, los aceros TWIP solidificados en molde
metadlico (MM) presentan mejores valores que los aceros TWIP solidificados en molde de arena

(MA).

La adicion de los elementos microaleantes Ti/B, V, Nb y Mo mejora significativamente la
ductilidad en caliente del acero TWIP, obteniéndose valores de RA por arriba del minimo
requerido (>40%) para evitar el agrietamiento transversal en el rango de temperaturas
intermedias (800-900 °C). Por otro lado, la adicidn de Ti generd los valores de ductilidad en

caliente mas bajos (35% como mejor medida).
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La buena ductilidad en caliente obtenida a temperaturas intermedias en los aceros TWIP se
atribuye al fendmeno de la recristalizacion dindmica (DRX), donde los elementos de
microaleacion V, Ti/B, Mo y Ti, presentan un marcado efecto sobre el inicio de la recristalizacion.
En este caso, se detectaron las tipicas estructuras de collar alrededor de los burdos granos
austeniticos deformados, donde las microcavidades y microgrietas son aisladas debido al
incremento del drea superficial especifica para superar un determinado esfuerzo. Por el
contrario, la adiciéon de Nb al acero TWIP inhibe la DRX a temperaturas intermedias de ensayo, lo
cual se asocia con un efecto de arrastre de soluto y reduccién de la movilidad de los limites de

grano, previniéndose la nucleacién, crecimiento y propagacién de cavidades.

La baja ductilidad en caliente se atribuye principalmente a la presencia de particulas precipitadas
alojadas en los limites de grano, formando colonias, donde los mecanismos de nucleacion,
crecimiento y propagacion de microgrietas juegan un papel muy importante, induciendo

fragilizacién en el acero TWIP.

Tras la ruptura de los especimenes de acero TWIP en el rango intermedio de temperaturas (800-
900 °C), se observd en la superficie de fractura una microestructura de granos finos
recristalizados dindmicamente, mayormente desarrollados en la condicién de solidificacion en

molde metalico (MM).

Las superficies de fractura de los aceros TWIP ensayados a baja temperatura son de un caracter
mixto tipo ductil-fragil con descohesién intergranular. A temperaturas intermedias (800-900 °C)
las superficies de fractura son del tipo ductil conteniendo huecos profundos. Y a la temperatura
mas alta (1100 °C) el mecanismo de fractura es por deslizamiento de los limites de grano,

presentandose una componente de fragilizacidn interdendritica segregada.

4.3 Estudio de cavitacion.

1.

Los presentes aceros TWIP, ensayados a temperaturas intermedias (800-900 °C), presentan una
distribucidon bimodal de cavidades muy pequefias y cavidades grandes. En general, los aceros

TWIP solidificados tanto en molde metalico (MM) como en molde de arena (MA), presentan

o, n
r

cavidades de morfologia tipo “r”, identificadas en los limites de grano y, en menor medida,

cavidades tipo “I”, “w” y “A”, respectivamente. La tendencia observada entre la longitud
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promedio de cavidades y el drea promedio de cavidades/mm? para cavidades con longitud
mayor a 10 um, guarda relacidn légica con los valores de reduccién de area (%RA), ya que un

valor bajo de cualquiera de estos pardmetros indica una mejora de la ductilidad en caliente.

El acero TWIP microaleado con Ti/B y solidificado en molde metélico (MM) presentd una
condicion de alto agrietamiento intergranular, conteniendo grandes cavidades, asociadas a la
presencia de particulas precipitadas en los limites de grano, donde la buena ductilidad en
caliente se explica funcidn de la recristalizacion dinamica y de la capacidad del boro de mantener

la cohesién entre granos.

4.4 Estudio de difraccidn de electrones retrodispersados (MEB-EBSD).

1.

La técnica MEB-EBSD (Difraccion de Electrones Retrodispersados) resulté una herramienta
fundamental para el andlisis de la evolucién subestructural durante la deformacién en caliente
de los aceros TWIP. De esta manera se determinaron cambios microestructurales complejos
tales como la restauracion y la recristalizacidon dinamica; asi como de la formacidn de bandas de
corte orientadas al interior de los granos. Esta evolucion mostré el reemplazo gradual de los
burdos granos austeniticos por nuevos finos granos como resultado de la recristalizacion

dindmica.

La ocurrencia de la recristalizacion dinamica (DRX) fue determinada en base a los analisis de los
mapas de calidad de las figuras inversas de polo (IPF) y de la medida de la desorientacion local.
En este sentido, la medida de la desorientacidn local dentro de los granos ha permitido medir la
fraccion de granos recristalizados dindmicamente, con un angulo de desorientacién menor a
1.5°, siendo los aceros TWIP microaleados con V y Ti/B los casos mas representativos en la
condicion de solidificacion rapida (MM). En general, los aceros TWIP solidificados en molde
metalico (MM) presentan mayor recristalizacién dindmica, a temperaturas intermedias (800-900

°C) con relacion a los solidificados en molde de arena (MA).

Se han ubicado los sistemas preferenciales y particulares de deformacion [110]/[025], transicion

[122] y de recristalizacion [100]/[113] .
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En los presentes aceros TWIP fueron identificadas diferentes texturas, de intensidad muy débil
desarrolladas durante la deformacién en caliente. Dichas texturas son representativas de la
condicion de deformacion, tales como la textura tipo “fibra-y” (que corresponde desde la
componente E{111}<110> hasta la componente Y{111}<112>), y de la condicién de

recristalizacion, como la textura tipo “Cubo”.

4.5 Analisis de precipitados mediante microscopia electronica de transmision (MET).

1.

Las particulas de segundas fases en aceros TWIP predichas mediante FactSage® fueron
corroboradas por microscopia electronica de transmision (MET). A través de este andlisis se
identificd la naturaleza quimica, morfologia, tamafio y distribucion de los diferentes precipitados.
En general, las particulas precipitadas en el rango intermedio de temperaturas (800-900 °C), de
acuerdo al tipo de acero TWIP, corresponden a compuestos del tipo AIN, MnS, Ti(C,N), Fe,3(B,C)s,
B.4C, V,Cs y NbC. Asi, estas particulas precipitadas tienen una fuerte influencia en la evoluciéon de
la microestructura y por ende en el comportamiento de la deformacion a alta temperatura. Los
precipitados burdos y ubicados en los limites de grano bajan la resistencia de la red cristalina al
no haber obstaculos para el movimiento de las dislocaciones, generando sitios de nucleacién
para nuevos granos recristalizados. Por el contrario, precipitados son finos y distribuidos
uniformemente, aumentan la resistencia mecanica, retardan la recristalizacién, dependiendo del
esfuerzo maximo alcanzado. Finalmente, precipitados finos y alojados en los limites de grano
generan fragilizacion en caliente, manifestada ésta por la nucleacién, interconexion y

propagacion de microgrietas intergranulares.

El empleo de la técnica de alta resoluciéon (HRTEM) permitid caracterizar en detalle aquellas
particulas dificiles de identificar mediante anadlisis quimico puntual EDX. Asi, en el acero TWIP
microaleado con Ti/B y, a través del tratamiento de imagenes mediante la transformada rapida
de Fourier (FFT), se identificaron fases precipitadas complejas del tipo Fe,;(B,C)s y B4C, las cuales

se encuentran en colonias de particulas muy finas.

La adicidon de Nb al acero TWIP inhibe la recristalizacion dinamica en el rango intermedio de
temperaturas (800-900 °C), fendmeno asociado al efecto de arrastre de soluto y a la posterior

reduccion de la movilidad de los limites de grano, por efecto de finos precipitados del tipo NbC.
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Por lo tanto, la ductilidad es mejorada debido a que existen pocos sitios de nucleacion de

cavidades.

En el acero TWIP microaleado con Mo No se identificaron precipitados de Mo en el rango
intermedio de temperaturas (800-900 °C), lo cual concuerda con los resultados obtenidos
mediante FactSage®. Por lo tanto, se establece que el Mo estd actuando mas en solucidn sdlida,

generando endurecimiento, ademas de que causa un retraso en el inicio de la DRX.
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Recomendaciones y sugerencias para trabajo futuro.

1. Predecir la evolucién de la microestructura del acero TWIP durante la solidificacién mediante el
uso de simulacién numérica, para determinar los parametros dptimos de enfriamiento en el

refinamiento de grano y reduccion de la segregacion.

2. Realizar un estudio detallado del fendmeno de segregacidn, para los elementos Mn, C, Si, Al, B,
V, Nb y Mo, mediante el empleo de técnicas modernas que ayuden a aclarar los mecanismos de
difusién de dichas especies quimicas en el acero TWIP, tales como SIMS (Secondary lon Mass

Spectrocopy) o PTA (Particle Tracking Autoradiogrphy).

3. Estudiar el efecto de la variacion de la adicion cada elemento microaleante durante el
conformado en caliente del acero TWIP y su efectividad en solucién sélida, que ayude a mejorar

la ductilidad a mas altas temperaturas.

4. Realizar estudios de deformacidon plastica en caliente interrumpidos para determinar

mecanismos de precipitacion dindmica empleando dilatometria diferencial.

5. Caracterizar mediante MET los precipitados formados en los aceros TWIP empleando la técnica

de capa fina, con la finalidad de realizar efectivamente la alta resolucion (HRTEM).

6. Realizar la preparacion metalografica de los aceros TWIP mediante electropulido para garantizar
la indexacidn de la fase austenitica en la técnica MEB-EBSD, que ayude a obtener informacion

mas confiable en la identificacidn de texturas.
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