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Resumen

RESUMEN.

En el presente trabajo de investigacion se estudia el efecto de adiciones de boro (14, 33,
82, 126 y 214 ppm) sobre el comportamiento a deformacion plastica en caliente, la cinética de
precipitacion inducida por deformacion y las transformacion de fases de un acero experimental de

bajo contenido de carbono avanzado de ultra-alta resistencia (A-UHSS).

Para el estudio de la ductilidad en caliente, probetas extraidas de los diferentes aceros
fueron sometidas a ensayos de traccion a cinco diferentes temperaturas (650, 750, 800, 900 y
1000 °C) y una velocidad de deformacion constante de 107 s™'. La reduccion de area (R.4) de los
especimenes ensayados hasta la fractura fue tomada como medida de la ductilidad en caliente. En
general, los resultados revelan un notable mejoramiento en la ductilidad en caliente de los aceros
con las adiciones de boro. Comparando la curva de ductilidad del acero con el mayor contenido
de boro (BS, 214 ppm de B) y el acero sin boro (B0), el incremento de ductilidad en términos de
R.A es mayor del 100%. En contraste, la recuperacion tipica de la ductilidad en caliente a bajas
temperaturas asociada a la ausencia de recristalizacion y transformacion masiva de ferrita no se
presenta en estos aceros. En general, los resultados son discutidos en términos de segregacion de
boro y precipitacion sobre los limites de grano austeniticos durante el enfriamiento desde el rango

austenitico y subsecuente deformacion plastica.

Por otro lado, para el estudio del comportamiento de fluencia en caliente de los aceros se
efectuaron ensayos experimentales de compresion uniaxial a diferentes temperaturas (950, 1000,
1050 y 1100 °C) y diferentes velocidades de deformacion (0.001, 0.01 y 0.1 s™). Los resultados
indican que las condiciones criticas para el inicio de la recristalizacion dindmica (DRX) son
altamente dependientes de los pardmetros de deformacion (temperatura y velocidad de
deformacion). Ademas, el esfuerzo critico (0.) y deformacion critica (&.) tienden a disminuir
con el incremento del contenido de boro en los aceros. El acero con 214 ppm de boro exhibio el
efecto mas grande de ablandamiento. Dicho comportamiento se atribuye en términos generales a
un efecto de arrastre de soluto por atomos de boro sobre los limites de grano austeniticos y
también a un efecto de ablandamiento por solucion solida. Por otra parte, las relaciones esfuerzo-

deformacion como una funcion de la temperatura y la velocidad de deformacion fueron




Resumen

exitosamente descritas sobre la base de la aproximacioén propuesta por Estrin, Mecking, y
Bergstrom, via la ecuacion clasica de Avrami y mediante la funcién convencional de seno
hiperbolico. Las ecuaciones constitutivas desarrolladas de esta manera proveyeron una excelente

descripcion de las curvas de fluencia en caliente experimentales.

Adicionalmente, para estudiar la influencia del boro en los aceros sobre la cinética de
precipitacion inducida por deformacidén y su interaccion con la recristalizacion estatica, se
llevaron a cabo ensayos de relajacion de esfuerzos bajo un amplio rango de temperaturas de 650-
1100 °C y una velocidad de deformacion previa constante de 0.1 s™'. Los resultados indican que
la presencia de boro ayuda a retardar la recristalizacion de la austenita después de la deformacion,
lo cual se relaciona principalmente con segregacion de boro a las dislocaciones y la formacion de
precipitados complejos de boro. Los diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT)
determinados adoptaron la forma clasica de “C”. La adicion de boro tiende a acelerar la cinética
de precipitacion inducida por deformacion e induce a que ésta de inicio a mayores temperaturas.
Estos datos son analizados en términos de la fuerza motriz necesaria para la precipitacion, la cual
es controlada por el grado de sobresaturacion del elemento microaleante y en funcion de
segregacion del boro y de complejos boro-vacancias (segregacion de no equilibrio) hacia

dislocaciones y limites de grano.

Finalmente, para investigar la influencia de la adicidon de boro sobre la cinética de
transformacion de fases bajo condiciones de enfriamiento continuo, se realizaron pruebas de
dilatometria para un rango de velocidades de enfriamiento de 0.1 a 200 °C/s. En general, los
diagramas de transformacién de enfriamiento continuo (CCT) construidos muestran que la
adicion de boro retrasa la cinética de transformacion de fase de austenita a ferrita, promoviendo
de esta manera la formacion de estructuras bainitico-martensiticas. Asi mismo, la adicion de boro
desplaza las curvas CCT hacia la derecha, aumentando la templabilidad de los aceros. Estos
resultados estan asociados con la habilidad de los atomos de boro para segregar hacia limites de
grano austeniticos, los cuales reducen los sitios preferenciales para la nucleacion y desarrollo de

estructuras ferritico-perliticas.

Palabras clave: Aceros avanzados de alta resistencia, fluencia en caliente, cinética de
precipitacion, transformaciones de fase.




Abstract

ABSTRACT.

This research work studies the effect of boron additions (14, 33, 82, 126, and 214 ppm) on
the hot plastic deformation behavior, the kinetics of strain-induced precipitation and phase

transformation of an experimental low carbon advanced ultra-high strength steel (A-UHSS).

In order to study the hot ductility behavior, specimens were subjected to hot tensile test at
different temperatures (650, 700, 750, 800, 900 and 1000 °C) under a constant true strain rate of
107 s™. The reduction of area (RA4) of the tested samples until fracture was taken as a measure of
the hot ductility. In general, results revealed a marked improvement in hot ductility of steels by
the additions of boron. By comparing the ductility curve of the steel with the highest boron
content (B5, 214 ppm B) and the curve for the steel without boron (BO0), the increase of hot
ductility in terms of R4 is over 100%. In contrast, the typical recovery of hot ductility at lower
temperatures associated to the absence of recrystallization and massive ferrite transformation
does not appear in these steels. In general, results are discussed in terms of boron segregation and
precipitation on austenitic grain boundaries during cooling from austenitic range and subsequent

plastic deformation.

On the other hand, uniaxial hot-compression tests at different temperatures (950, 1000,
1050 and 1100 °C) and different strain rates (10>, 102 and 10" s™') were carried out to study the
hot flow behavior. The results indicated that the critical conditions for the onset of dynamic
recrystallization (DRX) are highly dependent of the deformation parameters (temperature and
strain rate). In addition, the stress (g,.) and critical strain (&.) tend to decrease as boron content
increases. The steel with 214 ppm of boron content exhibited the greatest softening effect. Such a
behavior is attributed to the solute drag effect by boron atoms on the austenitic grain boundaries
and also to a solid solution softening effect. On the other hand, the stress—strain relationships as a
function of temperature and strain rate were successfully described on the basis of the approach
proposed by Estrin, Mecking, and Bergstrom, together with the classical Avrami equation and by
means the conventional hyperbolic sine function. The constitutive equations developed in this

way provided an excellent description of the experimental hot flow curves.
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Furthermore, to study the influence of the boron content in the steels on the kinetics of
strain-induced precipitation and its interaction with the static recrystallization, stress relaxation
tests under a wide range of temperatures of 650-1100 °C and a constant pre-strain rate of 0.1 s™
were conducted. The results showed that the presence of boron helps to retard the
recrystallization of austenite after deformation. The Precipitation-Time-Temperature (PTT)
diagrams determined adopted the typical “C” shape. The addition of boron tends to accelerate the
kinetics of strain-induced precipitation and induces it to occur at higher temperatures. These data
are analyzed in terms of the driving force necessary for the precipitation, which in turn is
controlled by the degree of supersaturation of microalloying element and as a function of
segregation of boron and of boron-vacancy complexes (non-equilibrium segregation) to

dislocations and grain boundaries.

Finally, to investigate the influence of boron addition on the phase transformation kinetics
under continuous cooling conditions, dilatometry tests were conducted over a range of cooling
rates of 0.1 to 200 °/s. In general, the continuous cooling transformation (CCT) diagrams
constructed show that the boron addition retards the decomposition kinetics of austenite to ferrite,
thereby promoting the formation of bainitic-martensitic structures. Likewise, the boron addition
to A-UHSS shifts the CCT curves to the right increasing the hardenability of steels. These results
are associated with the ability of the atoms of boron to segregate towards the austenitic grain
boundaries, which reduce the preferential sites for nucleation and development of ferritic-

pearlitic structures.

Key words: Advanced high strength steel, hot flow, Kkinetics of precipitation, phase
transformation.
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Introduccion

INTRODUCCION.

Los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS, Advanced High Strength Steels) surgen
por el proceso de evolucion al que se ha visto sometida la industria automotriz en cuanto a la
necesidad de reducir el peso del automovil y mejorar de manera continua la seguridad y la
economia en el consumo del combustible, buscando al mismo tiempo reducir los costos y
contaminacion ambiental [1]. Estos nuevos materiales son resultado de los programas ULSAB
(Ultra-Light Steel Auto Body) y ULSAB-AVC (Advanced Vehicles Concepts), auspiciados por 35
empresas fabricantes de acero a nivel mundial, los cuales en el afio 2002 presentaron los aceros
AHSS, de tal forma que actualmente es la industria que se encuentra a la vanguardia en el empleo

de los mismos.

Actualmente no existe una definicion especifica para los aceros de ultra-alta resistencia,
pero en su mayoria los aceros con limite de elasticidad superior a 550 MPa y resistencia a la
traccion por arriba de 700 MPa son referidos como A-UHSS (Advanced Ultra-High Strength
Steels). Dentro de estos aceros de reciente desarrollo se pueden mencionar a las siguientes
familias principales: aceros de doble fase (DP, Dual Phase), aceros de plasticidad inducida por
transformacion (7TRIP, Transformation Induced Plasticity), aceros de fase compleja (CP,
Complex Phase), aceros martensiticos (MART.), aceros de plasticidad inducida por maclaje
(TWIP, Twinning Induced Plasticity) y aceros al boro (BS, Boron Steels), los cuales son
esencialmente aceros de microestructuras multiples caracterizados por una atractiva combinacion
de propiedades mecanicas de alta resistencia, buena ductilidad y tenacidad [1-8]. Debido a esto,
en los Ultimos afios la aplicacion de estos nuevos grados de aceros en la industria automotriz ha
incrementado significativamente, particularmente en la manufactura de estructuras de carroceria,
donde se requiere una alta resistencia, rigidez y absorcion de energia para cada una de las partes
que la conforman. Sin embargo, para consolidar la aplicacion industrial de estos aceros es
imperativo conocer su comportamiento durante la deformacion plastica en caliente y su cinética

de transformacién de fases bajo condiciones de enfriamiento continuo.

Durante afios la deformacion pléstica en caliente ha sido empleada para conferirle al acero
y otras aleaciones metalicas las geometrias deseadas. Hoy en dia se cuentan por decenas los

procesos de conformado en caliente de materiales metélicos. Las razones del empleo de este tipo
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de conformacion son al menos dos: fécil obtencion de la forma deseada y mejora y optimizacion
de las propiedades mecdnicas del material mediante el control de la microestructura. Sin
embargo, dependiendo del material y del proceso pueden surgir problemas de conformado por

falta de ductilidad en caliente.

La ductilidad en caliente de diferentes tipos de acero ha sido objeto de numerosos estudios
al estar relacionada con la aparicion de grietas transversales en la superficie de algunos productos
de colada continua. Las grietas se propagan durante la operaciéon de enderezado, en la que la
superficie superior del planchéon o palanquilla queda sometida a esfuerzos de traccion a
temperaturas en el intervalo de 700 a 1000 °C, zona en la que se aprecia una caida de la ductilidad
para la mayoria de los aceros, de acuerdo a los resultados obtenidos en ensayos de traccion
isotérmicos a altas temperaturas [9-12]. La causa de esta pérdida de ductilidad puede tener mas
de un origen: transformacion de fases, segregacion de impurezas o elementos residuales,

precipitacion y/o ausencia de recristalizacion dindmica (DRX, Dynamic recrystallization).

Como es bien sabido, los aceros suelen contener elementos residuales tales como Cu, S,
Sn, As, P, y Sb, los cuales en su mayoria tienen un efecto perjudicial sobre las propiedades
mecanicas de los aceros y en particular, sobre la ductilidad en caliente [9-22]. En general, el
problema esta relacionado con una fragilizacion provocada por segregaciones de estos elementos
a los limites de grano o interdendriticos. Se sabe también que los peores comportamientos de
ductilidad en caliente se obtienen cuando existen a la vez varios elementos residuales en la
composicion del acero, especialmente si estos elementos son el Cu y el Sn [18-20]. En este caso
la pérdida de ductilidad se relaciona con la segregacion del Cu y del Sn a los limites de grano
retardando su movimiento y favoreciendo la formacion de cavidades alrededor de particulas tales

como MnS y AIN.

Por otro lado, esta comprobado que el problema de agrietamiento transversal en productos
de colada continua afecta principalmente a los aceros microaleados debido a su fuerte tendencia a
formar precipitados que fragilizan los limites de grano [9-11]. Los elementos que presentan
mayor influencia son el Al, por la posible formacion de AIN, el Nb que puede formar Nb(C,N) y
el V que forma principalmente V(C,N) [23]. Estos precipitados pueden formarse en los limites de

grano, provocando la inhibicion de la recristalizacion dindmica [24] y favoreciendo la fractura




Introduccion

intergranular, bien por deslizamiento en los limites de grano o bien por la formacion de cavidades
en las zonas libres de precipitados. Cuanto mas finos sean los precipitados, la ductilidad sera peor
porque €stos estaran mas cerca unos de los otros y favoreceran la propagacion de las grietas que
se hayan podido formar. Los precipitados se pueden formar tanto al interior de los granos como
en sus limites, provocando una fragilizacion intergranular debida a la diferencia de resistencia
entre la matriz endurecida por precipitacion y los limites de grano donde se encuentran zonas
libres de precipitados. Esto da lugar a una fractura en la region austenitica de tipo mixto por la
combinacion entre la coalescencia de microhuecos y el deslizamiento en los limites de grano [9-
11, 25- 27]. El Nb es particularmente perjudicial porque los Nb(C,N) que se forman en la

austenita precipitan rapidamente y son muy finos.

En contraparte, se ha demostrado que la adicion de elementos microaleantes tales como el
boro mejora notablemente la ductilidad en caliente del acero. A temperaturas relativamente bajas,
donde las fases austenita y ferrita coexisten, tal efecto benéfico del boro se relaciona
principalmente con precipitacion de Fe,3(B,C)s en la matriz [28]. Estos precipitados actiian como
sitios preferenciales para la nucleacion intragranular de ferrita en lugar de transgranular,
mejorando la homogeneidad de la deformacién y por consiguiente la ductilidad en caliente del
acero [29]. A temperaturas mayores que la intercritica, es decir, en la region Unica de austenita,
el mejoramiento de la ductilidad se imputa a diversos factores tales como precipitacion
preferencial de BN y retraso en la cinética de transformacion de austenita a ferrita, lo cual
presumiblemente evita la formacion de una delgada capa de ferrita en los limites de grano de la
austenita, incrementandose la resistencia al deslizamiento en los limites de grano durante la
deformacion en caliente [12]. Por otro lado, se reporta que la segregacion del boro hacia los
limites de grano de la austenita puede cambiar las caracteristicas termodindmicas de los mismos,
lo cual tiene un efecto positivo sobre el ablandamiento de la austenita durante la fluencia en
caliente [30]. Otras investigaciones [31], afirman que el aumento de la ductilidad en caliente con
las adiciones de boro, es debido a que éste se concentra en los limites de grano alterando el
caracter de la interface limite de grano-precipitados o matriz-precipitados de una manera tal que
suprime la formacion de microcavidades. Otras posibles explicaciones dadas son que el boro
siendo un atomo pequefio, segrega rapidamente y puede tomar sitios vacantes que de otro modo
constituirian los sitios de nucleacion para finos y detrimentales precipitados tales como Nb(C,N)

y TiN [10]. El boro segregado a los limites de grano previene la segregacion de impurezas
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dafiinas tales como el S [32]. El boro causa una precipitacion gruesa que ocurre en los limites de
grano en lugar de una precipitacion fina dentro de la matriz, reduciendo los esfuerzos que actian
sobre los limites [29]. Junto a estos postulados, el mejor de los casos en los que el boro mejora la
formabilidad puede ser el observado en el compuesto NisAl, el cual es extremadamente fragil

pero la adicion de tan solo 200 ppm de boro lo convierten en un compuesto ductil [33].

Por otro lado, se ha establecido que las propiedades finales de los materiales deformados
en caliente estan influenciadas considerablemente por la naturaleza de los fenémenos que tienen
lugar durante y después de la deformacion. Durante el conformado en caliente del acero,
independientemente del proceso industrial utilizado, el fendmeno mas importante que controla la
microestructura resultante es la recristalizacion de la austenita [34], que a su vez depende de la
composiciéon quimica, microestructura de partida (tamafio de grano) y condiciones de
deformacion (temperatura y velocidad de deformacion). Tres tipos de recristalizacion pueden
tener lugar durante o después del trabajado en caliente del acero: dindmica, estdtica y
metadindmica [35, 36]. La recristalizacion dinamica (DRX, Dynamic Recrystallization) se da
simultaneamente con el esfuerzo aplicado, mientras que la recristalizacion estatica (SRX, Static
Recrystallization) ocurre después de la deformacion, cuando se da un tiempo apropiado para la
nucleacion y crecimiento de nuevos granos libres de deformacion. La recristalizacion
metadinamica (MDRX, Meta-Dynamic Recrystallization) se lleva a cabo cuando se ha rebasado
una deformacion critica, pero no hay esfuerzo aplicado y tiene lugar después de la deformacion
por el crecimiento continuo de nucleos formados como consecuencia de la recristalizacion
dindmica. Cada uno de estos fenomenos puede afectar la evolucion microestructural bajo ciertas
condiciones de operacion. Sin embargo, para los procesos de deformacion en caliente mas
comerciales la recristalizacion dindmica es el mecanismo mas importante [37]. La recristalizacion
dinamica involucra la nucleacion y el crecimiento de nuevos granos con baja densidad de
dislocaciones a expensas de los granos deformados y durante su aparicion y transcurso disminuye
considerablemente la resistencia del material, mientras que la ductilidad aumenta. Cuando este
tipo de mecanismo de ablandamiento estd operando, tanto la nucleacion como el crecimiento
toman lugar mientras la deformacion esta siendo aplicada [38-42]. A partir de simulaciones de
laboratorio tales como ensayos mecanicos de compresion, traccion y torsion en caliente que

permiten simular procesos industriales del conformado de metales y aleaciones, la aparicion de la
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recristalizacién dindmica se indica por un valor de esfuerzo méaximo o pico (O'p) bien definido en
la curva experimental esfuerzo-deformacion (o — €). Sin embargo, se ha demostrado [39, 43, 44]
que la recristalizacion dinamica en realidad inicia antes de la deformacién correspondiente al
esfuerzo pico. Este umbral de deformacion es conocido como deformacion critica (g.) y se
vincula con la cantidad minima de energia almacenada inducida por deformacion necesaria para
iniciar la recristalizacion [45] y la cual depende fuertemente de la composicion quimica del acero
bajo consideracion [39, 43, 44]. En ese sentido, varios autores [38, 46] coinciden que los 4&tomos
substitucionales en el acero de elementos tales como el Si y el P tienden a incrementar la energia
de activacion para la deformacion de la austenita (Qde f) y consecuentemente retrasan el inicio de
la recristalizacion dinamica, mientras que elementos intersticiales tales como el C y B promueven
una disminucion de dicha energia y, por consiguiente, aceleran el inicio de la recristalizacion
dinamica [47-49]. Estudios de fluencia en caliente en aceros microaleados [49-53] revelan que
adiciones de boro al acero resultan en una disminucion de la deformacion critica, acelerando el
inicio de la recristalizacion dindmica. Sin embargo, el papel desempefiado por los a&tomos de boro
durante la deformacion plastica en caliente del acero aun no estd del todo establecido. Algunos
investigadores [49] refieren que el efecto de refinamiento del tamafio de grano austenitico y la
presencia de particulas de boro precipitadas durante el proceso de deformacion en caliente (y si
son grandes con mayor razon) ayudan a iniciar el proceso de la recristalizacion dindmica. Otros
mas [54-57] afirman que durante la deformacién en caliente el boro segrega hacia los limites de
grano de la austenita promoviendo la actividad en los mismos, generando un incremento en la
movilidad de las dislocaciones en el limite de grano que facilita la aparicion o inicio de la
recristalizacion dinamica. Desde este punto de vista, se puede concluir que los limites de grano
pueden actuar aun mas como sitios potenciales para la nucleacion de la recristalizacion dindmica

cuando el boro esta presente.

Por otra parte, durante el conformado en caliente, la deformacion aplicada a los aceros
provoca un aumento considerable en la densidad de defectos en la austenita, lo cual produce un
aumento en el nimero de posibles lugares de nucleacion de los precipitados, de tal manera que
esta precipitacion inducida por la deformacion se puede cuantificar en aproximadamente diez
veces superior a la de la producida sin deformacion [S8]. Se conoce que la precipitacion inducida

por deformacion es la que produce precipitados mas finos y es por ello mas perjudicial que la
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precipitacion que se produce antes de la deformacion. Si existe una fraccion volumétrica
adecuada, estos precipitados finos seran capaces de retardar el progreso de la recristalizacion
estatica, asi como el crecimiento de grano recristalizado anclando los limites de grano en
movimiento o incluso llegar a la inhibicion total de la recristalizacion. Por lo anterior, diversas
técnicas experimentales han sido utilizadas en los ultimos afios para seguir la cinética de
precipitacion tales como ensayos de dureza [S9], resistividad eléctrica [60] y ensayos de
relajacion de esfuerzos [61-67], ésta ultima presentando una alta sensibilidad para detectar los

pequeiios precipitados que aparecen en la primera etapa de precipitacion.

Los resultados de diversas investigaciones sobre el estudio de la cinética de precipitacion
y su interaccion con la recristalizacion estatica indican que la microaleacion con Nb, V, Ti y Al
en aceros al carbono logran retrasar de manera importante tanto la recristalizacion dindmica
como la estdtica durante la deformacién a altas temperaturas, siendo los precipitados de

Nb(C,N) los que presentan el efecto mas fuerte en el retardo de la recristalizacion [67-72].

En cuanto al efecto del boro, la relativamente poca informacion disponible indica que la
adicion individual de boro a aceros al carbono no retarda la recristalizacion de la austenita [73,
74]. Por el contrario, se reporta que la presencia de boro acelera la precipitacion inducida por
deformacion de carbonitruros y retarda la recristalizacion estatica de la austenita cuando se
presenta en combinacion con elementos como Nb y el Cu, indicando la existencia de una
sinergia entre el Nb y Cu con los 4&tomos de boro [75, 76]. Estos resultados son explicados en
términos de la teoria clasica de la nucleacion, sobre la base de la cual se demuestra que la
aceleracion de la cinética de nucleacion de la precipitacion puede ser atribuida a la segregacion
del boro y de complejos boro-vacancias (segregacion de no equilibrio) hacia dislocaciones y
limites de grano, tanto como a un incremento en el coeficiente de difusién del Nb con la
presencia de boro y a un aumento en la densidad atomica intersticial, de modo que la fuerza
motriz de nucleacion es incrementada y el tiempo de inicio de precipitacion (P;, precipitation

start) es disminuido.

Como se menciono inicialmente, otro de los aspectos importantes que se requiere conocer
en los aceros avanzados de alta o ultra-alta resistencia es la cinética de transformacion de fases
bajo condiciones de enfriamiento continuo, la cual puede ser determinada mediante la obtencion

de los diagramas de transformacion de enfriamiento continuo CCT (Continuous-Cooling-
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Transformation) [77, 78]. En la practica, estos diagramas son generalmente utilizados para
predecir la microestructura y propiedades mecanicas que se obtendrian después de determinados
tratamientos térmicos o termomecanicos [79, 80]. En general, los diagramas CCT son construidos
a partir de la realizacion de tratamientos térmicos de austenizacion y enfriamiento a diferentes
velocidades en probetas cilindricas de dimensiones especificas. Los puntos de inicio y final de
transformacion son generalmente detectados por técnicas dilatométricas con [81, 82] o sin [83-
85] deformacion antes del enfriamiento. La localizacion de los puntos de transformacion de fase
usando dicha técnica experimental tiene su fundamento teorico en el hecho de que el paso de un
estado alotropico a otro induce una variaciéon de volumen especifico atomico, que justifica la

variacion dimensional observada a nivel macroscopico.

La forma de las curvas CCT depende principalmente de la composiciéon quimica del
acero, tamafio de grano austenitico, asi como del tiempo y temperatura de homogenizacion [86].
Para comprender la influencia de los elementos de aleacion sobre las transformaciones de fases
hay que tener en cuenta primeramente que dichos elementos se pueden dividir genéricamente en
alfagenos y gammagenos [87-89]. Los elementos alfagenos aumentan el campo de existencia de
la ferrita, y por tanto disminuyen el de la austenita. Dentro de estos elementos se encuentran el B,
Cr, Mo, V, Ti, Si y Nb y su adiciéon provoca un aumento de las temperaturas intercriticas de
inicio y final de la transformacion de la austenita en calentamiento (Ac; y Acj). Los elementos
gammagenos tales como el Ni, C, Mn, Cu y Pb, aumentan el campo de existencia de la austenita
ocasionando por tanto una disminucion de las temperaturas Ac; y Acs. La transformacion
martensitica en los aceros se ve también afectada por los elementos de aleacion, a excepcion del
Co y del Al que elevan la temperatura de inicio de transformacion martensitica (Ms), todos los
elementos de aleacion tienden a bajar dicha temperatura, siendo el Mn, seguido del Cr los que
mas influencia tienen [88]. Practicamente todos los elementos de aleacion en el acero tienen
tendencia a retrasar la descomposiciéon de la austenita. En el caso de las transformaciones
producidas por nucleacién y crecimiento (ferrita, perlita y bainita), este retraso se debe a la
necesidad de difundir no solo el carbono, sino todos los elementos en solucién solida en la
austenita. En general, el Mn, Ni y Cr son los elementos que tienen mds influencia sobre las
temperaturas de formacion de la ferrita y de la perlita. Por otro lado, se reporta que la segregacion
a los limites de grano austeniticos de elementos microaleantes tales como Mo, Nb, V y Ti,

suprimen o retardan por efecto de arrastre de soluto la formacion de fases blandas como la ferrita
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y perlita, aumentando con ello la templabilidad de los aceros [90]. Este mismo efecto ha sido
observado al adicionar al acero pequefios porcentajes de boro [91-92]. En el contexto de aceros
de fase multiple, el boro es el unico elemento de aleacion en que un contenido soluble de 0.0010
a 0.0030% en peso puede proveer un efecto de templabilidad equivalente a adiciones
aproximadas de 0.5% de otros elementos tales como el Mn, Cr y Mo [93]. Del mismo modo, hay
reportes [94] de que la adicion de pequenas cantidades de boro produce un efecto idéntico sobre
la templabilidad del acero que el agregar grandes porcentajes de carbono. Existen cuatro
principales explicaciones acerca del mecanismo del efecto del boro sobre la templabilidad e
incremento de la resistencia mecanica [95]: La primera es que la segregacion del boro hacia los
limites de grano austeniticos reduce la energia de los mismos, y a su vez el numero de sitios para
la nucleacion preferencial de la ferrita. La segunda es que el boro reduce el coeficiente de auto-
difusion del hierro en los limites de grano y disminuye la velocidad de nucleacion de la ferrita.
La tercera, ya que los limites de grano son sitios preferenciales para la nucleacion de la ferrita,
cuando el boro segrega a los limites de grano, estos sitios desapareceran. Por ultimo, finos
boruros coherentes con la matriz se forman a lo largo de los limites de grano, resultando mas

dificil la nucleacion de la ferrita en la interface boruro-matriz.




Hipotesis

HIPOTESIS.

De acuerdo a investigaciones tedricas y experimentales reportadas en bibliografia, se

plantea la hipotesis de que pequeiias adiciones de boro (14, 33, 82, 126 y 214 ppm) a un acero

avanzado de ultra-alta resistencia (A-UHSS) de bajo contenido de carbono NiCrVCu, producira

los siguientes efectos:

v

Aumento de la ductilidad en caliente debido a que los 4&tomos de boro tienden a segregar a
los limites de grano austeniticos a elevadas temperaturas y ocupar lugares vacantes
inducidos por deformacion, lo cual podria prevenir la segregacion de impurezas y
nucleacion de finos y detrimentales precipitados, evitando la formacion e interconexion

de micro-grietas y con ello, incrementando la cohesion de los limites de grano.

Aumento de la fluencia en caliente debido a que el boro como elemento intersticial puede
segregar y mejorar la movilidad de las dislocaciones en los limites de grano, permitiendo
con ello un flujo plastico mas facil en la red austenitica y facilitando ademas, la

nucleacion de la recristalizacion dinamica.

Disminucion de los valores de esfuerzo y deformacion criticos y en consecuencia,
adelanto del inicio de la recristalizacion dinamica debido a que las adiciones de boro

pueden generar un ablandamiento por solucion sélida.

Retraso de la recristalizacion de la austenita debido a que precipitados de boro pueden
afectar el movimiento de las dislocaciones por un fenémeno de anclaje; y aceleracion de
la cinética de nucleacion de la precipitacion debido a que los carbonitruros de boro

inducidos por deformacidon pueden precipitar mas facilmente que carbonitruros simples.

Aumento substancial de la templabilidad debido a que el boro tiende a retrasar la cinética
de descomposicion de austenita a ferrita, desplazando las curvas de transformacion
TTT/CCT hacia la derecha, abriendo el campo de austenita metaestable para la obtencion

de estructuras martensiticas.




Objetivos

OBJETIVOS.

Objetivo general:

Estudiar el efecto de distintas adiciones de boro (14, 33, 82, 126 y 214 ppm) sobre el

comportamiento a deformacion plastica en caliente, cinética de precipitacion inducida por

deformacion y cinética de transformacion de fases de aceros avanzados de ultra-alta resistencia

(A-UHSS) de bajo contenido de carbono NiCrVCu.

Objetivos especificos:

1.

Estudiar el efecto del boro sobre la ductilidad en caliente mediante ensayos de traccion
uniaxial a diferentes temperaturas (650, 750, 800, 900 y 1000 °C) y una velocidad de
deformacién constante de 107 s™.

Estudiar el efecto del boro sobre la fluencia en caliente de los aceros mediante ensayos de
compresion uniaxial a diferentes temperaturas (950, 1000, 1050 y 1100 °C) y diferentes
velocidades de deformacion (0.001, 0.01 y 0.1 s™).

Determinar las condiciones criticas de esfuerzo y deformacion asociadas con el inicio de
la recristalizacion dinamica, haciendo uso del método matematico de doble
diferenciacion.

Modelar las curvas de fluencia en caliente experimentales mediante la aplicacion de
ecuaciones constitutivas de base fisica que rigen el comportamiento de la deformacion
plastica en caliente.

Estudiar la influencia del boro en la cinética de precipitacion inducida por deformacion
mediante ensayos de relajacion de esfuerzos, asi como generar los diagramas de
precipitacion-tiempo-temperatura (PTT).

Estudiar el efecto del boro sobre la cinética de transformacion de fases, haciendo uso de
ensayos de dilatometria para un amplio rango de velocidades de enfriamiento (0.1, 0.25,
0.5, 1, 2.5, 5, 10, 20, 50, 100 y 200 °C/s), asi como generar los diagramas de

transformacion de fase de enfriamiento continuo (CCT).
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Justificacion

JUSTIFICACION.

La industria mundial de la automocion se rige por las preferencias de los consumidores,
las regulaciones gubernamentales y las presiones competitivas. Las demandas ambientales y de
los usuarios para reducir el consumo de combustible, mejorar la seguridad del conductor,
garantizar la fiabilidad del producto y aumentar la rentabilidad han llevado a la industria
automotriz y acerias a desarrollar una amplia gama de soluciones para satisfacer estas
necesidades. Las soluciones incluyen: optimizacion del disefio del producto, la incorporacion de
materiales ligeros y la aplicacion de procesos de fabricacion innovadores. Todas estas soluciones
estan interconectadas y dependen de las propiedades y atributos del material ligero. Los nuevos
grados de acero de alta resistencia con propiedades mejoradas se han desarrollado para competir
con otros materiales ligeros tales como aleaciones no ferrosas de aluminio y magnesio, sobre la
base de costos, rendimiento y capacidad de fabricacion. En el centro de este desarrollo se
encuentran las familias de aceros avanzados de alta (AHSS) y ultra-alta resistencia (A-UHSS), en
los que las microestructuras son manipuladas para producir extraordinarias propiedades
mecanicas. Sin embargo, junto con las ventajas que proveen estos nuevos aceros surge la
necesidad de generar conocimiento cientifico y tecnoldgico sobre su comportamiento
termomecanico y sus caracteristicas microestructurales bajo diversas condiciones de tratamiento

térmico.

La importancia de la determinacion del efecto del boro sobre el comportamiento a
deformacion plastica en caliente reside basicamente en tres factores. En primer lugar, el esfuerzo
de fluencia influye directamente en la ductilidad, de manera que un elevado esfuerzo de fluencia
daria lugar a una menor ductilidad. En segundo lugar, las curvas de fluencia proporcionan
informacion sobre los mecanismos de ablandamiento, los cuales son necesarios para incrementar
la ductilidad del material. Y finalmente, el conformado en caliente permite la modificacion de la
estructura metalografica y el tamafio de grano. Actualmente, el conformado en caliente no
produce tUnica y exclusivamente la geometria deseada, sino que es posible conferir las
caracteristicas microestructurales finales requeridas por la pieza. En consecuencia, para la
simulacién y control de las operaciones de conformado en caliente, es esencial conocer el
comportamiento termomecanico de los aceros. Por todo esto, la deformacion pléstica en caliente

es una de las areas que requieren de investigaciones cientificas adicionales, prestando atencion
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especial al papel que pueden tener los elementos de aleacion y microaleacion, residuales e
impurezas en la composicion del acero. Hasta el momento son pocos los trabajos de investigacion
relacionados con el efecto del boro sobre el comportamiento de ductilidad y fluencia en caliente

de los aceros y, por consiguiente, la influencia y los mecanismos no han quedado del todo claros.

Por otro lado, la importancia de estudiar la cinética de transformacion de fases de los
aceros radica en la necesidad incesante del sector industrial por predecir la microestructura y, por
ende, las propiedades mecénicas que se alcanzarian posteriores a determinados tratamientos
térmicos o termomecanicos. La determinacién de los diagramas de transformacion isotérmica
TTT (Time-Temperature-Transformation) proporciona un buen punto de partida para el analisis
de la evolucion microestructural en los aceros. Sin embargo, como la mayoria de los procesos
tecnologicos de conformado en caliente de los aceros involucran enfriamientos a diferentes
velocidades, dichos diagramas solo pueden ser una guia general. La cinética total de
transformacion de fases en enfriamiento continuo puede ser realmente descrita por los diagramas
CCT (Continuous-Cooling-Transformation). A la vista de estos diagramas se dispone de una
informacion precisa sobre la naturaleza de los microconstituyentes formados a partir de la
austenita, para una velocidad de enfriamiento determinada, asi como de las temperaturas de las
transformaciones alotropicas. Desafortunadamente, debido a su novedad, el comportamiento o
cinética de transformacion de fases y en particular, el efecto estricto del boro sobre la misma en

los aceros avanzados de alta resistencia o ultra-alta resistencia no esta bien documentado todavia.

La determinacion de trabajar con un acero A-UHSS microaleado con boro viene también
motivada por el alto precio de los elementos microaleantes tradicionales. En la actualidad,
probablemente el boro sea el mejor elemento microaleante, considerando su bajo costo, cantidad
y efecto sobre las distintas propiedades mecanicas de los aceros. Por otro lado, la razén de
estudiar un acero de bajo contenido de carbono con Ni, Cr, V y Cu como elementos de aleacion,
se debe a la necesidad de desarrollar un acero que combine elevada dureza con buena tenacidad,

soldabilidad y resistencia a la corrosion.
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CAPITULO 1 REVISION BIBLIOGRAFICA

1.1  Aceros avanzados de alta resistencia (AHSS)

1.1.1 Definicion y descripcion general

Los Aceros avanzados de alta resistencia (AHSS, por sus siglas en inglés) pueden
definirse como aceros multifase de relativo bajo contenido de carbono y baja aleacion, obtenidos
a partir de composiciones quimicas, tratamientos térmicos y/o termomecanicos muy especificos
[1-8]. El contenido de carbono en estos aceros suele ser menor del 0.25% y los elementos aleantes y
microaleantes normalmente presentes (Nb, Ti, V, Mo, Cr o B), por lo regular, en conjunto no
superan el 2% en peso. La principal diferencia entre los aceros al carbono de alta resistencia
(HSS, por sus siglas en inglés) convencionales y los AHSS se encuentra en su microestructura y,
por ende, en sus propiedades mecanicas. Los aceros HSS convencionales constan de estructuras
simples ferritico-perliticas, mientras que los AHSS son aceros constituidos por diversas fases
(ferrita, martensita, bainita o austenita retenida) en cantidades balanceadas que resultan en aceros
de elevada resistencia mecanica. La alta resistencia es derivada de efectos acumulativos tales
como tamafio de grano fino, endurecimiento por solucion solida sustitucional e intersticial de
elementos tales como C, Mn, Si y B, endurecimiento por precipitacion de carburos y nitruros de
Ti, Nb, V y/o B, endurecimiento por transformacion de fase (transformacion martensitica) y

endurecimiento por deformacion.

El Comité para las Aplicaciones Automotrices (Committe on Automotive Applications) del
Instituto Internacional del Hierro y del Acero (International Iron and Steel Institute) y los
programas ULSAB (Ultra Light Steel Auto Body) y ULSAB-AVC (Advanced Vehicle Concept)
[1], define a los aceros HSS convencionales (aceros al carbono-manganeso, C-Mn, aceros
termoendurecidos, BH, aceros libres de intersticiales de alta resistencia, IF-HS, y aceros de alta
resistencia y baja aleacion, HSLA,) a aquéllos con valores de resistencia a la tension de 270 a
700 MPa, mientras que aceros con resistencias mayores que 700 MPa (TRIP, DP, CP, MART y
HPF) son referidos aceros avanzados de ultra-alta resistencia (A-UHSS), tal como se muestra en

la Figura 1.1.
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Figura 1.1 Diagrama de elongacion vs resistencia a la tension de aceros de alta resistencia (HSS)
convencionales y aceros avanzados de ultra-alta resistencia (A-UHSS) [1].

1.1.2 Clasificacion y denominacion de los aceros avanzados de ultra-alta resistencia (A-

UHSS)

Los aceros A-UHSS cubren diferentes familias de aceros [1-8]. Dentro de los mas
comunes se encuentran los aceros de doble fase (DP, Dual Phase), los de plasticidad inducida por
transformacion (7RIP, Transformation Induced Plasticity), los de fase compleja (CP, Complex
Phase), los aceros martensiticos (MART.) y los aceros de plasticidad inducida por maclaje
(TWIP, Twinning Induced Plasticity). En los aceros DP el término dual proviene de la
coexistencia de islas de martensita o bainita embebidas en una matriz de ferrita. Estos aceros son
fabricados con un alto control en el enfriamiento de la austenita para posteriormente transformar
¢ésta en martensita. Conforme la fraccion de la segunda fase aumenta, la resistencia a la tension
aumenta y por consiguiente disminuye la ductilidad, por lo que las propiedades optimas de estos
aceros se logran cuando la fase de refuerzo ocupa un 20% del volumen. Los aceros TRIP
presentan como mecanismo de endurecimiento por deformacion la transformacion de austenita a

martensita inducida por el campo de esfuerzos generado a altos niveles de deformacion. Su
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microestructura consiste de una matriz ferritica fina que contiene una dispersion de martensita y
bainita con una cantidad de entre 5 y 20 % de austenita retenida. Las fases bainitas y martensitas
son las encargadas de darle al material una alta resistencia. Los aceros CP se caracterizan por
poseer una fina microestructura compuesta de pequeias cantidades de martensita, austenita
retenida y perlita en una matriz de ferrita y bainita. El afino de grano es producido por
recristalizacion o por la accion de microaleantes (precipitacion de carburos o nitruros de V, Ti,
Nb, B o Al). Este tipo de aceros al igual que los martensiticos poseen las mas altas propiedades
de resistencia pero la mas baja ductilidad. En comparacion con los aceros DP, los aceros CP
muestran un limite eléstico significativamente mas alto con igual o mayor resistencia a la
traccion. En los aceros martensiticos la austenita presente durante la laminacion en caliente o
recocido se transforma casi en su mayoria a martensita durante el proceso de templado, de
manera que también presentan cantidades minimas de bainita y ferrita. Dentro del grado de
aceros multifase, los aceros martensiticos muestran el mas alto nivel de resistencia a la traccion,
alcanzando valores de hasta 1700 MPa. Los aceros TWIP tienen un alto contenido de manganeso
(17-24%) que hace que el acero sea completamente austenitico a temperatura ambiente. Esto da
lugar a que el principal modo de deformacion sea el maclaje dentro de los granos. El maclaje
causa un alto valor de velocidad de endurecimiento instantdneo con una microestructura muy
fina. Los limites de las maclas resultantes actiian como limites de grano y refuerzan el acero. Los

aceros TWIP combinan una resistencia extremadamente alta con una excelente formabilidad.

La industria del acero en forma global, ha recomendado un sistema de denominacién para
estos aceros consistente en sus siglas seguidas de su valor de resistencia a la cedencia y su
resistencia maxima, para todos los grados de acero [1]. Bajo esta nomenclatura, los aceros son
identificados como “XX aaa/bbb”, donde:

XX = Grado de acero.
aaa = Esfuerzo de cedencia en MPa.

bbb = Resistencia maxima en MPa.

La Tabla 1.1 muestra algunos ejemplos de la denominacion y propiedades mecanicas

tipicas de una gama de grados de aceros comerciales A-UHSS.
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Tabla 1.1 Ejemplos de grados de aceros comerciales A-UHSS clasificados por ULSAB-AVC
[1].

Grado de Esfuerzo de cedencia | Resistencia maxima | % Elongacion
acero (MPa) (MPa)

HSLA 350/450 350 450 23-27

DP 300/500 300 500 30-34

DP 350/600 350 600 24-30
TRIP 450/800 450 800 26-32

DP 500/800 500 800 14-20

CP 700/800 700 800 10-15
DP 700/1000 700 1000 12-17
MS 1250/1520 1250 1520 4-6

1.1.3 Propiedades y aplicaciones de los aceros A-UHSS

La propiedades mecanicas y formabilidad tecnologica de los aceros A-UHSS son
dependientes de las proporciones relativas y propiedades mecéanicas de los constituyentes
microestructurales individuales [4, 96, 97]. En este sentido, su comportamiento mecanico puede
ser comparado con materiales compuestos consistiendo de una matriz y componentes de refuerzo.
En general, en estos aceros de ultima generacion, la ferrita forma la matriz mientras las fases
endurecedoras son martensita y/o bainita, lo cual ofrece una atractiva combinacién de alta

resistencia y excelente tenacidad y ductilidad.

La excelente combinacion de propiedades mecanicas hace de los aceros A-UHSS una
eleccion atractiva para la fabricacion de componentes automotrices. Los usos mas comunes son
en parachoques, barras de proteccion lateral, largueros frontales, travesanos, arco y refuerzo
longitudinal del techo, barras de impacto lateral de las puertas, etc. [1]. Algunos ejemplos de
aplicaciones en otros segmentos o sectores son en la construccion de maquinaria pesada,
estructuras de edificios, plataformas maritimas y tuberias [98-101], en aplicaciones criticas como
en la fabricacion de cubiertas de motores de cohetes, trenes de aterrizaje de aviones, turbinas y

recipientes a presion [102].
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1.1.4 Efecto de los elementos de aleacion en las propiedades mecanicas de los aceros

Las excelentes propiedades mecanicas de los aceros A-UHSS dependen en su gran
mayoria de la composicion quimica. Los mecanismos de refinamiento de grano, transformaciones
de fase, endurecimiento por solucion solida y precipitacion, los cuales controlan directa o
indirectamente los niveles de dureza y resistencia mecanica son dependientes de la composicion
quimica del acero. A continuacién se describe de manera sintetizada el efecto individual de
algunos elementos de aleacion y microaleacion regularmente presentes en estos aceros [87-89,

103].

v" Carbono

Es un elemento que acttia como estabilizador de la austenita (gammageno). Aumenta la
templabilidad de los aceros. Es considerado el principal elemento endurecedor de los aceros. La
dureza y resistencia a la tension incrementan en la medida que se incrementa el contenido de C
hasta aproximadamente 0.85% en peso. Por el contrario, la ductilidad y soldabilidad disminuyen

con el incremento del contenido de C.

v' Manganeso

Disminuye la temperatura de transformacion de austenita a ferrita, es decir, es un
elemento estabilizador de la austenita. A partir de 1.5% en peso contribuye al incremento de la
dureza y resistencia del acero pero en menor medida que el C. Tiene un significante efecto sobre
la templabilidad de los aceros. El estudio de la influencia del Mn sobre el conformado a elevadas
temperaturas de aceros de baja aleacion es quiza el mas limitado. Se cree que el Mn no afecta
significativamente a los mecanismos de deformacion, sobre todo a bajos niveles de aleacion ya

que es un estabilizador de la austenita y su estructura de red y radio atdmico es similar.

v Niquel

Es un elemento que actia como estabilizador de la austenita, sin afinidad por el C y
completamente soluble en el Fe. Al no tener afinidad por el C y ser completamente soluble, no
forma carburos, con lo que se encuentra en solucion en la ferrita reforzandola, y por lo tanto,
aumentando la tenacidad del acero. Tiende a aumentar la resistencia a la cedencia y mejora la

ductilidad y la resistencia a la fatiga. Al emplearse conjuntamente con el Cr incrementa alin mas
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la dureza y la resistencia al desgaste. A elevadas temperaturas potencia el efecto del B en los

aceros [104].

v" Cromo

El Cr restringe el campo de existencia del hierro gamma (y) para favorecer la expansion
del hierro alfa (a) de manera que para contenidos de Cr superiores al 12 % aproximadamente, la
aleacion conserva la estructura ferritica desde la temperatura ambiente hasta su fusion. Es un
fuerte formador de carburos, lo que le convierte en un elemento endurecedor que mejora bastante
las propiedades mecanicas de los aceros. Mejora la templabilidad y tiende a incrementar la
resistencia a la cedencia y resistencia al desgaste. Se afiade normalmente junto al Cu para mejorar

la resistencia a la corrosion ya que juntos generan una capa de 6xido protectora de los acero.

v Vanadio

Al igual que el Cr, el V es un elemento estabilizador de la ferrita, es decir, su adicion
provoca un aumento de las temperaturas intercriticas de inicio (Ac;) y final (Ac;) de la
formacion de austenita. Es uno de los contribuyentes primarios al fortalecimiento por
precipitacion en aceros microaleados. Es un fuerte formador de carburos o nitruros en los limites
de grano de la austenita dando lugar a un endurecimiento por precipitacion del acero, por lo tanto,
un aumento en el contendido de V se traduce en una disminucion de la ductilidad del acero. Se
utiliza para el control del tamafio de grano en los aceros en condicion de rolado. Su adicion en los
aceros de baja y mediana aleacion genera un refinamiento de grano. La temperatura de transicion
de impacto también aumenta cuando se agrega V. Retarda el crecimiento de grano incluso
después de las exposiciones largas a altas temperaturas y ayuda a controlar las estructuras

granulares durante el tratamiento térmico.

v" Cobre

El Cu a diferencia de los elementos anteriores, se ha utilizado muy poco en los aceros
avanzados de alta resistencia o ultra-alta resistencia. Ademdas de provocar un endurecimiento en
la ferrita, este elemento de aleacion mejora la dureza y la tenacidad acompafiados de un retraso en
el temple. En un tratamiento termomecanico, éste aparece como un fino precipitado de Cu

(precipitado épsilon) coherente con la matriz y conglomerados (clusters) esféricos BCC ricos en
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Cu de orden nanométrico que aumentan la dureza del acero. Debido a su tendencia moderada a
segregar, puede precipitar en la ferrita reforzandola y dando lugar a una considerable pérdida de

la ductilidad para rangos de temperatura bajos (600 a 750 °C).

1.1.5 Efecto del Boro

El boro es uno de los elementos microaleantes recientemente usados para la obtencion de
aceros avanzados de alta resistencia o ultra-alta resistencia. Es considerado el elemento mas
significativo en la contraccion del campo de la austenita, por lo tanto, sus adiciones provocan
siempre un aumento de las temperaturas Ac; y Acs. La fraccion volumétrica de austenita presente

es directamente proporcional al contenido de boro en el acero (ver Figura 1.2) [105].

Como se menciond anteriormente, el boro es un elemento de aleacion que en cantidades
muy pequeias tiene una extraordinaria eficacia para mejorar la templabilidad. Es el tnico
elemento de aleacion en que un contenido soluble de 0.0010 a 0.0030% en peso puede proveer un
efecto de templabilidad equivalente a adiciones aproximadas de 0.5% de otros elementos tales
como el Mn, Cr y Mo [93]. Asi mismo, La adicion de pequefias cantidades de boro produce un
efecto idéntico en el acero que el agregar grandes porcentajes de C (equivalente hasta en 15 veces
mas) [94]. Adiciones de 10-25 ppm de boro en aceros de bajo contenido de carbono mejoran
tanto la resistencia como la tenacidad, mientras que altos contenidos proporcionan mejoramiento
de la resistencia pero se produce una disminucién de la tenacidad. Una adicion de boro superior a
0.01% en los aceros austeniticos aumenta su resistencia a altas temperaturas [106]. Los niveles
residuales de boro (20 a 40 ppm) en los aceros tienen una gran influencia sobre la microestructura
y dureza de uniones soldadas. La cinética de descomposicion de austenita a ferrita se retarda
resultando en la formacion de microestructuras bainitico-martensiticas en el metal de soldadura
[91]. Las adiciones de boro también producen un efecto notable sobre el tipo, tamafio y
morfologia de las estructuras ferriticas. Conforme aumenta el contenido de boro en los aceros
decrece la presencia de la ferrita alotriomorfica y practicamente desaparece la ferrita

Widmanstitten [92].
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Figura 1.2 Efecto del boro sobre el diagrama de fases Fe-Fe;C [105].

1.2 Localizacion del boro en la red del hierro
1.2.1 Solubilidad del boro en hierro

La solubilidad del boro en el hierro ha sido investigada desde los inicios de los aceros al
boro, habiéndose publicado diferentes valores para los limites de hierro alfa y gamma [107].
Debido a las muy pequefias cantidades de boro afiadido al acero, la pureza de los materiales
utilizados para determinar la solubilidad se vuelve extremadamente importante. Las solubilidades
reportadas por diferentes investigadores han tendido a niveles mas bajos ya que la pureza de los
materiales se ha incrementado, lo que demuestra que existe una fuerte interaccion entre el boro y
otros elementos, en particular intersticiales, los cuales pueden estar presentes en el hierro. La
Figura 1.3 muestra los diagramas de fase para el extremo inferior-boro del sistema Fe-B
reportado por Brown et al. [108]. Cabe senalar que hay poca informacion disponible respecto al
efecto de boro sobre la solubilidad del carbono, aunque varios autores [109, 110] han reportado
que, en el caso de aceros austeniticos, la adicion de boro no tiene ningun efecto sobre la

solubilidad del carbono.
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Figura 1.3 Diagrama de fases del sistema Fe-B [108].

1.2.2 Naturaleza del boro en la red de hierro

21

Al igual que en el caso de la determinacion de la solubilidad, también existe controversia
en cuanto a si el boro forma una solucion sélida intersticial o sustitucional en la red del hierro. El
radio atémico del boro es un valor intermedio entre los asociados con cada modo de solucién (ver
Tabla 1.2) y se han presentado muchos datos contradictorios soportando una u otra idea. Sobre la

naturaleza del boro en el hierro a, difracciones de rayos-X del pardmetro de red del hierro «
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[111], experimentos de difusion [112] y medidas de friccion interna [113], refieren solucion
solida sustitucional. Por otro lado, las mediciones de la friccion interna realizadas por otros
autores sugieren una solucion solida intersticial en el hierro a [108]. Algunos autores han
sugerido también sobre la base de las mismas mediciones que el boro pudiera estar tanto en

posiciones intersticiales como sustitucionales [114].

Tabla 1.2 Radio atomico de elementos de aleacion en aceros [74].

Flemento N C B Fe Mn Mo Ti Nb
Radio atébmico (A) 07110771097 |1.274 | 1.312 | 1.40 | 1.462 | 1.468

La localizacion de los 4&tomos de boro en la red de la austenita también ha sido objeto de
cierta controversia. Los datos obtenidos por Nicholson [115] dieron velocidades de difusion y
una energia de activacion apropiada a solubilidad intersticial. Del mismo modo, una
discontinuidad pronunciada fue observada por Goldhoff y Spretnak [116] en experimentos de
expansion térmica dentro de la region de la austenita, lo que sugiere que hay una transicion en la
posicion de los atomos de boro en la red lejos de los sitios sustitucionales con el aumento de la
temperatura. En oposicion a los resultados anteriores, los estudios de espaciado reticular [117]
han demostrado contraccion reticular cuando se afiade boro a la austenita, lo que sugiere una

localizacion sustitucional de los atomos de boro.

Como ya se ha sugerido, uno de los factores méas importantes que pueden ser responsables
de tal incertidumbre acerca de la ubicacion de los 4tomos de boro en la red del hierro es la falta
de pureza de los materiales investigados, segun lo reportado por Goldschmidt [118]. La presencia
simultanea de carbono como un atomo intersticial-competitivo, o de silicio como un 4tomo
sustitucional-competitivo, puede tener una profunda influencia en la posicion del boro. Para
explicar estas observaciones aparentemente contradictorias, es absolutamente necesario un
conocimiento detallado de la interaccion entre los atomos de boro y otros defectos en la red tales
como vacancias, atomos de soluto sustitucionales e intersticiales, dislocaciones y limites de
grano. Pequefos cambios en las condiciones de tratamiento térmico e historial de deformacion de
las muestras, los cuales pueden modificar las concentraciones de defectos también pueden afectar
las mediciones experimentales de los pardmetros fisicos relacionados con la ubicacion de los

atomos de boro.
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1.3 Mecanismos de segregacion intergranular

El término de segregacion intergranular se utiliza para describir la concentracion
localizada de atomos de solutos en los limites de grano. Existen dos tipos de segregacion
intergranular, la segregacion de equilibrio y la de no-equilibrio. En las segregaciones de
equilibrio, los atomos de soluto ocupan los sitios en los limites de grano para minimizar la
energia libre del sistema, se trata de un proceso termodindmico. Las segregaciones de no-
equilibrio, sin embargo, son un proceso cinético en el que los atomos de soluto forman pares o
asociaciones con las vacancias que se desplazan al limite de grano. Los aceros microaleados al

boro pueden presentar ambos mecanismos de segregacion intergranular [61, 63, 119].

1.3.1 Segregacion de equilibrio del boro

El fendmeno de la segregacion de equilibrio de solutos a las interfaces en so6lidos ha sido
descrito por McLean [120]. Desde entonces, varios autores han revisado periddicamente las
ultimas novedades con respecto a la comprension del fenomeno y las técnicas utilizadas para
estudiar dicha segregacion [121, 122]. Debido a las grandes diferencias de tamafio entre el boro y
los atomos de la matriz, la energia de enlace elastica para las dislocaciones y los limites de grano
es muy fuerte, como se muestra en la Tabla 1.3. La fuerza impulsora para este tipo de
segregacion es entonces la minimizacion de la energia libre superficial que se produce por la

segregacion de atomos de soluto a estos sitios.

Tabla 1.3. Energias de enlace entre &tomos de boro y defectos de la red cristalina [74].

Defecto cristalino Energia de enlace
KJ/mol eV

Limites de grano 40.2 0.42
55.3 0.57

Dislocaciones ~58 ~0.6
Vacancias 48.3 0.5

La segregacion de equilibrio consiste basicamente en el movimiento de dtomos de soluto
desde la matriz hacia los limites de grano, lo cual minimiza la energia libre del sistema. En dicho

mecanismo, los atomos de boro que difunden hacia los limites de grano son principalmente
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mantenidos en estos sitios que presumiblemente son de alta distorsion. Para este caso la
estructura segregada forma una condicidén de equilibrio estable. La segregacion de equilibrio es
un proceso que aumenta conforme la temperatura decrece [119] y se induce quimicamente por

fuerzas conductoras como:

a) La reduccion en la energia libre que ocurre cuando un atomo de impureza se mueve
dentro de regiones de desorden que rodean los limites de grano

b) La saturacion de los enlaces libres de la superficie que interactian con los atomos del
elemento disuelto, sobre todo en el caso de elementos intersticiales como el boro.

c) La diferencia entre la energia superficial del hierro y la del elemento disuelto.

d) La disposicion en energia eldstica causada por la liberacion de dtomos en disolucion
(tanto intersticiales como sustitucionales).

e) La ionizacion de los elementos disueltos [123].

La segregacion de equilibrio es directamente proporcional a la concentracion del elemento
de aleacion en el hierro, por lo que en el caso de aceros microaleados al boro aumenta conforme
lo hace el contenido de boro, y ademas es fundamental para que ocurra la recristalizacion porque

a causa de ¢l, la energia superficial decrece [124, 125].

1.3.2 Segregacion de no equilibrio del boro

La segregacion de no equilibrio de boro a las interfaces fue observado por primera vez por
Westbrook [122], quien detecté un aumento de la dureza de los limites de grano en un ntimero de
aleaciones no ferrosas templadas. Westbrook relacion6 este incremento con la segregacion
atomica a los limites de grano producido durante el enfriamiento. Las bases tedricas de la
segregacion de no equilibrio fueron establecidas por primera vez por Aust et al. [125] y por
Anthony [126]. Los mecanismos propuestos para la segregacion de no equilibrio se originan en el
postulado de que las vacancias modviles y las impurezas pueden formar fases o compuestos
complejos, tal como es reportado por Bercovici et al. [127]. El equilibrio que debe existir entre
las tres especies (vacancias, impurezas aisladas y complejos) durante el enfriamiento y el hecho
de que las vacancias son aniquiladas en las dislocaciones, limites de grano y las interfaces dara
lugar a la segregacion de los atomos de soluto a estos sitios. Después de mantener a una

temperatura dada (por ejemplo la temperatura de tratamiento de solucion), las concentraciones en
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volumen de las vacancias [v], &tomos de boro [B] y complejos [¢] son uniformes, y el equilibrio

termodinamico puede ser escrito como:

A2 11 ORI ¢ 1§ |

Durante el enfriamiento se produce una sobresaturacion de lugares vacantes y atomos de
boro pero cerca de los limites de grano, la sobresaturacion con respecto a las vacantes es
rapidamente reducida por su migraciéon a los limites. Con el fin de mantener el equilibrio
determinado por la ecuacién (1.1), la concentracion de complejos debe disminuir; los complejos
también migran a los limites de grano y en consecuencia la concentracion de boro debe aumentar
en estos lugares. Simultaneamente, lejos de la zona de limite de grano, donde las vacantes no
pueden ser aniquiladas, la sobresaturacion inducida de vacancias debe moverse hacia la derecha
(relacion 1.1), conduciendo a un aumento en la concentracion de los complejos. El gradiente de
concentracion entonces induce la difusion de los complejos vacancia-boro a la zona de limite de
grano y entonces mantiene una alta concentracion de d&tomos de boro en estas regiones, las cuales
de otro modo tenderian a ser reducidas por difusion posterior. Williams et al. [128] aplicaron este
concepto para el caso de la segregacion de no-equilibrio de boro a los limites de grano de
austenita en aceros inoxidables austeniticos AISI 316 tratados en solucion. En su analisis, asumen
que para que el mecanismo anterior sea operativo durante el enfriamiento, la movilidad de los
complejos debe ser mds alta que la individual de vacancias y atomos de boro. De acuerdo con
este punto de vista, ellos asumen que la difusividad de los complejos boro-vacancias es
aproximadamente 70 veces mas rapida que la de los dtomos de boro y también mucho maés alta
que la de las vacancias. Basado en los resultados experimentales reportados por tales autores
también se supone [129] que el boro es llevado a los limites de grano en la forma de boro-
divacancias 0 monovacancias a temperaturas superiores o inferiores a 1000 °C, respectivamente.
La cinética del proceso de segregacion de no equilibrio ha sido estudiada por diversos autores, y
se han utilizado ambas aproximaciones, experimentales y teoricas. Para el caso de la segregacion
de boro, los estudios experimentales se han centrado principalmente en aceros inoxidables [128,
130] y en aceros de baja aleacion [76, 131]. Las diferencias en la composicion, el tratamiento
térmico y la velocidad de enfriamiento hacen que sea dificil hacer comparaciones entre los
diferentes resultados. Sin embargo, se han propuesto relaciones para predecir la velocidad de

desarrollo de la segregacion de no-equilibrio [128]. La Tabla 1.4 resume las dos principales
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caracteristicas que pueden, en principio, ser utilizadas para distinguir la segregacion de no

equilibrio de la de equilibrio.

Tabla 1.4 Caracteristicas de cada tipo de segregacion [74].

Segregacion de equilibrio Segregacion de no equilibrio

La segregacion disminuye cuando la|La segregacion incrementa cuando la

temperatura incrementa. temperatura incrementa.

El estado de energia mas bajo corresponde a | El estado de energia mas bajo corresponde a

la segregacion equilibrio. la distribucion uniforme de soluto (a altas
temperaturas).

1.4  Ductilidad en caliente y su relacion con la aparicion de grietas en aceros

avanzados de alta resistencia.

Como se apunt6 anteriormente, la ductilidad en caliente de diferentes grados de acero ha
sido objeto de diversos estudios al estar relacionada con la presencia de grietas transversales en la
superficie de algunos productos de colada continua. Tales grietas suelen aparecer y propagarse
durante la operaciéon de enderezado a temperaturas (700-1000 °C) y velocidades de deformacion
(0.001 a 0.0001 s) para las que la mayoria de aceros presentan pérdidas de ductilidad [9-12].
Esta relacion que se ha podido establecer entre el agrietamiento transversal y la ductilidad en
caliente, ha permitido reducir la incidencia de la aparicion de grietas superficiales gracias a los
datos obtenidos mediante ensayos de laboratorio tales como el de traccion, flexién o torsion en

caliente, que permiten simular la etapa de enderezado.

1.4.1 Evaluacion de la ductilidad en caliente

El ensayo de flexion en caliente es el que permite simular de mejor manera las
condiciones termo-mecénicas que se dan en la superficie del producto semi-elaborado durante la
operacion de enderezado en la colada continua. Para este tipo de ensayos, la medida de la
ductilidad se realiza mediante la severidad del agrietamiento superficial de la probeta [132], pero
debido a la dificultad que supone cuantificar este parametro, dicho ensayo es escasamente
utilizado [9]. El ensayo de torsidon en caliente también se utiliza con el mismo fin, sin embargo,
en este caso las deformaciones implicadas son muy grandes y ademas resulta dificil interpretar
las superficies de fractura, por lo que éste tampoco es el mas conveniente para evaluar la

ductilidad en caliente del acero [9, 133]. A pesar de los inconvenientes que presenta el ensayo de
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traccion en caliente tales como la aparicion del fendomeno de estriccion, el cual no permite
controlar la velocidad de deformacion, éste es el mas efectivo y utilizado de forma generalizada

para evaluar la susceptibilidad de un acero a presentar agrietamiento transversal [9-12, 133].

1.4.2 Descripcion de la curva de ductilidad en caliente

La curva de ductilidad en caliente representa el porcentaje de reduccion de area (%RA) de
los especimenes ensayados en traccion hasta la fractura como una funcion de la temperatura. Los
valores de reduccion de area (%RA) de las probetas se toman como medida de la ductilidad. Es
frecuente establecer un valor umbral de %R.A4 por debajo del cual se considera la posibilidad de
que aparezcan grietas transversales en el acero durante el proceso de colada continua. Un valor
conservador y que se puede utilizar para cualquier tipo de acero y condicién de ensayo es 60%,
aunque puede disminuir para determinadas composiciones, ciclos térmicos y velocidades de
deformacion [134]. Para la mayoria de aceros C-Mn la curva de ductilidad en caliente se
caracteriza por la existencia de tres zonas claramente diferenciadas (ver Figura 1.4): a) Zona 1
valle de ductilidad a temperaturas intermedias, b) Zona 2 de alta ductilidad a bajas temperaturas y

¢) Zona 3 de alta ductilidad a altas temperaturas [9-11].
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Figura 1.4 Diagrama esquematico de la curva de ductilidad en caliente controlada por
transformacion de fase para aceros C-Mn [10].
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1.4.2.1 Valle de ductilidad a temperaturas intermedias

El valle o pozo de ductilidad (Zona 1) ocurre en la regién de baja temperatura de la
austenita, incluyendo la transformacion de fase de austenita a ferrita, es decir, desde 700 a
aproximadamente 900 °C, dependiendo de la composicion del acero [9]. La baja ductilidad
exhibida en esta zona estd siempre relacionada con fractura intergranular en los limites de grano

de la austenita y puede ser explicada por cuatro posibles mecanismos:

1. Deslizamiento en los limites de grano

Se define como la deformacion plastica limitada a los limites de grano. Este mecanismo
ocurre con mayor frecuencia en la austenita que en la ferrita, ya que la austenita presenta poca
capacidad de recuperar dinamicamente impidiendo la relajacion de los esfuerzos acumulados en
los puntos triples de los limites de grano, lo que conduce a una fractura intergranular fragil [9]. El
deslizamiento en los limites de grano que se esquematiza en la Figura 1.5 es considerado como
el principal mecanismo de deformacion y fractura bajo condiciones de creep, es decir, para

. ., 4 -1 - .
velocidades de deformacion de 107's™ e inferiores.
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Figura 1.5 Modelo esquematico mostrando la formacién de grietas mediante deslizamiento en
los limites de grano. Las flechas indican el deslizamiento del limite y el sentido de traslacion [9].
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2. Creacion de zonas libres de precipitados

Como ya se menciond anteriormente, las velocidades empleadas en la etapa de
enderezado durante la colada continua son lentas. Precipitacion dindmica y precipitacion inducida
por deformacion de Nb(C, N), AIN, V(C, N) ocurre a velocidades lentas de deformacion y dentro
de un rango critico de temperatura [135]. En la region monoféasica de austenita, los precipitados
se forman preferencialmente en los limites de grano austeniticos, lo cual da lugar a la creacion de
zonas blandas libres de precipitados (PFZ, Precipitate Free Zone) adyacente a los limites de
grano donde se concentra la deformacion. Se forman microcavidades por descohesion de la
interface precipitado-matriz, eventualmente resultando en una coalescencia de huecos y
propagacion de grietas a lo largo de los limites de grano. La fractura que se produce cuando actua
este mecanismo es intergranular ductil y se asocia principalmente con precipitacion fina sobre los
limites de grano [9-11, 132-136]. El mecanismo se esquematiza en las etapas a, b y ¢ mostradas

en la Figura 1.6.

Precipitacidn en la
(a) matrz

-200nm Precipitacidn en los
limites de granc

Ferrita alotriomdrfica

o
% transformar

(d) ()

Figura 1.6 Ilustracion esquematica mostrando coalescencia de huecos intergranular por
deformacion en la region de austenitica de baja temperatura (a-c) y en la region bifésica y — a

(d-f) [136].

3. Formacion de capas delgadas de ferrita sobre los limites grano austeniticos

Durante el enfriamiento puede formarse ferrita inducida por deformacién a temperaturas
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por encima de la temperatura Ar; (temperatura de inicio de transformacioén a una velocidad de
enfriamiento constante) o incluso a temperaturas tan altas como Aes; (temperatura de
transformacion de equilibrio de la austenita en ferrita) [9-11, 134, 137]. Esta ferrita en forma de
capas finas de aproximadamente 5 a 20 um de espesor, al ser mas blanda actiia en forma similar
que las zonas libres de precipitados, es decir, conduce a una concentracion de la deformacion y
consecuentemente a una descohesion en los precipitados situados sobre los limites de grano de la
austenita (etapas d, e y f de la Figura 1.6). La fractura que se produce cuando actia este
mecanismo también es intergranular ductil. Precipitados tales como MnS son usualmente
encontrados en dichas capas de ferrita [138], tal como se ilustra en la Figura 1.7. La ductilidad
mejora a medida que la capa de ferrita se engrosa, lo que reduce la concentracion de tension en

los limites de grano.
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Figura 1.7 Fragilizacion por la formacioén de una capa fina de ferrita inducida por deformacion

[9].

4. Supresion de la recristalizacion dinamica en la austenita
Ocurre debido a la precipitacion en los limites de grano de finos carburos o nitruros
durante la deformacion, conocida como precipitacion dinamica [139]. La movilidad en los limites
de grano es reducida, conduciendo a un crecimiento de huecos o cavidades alrededor de los
precipitados, facilitando entonces la propagacion intergranular de grietas, aun en una
microestructura completamente austenitica [140]. Este mecanismo se asocia generalmente con

aceros de alta resistencia y baja aleacion (HSLA). Inicialmente, la precipitacion casi continua de
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particulas tales como M3Cs y Nb(C,N) ocurre sobre los limites de grano de la austenita (Figura
1.8a), entonces se forman microcavidades (Figura 1.8b) seguido de la coalescencia de las
mismas (Figura 1.8¢). Mintz y Arrowsmith [21] encontraron que los planchones de acero donde
no hubo pérdidas por rechazo del producto debido a la formacion de grietas tenian una
distribucion gruesa de Nb(C,N) en los limites de grano de la austenita, mientras que los productos
semi-elaborados rechazados por grietas tenian precipitacion fina en los limites de grano. El efecto
del tamafio de particula observado en la ductilidad en caliente estd relacionado con el efecto del
tamafio de particula sobre la movilidad del limite de grano: particulas mas gruesas con un
espaciamiento entre particulas mas grande son menos perjudiciales para la movilidad del limite

de grano y la ductilidad en caliente que las particulas finas, densamente espaciadas [140].

M23CE microcavidad
(a) (b) (€

Figura 1.8 Falla intergranular por supresion de la recristalizacion en la austenita: (a)
precipitacion casi continua de M»3Cg, (b) formacion de microcavidades alrededor de las particulas
de M»;C¢ y (c) coalescencia de microcavidades [136].

Cuando el proceso de enderezado en la colada continua se lleva a cabo a temperaturas que
coinciden con el valle de ductilidad, las posibilidades de que aparezca el agrietamiento superficial
son mayores y dependen de los valores que la ductilidad alcance en el valle de la curva de

ductilidad.

1.4.2.2 Zona de alta ductilidad a bajas temperaturas

La recuperacion de la ductilidad a bajas temperaturas (Zona 2) se consigue cuando
aumenta la fraccion en volumen de ferrita [9-11, 134, 137]. En ese caso, la ferrita ya no se
encuentra en forma de una fina capa rodeando los limites de grano austeniticos y, por lo tanto, no

concentra las deformaciones en dichas regiones. Ademads, la diferencia de resistencia entre la
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ferrita y la austenita disminuye al bajar la temperatura, aumenta la deformacion plastica en la
austenita y, lo que es mas importante, disminuye la deformacion en la ferrita, de forma que ésta
ya no se localiza en lugares preferentes. Por otro lado, al estar la ferrita presente en mayores
proporciones y dada su alta energia de falla de apilamiento, se esta favoreciendo el fenémeno de
ablandamiento por recuperacion dindmica, lo que favorece el aumento de la ductilidad. Asi pues,
la observacion de la curva de reduccion de area en funcidon de la temperatura permite conocer los
intervalos de temperatura a los que es mas aconsejable llevar a cabo el enderezado. Trabajar en el
intervalo de alta ductilidad a bajas temperaturas permite prevenir la formacion de grietas en
aceros con contenidos en carbono inferiores al 0.3% por la formacién de grandes cantidades de
ferrita antes de la deformacion. Con mayores contenidos en carbono, es necesario llegar a
menores temperaturas (600 a 700 °C) que producen capas mas gruesas de ferrita inducida por
deformacion y la diferencia entre la resistencia de la austenita y la de la ferrita es menor, lo que

disminuye la concentracion de las deformaciones en los limites de grano.

14.2.3 Zona de alta ductilidad a altas temperaturas

La recuperacion de la ductilidad a altas temperaturas (Zona 3) puede ser debida a la
desaparicion de la fina capa de ferrita, de manera que no habra localizacion de las deformaciones
que facilite una fractura intergranular [9-11, 134, 137]. Cuando la recuperacion de la ductilidad se
produce a temperaturas superiores a Aes, la ductilidad mejora gracias a que los mecanismos de
fragilizacion que podrian actuar en este intervalo de temperaturas (existencia de zonas libres de
precipitados y deslizamiento en el limite de grano) han dejado de actuar. Por un lado, al aumentar
la temperatura se favorece la disolucion de los elementos microaleantes que pudieran estar en
forma de precipitados tanto en la matriz como en los limites de grano y esto sucedera a mayores o
menores temperaturas dependiendo del tipo de precipitado y de su solubilidad en la austenita. Por
otro lado, temperaturas mas elevadas también implican menores esfuerzos de fluencia al
aumentar la “recuperacion dindmica”, lo que reduce la concentracion de esfuerzos en los lugares
de nucleacion de grietas. Ademdés, a mayores temperaturas se favorece la recristalizacion
dinamica [10]. Este fendmeno permite mejorar la ductilidad porque implica la migracién de los
limites de grano de tal modo que las grietas ya iniciadas se aislan de los limites de grano iniciales

y se dificulta su crecimiento y union.
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1.4.3 Factores que afectan la ductilidad en caliente

Son diversos los factores que afectan la ductilidad en caliente del acero, no obstante, se
considera a la composicién quimica, microestructura (tamafio de grano) y velocidad de
enfriamiento posterior al tratamiento térmico de austenizaciéon como los mas importantes [9-11].
La morfologia de la curva de ductilidad en caliente del acero y madas concretamente, la

profundidad y ancho del valle de ductilidad depende en demasia de estos parametros.

1.4.3.1 Efecto de los elementos de aleacion

Cada elemento de aleacion o microaleacion en el acero tiene un impacto sobre la
ductilidad en caliente del acero. Sin embargo, para la mayoria de casos su efecto es especifico del
tipo de acero y procedimiento de ensayo usado en cada investigacion. A continuacion se describe
en forma general el efecto individual de algunos elementos de aleacion y microaleacion

regularmente presentes en los aceros avanzados de ultra-alta resistencia.

e Efecto del Carbono

El C es uno de los elementos de aleacion mas importantes, el cual puede cambiar el
comportamiento en caliente tanto como la microestructura y cinética de transformaciones
metalurgicas del acero. Sin embargo, hay pocos estudios relacionados con el efecto del contenido
del mismo sobre la ductilidad en caliente de los aceros y, por tanto, su efecto es un tanto
contradictorio [9-11, 141]. El ancho y profundidad del valle de ductilidad suele estar controlado
por los porcentajes de C en el acero. Se ha demostrado que reduciendo el nivel de C, el cual
incrementa la velocidad de transformacion de austenita a ferrita es mas efectivo en fomentar la
formacion de grandes cantidades de ferrita inducida por deformacién justo por debajo de Ae3,
resultando en valles de ductilidad muy estrechos. Los niveles de carbono deben ser <0.1% en
peso para que esto ocurra. En aceros C-Mn, para contenidos de hasta 0.3%, la pérdida de
ductilidad se traslada a menores temperaturas al aumentar el contenido en C debido a su efecto
sobre Ar3. A partir de 0.3%C, la caida de la ductilidad se traslada a mayores temperaturas.
Crowther y Mintz [23] justifican este comportamiento bajo la suposiciéon de que el carbono
aumenta la energia de activacion para la recristalizacion dinamica, no obstante, este argumento es
discutible teniendo en cuenta que otros autores [142] consideran que el efecto es minimo, y en

todo caso el carbono disminuiria dicha energia de activacion. Wray [143, 144] llevo a cabo
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ensayos de traccion a diferentes temperaturas para determinar el efecto del carbono sobre el
esfuerzo de fluencia a lentas velocidades de deformacion, reportando que al incrementar el
contenido de carbono en el acero disminuye el endurecimiento por deformacion y el esfuerzo de
fluencia. Los resultados son relacionados con un efecto de ablandamiento por solucion solida.
Otras investigaciones [47] demuestran que la energia de activacion aparente para la deformacion

(Qde f) disminuye con el incremento del contenido de carbono, lo cual resulta en una mas rapida

velocidad de recristalizacion y recuperacion en el acero.

o Efecto del Niquel

El Ni tiene un efecto benéfico sobre la ductilidad en caliente del acero, ya que estabiliza la
austenita y aumenta la solubilidad del Cu en ésta, disminuyendo de este modo la energia de
activacion para la precipitacion de CuS [145]. Una relacion Ni:Cu de 1.5-2.0:1 es requerida para
incrementar la solubilidad del Cu en la austenita para prevenir el mecanismo de fragilizacion
conocido como “hot shortness” [146]. Cominelli et al. [147], explican en aceros microaleados Ti-
Nb, que la mejora de la ductilidad en caliente con las adiciones de Ni se debe a que dicho
elemento ayuda al crecimiento de los precipitados (carbonitruros de Ti/Nb), facilitando la
fluencia en caliente del acero. Imai [148] también encontré que 0.3%Ni agregado a un acero
conteniendo 0.3%Cu suprime el agrietamiento superficial del acero durante la deformacién en

caliente.

e Efecto del Cromo

La influencia del Cr sobre la ductilidad en caliente del acero se ha estudiado muy poco.
Sin embargo, se ha comprobado que pequefias adiciones a aceros de bajo contenido de carbono
promueven la formacion de un mayor numero de bandas de corte durante el laminado en caliente.
Por lo tanto, se dice que adiciones de Cr pueden dar lugar a la produccion de aceros de bajo
carbono laminados en caliente con formabilidades mejoradas [149]. Toroghinezhad et al. [150]
corroboran lo anterior en un estudio realizado en aceros de bajo contenido de carbono
microaleados con boro. Ellos notaron que las adiciones de Cr mejoran la formabilidad del
material laminado en caliente y lo vinculan con la concentracion de bandas de corte que
promueven la formacion de las texturas favorables para dicho beneficio. Por su parte, Golja [151]

reporta que en aceros con contenidos de 3%Cr en adelante, los CrC tienen un efecto muy
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negativo sobre la ductilidad en caliente de los aceros, sin embargo, encuentra que adicionando W

y/o Mo, el efecto negativo del Cr puede ser disminuido o incluso eliminado.

e Efecto del Vanadio

Los elementos microaleantes tales como el V juegan un papel importante en la aparicion
de grietas en los aceros por su tendencia a formar precipitados, efecto que se pone de manifiesto
en la dependencia que tiene la ductilidad en caliente del tamafo, localizacion y numero de
precipitados existentes. Como ya fue sefalado, los precipitados en los limites de grano facilitan la
nucleacién, crecimiento e interconexion de grietas, dando lugar a una disminucién de la
ductilidad en caliente del acero por el mecanismo de falla intergranular [9-11]. Adiciones de V
por lo general no dan ningln problema de agrietamiento en caliente durante la colada continua
cuando el contenido de N en el acero es bajo [152, 153]. Sin embargo, aceros con altos
contenidos de V y N son susceptibles a sufrir una disminucién de la ductilidad en caliente por la
precipitacion de particulas de VN [153-156]. En su analisis estadistico de datos de diferentes
investigaciones, Hannerz [12] propone que con un alto contenido de nitrégeno (0.016%N), el
contenido de V tiene que ser superior a 0.07% para producir un deterioro significante en la
ductilidad en caliente. Por otro lado, en una comparacion directa entre la ductilidad en caliente de
aceros microaleados con V y aceros microaleados con Nb, Mintz y Abushosha [153] corroboran
que la ductilidad disminuye siempre con el incremento del V y N y que los precipitados de BN
son menos perjudiciales que los Nb(C,N). Por su parte, Ayada et al. [157], reportan en aceros de
medio contenido de carbono, que finos VC pueden precipitar durante y después de la
deformacion en caliente suprimiendo la recuperacion y recristalizacion dindmica. Sin embargo,

encuentran que adicionando pequefas cantidades de boro dicho efecto es contrarrestado.

e Efecto del Cobre

El Cu es perjudicial para la ductilidad en caliente del acero bajo ciertas condiciones. El
punto de fusion del Cu puro es 1085°C, por lo que la mayoria de las fases ricas en Cu seran
fundidas a las temperaturas de tratamiento de solucion del acero. El problema de agrietamiento
superficial, también llamado “hot shortness”, se reporta que puede ser debido a la formacion de
una capa liquida de Cu que penetra a lo largo de los limites de grano de la austenita durante el

procesado en caliente [158]. En pruebas de ductilidad en caliente se ha encontrado que el Cu no
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tiene ningun efecto sobre la ductilidad del acero cuando éstas se llevan a cabo bajo una atmodsfera
inerte, mientras ensayos al aire revelan una disminucion de la ductilidad debido a la formacion de
finos sulfuros u oxisulfuros de Cu mayoritariamente en los limites de grano, segun la siguiente

reaccion [145]:

2MNS + Oy 4 4CU = 2CUS + 2ZMN0 .. cov eos oo oo eee oo eee ees oo e eee ees e eee eee een e eee (1.2)

Hannerz [12], examiné el efecto de 1% en peso de Cu en aceros C-Mn, no encontrando
una influencia significativa sobre la ductilidad en caliente a temperaturas mayores de 700°C. Sin
embargo, los ensayos realizados por debajo de los 700 °C mostraron una gran disminucion de la
ductilidad, la cual atribuye a la presencia de finas particulas de CuS en los limites de grano
austeniticos que favorecieron la formaciéon de cavidades y, consecuentemente fractura
intergranular. Mintz et al. [9-11], reportan que el efecto negativo del Cu residual sobre la
ductilidad en caliente se da a partir contenidos mayores que 0.15%Cu para aceros sin contenidos
de Ni. De igual manera se refiere que la combinacion del Cu con Sn 6 Sb causa una mayor
incidencia de agrietamiento transversal puesto que estos elementos reducen la solubilidad del Cu

en la austenita y bajan el punto de fusion de la fase enriquecida en Cu, Sn y/o Sb.

1.4.3.2 Efecto del Boro

Por lo que hace referencia al efecto del boro, la mayoria de las escasas investigaciones
realizadas coinciden en que el boro mejora la ductilidad en caliente del acero, en un grado similar
o mayor que elementos tales como Ti [159], Ca [160], Zr o Y [161]. Dicho mejoramiento es
asociado a diversos factores tales como segregacion de atomos solutos de boro hacia limites de
grano austeniticos [12, 32, 49-53], precipitacion de Fe;3(B,C)s 0 Fe(CB); en la matriz en la region
bifasica austenita-ferrita [29, 35], precipitacion preferencial de BN y retardo de la cinética de
transformacion de austenita a ferrita [10, 12] y disminucion de la deformacion para el inicio de la

recristalizacion dinamica [49-53].

Segun diversos investigadores [162-166], la gran mejora en la ductilidad en caliente del
acero por la adicion de boro se debe principalmente al incremento en la cohesion de los limites de
grano. Esto surge de la segregacion de boro en los limites de grano de la austenita, el cual ocupa
sitios de nucleacion preferencial y disminuye la energia de limite de grano de la austenita,

suprimiendo la transformacion de la misma e incrementando la cohesion de sus limites [167].
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Lagerquist y Langenborg [168] fundamentan el mejoramiento de la ductilidad en caliente,
indicando que debido a que el boro es un atomo pequefio, éste puede segregar rapidamente a los
limites de grano, reduciendo la tendencia de fractura intergranular por deslizamiento a través de

los mismos durante la deformacion en caliente.

Luo et al. [35] encontraron en aceros microaleados de bajo carbono que el boro mejora la
ductilidad en caliente ya sea por precipitacion de Fe(CB); por debajo de 980 °C o por la
segregacion de dtomos de boro que presumiblemente anclan las vacancias inducidas a los limites
de grano por deformacion, previniendo de este modo la formacion y propagacion de microfisuras

en los mismos y, a su vez mejorando la ductilidad en caliente de acero.

Por otro lado, se ha demostrado que los precipitados de Fe,3(CB)g tienen efectos variantes
sobre la nucleacion de ferrita proeutectoide, dependiendo de sus tamanos [104]; finos
precipitados retardan la nucleacion de la ferrita y precipitados burdos o grandes promueven la
nucleacion de la ferrita. En ese sentido, Kim et al. [28] revelan que el mejoramiento de la
ductilidad se debe a que precipitados de Fe,3(CB)s, evidenciados al interior de los limites de
grano austeniticos pueden actuar como sitios preferenciales para la nucleacion intragranular de la
ferrita, la cual se cree mejora la homogeneidad de la deformaciéon y, por consiguiente, la
ductilidad en caliente del acero. Dicha suposicién concuerda con los resultados de Ueda et al.

[29] quienes reportaron una nucleacion mejorada de ferrita intragranular por adicion de boro.

En otros estudios, varios investigadores [49, 169-172] han demostrado que para que el
boro sea realmente eficaz en la mejora de la ductilidad en caliente debe encontrarse en el acero en
porcentajes suficientes para combinarse con el N y formar BN en lugar de precipitados de AIN,
los cuales son considerados muy perjudiciales para la ductilidad en caliente [169]. Los trabajos de
Lopez-Chipres et al. [49], Marique y Messien [172], y Boratto et al. [172], recomiendan que la
relacion B:N debe estar por encima de 0.8, es decir, por encima de la estequiométrica para

remover todo el N en solucion y asegurar una buena ductilidad en caliente del acero.

Mas recientemente, investigaciones realizadas por Mejia et al. [S1] en aceros AHSS
revelan que la mejora de la ductilidad en caliente por los contenidos de boro en el acero es
producto también, de una disminuciéon de la energia de activacion para la recristalizacion

dinamica (Qyec).
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1.4.3.3 Efecto de 1a microestructura

Aunque resulta complicado determinar el efecto aislado de la microestructura sobre la
ductilidad en caliente, parece existir una concordancia en que una disminucion del tamafo de

grano permite obtener mejores ductilidades en base a lo siguiente [173]:

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

v Combinado con la precipitacion, reducir el tamafio de grano implica aumentar el area
especifica de limite de grano. Para una fraccion 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.

v Un menor tamafio de grano permitird mejorar la ductilidad en caliente por migracion de
los limites de grano puesto que la deformacion critica para que se den condiciones de
recristalizacion disminuye con el tamafo de grano.

v Un menor tamafio de grano también afectara a la precipitacion de la ferrita que tendra mas
lugares para nuclear. Se formard una ferrita mas equiaxial y, por lo tanto, menos

perjudicial.

1.4.34 Efecto de la velocidad de enfriamiento

La velocidad de enfriamiento posterior al tratamiento de solubilizacion del acero es otro
parametro que juega un papel importante en la optimizacion de la ductilidad durante la
deformacion pléastica en caliente. El tamaio, distribucion, y localizacion de precipitados
dependen directamente de la velocidad de enfriamiento. En general, la ductilidad en caliente de
aceros microaleados es mas baja cuando los precipitados son finos y ocurre tanto en los limites de

grano como al interior de la matriz [140].

Una gran cantidad de trabajos de investigacion se han llevado a cabo sobre la influencia
de la velocidad de enfriamiento en la ductilidad en caliente para un amplio rango de aceros [26,
159, 174-176]. En aceros de bajo carbono, Abushosha [26, 174, 175] destaca que una

disminucién en la velocidad de enfriamiento repercute en lo siguiente:
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v" Un crecimiento de MnS en la ferrita localizada alrededor de los granos austeniticos, lo
cual disminuye la facilidad de coalescencia micro-huecos.
v' Capas de ferrita mas amplias, lo cual disminuye la concentracion de la deformacion;

ambas favoreciendo la fractura transgranular y mejorando la ductilidad en caliente.

Del mismo modo, la velocidad de enfriamiento es particularmente importante para
alcanzar el maximo beneficio del boro sobre la ductilidad en caliente del acero y el rango de

velocidad de enfriamiento 6ptimo recomendado es 18 a 100 K/min [177, 178].

Cho et al. [170] demostraron que la ductilidad en caliente de aceros microaleados con
boro depende fuertemente de la distribucion y localizacion de BN, los cuales, a su vez, quedaron
determinados por la velocidad de enfriamiento. Cuando la velocidad de enfriamiento fue la mas
alta, el niimero de finos BN fue alto en el rango de temperatura donde se registré la menor

reduccion de area.

Yamamoto et al. [177] reportaron que la zona de fragilizacion o valle de ductilidad
desaparecié completamente al disminuir la velocidad de enfriamiento de 20 a 0.1 °C/s en un
acero microaleado con boro y vanadio. Ellos mostraron que la disminucién en la velocidad de
enfriamiento traslado la precipitacion de BN de los limites austeniticos a la matriz, recuperandose
notablemente la ductilidad. Similarmente, Chung y Cho [179] mostraron que la ductilidad en
caliente fue mejorada mediante la disminucion de la velocidad de enfriamiento de 40 a 10 °C/s,
comportamiento imputado sobre todo a una menor ocupacion de particulas de BN sobre los

limites de grano.

1.5  Aspectos metalargicos de la fluencia en caliente de aceros avanzados de alta
resistencia.

1.5.1 Descripcion de la curva de fluencia en caliente

La deformacion plastica en caliente es el método mas comun para proveer al acero y otras
aleaciones metalicas formas utiles. La principal ventaja de la deformacion en caliente es que se
pueden conseguir grandes deformaciones con poco o nulo endurecimiento por deformacion.
Como regla general, se dice que un material estd sometido a trabajo en caliente cuando la

temperatura es superior al 40% de la temperatura de fusion del mismo (0.4 Ty). En términos
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metaltrgicos, el material estd sometido a condiciones de alta temperatura cuando es capaz de

restaurar y recristalizar [180].

Mediante ensayos mecanicos de laboratorio de compresion uniaxial en caliente es posible
simular procesos industriales como forja, laminacion, extrusion, etc. A partir de ellos, se obtienen
curvas de fluencia que son una representacion grafica del esfuerzo verdadero en funciéon de la
deformacion verdadera y que reflejan el comportamiento de un material conformado en caliente.
Desde un punto de vista microestructural, dichas curvas pueden ser divididas en tres etapas
sucesivas, las cuales son dependientes de las condiciones de deformacion (temperatura y
velocidad de deformacion) y de propiedades intrinsecas del material tales como la energia de
falla de apilamiento [39]. En la primera etapa, correspondiente a bajas deformaciones, tienen
lugar el endurecimiento y restauracion dindmica. Esta etapa se caracteriza por la elongacién de
los granos, la formacion de subgranos dentro de los granos deformados y un aumento de la
densidad de dislocaciones. La segunda etapa (region pasado el esfuerzo pico, o,) estd
caracterizada por un ablandamiento continuo como resultado del progreso de la recristalizacion
dinamica. A deformaciones elevadas, tercera etapa, se alcanza el estado estable o estacionario
(05, €ss) v la estructura final se hace equiaxial. La recristalizacion dindmica puede tomar lugar
en dos formas diferentes: a) recristalizacion dinamica simple, con curvas de fluencia de un solo
pico, logradas con bajas temperaturas y altas velocidades de deformacion, y b) recristalizacion
dindmica multiple, donde las curvas de fluencia son ciclicas, obtenidas a elevadas temperaturas
y/o bajas velocidades de deformacion. Ambos comportamientos se presentan en la Figura 1.9.
En el caso particular de relativamente grandes velocidades de deformacion o muy bajas
temperaturas, la recristalizacion dindmica puede ser inhibida, siendo la restauracion dindmica el
unico mecanismo de ablandamiento activo. La restauracion dindmica serd el mecanismo de

ablandamiento dominante en ausencia de recristalizacion dinamica.
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Figura 1.9 Comportamiento de fluencia del Fe-y bajo deformacion a elevada temperatura [119].

En los siguientes apartados, se efectla un andlisis de los mecanismos involucrados
durante el endurecimiento y durante los procesos dindmicos de ablandamiento de recuperacion y
recristalizacion dindmica, haciendo especial hincapié, para éste tltimo, en el rol que juegan los
elementos de microaleacion. También se presentan las ecuaciones descriptivas de tales

fendmenos y que rigen el control de la deformacion plastica en caliente del acero.

1.5.2 Mecanismo de endurecimiento por deformacion

La deformacion plastica de un material metalico se realiza principalmente por el
mecanismo de deslizamiento (aunque otros mecanismos como el maclado puedan también
intervenir) gracias al movimiento de las dislocaciones bajo el efecto de un esfuerzo cortante que
actia en el plano y en la direccion de deslizamiento [181, 182]. A medida que se deforma el
material aumenta la resistencia de éste a la deformacion, es decir, sufre un endurecimiento por
deformacion. Este endurecimiento se debe a la dificultad que encuentran las dislocaciones para
moverse libremente por su plano de deslizamiento. Las dos causas que se oponen principalmente
a este movimiento son interacciones con otras dislocaciones, y en segundo lugar, pero no menos
importante, el apilamiento de dislocaciones al encontrar un obstdculo en su camino. El

endurecimiento en un material metdlico se pone de manifiesto tanto mecénica como
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microestructuralmente. Desde el punto de vista mecénico ocurre un aumento en la resistencia del
metal durante la deformacion irreversible cuando el esfuerzo aplicado supera su limite eldstico y
tiene como consecuencia el aumento de la dureza. A nivel microestructural se manifiesta un
aumento de la densidad de dislocaciones, activando las fuentes que generan dislocaciones (Frank-
Read) y la formacion de celdas de subgranos. En un monocristal durante el endurecimiento se
caracterizan tres etapas diferentes segun el valor de esfuerzo aplicado (ver Figura 1.10). La etapa
I corresponde a la region donde el cristal casi no sufre endurecimiento por deformacion. Las
dislocaciones se mueven largas distancias sin encontrar obstdculos y so6lo un sistema de
deslizamiento esta activado, a esta etapa de la deformacion se la conoce por "deslizamiento facil"
o "fluencia laminar". La etapa II corresponde a la parte lineal de la curva, en la que el
endurecimiento por deformacion aumenta rapidamente. En esta etapa se activan nuevos planos
de deslizamiento y las dislocaciones ven dificultado su crecimiento por apilamiento de las
mismas por obstaculos. En la etapa III va disminuyendo la velocidad de endurecimiento de una
manera parabolica. En ella se produce la liberacion de parte de las dislocaciones apiladas en
obstaculos en la etapa anterior, reduciéndose de esta forma el campo de tensiones internas. En
policristales BCC el endurecimiento por deformacion empieza a partir de la etapa II. A altas
temperaturas, en monocristales puros o policristales se reconoce generalmente que empieza en la

zona III.

a3

Esfuerzo

Oz

Deformacion

Figura 1.10 Representacion esquemadtica de las etapas de endurecimiento de un monocristal
[182].
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1.5.3 Mecanismo de Ablandamiento por restauracion

La curva de fluencia correspondiente al proceso de restauracion dinamica ha sido siempre
esquematizada de una manera muy sencilla (Figura 1.11) [181, 182]: a un dominio I casi lineal
correspondiente a la deformacion elastica y a un inicio de la deformacion plastica (deformacion
microplastica) sucede un dominio de endurecimiento por deformacion II donde la pendiente de la
curva decrece hasta anularse y un dominio III correspondiente al régimen estacionario donde el
esfuerzo, o, se hace constante ya que la velocidad de restauracion es igual a la velocidad de

produccion de dislocaciones.

-

£

Figura 1.11 Representacion esquematica de las curvas de fluencia en conformado en caliente,
mostrando ablandamiento por restauracion [182].

Diferentes autores [40, 41] han estudiado la evolucion estructural de materiales durante un
proceso de restauracion dinamica y se admite generalmente que la restauracion dindmica aparece
como un equilibrio entre la creacion de dislocaciones durante el endurecimiento por deformacion
y el reordenamiento y la aniquilacion continua de dislocaciones, de tal manera que la densidad de
dislocaciones queda constante una vez alcanzado el estado estacionario. Dislocaciones de signos
opuestos se aniquilan mutuamente o se ordenan para formar células de relativamente baja
densidad de dislocaciones limitadas por zonas de alta densidad de dislocacion (Figura 1.12).
Todo ello sin llegar a formarse verdaderos nuevos granos. La influencia que tiene la restauracion
sobre el siguiente proceso, la recristalizacion, es ambigua. Por una parte son dos procesos
competitivos, ya que durante la restauracion la estructura evoluciona hacia un estado mas estable,

lo cual implica que la fuerza motriz para la recristalizacion es menor. Por otra parte es un proceso
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imprescindible para que pueda ocurrir la nucleacion de granos recristalizados por coalescencia o

crecimiento de subgranos.

{d}
Figura 1.12 Diferentes etapas de la restauracion dinamica para un material deformado: (a)
generacion de dislocaciones, (b) formacién de celdas, (c) aniquilacion de dislocaciones dentro de
las celdas, (d) formacidn de subgranos y (e) su crecimiento [39].

1.5.4 Mecanismo de recristalizacion dinamica

En metales de media y baja energia de falla de apilamiento (generalmente todos los FCC)
tales como la austenita en los aceros, la restauracion dindmica progresa mas lentamente
provocando que la densidad de dislocaciones aumente apreciablemente con la deformacion.
Cuando se supera una densidad critica, se inician nuevos granos durante la deformacion,
fendmeno conocido como recristalizacion dinamica [39]. El término "dindmica" se usa para
distinguirla de la recristalizacion estatica que puede ocurrir una vez acabada la deformaciéon. La
recristalizacion dinamica, al igual que la estatica ocurre mediante nucleacion y crecimiento de
nuevos granos y, ademas, tiene una apariencia caracteristica debido a que la recristalizacion y la
deformacion ocurren al mismo tiempo. Dicho fendmeno igualmente tiene una manifestacion
tanto mecanica como microestructural. Basicamente consiste en la formacion por nucleacion y
crecimiento de una nueva estructura de granos libres de deformacion, es decir, granos
recristalizados a partir de la estructura de granos deformados que permite eliminar una parte de
las dislocaciones generadas durante la etapa de endurecimiento y restauracion dinamica. La etapa
de transicion entre el endurecimiento por deformacion, restauracion dindmica y la recristalizacion
estd asociada a una caida clara en el esfuerzo de fluencia (ver figura 1.9), donde la
recristalizacion dindmica, que modifica fuertemente la microestructura, es el mecanismo
responsable del ablandamiento producido. La formacion de nuevos granos esencialmente en los
bordes de granos deformados y su crecimiento mediante la migracion de sus bordes bajo la fuerza

motriz consecuencia de la diferencia en densidad de dislocaciones, es el mecanismo que
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disminuye la densidad de dislocaciones de una forma mas eficaz que la restauracion dinamica.
Dicho fenémeno no se pone de manifiesto hasta pasar una cierta deformacion llamada
deformacion critica (g.) en la que aparecen los primeros nucleos [42], y la cual corresponde a
una densidad de dislocaciones criticas [183]. Cuando el proceso de ablandamiento es gobernado
por recristalizacion dindmica, el esfuerzo de fluencia pasa por un esfuerzo pico (ap) y entonces
cae a un régimen de esfuerzo y deformacion de estado estable (055 — £) tal como se puede ver

en la Figura 1.9.

Segun algunos autores [44, 184], la deformacion critica (€.) esta relacionada con la de
pico (ep) como &; = 0.6—0.8¢,,. En este valor de deformacion, la nucleacion esta en su inicio y
los primeros gérmenes libres de dislocaciones son tan pequefios que apenas inducen
ablandamiento mecéanico. Una vez que la deformacion progresa, y aumenta la nucleacion y se
alcanza el maximo de la curva esfuerzo-deformacion, la recristalizacion dindmica toma el control
de la fluencia del material. Sin embargo, dado que las velocidades de endurecimiento en la
vecindad del pico de la curva son pequefias se suele tomar el esfuerzo de maximo o de pico y su

deformacion asociada como el inicio de la recristalizacion dinamica.

1.5.4.1 Mecanismos de nucleacion de la recristalizacion dinamica

Al contrario de otras transformaciones, la recristalizacion dinamica es un cambio
estructural irreversible caracterizado por la nucleacion y crecimiento de nuevos granos a
expensas de la matriz deformada. La nucleacién consiste en la formacion de intercaras debida a la
generacion de dislocaciones, restauracion simultdnea, y reordenamiento de la estructura [185].
Estas intercaras seran el nucleo de la recristalizacion dinamica una vez alcanzada una
deformacion critica. El nucleo crecera por el proceso de migracion del limite de grano. Al
contrario de la recristalizacion estatica, donde una cantidad fija de energia almacenada debe ser
liberada mediante procesos de disipacion envolviendo nucleacion y crecimiento, la energia es
continuamente suministrada en el material a una velocidad dada y se disipa mediante procesos de
ablandamiento en la recristalizacion dinamica. Puesto que, bajo condiciones de conformado en
caliente, el material actiia esencialmente como un disipador de energia, la fuerza motriz para la
migracion de intercaras es la reduccion en la energia total de las intercaras. Cuando la nucleacion

y el crecimiento ocurren simultineamente, el mas lento de los dos controlara la recristalizacion
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dindmica. Aunque los mecanismos de nucleacion no son tan conocidos como los de la
recristalizacion estatica clasica, se admite, en general, que la nucleacion de la recristalizacion
dinamica, independientemente de si es de pico simple o ciclica, se produce preferencialmente en
los bordes de grano pre-existentes, conocida como nucleacion en forma de collar (“necklace™)

(ver Figura 1.13).

Figura 1.13 Evolucion microestructural durante la DRX: (a-d) tamafio de grano inicial grande y
(e) tamafo de grano inicial pequefio. (a-c) necklace y (d) estructura totalmente recristalizada [39].

1.5.4.2 Efecto de los elementos de aleacion sobre la recristalizacion dinamica

La recristalizacion dindmica al igual que la estatica es retardada por los elementos de
aleacion tanto en solucion solida como en forma de precipitados, en un grado que depende de la

temperatura y el elemento considerado [186, 187].

a) Efecto de los elementos microaleantes en solucion sélida

La influencia de los microaleantes en solucidon solida se atribuye, generalmente, a una
segregacion en las dislocaciones en el caso de la restauracion (esta forma de segregacion provoca
el endurecimiento del material) y en los limites de grano en el caso de la recristalizacion. Estas
interacciones dtomos-dislocaciones y atomos-limites de grano pueden ser analizadas en términos

de los efectos del diametro atomico y de las diferencias de la estructura electronica entre el hierro
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y los elementos de aleacion [186, 187]. El efecto del tamafio se debe a la dilatacion de la red por
la adicion de los elementos de sustitucion que tienen un didmetro atdbmico mas grande que el del
hierro como es el caso del Nb, Mo, V y Al. Sin embargo, ha sido demostrado que el Nb tiene un
efecto retardante sobre la recristalizacion mucho mas importante que el Al [188], aun teniendo
casi la misma diferencia en diametro atémico con el hierro, lo que quiere decir que, aunque el
efecto del didmetro atémico juega un papel importante en el endurecimiento de aceros, no es
suficiente para explicar el efecto de los elementos de microaleacion sobre la recristalizacion
dinamica. Por consiguiente, hay que tener en cuenta, también, las diferencias de estructura
electronica y recordar a este efecto los trabajos de Abrahamson [189] sobre la recristalizacion
estatica de la ferrita. Dicho autor mostr6 que la influencia de una adicion de soluto sobre la
recristalizacion depende esencialmente del nimero de electrones s, p, d de la capa exterior del
elemento en estado fundamental. A partir de estos resultados se observo que el Nb tiene un efecto
mucho mds importante sobre la recristalizacion del hierro-a que el Al y el V. Este modelo fue
aplicado a la fase austenitica por varios autores [186, 187, 190]. En todos estos trabajos se
encuentra siempre la misma jerarquia de los efectos del Nb, V y Al en solucion tanto sobre el
endurecimiento relativo de la austenita como sobre la cinética de la recristalizacion dinamica.
Esto se explica si se considera que el limite elastico a alta temperatura corresponde al inicio de la
restauracion dindmica y que es esta misma restauracion quien precede y controla la

recristalizacion dinamica.

b) Efecto de la precipitacion de los elementos microaleantes

La Figura 1.14 esquematiza los posibles efectos que los microaleantes ejercen sobre la
recristalizacion dindmica. En dicho grafico, se representa esquematicamente la curva de
deformacion pico en funcion de la velocidad de deformacion (&, vs €) para un acero de
referencia sin microaleantes y para otro similar pero con microaleantes. Un primer efecto consiste
en que toda la curva del acero microaleado estd desplazada hacia valores mayores de
deformacion pico (&), lo cual significa que existe un retraso de la recristalizacion dinamica. A
altas velocidades de deformacion, este retraso es menor debido a que no ha habido tiempo para
una precipitacion y los elementos microaleantes permanecen disueltos durante la recristalizacion
y, por lo tanto, sélo retrasan el crecimiento de los nuevos granos mediante un mecanismo de

arrastre de soluto (drag effect) relativamente débil. Sin embargo, cuando los elementos
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microaleantes son capaces de precipitar junto con la deformacién concurrente (precipitacion
dindmica), se produce un efecto adicional de retardo, de modo que son necesarias mayores
deformaciones para producir la recristalizacion [186, 187, 191]. Una vez que la precipitacion
finaliza, los precipitados tienden a crecer y, por lo tanto, a disminuir su efecto de anclaje sobre el
movimiento de los limites de grano, desapareciendo el incremento de deformacidén necesario y
produciendo los abultamientos intermedios que esquematiza la figura 1.14. Por otro lado, a bajas
velocidades de deformacion los precipitados se han formado antes de la recristalizacion y se han

engrosado, y de esta forma su efecto retardante es menor.
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Figura 1.14 Efecto de los elementos aleantes en solucidn solida o precipitados sobre el inicio de
la recristalizacion dinamica [192].

1.5.4.3 Interaccion entre la recristalizacion estatica y la precipitacion inducida por
deformacion.

En los aceros microaleados la precipitacion de carburos/nitruros de los distintos elementos
microaleantes inducida por deformacién es un fendémeno que puede tener lugar durante el
conformado en caliente de estos materiales interfiriendo con los procesos de ablandamiento
estaticos que ocurren entre pasadas de deformacion. Por tal motivo, la interaccion recristalizacion
estatica-precipitacion inducida por deformacion ha sido un tema de investigacion de gran interés
en los ultimos afios y diversas técnicas experimentales tales como ensayos de relajacion de

esfuerzos [61-67] han sido utilizados para el estudio de la cinética de tan importante fendémeno
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metaltirgico. Para los aceros microaleados, cuando la precipitacion inducida por deformacion
comienza, la recristalizacion estatica (SRX) se inhibe durante un cierto tiempo antes de continuar
nuevamente y completar la recristalizacion. Esta inhibicion momentanea aparece como una
meseta o “plateau” en la curva de relajacion de esfuerzos. Una buena delimitacion de la zona del
“plateau” permite construir los diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura- (PTT). Un
ejemplo ilustrativo de las curvas de relajacion de esfuerzos se muestra en la Figura 1.15, donde
se comparan las caracteristicas de un acero de referencia sin microaleantes y uno microaleado al
Nb+B [193]. Los comportamientos de relajacion asociados con los dos aceros son casi idénticos
para los primeros 12 segundos, a excepcion de que el esfuerzo inicial es mas alta en el acero Nb +
B. La forma lineal de las curvas durante este periodo indica que la dependencia del tiempo del

esfuerzo se puede expresar como:

0 =00 = AIN(L A L) coe s e et e e et e e et et e et e e et et e et e e ten ee e eenene e een ene e (1.3)

Donde gy es el esfuerzo inicial a t = 0 y a y f son constantes experimentales. Después
de 12 segundos, la curva de esfuerzo vs. log (t) para el acero microaleado comienza a desviarse
de la linea recta y el proceso de relajacion es casi detenido, mientras que éste contintia en el acero
base. Esto indica que un fendmeno (tal como la precipitacion) estd ocurriendo e interfiere con la
relajacion (recristalizacion estdtica). La comparacion entre las dos curvas en esta region revela
que el comportamiento de relajacion del acero microaleado Nb+B puede ser descrito como una
combinacion de la curva de base logaritmica (ecuaciéon (1.3)) y un incremento de esfuerzo, Ao,

como sigue:
0 =00 =AML 4 L) F AT v et e et et s et et e et et v et e e et e e en e e s e e e e (L)

El punto en el cual Ao comienza a desviarse de cero, es decir, en el cual la curva de
esfuerzo vs log (f) comienza a desviarse de su comportamiento lineal, es identificado como el
tiempo de inicio de la precipitacion (P;). El punto en el cual Ao alcanza su valor maximo, es
decir, en el cual la zona del “plateau” desaparece y la curva de relajacion reanuda de nuevo su
tendencia a la baja, se define como el tiempo de fin de precipitacion (Pf). Un ejemplo de los
diagramas PTT asi determinados se muestran en la Figura 1.16 para aceros al Nb y Nb+B, los
cuales exhiben la forma caracteristica de doble “C” a consecuencia de la competencia entre la

fuerza motriz y la velocidad de difusion. La fuerza motriz para la precipitacion es controlada por
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el grado de sobresaturacion del elemento precipitante. Uno de los puntos a distinguir en tales
curvas es la nariz, que se caracteriza por ser el tiempo minimo de incubacion de la precipitacion.
Por encima de la nariz de la curva, la sobresaturacion es baja con una reducida velocidad de
nucleacion y son necesarios tiempos mas largos para que ocurra la precipitacion. Por debajo de la

nariz, la baja difusividad de los elementos precipitando es la causa de que el tiempo de inicio se

prolongue.

g 2 £ & B

£ &

Esfuerzo, MPa
-]

]

Base
ebiund syl seond vivwd o ned el b

107 ox -1 i b1 b 10 o

Tiempo, s

Figura 1.15 Curvas de relajacion de esfuerzos de un acero Nb+B y un acero base sin microalear
solubilizados a 1100 °C y deformados 5% a 850 °C [193].
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Figura 1.16 Diagramas PTT para un acero Nb+B y un acero microaleado al Nb [193].
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Mediante la citada técnica experimental de relajacion de esfuerzos o similares se han

efectuado amplios analisis sobre el comportamiento de la precipitacion dinamica y determinacion
de las curvas PTT de los habituales microaleantes: Nb [62, 65-67, 186, 191, 194, 195], V [186,
191, 196, 197], Ti [64, 187, 198] y recientemente el B [61-63, 193, 199, 200], destacando los

siguientes resultados:

v

Los diagramas PTT informan sobre el inicio de la nucleacion asi como de los intervalos
de tiempo y temperatura de precipitacion, sumamente importantes en la laminacién en
caliente de los aceros microaleados.

El tiempo minimo de incubacidon (nariz de la curva PTT) depende del contenido de
microaleante, tamafo de grano austenitico inicial, magnitud de la deformacion y
velocidad de la deformacion.

Cuando el contenido del microaleante es relativamente alto, la magnitud de Ia
deformacion llega a ser poco importante.

Adiciones de terceros elementos afectan a la cinética de la precipitacion en la medida que
afectan a la difusividad o actividad quimica del elemento microaleante considerado. Asi,
adiciones de Mn retrasan la cinética de precipitacion de Nb(C,N), de VN y de Ti(C,N). En
cambio, el B y el Si tienen efectos opuestos, es decir, aceleran la velocidad de
precipitacion, y en el caso del B, incluso traslada las temperaturas de disolucion a valores
superiores (en esta ocasion modificando el producto de solubilidad).

Disminuciones en las concentraciones de C y N (elementos intersticiales) también alentan
la cinética de precipitacion por motivos similares a los anteriores, aunque su efecto es
menos importante que las disminuciones de microaleantes (elementos sustitucionales). La
baja movilidad de estos ultimos los hacen controladores de la cinética de precipitacion.
Las cinéticas de precipitacion dinamicas son por término medio entre uno y dos o6rdenes
de magnitud mas rapidas que las de la precipitacion estatica.

Los efectos en retrasar la recristalizacion dinamica por particulas precipitadas (altura del
abultamiento intermedio, ver Figura 1.14) son similares, independientemente del
elemento microaleante considerado, sugiriendo que es mas importante el efecto por

arrastre de soluto en el retraso de la recristalizacion.
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Por otro lado, la interaccion recristalizacion-precipitacion también puede ser representada
en graficos de Recristalizacion-Precipitacion-Tiempo-Temperatura (RPTT) (Figura 1.17), los
cuales aportan una gran informacion de la que se puede destacar: la temperatura y el tiempo
minimo de incubacion de los precipitados, dado por la nariz de la curva de comienzo de
precipitacion (P,), la temperatura a la que comienza la inhibicion de la recristalizacion, conocida
como temperatura critica de recristalizacion estatica (SRCT), diferente a la temperatura de no
recristalizacion (T,,,.), el periodo de precipitacion a cualquier temperatura inferior a SRCT, la
fraccion recristalizada que corresponde al comienzo de la precipitacion, cualquiera que sea la
temperatura (T<SRCT) [201]. En tales diagramas RPTT, (P,) y (Pf) representan el inicio y fin de
la precipitacion, R; y Ry indican el comienzo y el fin de la recristalizacion y T, la temperatura de
solubilizacion, siendo asi termodinamicamente imposible que la precipitacion ocurra por encima
de Ty, ya que los elementos permanecen en solucion sélida. En este grafico se puede observar que
existe, a partir de una determinada temperatura y de un tiempo, la interaccion entre la
precipitacion y recristalizacion que puede ser dividida en tres regiones: una primera en donde la
recristalizacion tiene un comienzo y un fin sin que ocurra la interaccion, lo cual es debido a que a
altas temperaturas los elementos microaleantes estan disueltos, y de esta forma no existe un
retraso significativo y el comportamiento es semejante a un acero al carbono convencional,
aunque algo mas lento debido al efecto de arrastre de soluto, particularmente significativo cuando
el elemento microaleante es el Nb. La segunda etapa, en donde la recristalizacion sufre la
influencia de la precipitacion provoca un mayor retraso de la recristalizacion precisamente por
estar presentes los precipitados. Deformaciones aplicadas en este estado lleva a formar una
estructura mixta, con la presencia de granos deformados debido a la inhibicion de la
recristalizacion por la precipitacion, y de granos muy finos. Y tedricamente en la tercera etapa
ocurre primero la precipitacion y la recristalizacion no ocurre hasta superar la fuerza de anclaje

de los precipitados.
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Figura 1.17 Diagrama Recristalizacion-Precipitacion-Tiempo-Temperatura (RPTT) [202].

1.5.5 Efecto de las variables del proceso y tamafio de grano austenitico sobre la

recristalizacion dinamica.

Ademas del efecto de la composiciéon quimica del acero, las variables del proceso de
deformacion en caliente y el tamafio de grano de partida también tienen una influencia importante

en el fendmeno de recristalizacion dinamica, la cual se resume a continuacion [203]:

a) Deformacion: La energia almacenada en forma de aumento del area de los limites de
grano, celdas de dislocaciones y subgranos proporcionan la energia impulsora para la
recristalizacion. Un aumento en la deformacion llevard a un aumento de esta energia y
como consecuencia a procesos mas rapidos.

b) Temperatura: Tanto el proceso de nucleacion como el de crecimiento son procesos
térmicamente activados. Un aumento en la temperatura lleva a mayores velocidades de
recristalizacion.

¢) Velocidad de deformacion: La velocidad de generacion de defectos, responsables del
almacenamiento de la energia, proviene del equilibrio entre el endurecimiento por
deformacion y del proceso de relajacion o ablandamiento. Asi una velocidad de

deformacion alta proporciona una alta energia almacenada para una deformacion plastica
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dada. El efecto de la velocidad de deformacion esta incluido en el pardmetro de Zener-
Hollomon (Z).

d) Tamario de grano austenitico: La nucleacion de granos recristalizados esta generalmente
asociada a los limites de grano iniciales. Una microestructura de partida fina aumentara la

velocidad de nucleacion y, por tanto, acelerara la recristalizacion.

El tamafio de grano recristalizado sera tanto menor cuanto mayor sea la deformacion
aplicada al material y menor sea el tamafio de grano de austenita inicial. Andlogamente, la
velocidad del proceso de recristalizacion aumenta al disminuir el tamafio de grano inicial, ya que
al incrementar el area de los limites de grano por unidad de volumen se incrementa el numero de
lugares posibles de nucleacién de granos recristalizados. Por tltimo, puede darse un proceso de
crecimiento del grano recristalizado: consumida la totalidad del material deformado y concluido
el proceso de recristalizacion, si la microestructura resultante se mantiene a una temperatura
suficientemente elevada, el material recristalizado puede disminuir mas su energia presentando

una menor superficie de grano por unidad de volumen.

1.6  Modelos matematicos para el comportamiento de fluencia en caliente

El modelado fisico de las curvas de fluencia en caliente pasa por la modelizacion de cada una
de las tres etapas que las constituyen, por lo que para cada una de ellas se tiene una ecuaciéon o un

grupo de ecuaciones que definen los parametros y variables que intervienen.

1.6.1 Modelado de la etapa de endurecimiento y restauracion dinamica

Se han propuesto varios modelos para describir el comportamiento de los materiales
metalicos que experimentan la recuperacion dindmica. La mayoria de ellos [204-208] consideran
que la densidad de dislocaciones (p) resulta del equilibrio entre las dislocaciones generadas y
almacenadas durante el endurecimiento y su reordenacidon y aniquilaciéon mediante el proceso de
restauracion dindmica, de la siguiente manera:
dp d

d
r_2e almacenadas — il TESEAUTAAAS ... cev e e cve cee eer e cae ete eee een e eae sae een sen see ee one (1.5)
de de¢ de

El primer término de la ecuacion es el responsable del endurecimiento por deformacion,
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mientras que el segundo lo es de los procesos de restauracion o reordenamiento de las
dislocaciones previamente almacenadas. La resolucion de la ecuacién (1.5) se considera la
respuesta mas comun para la modelizacion de la etapa de endurecimiento y restauracion dinamica
durante la deformacion en caliente. Cuando se soluciona dicha ecuacion en términos de densidad
de dislocaciones se puede determinar el esfuerzo (o) debido al deslizamiento de las

dislocaciones, aplicando la ecuacion siguiente:

71, Y R LRI ¢ W)

Donde a” es una constante de proporcionalidad, u el médulo de cizalladura (MPa) y b el
vector de Burgers. El objetivo comun entre los modelos citados anteriormente, es la descripcion y
la cuantificacion de los cambios microestructurales y al mismo tiempo relacionarlos con el
comportamiento mecanico mediante una ecuacion o ecuaciones que presenta la evolucion de

esfuerzoen funcién de la deformacion aplicada.

1.6.1.1 Modelo de Kocks

Kocks [205], observo que la velocidad de endurecimiento (6) tiene una dependencia

lineal con el esfuerzo (o) y propuso una expresion similar a la ecuacion clasica de Voce [209]:

6=0, (1 _ 03) e e e e e e e e e e (1)

Donde 6, es la velocidad de endurecimiento atérmica inicial, y o, representa la tension de
saturacion de la curva de fluencia en ausencia de recristalizacion dindmica. Sin embargo, segun
la ecuacion (1.7) la velocidad de endurecimiento varia de una forma lineal en funcion de la

esfuerzo desde un valor maximo de 6, hasta un minimo igual a cero. Por lo tanto, la densidad

dislocaciones queda de la siguiente forma:

dp 1
d—i = (1P = Ko e (16)

Donde k; y k, son constantes relacionadas con parametros microscopicos. El mismo

autor, asume que el endurecimiento estd controlado por el camino libre medio de las
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dislocaciones, que es inversamente proporcional a la raiz cuadrada de la densidad de
dislocaciones. Ademas asume que la restauracion dindmica sigue una cinética de primer orden.
La aproximacion de Kocks [205] esta de acuerdo con los resultados experimentales a relativas

bajas temperaturas y altas velocidades de deformacion.

1.6.1.2 Modelos de Estrin, Mecking y Bergstrom

Roberts [204], demostré que la velocidad de endurecimiento por deformacion (6) varia de
forma lineal con o1 a elevadas temperaturas y bajas velocidades de deformacion. La densidad
de dislocaciones segtn el mismo autor esta dada por:
dp

€

Asi, la velocidad de generacion de dislocaciones es constante, mientras que durante la

restauracion dindmica la velocidad de aniquilacion es proporcional a la raiz cuadrada de la

densidad de dislocaciones.

Modelos propuestos por Estrin, Mecking y Bregstrom [207, 208], combinaron los dos

comportamientos, lineal y no lineal y presentaron la siguiente ecuacion:

A
Rl X )

De acuerdo con estos autores, la ecuacion (1.10) es equivalente a:

dp
P p (1.11)

Donde U es el término que representa el endurecimiento por deformacion y ) el
ablandamiento causado por la restauracion dinamica. Teniendo en cuenta que la variacion de la
densidad de dislocaciones (p) es una consecuencia del balance entre las dislocaciones
almacenadas y restauradas, y la hipotesis de que el recorrido medio de dislocaciones es una
constante geométricamente impuesta, la integracion de la ecuacién (1.11) proporciona la

siguiente expresion:
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U
p = poe ¥ + 5(1 — T e e et e e e et et et et e e e e et v e een s e e s (112)

Introduciendo la ecuacion (1.6) en la expresion anterior se obtiene la ecuacion de

modelado:

0 = [08e % + (aub)?(1 — e E)|Y2 L i oot et s et et e et e et e et e e e e es (1013)
O bien:

02 =[08 + (08 — 02) % €70 i et et et et et et et et et et et e e e e et et e enneen e e 2 (1014)

Siendo o, = aub,/py y 05 = aub \/g , donde gy, es el esfuerzo correspondiente a la

densidad de dislocaciones inicial y g, es el esfuerzo maximo o de saturacion en el caso de la

ausencia de la recristalizacion dinamica. La ecuacion (1.11) ha sido usada en un rango amplio de

materiales [52, 210-214].

1.6.1.3 Modelo de Montheillet

El modelo propuesto por Montheillet [215] para la descripcion de la etapa del
endurecimiento y la restauracion dindmica se basa en la ecuacion (1.11). Este autor afiade un
término de ablandamiento adicional a dicha ecuacién, explicando que cuando un grano crece, su
volumen aumenta durante un tiempo df, lo que conduce a una disminucién del volumen de
dislocaciones libres en la matriz. Esto, conduce a su vez a un ablandamiento adicional que se ha

de afiadir en el término de ablandamiento.

d — podD
_pz(U—Qp)é—3p pO—cuandopSpo
dt D dt

d_Ft) = (U - Qp)é cuando p < py

Donde U es el término de endurecimiento y {2 el término de ablandamiento causado por la

restauracion dindmica.
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1.6.2 Modelado de la etapa de recristalizacion dinimica

Si bien el mecanismo de recristalizacion dindmica se ha estudiado notablemente desde un
punto de vista mecéanico, no lo ha sido del todo desde el punto de vista metalirgico y, por lo
tanto, ello hace que no exista una gran concordancia en los diversos modelos propuestos en
literatura [43, 216-222] en la determinacion de una ecuacion evolutiva para la recristalizacion
dindmica. No obstante, a la hora de modelar la curva de fluencia es posible evitar esta
incertidumbre [39, 183], tratando a dicho mecanismo de ablandamiento como un proceso de
transformacion de estado so6lido. En este caso, la cinética de recristalizacion dinamica puede
expresarse por la ecuacion clasica de Avrami asumiendo que el ablandamiento de las curvas de
fluencia es proporcional a la fraccion en volumen recristalizado (X). Asi, la ecuacidon constitutiva

que se aplica después del inicio de la recristalizacion dinamica es la siguiente:
0 = 05— (05 = Og5) ¥ X tev tovter oot et et et ete v e en vt et et e e e ten ene ste st e ten een een eeeeenee e (1.16)

Donde o, es el esfuerzo de estado estable a grandes deformaciones y X es la fraccion de
volumen recristalizado, la cual a su vez sigue la cinética de la ecuacion de Avrami, de la siguiente

manera:
X =1 = eXP(—BtR) oot e s e e et et et e e ettt e e e e e et et s s e (117)

Donde X es la fraccion de volumen recristalizado en un tiempo dado ¢, B y k son
constantes asociadas con el mecanismo y geometria de la nucleacion (k) y con la velocidad de
nucleacion y crecimiento (B). Es habitual definir la cinética de la recristalizacion en términos del
tiempo necesario para el 50% de recristalizacion (tsge,). Puesto que exp (-0.693) = 0.5, la

ecuacion (1.17) se transforma en:
X =1 = eXp(—0.693(t/t5005)") v cer wer ver ver er et e et et ean eer eer ees en e s st een enn enn enneen e o (1.18)

De manera que tsgo, y B estan relacionadas como indica la ecuacién (1.19):

1
0.693\k
) R RTEOTRTURN ¢ I L)

tave = (5
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Se ha reportado [34, 211, 223] que t5q¢, depende de las condiciones experimentales y de

la propia estructura o tamaio de grano inicial (d,), de la forma siguiente:

tsgy, = B *x €™ xdl' x exp (%;C) PP PPRPRRPRTY (& 89210 )|

Donde B, m, n son constantes, Q,.. €s la energia de activacion para la recristalizacion y R
la constante universal de los gases. Sabiendo que los ensayos se realizan a velocidad de

deformacion (€) constante, la ecuacion (1.17) se puede expresar en términos de deformacion:

X=1-exp (—B (s — g”)k> OSSPSR -2 )

&

Donde ¢, es la deformacion correspondiente al esfuerzo maximo. Del mismo modo la

ecuacion (1.21) se transforma en:

E— & k
X=1-exp|—0.693 (—p> RN ¢ 7
€500 — &p

Sustituyendo esta expresion de la fraccion de volumen recristalizado en la ecuacion

(1.14), se obtiene la siguiente expresion que solo es valida para € > .

o =0, — (0, — 045) [1 — exp (—0.693 (E — gp)k>l T RRTUEEI ¢ B2 )

&

El uso de las ecuaciones (1.13), (1.20) y (1.23) permitird la modelizacion de la curva de

fluencia, haya o no recristalizacion dindmica.

1.6.3 Modelado de la etapa de estado estable
1.6.3.1 Modelos basados en el comportamiento mecanico

En materiales de alta energia de falla de apilamiento, la restauracion dindmica es muy
eficaz y ocurre con cierta rapidez evitando la recristalizacion dindmica, por lo que los esfuerzos

de fluencia aumentan rapidamente a valores relativamente bajos de deformacion. Sin embargo, en
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materiales de baja energia de falla de apilamiento la restauracion dindmica es poco eficaz, la
densidad de dislocaciones (p) se mantiene alta, lo que permite el inicio de la recristalizacion
dindmica. En los dos casos, el esfuerzo de pico (0,) y el de estado estable (gs) se puede
relacionar con la temperatura y la velocidad de deformacion con las ecuaciones potencial o

exponencial siguientes [36]:

E=Axal xexp (%) A SRS @ 197227 3
€ =A"*exp(B * gg) * exp (%) S S I VRR VR PNPTPPIVIRITY @ 0971 )

Donde A4, A" y [ son constantes del material, n es el exponente de creep, Q la energia de
activacion y R la constante universal de gases. La ecuaciéon (1.24) es valida a bajos valores de
esfuerzos mientras la ecuacién (1.25) se cumple a altos esfuerzos. Garofalo [224] en condiciones
de creep, y Sellars y Tegart [225] en condiciones de conformado en caliente propusieron una
expresion mas general que describiera el comportamiento a fluencia a bajos y altos valores de

tensiones, como sigue:

§=A""[senh(a-os)|"" (;—g) cet eee et ree e e en een ten eae e e ten een een ene nee e e nen een ene ene nee s (1.26)

Siendo A”" una constante del material y @ la tension inversa que marca el cambio de
comportamiento de potencial a exponencial. Para « - g5, < 0.8, la ecuacion (1.24) es equivalente
a la ecuacion (1.26), mientras la ecuacion (1.25) es valida cuando a - o5 > 1.2. a, n 'y 8 estan

relacionadas de la forma siguiente:

B = Q" Thet e s ot et et e e et et e e e e s e e e e s e e nne ee een e e nne een een e nnenne een een (L 27)

La ecuaciéon (1.26) ofrece una descripcion completa del comportamiento en un amplio

intervalo de esfuerzos.
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1.7  Cinética de transformacion de fases bajo enfriamiento continuo de aceros

avanzados de alta resistencia.

En la practica, los aceros se enfrian casi siempre desde la regioén austenitica hasta la
temperatura ambiente, de manera que la temperatura desciende continuamente; la velocidad de
enfriamiento es fundamental para determinar la naturaleza de los productos de descomposicion
anisotérmica de la austenita. En el enfriamiento continuo de aceros avanzados de alta resistencia
de bajo contenido de carbono pueden aparecer, en funcién de la velocidad de enfriamiento fases

tales como ferrita-perlita, bainita y martensita [1, 87-89, 103].

1.7.1 Transformacion ferritico-perlitica

Cuando el enfriamiento se da en condiciones de equilibrio o muy aproximado, el producto
que se genera por descomposicion anisotérmica de la austenita es una estructura ferritico-
perlitica. La ferrita transformada puede ser del tipo alotriomorfica o idiomorfica [226]. La ferrita
alotriomorfica es la variedad de la ferrita que se forma a mas altas temperaturas por debajo de la
temperatura Aes (temperatura de equilibrio superior entre ferrita y austenita) del diagrama de
fases, es decir con menores subenfriamientos. La palabra alotriomorfico procede del griego y su
significado es “forma extrafia”. En efecto, aunque la ferrita alotriomorfica es una fase cristalina
en estructura interna, su aspecto microestructural no lo parece. La superficie que limita
microestructuralmente el cristal no es regular y no representa la simetria de su estructura interna.
La ferrita alotrimorfica nuclea en el limite de grano austenitico y crece a lo largo del mismo a
una velocidad superior a como lo hace en direccion normal al plano de frontera; asi su forma esta
fuertemente influenciada por la existencia de fronteras y no refleja microestructuralmente su
propia simetria cristalina. Al contrario de la ferrita alotriomorfica, la idiomorfica nuclea de forma
intragranular, generalmente en las inclusiones u otros lugares de nucleacion heterogéneos y
presenta una morfologia equiaxial que si recuerda de alguna forma su simetria. El tipo, tamafio y
morfologia de la estructura ferritica transformada depende en gran medida de la composicion
quimica del acero. En ese sentido, se ha comprobado que las adiciones de boro al acero
promueven la formacion de ferrita idiomorfica del tipo acicular y decrece la presencia de la

ferrita alotriomorfica, tal como se esquematiza en la Figura 1.18 [92].
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Figura 1.18 Tipos de ferrita presentes en funcion del contenido de boro, (a) Acero sin boro, (b)
Acero con 20 ppm de B y (¢) Acero con 40 ppm de B [92].

La perlita (microconstituyente formado por ferrita y Fe;C), se puede presentar bajo dos
morfologias diferentes: perlita globular, constituida por carburos esferoidales en una matriz
ferritica producida por enfriamientos extremadamente lentos, y perlita laminar, formada por
laminas intercaladas de ferrita y carburos, para velocidades de enfriamiento superiores a las
anteriores. La descomposicion de la austenita para formar perlita también ocurre por nucleacion y
crecimiento. En casi todos los casos la nucleacion tiene lugar de forma heterogénea. Si la
austenita fuese homogénea de composicion uniforme la nucleacioén ocurriria casi exclusivamente
en los limites de granos. Cuando no es homogénea, sino que tiene gradientes de concentracion y
contiene particulas de carburos, la nucleacion de la perlita puede ocurrir tanto en los limites de

grano de la austenita como en el interior de los mismos [87].
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En el mecanismo de formacion de la perlita no se tiene referencia clara de si el primer
paso es la aparicion de una pequefia zona de carburos o de ferrita. Segiin Mehl [227] el nucleo
activo es una pequeia particula de carburo que se forma en el limite de un grano de austenita y
crece hacia el interior. Segun se desarrolla esta pequefia particula, en longitud y grosor capta
atomos de carbono de la austenita sobre cada lado de la misma; como consecuencia, desciende la
concentracion de carbono de la austenita en contacto con los carburos. Cuando la composicion de
la austenita cercana a dichos carburos alcanza un valor mas o menos fijo, la ferrita se nuclea y se
desarrolla a lo largo de la superficie de los carburos. Como la ferrita contiene muy poco carbono
en solucidn, su desarrollo continuo esta asociado con una acumulacion de carbono en la intercara
ferrita-austenita. Esta acumulacion continua hasta que se nuclea una nueva particula de carburo.
El desarrollo de esta nueva particula inducira, a su vez, la formacién de una nueva zona de ferrita.
Dicha secuencia del mecanismo de formacion de la perlita se ilustra en la Figura 1.19. En el caso
de la perlita laminar, la temperatura a la cual se transforma la austenita tiene un efecto importante
sobre la separacion interlaminar; de esta separacion depende la dureza de la estructura resultante:
a una separacion menor corresponde mayor dureza. La velocidad de formacion de la perlita es
también una funcion de la temperatura. A temperaturas justamente por debajo de la eutectoide la

velocidad de desarrollo aumenta rapidamente con la disminucion de la temperatura.

En general, el Mn, Ni y Cr son los elementos que tienen mads influencia sobre las

temperaturas de formacion de la ferrita y de la perlita [88].
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Figura 1.19 Esquema ilustrativo del mecanismo de formacion de la perlita [227].

1.7.2 Transformacion bainitica

Cuando en una aleacion Fe-C hipoeutectoide (aceros con menos del 0.8%C en peso) el
enfriamiento desde la fase austenitica es relativamente rapido (lo suficiente para evitar la
formacion de perlita pero no demasiado rapido para formar martensita), o mejor aln, si éste
procede rapidamente hasta unos 250-550 °C y luego se mantiene dicha temperatura durante un
periodo de tiempo adecuado, no se produce la transformacion de equilibrio, sino la denominada

transformacion bainitica [87, 89].

La bainita es un micro-constituyente formado por finos agregados de placas o agujas de
ferrita y particulas de cementita (Fe;C), las cuales presentan propiedades mecanicas intermedias
entre estructuras perliticas y martensiticas [89]. La bainita se diferencia netamente de la perlita
no so6lo por el mecanismo actuante durante la transformacion, sino por la distribucion de las fases,
su composicion, y lo mas importante, por sus propiedades: elevada dureza y tenacidad. Cuando

se efectlia un enfriamiento répido desde el campo austenitico, la difusidon no actia en razon del
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corto tiempo, o lo hace en forma muy restringida. Entonces, se mantiene austenita sin transformar
a temperaturas 200 a 300°C por debajo de la de equilibrio del diagrama Fe-C. Esta austenita
subenfriada es inestable, y en esta situacion, la ferrita, que es la fase estable a esa temperatura,
esta en Optimas condiciones para nuclear en bordes de grano de la austenita y crecer. Debido al
subenfriamiento alcanzado, el proceso es rapido y, como la difusion es muy lenta por la baja
temperatura del sistema, no puede efectuar el transporte del carbono necesario para que la ferrita
crezca con el contenido de equilibrio (<0.025%), resultando sobresaturada. Entonces, al mismo
tiempo que crece, segrega parte del exceso de carbono, que a su vez precipita como Fe;C. El
crecimiento de la ferrita se desarrolla en forma de placas o agujas. El mecanismo no esta claro,
pero se admite que puede darse por cizallamiento de los planos (transformaciéon martensitica),
seguido de difusion. La precipitacion de la cementita es ligeramente distinta segln sea el nivel de
temperatura al que ocurra la transformacion. Dentro del rango habitual, las temperaturas mas
elevadas dan lugar a la bainita superior (rango de temperaturas de 550 a 400 °C). Como se
esquematiza en la Figura 1.20, en ella la precipitacion de la cementita se produce esencialmente
en la interfase en la medida que ésta se desplaza durante el crecimiento de la ferrita. Las
particulas de Fe;C quedan alineadas siguiendo aproximadamente las normales a las sucesivas
posiciones de la interfase. El aspecto final es semejante a la pluma de un ave, por lo que se le
denomina bainita superior o plumasea. Las particulas precipitadas son muy finas, aunque de
mayor tamafio que las que se producen a temperaturas inferiores. A temperaturas mas bajas (250-
400 °C), se forma la bainita inferior. Para este caso, la ferrita crece como agujas més que como
placas, y la cementita precipita esencialmente en el interior de esas agujas, con una distribucion

mas fina y homogénea.

Tanto la bainita como la ferrita acicular se forman en el mismo rango de temperaturas, sin
embargo, la principal diferencia entre ambas fases esta en su nucleacion: mientras la bainita
nuclea en los limites de grano, la ferrita acicular lo hace en inclusiones no metalicas presentes en

el acero [228, 229].

El efecto del boro sobre la descomposicion continua de la austenita también indica que la
transformacion bainitica es promovida por el incremento en la segregacion del boro a lo largo de

los limites de grano de la austenita antes de la transformacion austenita-ferrita [230].
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Figura 1.20 Representacion esquematica de la transicion de bainita superior a inferior [87].

En resumen, a excepcion de la transformaciéon martensitica que se explicara a
continuacion, todas las transformaciones en estado solido son consideradas transformaciones por
nucleacion y crecimiento, caracterizadas por el hecho de que su cinética estd subordinada al
desarrollo de gérmenes de una o varias fases nuevas, dispersas en el seno de la fase austenitica
primitiva. El desarrollo de estas transformaciones estd sometido a difusion y estructuralmente
dichas transformaciones no mantienen relaciones cristalograficas privilegiadas entre la fase

inicial y la fase final.

1.7.3 Transformacion martensitica

La martensita, llamada asi en honor al metalurgista Adolf Martens, es el
microconstituyente por excelencia de los aceros al carbono templados. Es una solucion solida
sobresaturada de carbono en la red de hierro o [87—89]. Tiene una estructura microscopica
acicular, formando agujas cruzadas con angulos de 60° y cristaliza, dependiendo de la
composicién quimica, en el sistema cubico o tetragonal. Si bien no es exclusiva de los aceros, en
éstos se tiene el campo de aplicacion mas difundido. En aceros con poco menos de 0.25%C en
peso, la austenita de estructura cubica centrada en las caras (FCC, Face-Centered Cubic) se

transforma mediante un enfriamiento extremadamente rapido en una estructura de martensita
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cubica centrada en el cuerpo (BCC, Body-Centered Cubic). En aceros de mas alto carbono, la
reaccion martensitica ocurre al transformarse la austenita FCC a martensita tetragonal centrada en
el cuerpo (BCT, Body-Centered Tetragonal); el sistema procura adoptar la red BCC, pero el
excesivo contenido de carbono cuyos atomos siguen ocupando los huecos octaédricos, la
tetragonalizan. El resultado puede considerarse una ferrita muy sobresaturada en carbono. Dicha
transformacion se diferencia de las de nucleacion y crecimiento tanto desde el punto de vista de
la cinética como desde el punto estructural. La transformacion de la austenita en martensita es
adifusional y los cristales de la nueva fase crecen de manera casi instantanea, siguiendo ciertas
direcciones privilegiadas de la fase inicial, con la que existe una relacion de orientacion
semejante a la producida en las maclas. Esquematicamente el mecanismo de plegamiento de la
red de la austenita para formar la martensita es debido a un doble cizallamiento de la red y, lo que
implica unicamente pequenos desplazamientos atomicos, sin cambios relativos de las posiciones
de los atomos. Cada aguja o placa de martensita se produce instantdneamente en su tamafio y
magnitud final y la transformacion continta con la formacion de otras nuevas sin la intervencion
de mecanismos de crecimiento. El tamafo de cada aguja de martensita dependera exclusivamente

de impedimentos tales como bordes de grano, inclusiones y/o precipitados.

Por aceleracion del enfriamiento es imposible impedir la transformacion martensitica; al
contrario de lo que ocurre en la transformacion de la austenita en otras fases, la transformacion
martensitica comienza a la temperatura M, (temperatura de inicio de transformacion martensitica)
de manera practicamente instantanea. Al llegar a la temperatura M,, se forman agujas de
martensita en grupos, pero esta transformacion solo progresa en el curso del enfriamiento; si el
enfriamiento se detiene y el acero se mantiene a una temperatura constante, la transformacion se
interrumpe y solo por un nuevo descenso de la temperatura pueden producirse sucesivos
plegamientos, reanuddndose asi la transformacion. Esto indica que la transformacién martensitica
es una transformacion anisotérmica que se desarrolla en funcion de la temperatura alcanzada. El
porcentaje de transformacion, es decir, la fraccion de volumen de martensita formada, es,
esencialmente funcion de la temperatura alcanzada en el enfriamiento y este porcentaje aumenta a
medida que la temperatura disminuye. Cuando desciende la temperatura de una aleacion
susceptible de sufrir una transformacion martensitica, se atraviesa por una temperatura de

equilibrio que separa las zonas de estabilidad de dos fases diferentes. Por debajo de esta
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temperatura, la energia libre de la aleacion disminuye si la transformacion se realiza desde una
fase estable a elevadas temperaturas a otra estable a bajas temperaturas. Esta diferencia en la
energia libre es la fuerza impulsora fundamental de la transformacion martensitica. Por tanto, la
condicion necesaria para que se produzca la transformacion martensitica en el acero, es que la
energia libre de la martensita sea inferior a la de la austenita. Por otra parte, como esta
transformacion requiere vencer fuerzas de superficie y de deformacién importantes, para que se
produzca la misma serd necesaria una energia adicional que se consigue a través del
subenfriamiento por debajo de la temperatura 7 de la Figura 1.21 donde la energia libre de la
austenita y de la martensita es igual. Este subenfriamiento implica que la transformacion no

comience hasta una temperatura M; que puede llegar a ser hasta 200 K inferior a 7, [231].

Fuerza impulsora

Energia libre

Ms Ta

Temperatura

Figura 1.21 Energias libres de austenita (y) y martensita (a) [231].

De forma general y esquematica, en la transformacion martensitica, el movimiento de los
atomos se produce de tal manera que el desplazamiento de un atomo respecto a sus vecinos, €s
inferior a la distancia interatomica. Las plaquetas martensiticas como las maclas de deformacion
se obtienen por un mecanismo de cizallamiento que implica la existencia de relaciones
especificas de orientacion entre la parte maclada y el resto del cristal. Sin embargo, en las maclas,
el cizallamiento y las relaciones de orientacion son tales que la region maclada tiene una
estructura cristalina idéntica a la del cristal del que procede, mientras que en las transformaciones
martensiticas, la estructura cristalina de las plaquetas transformadas es diferente de la estructura

de la fase madre. Para entender de mejor manera la formacion de la martensita en los aceros hay
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que tener en cuenta la teoria propuesta por Wechsler et al. [232], los cuales demostraron que las
caracteristicas cristalograficas de las transformaciones martensiticas pueden ser completamente

explicadas en términos de las tres deformaciones basicas siguientes:

» Distorsion de Bain, la cual forma la red final partiendo de la red original.
» Deformacion por cizallamiento, la cual mantiene la simetria de la red (no cambia la
estructura cristalina).

> Rotacion de la red transformada.

1.7.3.1 Efecto de la composicion quimica sobre la transformacion martensitica

La transformacion martensitica se ve también afectada por los elementos de aleacion
presentes en el acero. Tanto las temperaturas M, y M, de comienzo y final de transformacion
martensitica son funcidon del contenido de carbono en el acero, tal como se representa en la
Figura 1.22. Debido a su importancia, la influencia de la composicion quimica sobre la
temperatura M; ha sido extensamente reportada en la literatura para aceros de baja aleacion y

varias ecuaciones empiricas han sido propuestas [233-235].

Temperatura, °C

% Carbono

Figura 1.22 Efecto del contenido de carbono en el acero sobre las temperaturas de inicio (M;) y
final (M)) de transformacion martensitica [87].

Por otro lado, se ha demostrado que la segregacion a los limites de grano austeniticos de
elementos microaleantes tales como Mo, Nb, V y Ti, suprimen o retardan por efecto de arrastre

de soluto la formacion de fases blandas como la ferrita y perlita, aumentando con ello la
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templabilidad de los aceros [90]. Este mismo efecto ha sido observado al adicionar al acero
pequeftios porcentajes de boro [91, 92]. El boro ejerce un efecto de aumento de la templabilidad
debido a que tiende a desplazar las curvas de transformacion de fase hacia la derecha (Figura
1.23), abriendo el campo de la austenita metaestable, favoreciéndose la obtencion de estructuras
martensiticas. Es probable que este efecto sea debido a la reduccion de la energia interfacial
cuando el boro segrega a los limites de grano de la austenita, provocando que estos pierdan
efectividad como sitios para la nucleacion heterogénea de la ferrita. Otros investigadores [95]
atribuyen el aumento de la templabilidad a la precipitacion de particulas de boro sobre las
fronteras de grano austeniticas, los cuales dificultan la nucleacion de la ferrita en la interfase

precipitado-matriz.

Temperatura, °C

Tiempo, s

Figura 1.23 Representacion esquematica de la influencia del boro sobre el comportamiento de
transformacion de fase [92].

Del mismo modo, est4 bien establecido que las propiedades de dureza de la martensita de
los aceros (solo superadas por la cementita) son funcioén del contenido de carbono en solucion. El
grado de deformacion interna de la red del hierro a es directamente proporcional a la cantidad de
atomos de carbono en posiciones intersticiales en la misma [87]. La Figura 1.24, producto de la
sintesis hecha por Krauss [236] resume los resultados de un elevado nimero de trabajos relativos
a la medida de la dureza de aceros martensiticos con diferentes contenidos en carbono. Se
observa que para contenidos de carbono superiores a 0.7 %, la dureza deja de aumentar debido a
que la transformacion de la austenita en martensita a la temperatura ambiente no es completa; la

temperatura My es inferior a la temperatura ambiente.
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Figura 1.24 Evolucion de la dureza de la martensita en funcion del contenido de carbono en el
acero [236].
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CAPITULO 2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

En el presente capitulo se describen de manera general los materiales utilizados, los

trabajos experimentales llevados a cabo, asi como los equipos y los métodos de caracterizacion

empleados. El diagrama de flujo correspondiente al procedimiento experimental se muestra en la

Figura 2.1.

Disefio y Fabricacion de los aceros A-
UHSS NiCrVCu microaleados con boro.

A 4

Caracterizacion  metalografica y
mecénica: M.O y ensayos de traccion.

y

Determinacién de tamafio
de grano austenitico

A 4

Analisis termodinamico
mediante FactSage.

y

Magquinado de probetas para los ensayos.

\ 4

A 4

Ensayos de tracciéon en
caliente.

Ensayos de relajacion
de esfuerzos.

Ensayos de compresion
en caliente.

Ensayos de dilatometria:
enfriamiento continuo.

A 4

A 4

Analisis de curvas de
fluencia.

Determinacion de los
diagramas PTT.

Determinacion de los
parametros para la DRX.

Analisis  metalografico:
M.O y SEM.

\ 4

l

Determinaciéon de la
ductilidad en caliente.

Analisis de precipitados
por replica de carbono.

Determinacién de las
ecuaciones constitutivas.

Ensayos de microdureza
Vickers.

l

Analisis  metalografico:
M.O y SEM.

Modelado de las curvas Caracterizacion (TEM)

de fluencia.

Determinaciéon de los
diagramas CCT.

Figura 2.1 Diagrama de flujo del procedimiento experimental.
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2.1 Fabricacion de los aceros avanzados de ultra-alta resistencia (A-UHSS)

Para la realizacion del presente proyecto de investigacion se utilizaron seis aceros
experimentales de bajo contenido de carbono (0.1%) NiCrVCu microaleados con diferentes
cantidades de boro (14, 33, 82, 126 y 214 ppm). Los aceros fueron fabricados en el laboratorio de
fundicion del Instituto de Investigaciones Metalargicas de la Universidad Michoacana de San
Nicolas de Hidalgo, utilizando un horno de induccién con capacidad de carga maxima de 250 kg.
La denominacién y composicion quimica de los aceros, asi como las relaciones de B:N y Mn:S
calculadas se muestran en la Tabla 2.1. La composiciéon quimica base es 0.15%C-0.50%Cu-
1.31%Cr-2.44%Ni-0.22%V (acero B0). Con la intencién de evaluar el efecto individual del boro,
el porcentaje del mismo fue variado en los aceros B1-BS5. Las relaciones de Mn:S actual (Mn:S),
y critica (Mn:S),, calculadas usando el modelo desarrollado por Toledo et al. [237] (ecuacién

2.1) se exponen también en la Tabla 2.2.
(M1:8) . = 13458707034 e et et et et e et et et et et e et et s et e e et een et e e (221)

Tabla 2.1 Composicion quimica de los aceros (% peso).

Acero C Mn Si S P Cu Cr Ni \% Al N B B:N | Mn:S

B0 0.150.40 | 042 | 0.02 | 0.013 ]| 0.52 | 1.31 | 2.44 | 0.22 | 0.0026 | 0.0091 0 - 19

B1 0.12 | 0.40 | 0.40 | 0.02 | 0.012 | 0.51 | 1.31 | 2.38 | 0.22 | 0.0040 | 0.0100 | 0.0014 | 0.14 | 20

B2 0.11 | 0.41 | 0.43 | 0.01 | 0.007 | 0.46 | 1.33 | 2.26 | 0.24 | 0.0048 | 0.0082 | 0.0033 | 0.40 | 29

B3 0.11 | 0.40 | 0.35 | 0.02 | 0.012 | 0.51 | 1.30 | 2.37 | 0.22 | 0.0030 | 0.0086 | 0.0082 | 0.95 | 20

B4 0.10 | 0.40 | 0.33 | 0.01 | 0.011 | 0.49 | 1.30 | 2.30 | 0.22 | 0.0036 | 0.0079 | 0.0126 | 1.59 | 21

BS 0.09 |1 041|029 | 0.02 | 0.012 | 0.50 | 1.30 | 2.42 | 0.22 | 0.0031 | 0.0087 | 0.0214 | 2.46 | 20.5

Tabla 2.2 Relaciones de Mn:S actual (Mn:S), y critica (Mn:S). de los aceros.

Acero (Mn:S), (Mn:S), (Mn:S),/(Mn:S),
BO 19 28 0.68
B1 20 29 0.69
B2 29 40 0.72
B3 20 29 0.69
B4 21 31 0.68
BS 20.5 29 0.70

El andlisis quimico de los aceros fue realizado en los laboratorios de la Planta Aceria-
Laminacion DEACERO S.A. de C.V. de Celaya, Gto. (México), y corroborado en el Laboratorio

Quimico del Centro Tecnologico de Manresa (Espana).
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2.2 Caracterizacion metalografica y mecanica en condicion de laminacion en caliente y

temple.

Para la caracterizacion metalografica y mecanica, primeramente los lingotes de acero
fueron cortados y austenizados a 1200 °C durante tres horas, seguido de un proceso de
laminacion hasta alcanzar un nivel de deformacion del 80%. El equipo utilizado fue un laminador
reversible de laboratorio 7T.J. Pigott-Engineers con capacidad de anchos de 40 cm y carga de 50 t.
La deformacion plastica se finalizé a 950 °C para todos los aceros y las placas fueron enseguida
templadas en agua a temperatura ambiente. La caracterizacion metalografica se llevo a cabo por
microscopia electronica de barrido (SEM, Scanning Electron Microscopy) en un equipo JEOL
JSM 6400. Para el revelado de la microestructura se siguié la técnica convencional de
preparacion de muestras de previo desbaste burdo con lijas de carburo de silicio, pulido fino con
pasta de diamante de alta concentracion y ataque quimico por inmersion en una solucion de nital
al 2%. Por su parte, la caracterizacion mecanica se efectudé mediante ensayos de traccion uniaxial
a temperatura ambiente en probetas cilindricas de 6.35 mm de diametro y una longitud de prueba
de 25.4 mm, maquinadas bajo la misma condicion de procesado termomecénico de los aceros y
de acuerdo a lo estipulado por la especificacion ASTM E-8 para probetas de tamafio reducido
[238]. Las pruebas se llevaron a cabo usando una maquina universal de ensayos de traccion
INSTRON 5585H con celda de carga de 100 kN a velocidad constante del cabezal movil de 0.01

mm-s”' hasta la fractura.

2.3 Determinacion del tamafio de grano austenitico inicial

La determinacion del tamafio de grano austenitico de partida se realizd por medio de
microscopia optica. Para el revelado de los limites del grano, muestras de los aceros en condicion
de temple en agua se prepararon y atacaron quimicamente por inmersion, utilizando un reactivo a
base de solucion sobresaturada de acido picrico, jabon liquido (como agente humectante tenso-
activo) y algunas gotas de acido clorhidrico. El ataque quimico se aplicd en caliente a una
temperatura media de 80 °C durante un tiempo aproximado de 60 segundos. El registro de las
microestructuras se llevo a cabo en un banco metalografico Nikon Epiphot 300 y la medicion del
tamafio de grano austenitico promedio se llevo a cabo con el software de analisis de imagen

Sigma Scan Pro 5. El ciclo del tratamiento térmico de temple se muestra en la Figura 2.2.
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Figura 2.2 Ciclo térmico de tratamiento de temple.

2.4 Analisis termodinamico mediante FactSage

Para la prediccion de las distintas fases o precipitados que pudieran formarse durante los
diferentes ensayos, tomando en cuenta la composicion quimica real y temperaturas alcanzadas, se
llevo a cabo un analisis termodinamico de prediccion de fases en equilibrio utilizando el software
comercial FactSage (Figura 2.3), el cual esta basado en un completo sistema de base de datos de

termodindmica quimica.

Figura 2.3 Programa FactSage 6.1 empleado en el célculo termodindmico.
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2.5 Ensayos de traccion en caliente

Con el objetivo de estudiar el efecto de las adiciones de boro sobre la ductilidad en
caliente de los aceros, se llevaron a cabo ensayos de traccion uniaxial a diferentes temperaturas
(650, 700, 750, 800, 900 y 1000°C) y una velocidad de deformacion constante de 0.001 s™'. Para
ello, probetas cilindricas de tamafio reducido de 6 mm de diametro y una longitud de prueba de
30 mm, extraidas de los diferentes aceros en condicion de colada fueron maquinadas de acuerdo a
la norma ASTM E 21-92 [239]. El ciclo termomecanico utilizado consistidé en un calentamiento
de las probetas a 1100 °C durante 15 minutos con el fin homogenizar la fase austenitica y
obtener un tamano de grano inicial similar. Posteriormente, las muestras fueron enfriadas hasta
la temperatura de ensayo donde se mantuvieron por espacio de 5 minutos con el fin de
homogenizar la misma antes de aplicar la deformacion. Inmediatamente después de la rotura las
muestras fueron templadas con una corriente de Argéon. Todo el ciclo termomecanico se

esquematiza en la Figura 2.4.

1100°C _
1000
IDDDC}'IFTI-IFI ao0
L=
. T °c _| 80D
Ha 750
*E | ¢ = 0.00157 | 700
5 ! ! 650
o : .
E ! !
m 1
- ! :
]
! !
! | =
| ! 3
! | =
15 min. i S min. | L

Tiempo, minutos

Figura 2.4 Ciclo termomecénico para los ensayos de traccion en caliente.

Tomando en cuenta que son seis aceros bajo estudio, en total se realizaron 36 ensayos de

traccion en caliente. La matriz experimental se muestra en la Tabla 2.3.
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Tabla 2.3 Matriz experimental para ensayos de traccion en caliente.

ACERO TEMPERATURA, °C VELOCIDAD DE DEFORMACION (¢), s
BO 650, 700, 750, 800, 900, 1000 0.001
B1 650, 700, 750, 800, 900, 1000 0.001
B2 650, 700, 750, 800, 900, 1000 0.001
B3 650, 700, 750, 800, 900, 1000 0.001
B4 650, 700, 750, 800, 900, 1000 0.001
B5 650, 700, 750, 800, 900, 1000 0.001

Una vez efectuados los ensayos, el porcentaje de reduccion de area (%RA) de las probetas
fracturadas fue considerado como la medida de la ductilidad. A partir del didmetro inicial de la
probeta (D;) y el diametro final (Dy), los valores de %RA se calcularon mediante la siguiente

relacion:

2 2
O/R A — u __________________________
6R. A = ——7— ] x 100 (2.2)

l

2.5.1 Equipo utilizado para ensayos de traccion en caliente

Los ensayos de traccion en caliente se llevaron a cabo con una maquina universal
INSTRON modelo 4507, en el departamento de Ciencia de los Materiales e Ingenieria
Metalurgica de la Universidad Politécnica de Cataluiia, Barcelona, Esparia. Dicha maquina esta
equipada con un sistema de calentamiento por radiacion cilindrico y un sistema de mordazas de
molibdeno y disefio especial que permiten elevar y mantener la temperatura de la probeta durante
el ensayo. Dispone también, de un sistema informatico que controla el equipo y procesa la
informacion obtenida durante el ensayo. El sistema de calentamiento estd formado por un horno
modelo E4 Quad FElliptical Heating Chamber, constituido por cuatro ldmparas infrarrojas con
filamentos de tungsteno y cuatro reflectores elipticos de aluminio que distribuyen la energia
generada por las lamparas. El equipo dispone también de un sistema de refrigeracion a base de
flujo de gas argdén y un panel de control al que se conecta un termopar tipo K (Termopar PM
1820) que permite el control y registro de la temperatura de los ensayos. Las mordazas fueron
disefiadas para ser maquinadas en 7ZM-VAC, una aleacion de molibdeno (0.5% Ti, 0.1% Zr y

resto de Mo) fundido al vacio por arco eléctrico. Su principal caracteristica es que mantiene las
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propiedades mecanicas (modulo elastico y resistencia a la traccion) a altas temperaturas. El
problema de esta aleacion es que sublima a altas temperaturas al entrar en contacto con oxigeno,
por lo que es muy importante mantener una atmosfera inerte durante la realizacion de los
ensayos. Esta atmdsfera se consigue mediante la circulacion de argén de alto grado de pureza a
través de un tubo de cuarzo que protege todo el sistema. En la Figura 2.5 se muestran la maquina

universal de ensayos mecanicos utilizada y accesorios complementarios.

Figura 2.5: (a) Maquina universal de ensayos mecanicos INSTRON 4507, (b) consola de control,
(c) horno de radiacion E4 Quad Elliptical Heating Chamber, (d) y (¢) mordazas de TZM-VAC, (f)
tanque de suministro de Ar, (g) tubo de cuarzo, (h) sistema de temple, (i) probeta de compresion,
(j) ldmparas infrarrojas y (k) probeta de traccion.
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2.5.2 Caracterizacion metalografica SEM-EDS

Para el estudio fractografico de las probetas ensayadas a traccion en caliente se utilizo
también microscopia electronica de barrido, para lo cual las superficies de fractura, tras ser
limpiadas en etanol por ultrasonido, se examinaron en un equipo JEOL JSM 7001F. Finalmente,
la seccion longitudinal transversal de las probetas, incluyendo las puntas de fractura fueron
analizadas bajo la misma técnica y, la naturaleza quimica de precipitados e inclusiones no
metalicas se establecid por energia dispersiva de rayos-X (SEM-EDS, Energy-Dispersive X-ray

Spectrometry), usando un voltaje de aceleracion de 15 kV.

2.6 Ensayos de compresion en caliente

Con el proposito de estudiar el efecto del contenido de boro sobre el comportamiento de
fluencia en caliente de los aceros, se efectuaron ensayos de compresion uniaxial a diferentes
temperaturas y diferentes velocidades de deformacion, usando el mismo equipo INSTRON 4507.
Para tal efecto, probetas cilindricas de 7 mm de diametro y 11 mm de longitud, extraidas de los
distintos aceros en condicion de colada fueron maquinadas en concordancia con la norma ASTM
E 8-00M [240]. Primeramente, las probetas fueron calentadas hasta 11000 °C para su
austenizacion con un tiempo de permanencia de 15 minutos. A continuacion, se enfriaron hasta la
temperatura de ensayo (950, 1000, 1050 y 1100 °C) donde se mantuvieron otra vez por espacio
de 5 minutos antes de efectuar la deformacion, la cual fue de aproximadamente 80% (¢ = 0.8) a
tres diferentes velocidades de deformacion (0.001, 0.01 y 0.1 s™1). Una vez terminado el ensayo
de compresion las probetas fueron templadas inmediatamente en agua. Dos laminas delgadas de
tantalo recubiertas con una pelicula de nitruro de boro se utilizaron como lubricantes para
minimizar los efectos de friccion y el subsecuente abarrilamiento de las probetas. Todo el ciclo

termomecanico se esquematiza en la Figura 2.6.

Tomando en cuenta las diferentes variables de ensayo, en total se realizaron 72 ensayos de

compresion en caliente, 12 para cada acero. La matriz experimental resultante se muestra en la

Tabla 2.4.
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Temperatura, °C
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Figura 2.6 Ciclo termomecanico para los ensayos de compresion en caliente.

Tabla 2.4 Matriz experimental para ensayos de compresion en caliente.

ACERO

TEMPERATURA, °C

VELOCIDAD DE DEFORMACION, s™

BO

950

1000
1050
1100

0.1,0.01, 0.001

Bl

950

1000
1050
1100

0.1, 0.01, 0.001

B2

950

1000
1050
1100

0.1, 0.01, 0.001

B3

950

1000
1050
1100

0.1, 0.01, 0.001

B4

950

1000
1050
1100

0.1,0.01, 0.001

BS

950

1000
1050
1100

0.1, 0.01, 0.001

80




Capitulo 2 Procedimiento experimental

2.6.1 Determinacion del inicio de la recristalizacion dinamica

El método desarrollado por Poliak y Jonas [45, 241, 242] y subsecuentemente
simplificado por Najafizadeh y Jonas [243], fue utilizado para identificar las condiciones criticas
de esfuerzo y deformacion (o, . ) asociadas con el inicio real de la recristalizacion dinamica en
las curvas de fluencia en caliente. Antes que nada, se removié el rango eléstico a cada curva de
fluencia y posteriormente, éstas fueron ajustadas y suavizadas mediante un polinomio de grado 9,
el cual permiti6 eliminar las fluctuaciones e irregularidades presentes en las curvas
experimentales y de esta manera, permitir los subsecuentes célculos. Tales curvas suavizadas
fueron entonces empleadas para derivar la velocidad de endurecimiento por deformacion, es
decir, 8 = (dag/0¢);. La recristalizacion dindmica causa una inflexion hacia abajo en el grafico
de velocidad de endurecimiento por deformacidn-esfuerzo de fluencia (6 — o) que conduce a
velocidades de endurecimiento por deformacion de cero y valores negativos. De acuerdo con
Poliak y Jonas [45, 241, 242] y Ryan y McQueen [244], los puntos donde el grafico cruza el cero
desde arriba representan el esfuerzo maximo o pico (ap) y el punto de inflexion indica el
esfuerzo critico (og,) para el comienzo de la recristalizacion dinamica. El método implica
diferenciar la curva experimental 8 — o. Sin embargo, tal diferenciacion cominmente no revela
de manera clara el punto de inflexion y, por tanto, el inicio de la recristalizacion es incierto. De
acuerdo con Najafizadeh y Jonas [243], este punto de inflexion puede ser claramente detectado
ajustando las curvas experimentales de 6 — o por medio de una ecuacion polinomial de 3er

orden hasta el punto pico, de la forma siguiente:

Ve T T L o A ) OO 07 )

Donde 4, B, C, y D son constantes para un conjunto dado de condiciones de deformacion.

La diferenciacion de esta ecuacion con respecto al o resulta en:

d9—3A2+ZB +C 2.4
15 = Ao o USRI (2 3

Al esfuerzo critico para la iniciacion de la recristalizacion dinamica, la segunda derivada
se convierte en cero. Por lo tanto:
d*6 —B
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De acuerdo con Poliak y Jonas [45, 241, 242] el paso siguiente para identificar en
esfuerzo critico es graficar la derivada de la ecuacion de 3er orden versus el esfuerzo de fluencia
(d6/do — o) y el punto mas bajo de estas curvas representa el esfuerzo critico. Una vez
encontrado este valor, la deformacion critica (&,) se localiza directamente sobre la base de datos
experimental esfuerzo-deformacion (o — €). La Figura 2.7 resume esquematicamente los pasos
seguidos en la presente investigacion para la obtencion de los parametros criticos asociados con

el inicio de la recristalizacion dinamica, haciendo uso del mencionado método matematico.

Figura 2.7 Procedimiento utilizado para la determinacion de los parametros criticos asociados
con el inicio real de la recristalizacion dinamica.

2.6.2 Modelado de las curvas de fluencia en caliente

El efecto del boro sobre el comportamiento a la fluencia en caliente fue evaluado
mediante un analisis comparativo de los parametros caracteristicos que rigen el comportamiento
de fluencia en caliente, describiendo las ecuaciones constitutivas que predicen las curvas de
fluencia experimentales. Algunos de los modelos descritos en la parte de revision bibliografica

fueron empleados para este proposito.

2.6.2.1 Modelado de la etapa de endurecimiento y restauracion dinamica

Como se menciond en el capitulo anterior, el modelado del segmento inicial de las curvas

de fluencia en caliente implica la determinacion de los términos de endurecimiento por
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deformacion (U) y ablandamiento por restauracion dindmica () para lo cual sélo se considerd
la seccion de la curva hasta el esfuerzo maximo o pico. A partir de la relacion derivada de la
ecuacion (1.14), se obtuvo la ecuacion (2.6), misma a la que se le aplico un ajuste no lineal para

la obtencion del pardmetro () para cada curva de fluencia en caliente.

0= 0,[1 — 7Y 2 L et e et s e e e s s s e e (2.6)

Como la restauracion dindmica es un proceso térmicamente activado, el término
Q depende de las condiciones de deformacion (temperatura y velocidad de deformacion) y del

tamafio de grano inicial, habiendo propuesto algunos autores [211, 212] la siguiente expresion:

Q=K - Ap® - Z™ s et e ot et o et e et et et e et et e et e 1 et e san ens ta ens e ara enn e (227)

Donde K, ng y mq son constantes que dependen de la composicion quimica del material
considerado, d, representa el tamafio de grano inicial y Z es el pardmetro de Zener-Hollomon, el

cual esta definido como:

Z = éexp (}S_T) RPN 078 s )

Donde ¢ es la velocidad de deformacion, Q es la energia de activacion para la
deformacion (270 kJ/mol para la austenita), R es la constante universal de los gases (8.314
J/mol'K) y T es la temperatura de deformacion (K). Si el tamafio de grano inicial permanece

constante, tal como se supone en este estudio, la ecuacion (2.7) se simplifica a:

O AL SRRSO )

También a partir de la ecuacion (1.14), en funcioén de la densidad de dislocaciones en el

material (p,) se tiene la expresion (2.10):

G = A UD(Pp) Y5 oo e e e oot oot et et e e et e et et et e e e 1 et e een enn ne e e se s er een eens (2.10)

Al considerar la densidad de dislocaciones como la relacion entre el pardmetro de

endurecimiento (U) y el pardmetro de ablandamiento ({1), se obtiene la ecuacion (2.11):

1/5

o, =a’'ub (%) OOV 0720 § §)
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Donde a es un factor geométrico del material y u es el médulo de cizalladura. Cuando se
reagrupa la ecuacion anterior, se obtiene la expresion (2.12), con la cual se realiza el ajuste para
la obtencion del término de endurecimiento U:

o5 Q
e

U(a'b)? = e (212)

El término de endurecimiento U depende también de las condiciones de deformacion en

caliente segun la siguiente expresion:

Los valores experimentales de {1 y U se ajustaron a las ecuaciones (2.9) y (2.13), usando

el método de minimos cuadrados, determinando asi las constantes de modelado (Kq, mq y Ky,

my).

2.6.2.2 Modelado del inicio de recristalizacion dinamica

Como ya se indico, la recristalizacion dinamica se alcanza en un valor critico de
deformacion que, por motivos practicos, se suele asociar a la deformacion correspondiente con el
maximo de esfuerzo que se observa en las curvas de fluencia, es decir, con &,. Es muy importante
fijar una ecuacion cinética para la determinacion de la deformacion critica o en este caso
deformacion pico, para saber a partir de qué valor de deformacion y en qué condiciones de
temperatura y velocidad de deformacion es necesario considerar la recristalizacion dinamica.
Sobre la base de resultados experimentales [39], se ha comprobado que el valor de €, presenta
una relacion potencial con el pardmetro Z, respondiendo igualmente a relaciones del tipo

siguiente:
e T /A PP 025 £

A partir de las curvas de fluencia, se determiné la deformacion asociada al valor maximo
de esfuerzo o al primer maximo en el caso de curvas ciclicas. Los datos obtenidos se ajustaron a

la ecuacion (2.14) y se determino el valor de las constantes mediante minimos cuadrados.
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2.6.2.3 Modelado de la cinética de recristalizacion dinamica

Para el estudio de la cinética de recristalizacion dinamica se aplico la relacion clésica de
Avrami (ecuacion (1.17)) [245], la cual queda caracterizada por cualquier par de valores de la
triada siguiente: B’, k' y t5qq,. Solo la porcion de la curva de fluencia desde el esfuerzo pico al
esfuerzo de estado estable (os) fue considerada en esta parte del estudio. A partir de
representaciones doble logaritmicas de dicha expresion se determind el exponente k para cada
ensayo. En relacion al tiempo para el 50% de recristalizacion (tsg,) se ha verificado [34, 223]

que guarda la siguiente relacion con las condiciones de deformacion:

tsgo, = Kp * €M™t * exp (5—;) TSRS TSRRRRR 07 §2))

Donde ts5q0, estd dado de manera experimental por la expresion siguiente:

€50% — €p
tsoo, = OT PPN (2 £ ¢)

Donde €549, es la deformacion que corresponde al esfuerzo de la curva de fluencia cuando

la fraccion recristalizada es de 50%, definida como:

0,_0,

Por lo que al relacionar la expresion teodrica (2.15) y la experimental (ecuacion (2.16)), se
tiene la ecuacion (2.18):
Q¢

=K, *x €™ x exp (—) PR (2 £ )

€50% — €p
: RT

&

Los ts5q9, experimentales se ajustaron a la ecuacion anterior y se determind el valor de las

constantes K;, m; y Q;, empleando un ajuste de tres variables.

2.6.2.4 Modelado de la etapa de estado estable

Finalmente, la caracterizacion de la etapa de estado estable se llevd a cabo mediante la

funcion de seno hiperbolico convencional (ecuacion (2.19)). Cabrera et al. [212] demostraron
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que la siguiente expresion puede explicar satisfactoriamente el efecto de temperatura y velocidad

de deformacion, tanto sobre el esfuerzo pico (g;,) como sobre el esfuerzo de estado estable (o).

Para Op:

£ _4 (st “P'“P)” (2.19)
PlG) =4, E(T) SRR 02
Para o,:

& . Ags " Oss\™
— = A _) ... e (2.2
o) = Ass (smh E(D) ) (2.20)

Donde D(T) es la velocidad de autodifusion del hierro en la austenita del acero, E(7) es el
moédulo de Young en funcion de la temperatura y 4 y a son parametros caracteristicos del
material. Para el presente trabajo, D(7) y E(T) fueron tomados de la referencia [36] y las

constantes 4 y a fueron determinadas por medio de ajuste no lineal bajo de dichas ecuaciones.

Una vez determinados todos los parametros caracteristicos de las ecuaciones constitutivas
de fluencia en caliente desarrolladas, éstos se concentraron y reordenaron en una hoja de célculo

y se construyeron las curvas de fluencia tedricas para cada acero y condicion de prueba.

2.7 Ensayos de relajacion de esfuerzos

Con la finalidad de estudiar la influencia del boro en los aceros sobre la cinética de
precipitacion inducida por deformacion y recristalizacion de la austenita, se llevaron a cabo
ensayos de relajacion de esfuerzos bajo un rango de temperaturas de 650-1100 °C con
incrementos de 50 °C. Para la realizacion de estas pruebas, probetas cilindricas de 5 mm de
diametro y 10 mm de longitud, extraidas de los distintos aceros en condicion de laminado en
caliente mas temple, fueron maquinadas por el procedimiento no convencional de “corte por
hilo”. El ciclo termomecanico de los ensayos de relajacion de tensiones (Figura 2.8), se disend
bajo el siguiente esquema: (i) solubilizacion de las muestras a 1200 °C durante 5 minutos, (ii)
enfriamiento a 10 °C/s hasta la temperatura de ensayo con un tiempo de permanencia de 1
minuto, (iii) deformacion en compresion de las muestras del 5 % (e = 0.05) a una velocidad

con flujo de helio. Por otro lado, para el estudio del progreso de la precipitacion se efectuaron
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ensayos complementarios a diferentes estados de relajacion. Para este caso, después de aplicada
la deformacion, las muestras de los aceros BO y B5 fueron templadas a diferentes tiempos de
relajacion (1 y 15 6 30 minutos) a la temperatura intermedia de 850 °C. El ciclo termomecanico

para estas pruebas se muestra en la Figura 2.9.
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Figura 2.8 Ciclo termomecanico para los ensayos de relajacion de esfuerzos.
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Figura 2.9 Ciclo termomecanico para los ensayos de relajacion interrumpida.

Tomando en cuenta las diferentes variables y condiciones de ensayo, en total se realizaron

66 ensayos de relajacion de esfuerzos.
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2.7.1 Equipo utilizado para ensayos de relajacion de esfuerzos

Los ensayos de relajacion de esfuerzos fueron realizados en un dilatdmetro de la marca
Bahr modelo DIL 805 A/D, en el Centro Tecnologico de Manresa (CTM), Barcelona, Espaiia.
Este equipo de gran versatilidad permite simular diversas condiciones de termoconformado sobre
pequeiias muestras de laboratorio, contiene mddulos para la ejecucion de diversos ensayos tales
como pruebas dilatométricas, ensayos de compresion y traccion-compresion. Para la realizacion
de los ensayos de relajacion de esfuerzos se empled el modulo de compresion que consta de un
actuador hidraulico proveedor de la fuerza para deformar las muestras. El calentamiento de las
probetas se lleva a cabo por una bobina de induccion de seis espiras de seccion cuadrada de 16
mm de didmetro a una velocidad maxima de 4000 K/s. El rango de trabajo del equipo es de -160
a 1500 °C, velocidad de deformacion de 0.01 a 125 mm/s y capaz de alcanzar velocidades de
enfriamiento de hasta 1500 K/s a través del suministro de helio o argon. Dispone también de
sistemas electronicos de alta sensibilidad y precision para la medida y amplificacion de las
variaciones de longitud (dilatacion y contraccion), temperaturas y tiempos, y sus sistemas de
registro permiten reproducir las curvas del ciclo térmico del ensayo, las curvas de variacion de
longitud de las probetas en funcion de la temperatura o del tiempo y las curvas derivadas del
analisis térmico y dilatacion, tanto en funcidon de la temperatura como del tiempo. Dicho equipo

se muestra a detalle en la Figura 2.10.

Figura 2.10 Equipo utilizado para la realizacién de los ensayos de relajacion de tensiones: (a)
componentes electronicos, (b) consola, (c) camara de ensayos, (d) sistema hidraulico, (¢) bomba
de vacio, (f) unidad de deformacion, (g) termopares, (h) probeta de relajacion de esfuerzos, (i)
bobina de induccién y (j) mordazas.

88




Capitulo 2 Procedimiento experimental

2.7.2 Construccion de los diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT)

Como se menciond en el capitulo anterior, cuando la precipitacion inducida por
deformacion comienza, la recristalizacion estatica (SRX) se inhibe durante un cierto tiempo antes
de continuar nuevamente y completar la recristalizacion. Esta inhibicion momentanea aparece
como una meseta en la curva de relajacion de tensiones. Una buena delimitacion de la zona de tal
meseta permite construir los diagramas de precipitacion-temperatura-tiempo (PTT). En el
presente estudio, la determinacion del inicio (P,) y final (Pf) de la precipitacion se llevo a cabo
aplicando el método de las tangentes. En dicho método se considera el punto de inicio de la
precipitacion en el sitio donde se localiza la desviacion de la tendencia del ablandamiento en la
curva de relajacion y el fin de la precipitacion donde se retoma la tendencia lineal de
ablandamiento, tal como se ejemplifica en la Figura 2.11. Una vez determinados todos los
puntos de inicio y final de precipitacién en las curvas de relajacion de esfuerzos, éstos se
presentaron en graficos logaritmicos de temperatura-tiempo y se construyeron los diagramas PTT

para cada acero.
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Figura 2.11 Método de determinacion de inicio (Py) y final (Pf) de precipitacion en las curvas
de relajacion de esfuerzos.

2.7.3 Caracterizacion de precipitados
Por ultimo, se llevd a cabo una caracterizacion de precipitados mediante microscopia
electronica de transmision (TEM, Transmission Electron Microscopy), empleando la técnica de

extraccion por réplica de carbono. Para este caso, probetas en condicion de relajacion
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interrumpida y temple fueron primeramente pulidas mediante el procedimiento convencional y
atacadas con nital al 2% durante 30 segundos con objeto de disolver parte de la matriz metélica
donde se alojan los precipitados. Posteriormente se hizo una deposicion en vacio sobre la
superficie de las muestras de una fina pelicula de carbono y se reatacaron en nital al 12 % durante
15 a 30 segundos. A continuacidn se separ6 la capa de carbono por flotacioén en agua destilada y
se hizo la recoleccion de los fragmentos de pelicula en rejillas de cobre de 3 mm de didmetro para
su analisis final en TEM. La determinacién de la naturaleza quimica de los precipitados se llevo a

cabo mediante analisis puntual con EDS e iméagenes de alta resolucion.

2.8 Ensayos de dilatometria con enfriamiento continuo controlado

Con el objetivo de estudiar el efecto del boro sobre la cinética de transformaciones de fase
de los aceros, pruebas de dilatometria a diferentes velocidades de enfriamiento (0.1, 0.25, 0.5, 1,
2.5, 5,10, 20, 50, 100 and 200 °C/s) fueron llevadas a cabo en el mismo dilatometro Bahr DIL
805 A/D. Para este caso, se maquinaron también probetas cilindricas por corte por hilo de 4 mm
de didmetro y 10 mm de longitud en igual condicion de laminado en caliente mas temple. El ciclo
térmico disefiado para la realizacion de los ensayos de dilatometria de enfriamiento continuo se

muestra en la Figura 2.12.

Temperatura, °C

@ 5 min ! Imin @

Tiempo, minutos

Figura 2.12 Ciclo térmico para los ensayos de dilatometria de enfriamiento continuo.

1-2: Calentamiento hasta 1050°C con una velocidad de 5°C/s.
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2-3: Austenizacion a 1050°C con un mantenimiento de Smin.
3-4: Enfriamiento hasta 900°C con una velocidad de 2°C/s.
4-5: Mantenimiento a 900°C por Imin.

5-6: Enfriamiento continuo a: 0.1, 0.25, 0.5, 1, 2.5, 5, 10, 20, 50, 100 y 200°C/s.

2.8.1 Construccion de los diagramas de transformacion por enfriamiento continuo (CCT)

Para la construcciéon de los diagramas de enfriamiento continuo (CCT), primeramente se
calcularon para cada acero las temperaturas intercriticas Ac;, Acs y Ms, las cuales representan,
respectivamente, la temperatura inicial y final de la transformacion ferrita + perlita — austenita e
inicio de la transformacién martensitica. Para este caso, probetas en la misma condicion de
laminado en caliente mas temple fueron sometidas a un tratamiento térmico de austenizacion a
1050 °C por 5 minutos seguido de un temple con helio. Los puntos que caracterizaron las
temperaturas de principio y fin de cada transformacion de fase fueron determinados a partir de los
puntos de inflexion localizados sobre la curva de dilatacion, en los puntos donde la tangente a la
curva experimental se separa de la parte lineal. En la Figura 2.13 se muestra un ejemplo general
de como se calcularon dichas temperaturas intercriticas. La misma técnica y procedimiento se
utilizé para la determinacion de las temperaturas de inicio y final de transformacion de fases en

enfriamiento continuo, tal como se puede observar en el ejemplo de la Figura 2.14.

500 4 Calentamiento:

dilatacion lineal Ac,

de laferrita
nfriamiento:
contraccian lineal
de la austenita

AL (pem)

—M

T T T T T T T T

] 200 400 G600 go00 1000 1200
Temperatura, °C

Figura 2.13 Ejemplo de curva dilatométrica mostrando la forma de determinacion de las

temperaturas intercriticas Ac;, Acs y Ms.
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Figura 2.14 Ejemplo de curva dilatométrica mostrando el procedimiento de determinacion de las

temperaturas de transformacion de fase.

Una vez detectados todos los puntos experimentales de transformacion de fases, para
construir los diagramas de enfriamiento continuo se trazaron, en coordenadas semi-logaritmicas
las curvas correspondientes a las distintas velocidades de enfriamiento, utilizando como origen de
las mismas, la temperatura de austenizacion. A continuacién, sobre cada velocidad de
enfriamiento se transcribieron los valores de las temperaturas a las que se produjeron las
transformaciones de fase, y uniendo el conjunto de estos puntos se determinaron los diagramas

CCT para cada acero.

Considerando los ensayos para la determinacion de las temperaturas intercriticas de
transformacion y los ensayos de dilatometria de enfriamiento continuo controlado, en total se

realizaron 72 pruebas, 12 para cada acero.

2.8.2 Caracterizacion metalografica

Para el analisis metalografico, primeramente cada probeta ensayada en dilatometria fue
seccionada transversalmente hasta la mitad de su longitud, encastada y preparada bajo la técnica
convencional para microscopia Optica. Para el revelado de la microestructura se utilizé nital al 2
%, variando los tiempos de ataque seglin la condicidon de ensayo de la probeta. La observacion y
registro de las microestructuras se llevd a cabo a diferentes aumentos en un microscopio oOptico

metalografico Olympus GX51.
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2.8.3 Ensayos de microdureza Vickers

Finalmente, para completar el estudio de la evolucién microestructural de los aceros, se
aplicaron ensayos de microdureza Vickers a cada una de las muestras ensayadas en dilatometria,
aplicando una carga de 1 kg, segun la norma ASTM E384 [246]. El equipo utilizado fue un
microdurémetro digital STRUERS DURAMIN-5 y el valor de dureza para cada condicion de
tratamiento térmico fue el promedio de un total de 10 mediciones realizadas en diferentes puntos

de las probetas.
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CAPITULO 3 RESULTADOS Y DISCUSION

3.1 Microestructuras y propiedades mecanicas de los aceros en condicion de laminacion y

temple.

La Figura 3.1 muestra algunas de las micrografias de SEM obtenidas para los aceros en
condicion de procesado termomecénico de laminacion en caliente + temple. Segin el analisis
metalografico, las fases desarrolladas por accion del templado en los aceros son bainita (B) y
martensita (M) con morfologia de liston, las cuales han nucleado a lo largo de los limites de
grano de la austenita. En general, las micrografias revelan un efecto importante del boro sobre la
evolucion de la microestructura. Las micrografias de los aceros microaleados con boro (Figuras
3.1b-d) muestran una predominancia de estructuras martensiticas en comparacion con el acero
libre de boro (Figura 3.1a), lo cual indica que las adiciones de boro retardan la transformacion de
austenita a ferrita. Es bien sabido que una pequefa cantidad de boro aumenta considerablemente
la templabilidad de los aceros por inhibicion de la nucleacion de ferrita debido a los atomos de
boro segregados a la austenita [91-95]. Las micrografias exhiben también un ligero refinamiento
de las fases presentes en la medida que se incrementa el contenido de boro en los aceros. Por su
parte, los resultados de los ensayos de traccion (Figura 3.2) indican que la resistencia maxima y
el esfuerzo de fluencia incrementan en la medida que aumenta el contenido boro en los aceros
hasta un valor de saturacion aproximado de 82 ppm (acero B3). En contraste, el alargamiento
tiende a disminuir. Este comportamiento deja ver que bajo condiciones de deformacion plastica a
temperatura ambiente, grandes adiciones de boro pueden ser perjudiciales, lo cual podria estar
relacionado con la formacion de boruros en los limites de grano de la austenita que se ha
demostrado mejoran la nucleacion de la ferrita [247]. Ademas, las pruebas mecanicas de traccion
revelan que la mayoria de los aceros poseen una resistencia maxima superior a los 1000 MPa con
una elongacion media del 15%. Sobre la base de las microestructuras observadas y propiedades
mecanicas resultantes, estos aceros experimentales pueden ser clasificados como aceros
avanzados de ultra-alta resistencia (A-UHSS) de fase compleja (CP) bainitico-martensiticos
[248]. Las resistencias mas altas encontradas para esta clasificacion de aceros se atribuyen a una
combinacion de: (i) reduccion del tamano de grano y grandes fracciones volumétricas de bainita
y martensita, (il) estructura fina de martensita de liston, (iii) efectivo endurecimiento por

precipitacion y (iiil)) muy alta densidad de dislocaciones [249, 250]. En general, la mayor
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contribucion a la alta resistencia obtenida en los presentes aceros termomecanicamente
procesados se atribuye principalmente a la fina estructura de martensita de liston, conteniendo
una alta densidad de dislocaciones con minusculos precipitados de microaleacion dispersos sobre
las mismas. Aunado a eso, la adicion de Cu podria haber contribuido al aumento de las
propiedades mecénicas de resistencia maxima y esfuerzo de fluencia en estos aceros debido a su
conocido efecto de endurecimiento por solucién solida, aumento de la templabilidad por retardo
de la transformacion de austenita a ferrita, asi como un aumento de la resistencia por

endurecimiento por precipitacion [251, 252].

Figura 3.1 Micrografias de SEM de los aceros en condicion de laminacion en caliente + temple:
(a) acero libre de boro, (b) acero con 33 ppm de B, (c¢) acero con 126 ppm de B y (d) acero con
214 ppm de B.
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Figura 3.2 Propiedades mecanicas de los aceros en condicion de laminacion en caliente +
temple: (a) curvas ingenieriles de esfuerzo-deformacion (o — &) y (b) curvas de resistencia
maxima, esfuerzo de fluencia y elongacion en funcidon del contenido de boro en los aceros [248].

3.2 Tamaiio de grano austenitico inicial

Los valores del tamafio de grano austenitico de partida obtenidos a partir del tratamiento
térmico de austenizacién y temple se resumen en la Tabla 3.1. Como puede notarse,
independientemente del contenido de boro, el tamafio de grano inicial promedio es muy similar
en todos los aceros con valores que van desde 68 a 61 um para el acero libre de boro (B0) y el
acero con el maximo contenido (B5, 214 ppm), respectivamente. Estos resultados muestran que
el efecto reportado [49] del boro como elemento microaleante inhibidor del crecimiento de grano
no se visualiza en estos aceros, lo cual podria ser debido al relativamente corto tiempo de
austenizacion (20 minutos) utilizado en el tratamiento térmico de solubilizacion de los aceros o
bien a que estd totalmente disuelto, asi como a la presencia de otros elementos aleantes y
microalentes como el vanadio. Por lo tanto, se asume que este pardmetro microestructural no
influird en el comportamiento de ductilidad y fluencia en caliente, cinética de precipitacion y
transformaciones de fase de los aceros, es decir, los resultados seran efecto exclusivo del

contenido de boro en los aceros y parametros operacionales.

Como se sefialo en capitulos anteriores, el tamafio de grano austenitico inicial juega un
papel muy importante en la ductilidad y fluencia en caliente de los aceros. Un tamafio de grano
fino permitird mejorar la ductilidad en caliente por migracion de los limites de grano puesto que

la deformacion critica para que se den condiciones de recristalizacion disminuye con el tamafio
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de grano. Combinado con la precipitacion, refinar el tamafio de grano implica aumentar el area
especifica de limite de grano, de modo que para una fraccion volumétrica especifica de
precipitados, esto resulta en una menor densidad de precipitados en el limite de grano [173]. Asi
mismo, una microestructura de partida fina aumentara la velocidad de nucleacion y, por tanto,
acelerara el inicio de la recristalizacion dinamica [203]. Por el contrario, en las transformaciones
de fase, cuanto mayor sea el tamafio de grano austenitico de partida mejor serd la templabilidad
de los aceros puesto que la ferrita tendrd menos sitios de nucleacion. En la Figura 3.3 se
presentan las micrografias de microscopia Optica correspondientes a los casos extremos de
concentracion de boro en los aceros, BO (Figura 3.3a) y B5 (Figura 3.3b), que exhiben la

similitud del tamafo de grano austenitico inicial de los aceros.

Tabla 3.1 Tamafio de grano austenitico de partida de los aceros.

ACERO Tamaiio de grano austenitico, um
B0 (0 ppmdeB) 68 +10.7
B1 (14 ppmde B) 58 +4.6
B2 (33 ppm de B) 57 £5.4
B3 (82 ppmde B) 61 £5.5
B4 (126 ppm de B) 66 + 7.8
BS (214 ppm de B) 61 +£11.3

Figura 3.3 Micrografias Opticas del tamafio de grano austenitico inicial de los aceros: a) acero BO
(0 ppm de B) y b) acero B5 (214 ppm de B).

97




Capitulo 3 Resultados y discusién

3.3 Resultados de analisis termodinamico en FactSage

La Figura 3.4 muestra los diagramas de transformaciones de fase calculados mediante
FactSage para un rango de temperaturas de 600 a 1600 °C, en los cuales se compilan para cada
acero las temperaturas intercriticas de transformacion de la austenita Ae; y Aes, tanto como las
temperaturas a las cuales la precipitacion de determinadas fases o compuestos tomaria lugar bajo
condiciones de equilibrio. En general, estos diagramas revelan que las temperaturas Ae; y Ae;
son muy similares para todos los aceros con valores promedios de 720 y 780 °C,
respectivamente. Por otro lado, los célculos de equilibrio de FactSage indican que para el acero
sin contenido de boro (Figura 3.4a) precipitarian particulas de MnS a partir de 1440 °C (desde
antes que finalice la solidificacion), V(C,N) y AIN a partir de 1143 y 700 °C, respectivamente.
En la Figura 3.4b se presenta el diagrama obtenido para del acero con 14 ppm de B. La principal
diferencia de este acero con el anterior es que ademas de las fases anteriormente mencionadas,
para este acero se predice la formacion de BN por debajo de 955 °C y la fase Cu(s) por debajo de
637 °C. Asi mismo, para este acero los carbonitruros (fase etiquetada como FCC#2) se formarian
desde los 1340 °C. Para el caso del acero B2 (Figura 3.4c¢), dado que posee mayor concentracion
de boro (33 ppm) que B1, basicamente tiene como consecuencias una mayor fraccion en peso de
BN puro, y ademas la fase FCC#2 rica en BN a altas temperaturas empieza a formarse a
temperaturas mayores (~1380 °C). Para el acero con 82 ppm de boro (Figura 3.4d) se aprecia la
formacion de fases adicionales tales como la etiquetada como FCC#2 rica en V a bajas
temperaturas que se empieza a formar a 874 °C y la fase rica en B a altas temperaturas
(etiquetada como FCC#3 que comienza a formarse a 1432 °C y que a 1256 °C se convierte en BN
puro). Adicionalmente, se predice también la precipitacion de boruros a bajas temperaturas. Por
debajo de 936 °C aparece la fase M;B (con un 98.5%Fe;B), la cual por debajo de 728 °C
desaparece y se forma BCr. En las Figuras 3.4e y 3.4f se presentan los diagramas determinados
para los aceros con contenidos de boro de 126 y 214 ppm, respectivamente. Como se puede
observar, estos aceros presentan un comportamiento de transformacion de fases muy similar al
acero B3, aunque los mayores contenidos de boro han modificado las fracciones en peso de los

diferentes compuestos y las temperaturas de transformacion.
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Figura 3.4 Diagramas predictivos de transformaciones de fase de equilibrio calculados mediante
FactSage: (a) 0 ppm B, (b) 14 ppm B, (¢) 33 ppm B, (d) 82 ppm B, (e) 126 ppm B y (f) 214 ppm
B.
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3.4 Resultados de los ensayos de traccion en caliente

3.4.1 Evaluacion de la ductilidad en caliente

La Figura 3.5 muestra las curvas de fluencia esfuerzo verdadero-deformacion verdadera
(o — €), obtenidas a partir de los ensayos de traccion en caliente de los seis distintos aceros como
una funcion de la temperatura. Todos los aceros exhiben el comportamiento tipico, es decir, la
resistencia disminuye y la elongacion incrementa en la medida que la temperatura de ensayo
aumenta. Es bien sabido [40-42], que los fendmenos de ablandamiento que suceden durante la
deformacion plastica en caliente (restauracion y recristalizacion dindmica) dependen
principalmente de la temperatura y velocidad de deformaciéon. A bajas temperaturas, estos
fendmenos de ablandamiento estan menos activos y, por lo tanto, a 650 °C los aceros presentan la
menor elongacion antes de la fractura. En general, las temperaturas de ensayo de 900 y 1000 °C
resultan en las madas altas elongaciones, lo cual podria ser debido a la apariciéon de la
recristalizacion dindmica. Aunque los ensayos de traccion en caliente no son el método mas
optimo para llevar a cabo estudios de recristalizacion dindmica debido a la aparicion del
fendmeno de estriccidon o encuellamiento, las fluctuaciones manifestadas sobre las curvas de
fluencia son una buena sefial de la aparicion de este mecanismo de ablandamiento [253]. Por otro
lado, es evidente a partir de la Figura 3.6 que las adiciones de boro causan una disminucion del
esfuerzo pico (ap) asociado con el inicio de la recristalizacion dinamica. Estos resultados indican
a priori, que las adiciones de boro podrian promover un efecto de ablandamiento por solucion
solida adicional al producido por el fenomeno de la recristalizacion dinamica misma, de una
manera similar al del papel desempefiado por otros elementos de aleacion intersticiales tales
como el carbono en los aceros [47, 48, 141-144]. Como es bien sabido, el valor de la energia de
activacion para la deformacion en caliente (Qde f), es dependiente del grado de acero y es muy
sensible a pequefios cambios en la composicion quimica [225]. Sobre esta base, se considera que

el boro puede promover una disminucion de Qger y, por lo tanto, acelerar el inicio de la
recristalizacion dinamica. Aunque Qger no ha sido calculada para los presentes aceros, la
disminucion de los valores de o, es una buen indicio de que el boro disminuye la barrera
energética para la deformacion en caliente. Este efecto positivo del boro sobre Qg.f ya ha sido

demostrado por Kim et al. [257] en aceros libres de intersticiales de alta resistencia (IF-HS). Tal

comportamiento es posiblemente porque la difusion en la austenita para aleaciones hierro-
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carbono se mejora por medio de adiciones de elementos de aleacion intersticiales tales como boro

[61].

Figura 3.5 Curvas de fluencia esfuerzo verdadero-deformacion verdadera (o — €) en funcion de
la temperatura.
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Figura 3.6 Curvas de esfuerzo pico (op) en funcidn de la temperatura: a) rango de temperatura
de 650 a 1000 °C y b) rango de temperatura de 900 a 1000 °C.

Las curvas de ductilidad en caliente graficadas en términos de porcentaje de reduccion de
area (% R.A) versus temperatura de ensayo se presentan en la Figura 3.7. Las temperaturas
intercriticas de transformacion Aes; (temperatura de equilibrio superior entre la ferrita y
austenita), Ar; y Ar; (temperaturas de inicio y final de la transformacion de la austenita a ferrita
en enfriamiento continuo) se muestran también en dicho grafico. Como puede verse, estas curvas
de ductilidad en caliente no presentan el comportamiento tipico reportado para la mayoria de los
aceros y condiciones de ensayo [9]. A temperaturas por debajo de Ar;, donde grandes cantidades
de transformacion normal de ferrita normalmente se forman en la estructura, cabria esperar una
alta ductilidad similar a la observada a altas temperaturas en la region monofasica de austenita.
Sin embargo, dicho comportamiento no se presenta en estos aceros y, por lo tanto, el valle de
ductilidad en caliente causado por la presencia de una fina capa de ferrita que rodea los limites de
grano austeniticos no se manifiesta en las curvas de ductilidad en caliente. Esto indica que el boro
esta previniendo la formacion de ferrita inducida por deformaciéon en los limites de grano. Por
otro lado, se observa un notable incremento de la ductilidad en caliente en los aceros A-UHSS

microaleados con boro, particularmente en los aceros B3, B4 y B5, en los cuales la relacion B/N
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es > a la relacion estequiométrica para la formacion de BN. Estos resultados revelan que para
que el boro sea realmente eficaz en la mejora de la ductilidad en caliente tiene que estar en
cantidades lo suficientemente altas para combinarse con todo el N, una relacion B:N minima de
0.8. Comparando la curva de ductilidad del acero con el mas alto contenido de boro (B5, 214
ppm) y la correspondiente al acero sin boro (B0), el incremento de la ductilidad en caliente en
términos de R.A4 es de hasta el 142%, por ejemplo a 800 °C. De acuerdo con Mintz et al. [11], el
rango de temperatura en el cual la R.4 es < a 40 % es un rango sensible al agrietamiento del
acero durante la colada continua o trabajo en caliente. Bajo esta consideracion, para los aceros
estudiados, cuando la concentracion de boro esta por encima de 82 ppm, dicho rango critico de
ductilidad en caliente tiende a desaparecer conduciendo a una mejora adicional en la ductilidad
en caliente. Este comportamiento podria ser un indicio de que la adicién de boro retrasa la
transformacion de ferrita pro-eutectoide, particularmente a temperaturas intermedias (800 y 900
°C). Song et al. [32] han demostrado en un acero 2.25CrIMo que la ferrita pro-eutectoide
disminuye proporcionalmente con el incremento de boro, conduciendo a una mejora de la
ductilidad en caliente. Como se sefiald anteriormente, la alta ductilidad observada a 900 y 1000
°C se relaciona con la aparicion de la recristalizacion dindmica, pero incluso cuando
previsiblemente no tiene lugar la recristalizacion, esto es, de 750 a 900 °C, la ductilidad se
mantiene alta de 55, 65 y 77 % R.A para los aceros B3, B4 y BS5, respectivamente [253]. Esta
observacion es importante ya que la recristalizacion dindmica no alcanza a tomar lugar en la
operacion de enderezado durante la colada continua debido a que la deformacion involucrada es
demasiado baja (2 a 3 %) y el tamafio de grano es grande [9-11]. Este es un rango comun de
temperatura para el enderezado durante la colada continua e indica que para una relacion B/N >
que 0.8, el agrietamiento transversal no seria un problema. La ductilidad en caliente de los aceros
B3, B4 y B5 es para dicho rango de temperaturas, siempre mayor que el 40% necesario para

evitar el agrietamiento.

Por otro lado, ademas de la formacion de la capa de ferrita en los limites de grano, es bien
sabido que la precipitacion de carburos o nitruros de V, Ti, Nb, Al, o B juega un papel importante
en la pérdida de ductilidad en caliente de los aceros [9-12]. Los precipitados en los limites de
grano facilitan la nucleacion, crecimiento e interconexion de grietas, dando lugar a una
disminucion de la ductilidad en caliente por el mecanismo de fractura intergranular. Para el caso

de aceros conteniendo V, el trabajo desarrollado por Hannerz [12] revel6 que con un alto
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contenido de N (0.016%), el contenido de V tiene que ser superior a 0.07% para producir un
deterioro significante en la ductilidad en caliente. Como se puede observar en la Tabla 2.1, los
aceros bajo estudio tienen tanto alto N (0.01%) como alto V (0.22%), por lo que esto podria
posiblemente ser la causa de la mala ductilidad exhibida por los aceros B0, B1 y B2 en el rango
de temperatura de 700 a 900 °C. Aunque la segregacion de impurezas o elementos residuales a
los limites generalmente conduce a una pobre ductilidad [9-19], esto no es siempre el caso, y el

boro parece ser una excepcion que conduce a una mejor ductilidad.
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Figura 3.7 Curvas de ductilidad en caliente.

3.4.2 Analisis mediante SEM-EDS de las puntas de fractura

Las Figuras 3.8a y 3.8b muestran micrografias tipicas de SEM de las puntas de fractura
de los aceros B0 y BS5, respectivamente, ensayados a 650 °C y tomadas a partir de especimenes
seccionados longitudinalmente a la mitad de su longitud de prueba. Una gran cantidad de
cavidades o grietas intergranulares de diferentes tamafios y morfologias son claramente visibles,

preferencialmente orientadas perpendicular a la direccion de carga (o). Estas micrografias son un
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ejemplo del dafio y detalles del caracter intergranular del agrietamiento en caliente caracterizado
por grandes huecos, los cuales se propagan a lo largo de los limites de grano austeniticos. La
mayoria de los aceros ensayados a bajas temperaturas (650-750 °C), exhibieron alta descohesion
intergranular, lo cual se reflej6 en una pobre ductilidad en caliente (ver Figura 3.7). Sin
embargo, en la medida que se incremento el contenido de boro en los aceros, se observo que las
grietas o cavidades tienden a ser mas pequefias y mayormente distribuidas. En este sentido,
Miller et al. [254] aluden que la ductilidad en caliente mejorada de los aceros por adiciones de
boro es a causa de que los dtomos de boro actian como un tipo de “adhesivo o pegamento”,
previniendo la descohesion intergranular. En el mismo contexto, Laha ef al. [31] asumen que el
boro se concentra sobre los limites de grano alterando el caracter de la interface limite de grano-
precipitados o matriz-precipitados de una manera tal que suprime la formacion de
microcavidades. En la investigacion correspondiente, dichos investigadores notaron que la
adicion boro al acero disminuy6 la velocidad de crecimiento de cavidades casi por una orden de

magnitud.

Figura 3.8 Micrografias de SEM de la seccion longitudinal transversal de los aceros ensayados a
650 °C: a) acero Bl (14 ppm de B) y b) acero BS (214 ppm de B). Las flechas indican la
direccion de traccion.

Las Figuras 3.9a-d muestra imagenes de mapeos de SEM-EDS tomadas sobre grietas
para el acero sin contenido de boro ensayado a 650 °C. De acuerdo con estas evidencias, esta
claro que la no recuperacion de la ductilidad a bajas temperaturas de ensayo tiene que ver con la
presencia de particulas nocivas, particularmente inclusiones de Cu y Mn y precipitados de V. El

espectro EDS tomado en modo punto en la proximidad de las grietas observadas muestra la
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presencia de tales elementos (Figura 3.9e¢). El diagrama de equilibrio de este acero calculado
mediante FactSage (Figura 3.4a) predijo también la formacion de dichas particulas. Mintz y
Crowther [9, 10] enfatizan en sus resefias que este tipo particulas son muy perjudiciales para la
ductilidad en caliente de los aceros debido a que generalmente segregan o precipitan a los limites
de grano promoviendo la fractura intergranular. Cuanto més finas sean, la ductilidad serd peor
puesto que éstas estaran mas cerca unas de las otras y favorecerdn la propagacion de las grietas
que se hayan podido formar. En los presentes aceros, es evidente que la nucleacion de grietas esta
relacionada con la iniciacion de microhuecos en las particulas precipitadas en los limites de
grano. Segin Ghosh et al. [255], la cavitacion de limites de grano observada bajo condiciones de
temperatura y velocidad de deformacion, para lo cual los limites son mas débiles que los
interiores de grano, a menudo resulta en deslizamiento de limites de grano y concentracion de la
deformacion alrededor de particulas no deformables localizadas en los limites de grano. La
incompatibilidad de la deformacién entre fases es el modo primario de comienzo de cavitacion
durante la deformacién a elevadas temperaturas. Por otro lado, se ha demostrado [171] que
cuando la relaciéon Mn/S estd por debajo de 30/1, fases de bajo punto de fusion tales como (Cu,
Fe, Mn)S pueden formarse sobre un rango de temperatura que resultan en una gran disminucion
de la ductilidad en caliente. Considerando que ninguno de los aceros experimentales estudiados
supera este rango (ver Tabla 2.2), se asume que la menor ductilidad en caliente observada a
bajas temperaturas involucra la formacion de estas fases secundarias. Ademas, segiin el modelo
desarrollado por Toledo ef al. [237] la disminucién de la ductilidad en caliente se acentiia cuando
la relacion real Mn:S esta por debajo de la relacion critica (Mn:S).. Como puede verse en la
Tabla 2.2, todos los aceros poseen relaciones reales Mn:S mas pequefias que los valores criticos.
Sin embargo, como se observa en la Figura 3.7, aun bajo estas condiciones criticas de
deformacion, los aceros con los més altos contenidos de boro (B3-B5) ostentan los valores de
ductilidad en caliente mas elevados. Estos resultados revelan que para este tipo de aceros, hay
una concentraciéon Optima de boro a partir de la cual el efecto detrimental de MnS sobre la

ductilidad en caliente puede superarse.
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Figura 3.9 Imagenes de mapeos y espectrograma correspondiente de SEM-EDS tomadas sobre
grietas para el acero sin contenido de boro (B0) ensayado a 650 °C.
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La Figura 3.10 muestra particulares micrografias del analisis en SEM con su respectivo
EDS del acero B5 ensayado a 650 °C, el cual alcanzé una R.A4 cercana a 65%. En base a estas
otras pruebas, se cree que otra razon de la mejora de ductilidad en caliente de los presentes aceros
por adiciones de boro es debido a la precipitacion de una especie de BC, evidenciados en los
limites de grano austeniticos. Segun Kim et al. [28], este tipo de precipitados pueden actuar como
sitios preferenciales para la nucleacion intragranular de la ferrita, la cual se admite mejora la

homogeneidad de la deformacion y, por ende, la ductilidad en caliente del acero.

Figura 3.10 Micrografias de SEM y espectrograma EDS respectivo tomado sobre un limite de
grano austenitico en la proximidad de la superficie de fractura del acero con 214 ppm de B (BS),
ensayado a 650 °C.
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La Figura 3.11 muestra otro ejemplo del analisis por SEM-EDS de las puntas de fractura
del acero B5 ensayado también a 650 °C. Estos resultados exponen de igual forma la presencia
de posibles particulas de boro localizadas para este caso al interior de cavidades. Como se
menciono anteriormente, los a&tomos de boro pueden segregar y precipitar hacia limites de grano
austeniticos y ocupar los sitios de vacancias generadas por deformacion, evitando la propagacion

de grietas y, consecuentemente, mejorando la ductilidad en caliente.

Figura 3.11 Imagenes de mapeos y espectrograma correspondiente de SEM-EDS del acero BS
deformado a 650 °C.

La Figura 3.12 muestra mas resultados del analisis en SEM para el acero B4 (126 ppm de
B) ensayado a 650 °C. Para este caso, las particulas observadas apuntan a posibles BN
localizados sobre los bordes de una cavidad. Como se habia ya indicado, la excelente ductilidad
en caliente mostrada por los aceros B3, B4 y BS se atribuye también al incremento de la relacion

B:N [10, 169]. Es bien conocido que boro y nitrégeno presentan una alta afinidad quimica, por lo
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tanto, cuanto mayor es el contenido de boro en el acero menor es la cantidad de nitrogeno libre
para la formacion de particulas perjudiciales tales como AIN. Cuando estos elementos coinciden
en la composicion quimica del acero, aunque los AIN son mas estables termodindmicamente que
los BN, la velocidad de difusién del B en la red del hierro es mucho mas rapida que la del Al,
precipitando preferencialmente los BN [256]. La precipitacion de AIN es considerada muy
perjudicial para la ductilidad en caliente de los aceros, principalmente en el rango ferritico [169].
Varios investigadores [171, 172], han demostrado que la relacién B:N debe estar por encima de
0.8 para remover todo el N en solucion sélida y asegurar una buena ductilidad. Para los presentes
aceros, este valor es superado a partir del acero con 82 ppm de boro (B/N = 0.9), el cual en efecto
muestra una ductilidad més alta en comparaciéon con los aceros que contienen 14 y 33 ppm de

boro, los cuales poseen una relacion B:N de 0.1 y 0.4, respectivamente.

}.h
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Figura 3.12 Imégenes de mapeos SEM-EDS tomadas en el acero B4 (126 ppm B) deformado a

650 °C.
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A altas temperaturas de ensayo, por ejemplo 900 y 1000 °C, se considera ademds que la
mejora de la ductilidad en caliente por las adiciones de boro puede ser debido a la presencia de
grandes particulas de boro precipitadas sobre limites de grano austeniticos, las cuales a su vez
pudieron promover el inicio de la recristalizacion dindmica. En la Figura 3.13 se muestran
imagenes caracteristicas de SEM-EDS correspondientes al acero B5 deformado a 1000 °C. El
resultado del andlisis quimico puntual realizado sobre particulas precipitadas revela que en su
mayoria estan compuestas de C y B (Figura 3.13c). Otra posible explicacion del mejoramiento
de la ductilidad en caliente es que el boro produce precipitacion gruesa o burda en los limites de
grano en lugar de finos precipitados dentro de la matriz, reduciendo el esfuerzo actuando sobre

los limites de grano.

Figura 3.13 Mapeos y andlisis puntual SEM-EDS del acero BS (214 ppm B) ensayado a 1000
°C.
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3.4.3 Estudio fractografico

La Figura 3.14 muestra las macrografias de SEM con las superficies de fractura del acero
sin boro (Figuras 3.14a y b) y el acero con 214 ppm (Figuras 3.14c y d), ensayados a 650 °C. A
esta temperatura, donde la ferrita debe estar presente en gran volumen, el modo de fractura
muestra aspectos muy similares en ambos aceros: los dos parecen presentar un comportamiento
principalmente fragil con los caracteristicos limites de grano facetados. Sin embargo, la Figura
3.14c revela claramente mayor deformacion plastica de la probeta, lo cual corresponde con la
ductilidad mas alta exhibida por el acero B5. En general, estas fractografias muestran la tipica
descohesion intergranular de la fractura fragil, principalmente relacionada con la presencia de
inclusiones de MnS y precipitacion de V(C,N). Este modo de fractura fue manifestado también a

700 y 750 °C en los aceros B0, B1 y B2, los cuales presentaron una R.4 media de 30%.

Figura 3.14 Fractografias de SEM de las muestras ensayadas a 650 °C: (a, b) acero B0 (0 ppm B)
y (¢, d) acero B5 (214 ppm B).
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Para el caso de 1000 °C (Figuras 3.15a-d), ambos aceros muestran superficies de fractura
con una aparente mezcla de caracteristicas ductiles e interdendriticas, lo cual puede verse mas
claramente en la superficie de fractura correspondiente al acero con 214 ppm de boro (Figuras
3.15¢-d). Este tipo de descohesion interdendritica ya ha sido reportado en otros aceros al carbono
ensayados también en condicion de colada y se atafie a una posible microsegregacion que toma
lugar durante la solidificacion [17]. En general, el modo de fractura en los presentes aceros A-
UHSS tiende a ser mas ductil a medida que se incrementa el contenido de boro en el acero. Como
ya se habia descrito, el gran mejoramiento en la ductilidad en caliente puede también ser debido a
una cohesion incrementada de los limites de grano austeniticos como un resultado de segregacion
de boro. Estos 4&tomos de boro podrian ocupar sitios de nucleacion preferencial y disminuir la
energia de limite de grano de la austenita, suprimiendo o retardando la transformacién de

austenita a ferrita, y asi, incrementando la cohesion de los limites de grano [167].

Figura 3.15 Fractografias de SEM de las muestras ensayadas a 1000 °C: (a, b) acero BO (0 ppm
B) y (c, d) acero B5 (214 ppm B).
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3.5 Resultados de los ensayos de compresion en caliente

3.5.1 Curvas de fluencia en caliente

En las Figuras 3.16, 3.17 y 3.18 se muestran las curvas de fluencia esfuerzo verdadero-
deformacion verdadera (o — €), obtenidas a partir de los ensayos de compresion uniaxial en
caliente para los seis aceros A-UHSS como una funcion de la velocidad de deformacion (€).
Como puede observarse, el comportamiento de estas curvas de fluencia en caliente es muy
similar para todas las condiciones de ensayo. La tendencia que presentan es la habitualmente
observada en los materiales que sufren restauracion y recristalizacion dindmica (materiales de
baja energia de falla de apilamiento) [39, 204], es decir, al principio el esfuerzo aumenta
rapidamente (endurecimiento por deformacion del material) hasta alcanzar un valor méaximo, el
cual se mantiene o cae de forma simple o con oscilaciones como resultado de la aparicion de la
recristalizacion dindmica y dependiendo de las condiciones de ensayo como la velocidad de
deformacion y la temperatura, para luego alcanzar el valor de esfuerzo de estado estable (o), el
cual permanece hasta que finaliza el ensayo. Por otro lado, la morfologia de las curvas sigue el
comportamiento esperado en funcion de la temperatura y la velocidad de deformacion, es decir,
un aumento de la temperatura o una disminucion de la velocidad de deformacion reduce la
resistencia a la deformacion. Como es bien sabido, cuanto menor es la temperatura los fendmenos
de ablandamiento estdn menos activos y, por lo tanto, se requiere un mayor esfuerzo para
deformar el material. Del mismo modo, entre mayor sea la velocidad de deformacion menos
tiempo es disponible para la nucleaciéon y el crecimiento de nuevos granos, es decir, para la
aparicion de la recristalizacion dinamica. Por lo tanto, como se ilustra en las Figuras 3.16, 3.17 y
3.18, la recristalizacion dinamica aparece preferentemente a velocidades de deformacion bajas de

0.01 y0.001 s™ y a temperaturas relativamente altas (1000, 1050 y 1100 °C).

Todos los aceros presentan un comportamiento a fluencia similar, y la tendencia general
muestra que los valores del esfuerzo pico (ap) y deformacion pico (ep) aumentan con el
aumento de la velocidad de deformacién y disminuyen cuando la temperatura se incrementa.
Debe notarse también que para el caso de los aceros ensayados a la mas alta temperatura
(1100°C) y mas baja velocidad de deformacion (0.001s™), la recristalizacion dinimica
predominante, y a la cual se le asocia un crecimiento de grano, es la ciclica o multiple,

especialmente para el acero sin contenido de boro (B0) y los aceros con 14 ppm de boro (B1) y
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33 ppm de boro (B2). Como ya fue expuesto en el Capitulo 1 apartado 1.5.1, en caso de la
aparicion del fenémeno de recristalizacion dindmica, las curvas de fluencia, dependiendo de los
parametros de deformacion, pueden mostrar dos comportamientos bien distintos: curva de pico
simple o curva de picos multiples. Las caracteristicas de dicha recristalizacion dependen de
varios parametros entre los cuales cabe destacar: tamafio inicial de grano (D), temperatura y
velocidad de deformacion [39]. El efecto de la temperatura y velocidad de deformacion se
describe, generalmente, usando el parametro de Zener-Hollomon (Z). Sakui et al. [258] y Sakai
et al. [39] mostraron que la condicion critica para la transicion de curvas de fluencia de pico
simple a curvas de pico multiple corresponde, microestructuralmente, a Dy = 2D,.,.., donde D,
es el tamafio de grano recristalizado. Cuando D, es inferior a D,,. se predice recristalizacion
dindmica de pico multiple que conduce a un crecimiento de grano, mientras que para tamafios de
grano iniciales, superiores a 2D,,., se predice un afino de grano asociado con recristalizacion
dinamica de pico simple. Por lo tanto, se afirma que la recristalizacién dinamica de pico simple
estd asociada a un afino de grano, mientras que la recristalizacion dindmica de pico multiple esta
asociada con un crecimiento de grano. Otro aspecto importante a resaltar en las curvas de fluencia
en caliente es que para algunas condiciones de ensayo, especialmente a bajas temperaturas y altas
velocidades de deformacion, el ablandamiento luego de alcanzar el esfuerzo maximo es minimo,
poniendo de manifiesto que para esas condiciones de deformacién el mecanismo de
ablandamiento dominante es la restauraciéon dinamica (DRV). Independientemente del contenido
de boro, este comportamiento queda reflejado en las curvas correspondientes a los aceros
ensayados a 950 °C y 0.1 s™'. Bajo estas condiciones de deformacion, Schulson et al. [57] han
reportado que el boro mejora la movilidad de las dislocaciones en los limites de grano durante la
deformacion en caliente, lo cual a su vez facilita la aparicion de la recristalizacion dindmica. Esta
razén podria explicar en parte la aceleracion del inicio de la recristalizacion dindmica
(disminucion de o, y &,) en los presentes aceros A-UHSS microaleados con boro.
Adicionalmente, un ligero retraso de la cinética de recristalizacion dinamica proporcional con el
aumento de la concentracion de boro fue detectado sobre las curvas de fluencia. Este efecto se
observo en el tiempo empleado para alcanzar el esfuerzo de estado estable (o) una vez
comenzada la recristalizacion dindmica. Este retardo de la cinética de DRX se asocia

generalmente a un efecto de arrastre soluto [39].
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Figura 3.16 Curvas de fluencia en caliente para los aceros BO y B1.
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Figura 3.17 Curvas de fluencia en caliente para los aceros B2 y B3.
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Figura 3.18 Curvas de fluencia en caliente para los aceros B4 y BS5.
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De las curvas de fluencia anteriores se extrajeron los valores caracteristicos de esfuerzo y
deformacion verdadera, esto es, los valores correspondientes al esfuerzo pico o maximo (ap) y su
deformacion asociada (sp) y los valores correspondientes al esfuerzo de estado estable (o) y su

deformacion asociada (&g5). Posteriormente, estos valores seran utilizados en el modelado de

fluencia de los diversos aceros. En la Tabla 3.2 se resumen dichos valores.

Tabla 3.2 Valores de esfuerzo pico (ap), deformacion pico (ep), esfuerzo de estado estable

(oss), y deformacion de estado estable (&), recopilados a partir de las curvas de fluencia para
todos los aceros y condiciones de ensayo. Los valores de esfuerzo estan en MPa.

€=10.001s"1 §=001s"1 §=0.1s"1

Acero | T, °C oy

&p Oss Ess Op &p Oss Ess Op &p Ogs Ess

950 67 0.23 67 | 046 | 100 | 0.29 | 91 | 0.69 | 133 | 045 | 127 | 0.71
BO 1000 | 58 0.18 58 | 026 77 [ 024 ] 69 | 048] 105|038 | 98 | 0.67
1050 | 45 0.16 45 1024 ] 65 | 020] 58 | 034 | 83 |0.27| 75 | 0.61
1100 | 35 0.12 35 | 0.15| 54 | 017 | 49 |022| 75 | 023 | 69 | 0.48
950 74 0.22 66 | 032|100 | 027 | 89 | 048 | 134 | 0.44 | 129 | 0.60
Bl 1000 | 63 0.19 58 1030 78 |021| 69 | 037 109 [ 035 | 97 | 0.67
1050 | 47 0.16 42 1023 71 [ 021 | 64 |034] 96 | 029 | 8 | 0.48
1100 | 36 0.13 31 | 0.18 | 58 |0.19| 51 |027| 76 [024| 70 | 0.37
950 70 0.24 63 | 035|100 | 032 | 88 | 0.58 | 131 | 0.49 | 127 | 0.64
B2 1000 | 54 0.20 49 1027 79 |027] 70 |0.39 | 107 | 0.36 | 100 | 0.60
1050 | 43 0.16 37 1022 | 63 [ 021 | 55 |036| 8 | 031 | 75 | 0.56
1100 | 34 0.12 31 | 0.18 | 53 [ 020 | 46 |030| 73 |0.26| 66 | 0.39
950 76 0.22 63 | 054 | 97 [032] 81 | 063 124 | 049 | 120 | 0.67
B3 1000 | 50 0.15 45 1023 | 72 [ 023 | 60 | 0.45]| 100 | 0.34 | 93 | 0.56
1050 | 40 0.12 37 1016 | 55 |0.18 | 48 | 033 | 80 |029| 71 |0.55
1100 | 36 0.12 33 1018 | 51 [0.16| 46 | 029 | 69 | 021 | 59 |043
950 57 0.21 48 |1 035 | 81 [ 031 | 67 |0.69| 116 | 048 | 114 | 0.70
B4 1000 | 46 0.16 39 1031 65 |022] 54 | 046 | 98 [ 043 | 94 | 0.58
1050 | 36 0.12 32 | 0.18 | 56 | 0.18 | 45 | 039| 75 | 027 | 66 | 0.54
1100 | 30 0.10 27 1016 | 48 |0.17| 40 | 037 | 65 |0.25| 56 | 0.48
950 63 0.19 47 1046 | 83 | 030]| 69 |0.64 | 119 | 0.52 | 117 | 0.64
B5 1000 | 43 0.15 36 {025 70 [ 023 | 57 | 049 | 101 | 032 | 95 | 0.53
1050 | 38 0.11 32 1019 54 | 017 | 43 | 036 | 75 [ 024 | 64 | 0.57
1100 | 27 0.09 23 | 0.15| 42 | 013 | 34 |034| 62 | 022 | 53 |045
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La Figura 3.19 muestra para todos los aceros y condiciones de ensayo de compresion en
caliente estudiadas, la influencia de la velocidad de deformacion (€) sobre el esfuerzo pico (ap)
(Figuras 3.19a-d) y deformacion pico (ep) (Figuras 3.19e-h). Anteriormente ya ha sido
mencionado que por practicidad o simplicidad, el inicio de recristalizacion dindmica es
comunmente asociado directamente al valor de deformacion correspondiente al valor maximo de
esfuerzo, es decir, &,. En este sentido, se confirma que es necesario un mayor esfuerzo y una
mayor deformacion para dar comienzo a la recristalizacion dinamica a medida que aumenta la
velocidad de deformacion o disminuye la temperatura, lo cual no es de extraiar, dado que la
recristalizacion dinamica es un fenémeno activado térmicamente. Por otro lado, el analisis
comparativo indica que en general, el acero sin contenido de boro (B0) y los aceros con los
contenidos mas bajos de 14 y 33 ppm, aceros Bl y B2, respectivamente, presentan valores mas
altos de esfuerzo pico para todas las velocidades de deformacion y temperaturas. De igual forma,
aunque en menor medida se verifica que estos aceros presentan las maximas deformaciones de
pico. Estas diferencias entre los aceros se vuelven maés evidentes a la menor velocidad de
deformacion (0.001 s™). Asi, en términos generales, se puede indicar que los aceros B3, B4 y B5
son mas suaves a altas temperaturas. El efecto de ablandamiento que genera el boro en los aceros
a altas temperaturas es un comportamiento opuesto al producido por este elemento en
condiciones de trabajo en frio, donde al incrementar el contenido de boro normalmente se

incrementa la dureza del acero [95].

Por otro lado, como se reportd en el apartado 1.5.4.2 del Capitulo 1, el comportamiento de
la deformacién de pico frente a la velocidad de deformacion (ep vs e) proporciona también
informacion sobre el instante en que puede intervenir el fendémeno de precipitacion y su
interaccion con la recristalizacion dinamica [186, 187, 191]. Las relaciones €, — € exhibidas por
los presentes aceros (Figuras 3.19e-h), son similares al comportamiento observado en ausencia
de precipitacion, esto es, no se aprecian sinuosidades u ondulaciones intermedias en tales curvas,
lo que estaria indicando que solamente el efecto soluto es el encargado de retrasar la
recristalizacion dindmica del material. Estos resultados estan en discordancia con lo reportado
para elementos microaleantes tipicos en el acero tales como Nb, V y Ti, los cuales producen un
efecto retardante sobre la cinética de recristalizacion dinamica (aumento de la deformacion pico),

producto de su precipitacion [66, 259-261].
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Como se ha venido remarcando, la recristalizacion dinamica en los aceros y otras
aleaciones metdlicas se inicia antes de la deformacién de pico [39, 43, 44]. Esto significa que
dicho mecanismo de ablandamiento puede tener lugar en diversos materiales aunque no exista un
pico de esfuerzo claro y definido en las curvas de fluencia en caliente. Este umbral de
deformacion, como ya se ha indicado, es conocido como la deformacion critica (g,.) y recibe este
nombre por analogia al necesario para dar comienzo a la recristalizacion estatica convencional.
Diversos autores [262, 263] estiman que el valor de deformacion necesario para dar comienzo a

la recristalizacion dinamica es directamente proporcional a la deformacion de pico de la siguiente

manera.
&

TP TRRPRTRTRTN € 3 )
€p

Donde R, es la relacion critica de deformaciones, e involucra una posible relacion con el
tipo de material y la técnica de evaluacion y ensayo. Weiss ef al. [264] reportan que la
determinacion de €, e incluso &, a través de diferentes técnicas de ensayo, conlleva a resultados
discordantes debido a las diferentes contribuciones de friccion, cambio de texturas, geometria de
deslizamiento, calentamiento adiabatico y localizacion de la fluencia, asociada a cada una de las

técnicas de ensayo.

Es posible determinar la deformacion critica desde las curvas de fluencia por medio del
método desarrollado por Ryan y McQueen [244], el cual define la deformacion critica como la
deformacion a la que la curva de fluencia experimental se desvia de la curva de recuperacion
dindmica (DRV) tedrica o idealizada, basada en las diferencias de los comportamientos de
velocidad de endurecimiento por deformacion (6) asociados con la recristalizacion dinamica y la
recuperacion dinamica. Las curvas tedricas se generan por extrapolacion de las curvas 8 — g. En
este caso la determinacion del punto de inflexion indicativo del inicio de la recristalizacion y el
método de extrapolacion seguidos no estdn bien definidos y terminan siendo de dificil
determinacion practica. Posiblemente el método més ampliamente utilizado a la hora de
determinar las condiciones criticas para el inicio de la recristalizacion, es el desarrollado por
Poliak y Jonas [45, 241, 242], el cual estd fundamentado sobre las leyes termodindmicas que

gobiernan los procesos irreversibles, eliminando la necesidad de extrapolar los datos
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experimentales. Najafizadeh y Jonas [243] proponen una extension del método basada en un
adecuado ajuste polindmico de 6 y en la utilizacion de las curvas o — €, normalizadas por el

esfuerzo y la deformacion de pico, respectivamente.

3.5.2 Determinacion de los parametros criticos para el inicio de la recristalizacion
dinamica.

Como se detalld en el Capitulo 2, en el presente trabajo de investigacion, el método
matematico de la doble diferenciacion fue utilizado para identificar las condiciones criticas de
esfuerzo y deformacion (o, €. ) asociadas con el inicio preciso de la recristalizacion dindmica en
las curvas de fluencia en caliente, el cual esta basado en los cambios de la velocidad de
endurecimiento por deformacion (@ = do/de) como una funcion del esfuerzo de fluencia
(método de Poliak y Jonas, simplificado por Najafizadeh y Jonas) [45, 241-243]. Las curvas
experimentales de velocidad de endurecimiento por deformacion versus esfuerzo verdadero
(6 vs ) y su correspondiente ajuste polindmico de 3er grado para los aceros BO y B5 a la
temperatura de 950 °C y las tres velocidades de deformacion utilizadas son presentadas en las
Figuras 3.20a y 3.20c. Como se desprende a partir de estos graficos, cada curva se compone
principalmente de tres segmentos distintos. Primero, 8 decrece linealmente con el esfuerzo de
fluencia a bajas tensiones. En segundo lugar, la curva 8 — g cambia gradualmente a un segmento
lineal de pendiente menor y finalmente, la curva cae hacia & = 0 al esfuerzo pico. De acuerdo
con Poliak y Jonas [45, 241, 243] y Ryan y McQueen [244], la inflexion en el esfuerzo critico
indica que la recristalizacion dinamica estd surtiendo efecto. El punto donde la curva cruza el
cero desde arriba representa el esfuerzo maximo o pico (ap). A este punto, el valor de g, puede
medirse con precision como 67, 100 y 133 MPa para el acero BO a las velocidades de
deformacion de 0.001, 0.01 y 0.1 s™, respectivamente (Figura 3.20a), y 56, 83, 119 MPa para el
acero B5 a iguales condiciones de velocidades de deformacion (Figura 3.20c¢). Aunque los picos
de esfuerzo de fluencia a velocidad de deformacion constante son una buena indicacion de que la
recristalizacion dindmica estd en marcha, no proporcionan informacion precisa acerca de su
comienzo. Como ya se sefialo, los puntos minimos en los graficos de la derivada de la ecuacion
de 3er orden contra el esfuerzo de fluencia (df/do — g) representan el esfuerzo critico
(0.) exacto asociado con el inicio de la recristalizacion dinamica. Sobre esta base, valores de o,

de 52, 83 y 110 MPa fueron registrados para el acero BO a velocidades de deformacién de 0.001,
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0.01 y 0.1 s respectivamente, y 44, 71, y 110 MPa para el acero B5 (ver Figuras 3.20b y
3.20d). Como se puede ver, los valores de g, y o, son muy diferentes; los valores de o, son
significativamente mas bajos, lo cual corrobora que la recristalizacién dindmica comienza mucho
antes que la deformacioén correspondiente al esfuerzo pico. Por otro lado, estos resultados
demuestran claramente que el acero BO requiere mayor esfuerzo y, en consecuencia, una mayor
deformacion que el acero BS para el inicio de la recristalizacion dinamica. Este método fue
utilizado para calcular los valores reales de esfuerzo y deformacion (o, . ) para la iniciacion de
la recristalizacion dinamica para todas las condiciones de ensayo. La Figura 3.21 representa

todos los resultados asi obtenidos en funcion de la velocidad de deformacion.
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Por otro lado, es evidente a partir de la Figura 3.21 que las adiciones de boro producen
ablandamiento durante la deformacion en caliente del acero. En general, el acero B5 con el mayor
contenido de boro exhibe el mas grande efecto de ablandamiento. Los valores més bajos de g, y
. se observaron en este acero, particularmente a las temperaturas de compresion en caliente mas
elevadas. Como tendencia, se aprecia y se verifica que cuanto mas alto es el contenido de boro en
el acero menor es el esfuerzo para el inicio de la recristalizacion dindmica. La razon para explicar
por qué la presencia de boro en el acero produce un efecto de ablandamiento durante la
deformacion en caliente y consecuente adelanto del inicio de la recristalizacion dindmica no esta
muy clara aun, ya que la mayoria de los elementos de aleacion en el acero tienden a retrasar su
inicio. Una de las teorias para explicar estos resultados pudiera estar relacionada a la naturaleza
dual de los 4tomos de boro en la red de la austenita y su medio, los cuales cuando poseen energia
suficiente pueden moverse de su posicion sustitucional a una intersticial, experimentando de esta
manera una difusion acelerada, lo cual a su vez puede acelerar el inicio de la recristalizacion
dinamica [61]. Por otro lado, este mecanismo de ablandamiento del boro puede estar relacionado
a la aparicion de un canal adicional que facilita la formacion de kinks de dislocaciones
(desplazamientos o cortes de dimensiones atomicas producidos en el plano de deslizamiento de la
linea de dislocacion) en los centros de impurezas (una disminucion de la energia de kinks con el
aumento de contenido de soluto, facilita la movilidad dislocacion) [265-267]. Asi mismo, el
ablandamiento extra debido al contenido de boro puede ser atribuido a la difusién y segregacion
de los atomos de boro hacia los limites de grano de la austenita ocupando las vacancias generadas
por la deformacion aplicada y a su vez modificando y reforzando la cohesion de los limites de
grano austeniticos, permitiendo con ello un flujo plastico mas fécil en la red austenitica [32, 35,
54, 63, 254]. Todos estos fendomenos pueden ser explicados sobre la base de la teoria de
segregacion de no equilibrio propuesta por Aust ef al. [269], como un efecto de pares complejos
vacancias moviles-atomos de soluto difundiendo a través de un gradiente de vacancias hacia
kinks de vacancias (este gradiente puede ser generado por enfriamiento y/o mediante deformacion
plastica). En este caso, el ablandamiento de los limites de grano es probablemente causado por la
presencia de “clusters”, resultado de la descomposicion de los complejos vacancias-solutos cerca
de los limites de kink [268, 269]. Por otro lado y como es bien sabido, el tamafio relativo de los
atomos de soluto respecto a los de la matriz determina si un proceso de difusion opera de manera

intersticial o sustitucional. En este sentido, como se dijo con anterioridad, varios autores [38, 46]
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concuerdan que atomos sustitucionales en el acero tienden a incrementar la energia de activacion
para la deformacion de la austenita (Qdef) y consecuentemente retrasan el inicio de la

recristalizacion dinamica, mientras que elementos intersticiales promueven una disminucion de la
misma, acelerando el inicio de Qger [47-49]. Como una primera aproximacion, se puede asumir
que el parametro de red cristalina es linealmente dependiente del nimero de 4&tomos de soluto en
una celda unidad [270]. Entonces, para atomos disueltos sustitucionalmente, el pardmetro de red
seria linealmente dependiente de la fraccion atémica de soluto, mientras que para atomos de
soluto disueltos intersticialmente, seria linealmente dependiente del nimero de atomos de soluto
por atomo de solvente [272]. Diferentes investigaciones han reportado aumentos del parametro de
red cristalina de la austenita con el contenido de C [271-273]. Serajzadeh y Taheri [46, 274],
analizando las cinéticas y mecanismos de restauracion de aceros al carbono, argumentan que un
incremento del contenido de C provoca un descenso en la energia de activacion, incrementando
las cinéticas de recristalizacion. Reportan también, que el C reduce la energia de falla de
apilamiento (yspg), vinculando estos resultados a la expansion de la red cristalina provocada por
la adicion de dicho elemento, resultando en un aumento de la velocidad de autodifusion lo que
conduce a un aumento en las cinéticas de restauracion y recristalizacion en procesos controlados
por difusiéon. Asi mismo, Medina y Hernandez [142, 275] evaluaron el efecto de diferentes
elementos de aleacion tales como el C, Mn, Si, Mo, Ti, V y Nb sobre la deformacién en caliente
de aceros al carbono y microaleados, en campo austenitico, demostrando que a excepcion del C
todos los elementos investigados contribuyen a aumentar la energia de activacion. Igualmente,
Mead y Birchenall [276] revelan que mientras la difusividad aumenta proporcionalmente con el
aumento del contenido de C, la energia de activacion disminuye. Bajo el mismo contexto, se cree
que el boro intersticial tiene un efecto equivalente al del carbono durante la deformacion en
caliente [49, 52, 53]. De acuerdo con Busby ef al. [112], la velocidad de difusion del boro en la
austenita es similar a la del carbono. La difusividad de vacancias en la austenita para las
aleaciones Fe-C se incrementa cuando se eleva el contendido de boro [277, 278]. Por otra parte,
cabe sefialar que el contenido de carbono en los presentes aceros disminuye ligeramente con el
aumento de boro (véase la Tabla 2.1), lo que resalta la influencia de boro en el comportamiento

en caliente de los mismos.
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Figura 3.21 Dependencia del esfuerzo critico (o,) y deformacion critica (g.) de la velocidad de
deformacion (&) a temperatura constante.
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Finalmente, en las Tablas 3.3 y 3.4 se resumen todos los valores criticos de esfuerzo y
deformacion (o, &, ) calculados en este estudio por el método de Poliak y Jonas y Najafizadeh y
Jonas [45, 241-243]. Como se puede apreciar, para los presentes aceros avanzados de ultra-alta
resistencia el valor de &, asociado con el inicio de la recristalizacion dinamica es
aproximadamente 0.5¢,, el cual es ligeramente inferior al rango encontrado para la mayoria de
casos (ec = O.6—O.8ep) [44, 183]. Al igual que la relacion critica de deformaciones (R,)
(ecuacion (3.1)), la relacion critica de esfuerzo (R,) se define como la relacion entre el esfuerzo

critico (a,), necesario para dar comienzo a la recristalizacién dinamica y el esfuerzo pico (ap),

esto es:
R =2 3.2

En las Tablas 3.3 y 3.4 se agrupan también todos los valores de las relaciones criticas,
tanto de deformaciones como de esfuerzos. En estos resultados se puede observar que ambas
relaciones R, y R, se mantienen relativamente constantes. La media de la relacion critica del
esfuerzo es 0.91 con valores que van desde 0.88 hasta 0.94, con una desviacion estandar de 0.01;
mientras que la media de la relacion critica de la deformacion es 0.61, con valores que van
desde 0.52 hasta 0.75, con una desviacion estandar de 0.06. En este caso, la variabilidad de las
relaciones criticas para el inicio de la recristalizacion estd asociada a la dependencia de las
condiciones criticas de las condiciones de deformacion (temperatura y velocidad de deformacion)
y del contenido de aleacion o composicidon quimica, mas concretamente del contenido de boro en
el acero. La relacion critica de esfuerzo (ac/ap), determinada para los presentes aceros es
consistente con los valores generalmente reportados para aceros C-Mn, aceros microaleados al
Nb, aceros de elevado contenido de C, aceros inoxidables, aceros desoxidados con Al, y aceros
Nb-Ti [53, 66, 241-243, 279-283]. Con respecto a la relacion critica de deformacion (ec / ep), los
valores aqui obtenidos difieren del intervalo de valores promedio de 0.7-0.9 reportado
tradicionalmente para aceros C-Mn y microaleados [284-286], sin embargo, se hayan en
concordancia con el intervalo de 0.50-0.65 reportado por otros autores para aleaciones similares a
las anteriormente citadas [38, 53, 279, 282, 283, 286, 287]. Por otro lado, queda claro que la

deformacion critica para el inicio de la recristalizacion esta fuertemente influenciada por los
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contenidos de boro en el acero, lo cual causa efectos de ablandamiento, particularmente en los

aceros con las mayores concentraciones de boro (aceros B4 y BS5).

Tabla 3.3 Valores de esfuerzo pico (ap), esfuerzo critico (o), y relacion critica de esfuerzo
(R,) para todos los aceros y condiciones de ensayo. Los valores de esfuerzo estan en MPa.

£ =10.001s"1 §=0.01s"1 §=01s"1
Steel T, OC O'p UC Ra-, O'p O-C Ro’! O-p O-C Ro:
oclo, oclo, ocloy,

950 67 53 0.79 100 | 84 0.84 133 | 111 0.83
BO 1000 | 58 48 0.82 77 62 0.80 105 | 87 0.82
1050 | 45 39 0.86 65 57 0.87 83 70 0.84
1100 | 35 31 0.88 54 45 0.83 75 62 0.82
950 74 62 0.83 100 | 81 0.81 134 | 113 0.84
Bl 1000 | 63 53 0.84 78 64 0.82 109 | 87 0.79
1050 | 47 40 0.85 71 63 0.88 96 80 0.83
1100 | 36 31 0.86 58 48 0.82 76 63 0.82
950 70 45 0.64 100 | 86 0.86 131 | 107 0.81
B2 1000 | 54 45 0.83 79 65 0.82 107 | 88 0.82
1050 | 43 37 0.86 63 53 0.84 86 71 0.82
1100 | 34 28 0.82 53 44 0.83 73 59 0.80
950 76 64 0.84 97 81 0.83 124 | 104 0.83
B3 1000 | 50 41 0.82 72 64 0.88 100 | 81 0.81
1050 | 40 34 0.85 55 44 0.8 80 66 0.82
1100 | 36 31 0.86 51 45 0.88 69 60 0.86
950 57 48 0.84 81 69 0.85 116 | 106 0.91
B4 1000 | 46 38 0.82 65 54 0.83 98 86 0.87
1050 | 36 30 0.83 56 46 0.82 75 61 0.81
1100 | 30 24 0.80 48 38 0.79 65 46 0.70
950 63 44 0.69 &3 71 0.85 119 | 103 0.86
B5 1000 | 43 36 0.83 70 56 0.80 101 | 85 0.84
1050 | 38 33 0.86 54 44 0.81 75 64 0.85
1100 | 27 24 0.88 42 35 0.83 62 50 0.80
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Tabla 3.4 Valores de deformacion pico (ep), deformacion critica (g.) y relacion critica de
deformacion (R,), para todos los aceros y condiciones de ensayo.

£ =0.001s"1 §=10.01s"1 §=01s"1
Steel | T,°C | g, & R,, &p & R, & & R,,
gclep /ey eclep

950 |0.23|0.09| 0.39 0.29 | 0.13 044 |045]0.16 | 035
BO 1000 | 0.18 | 0.09 0.5 0.24 ] 0.10 | 0.4l 0.38 | 0.14 | 0.36
1050 | 0.16 | 0.08 0.5 0.20 | 0.11 0.55 027 (012 | 0.44
1100 | 0.12 | 0.07 0.58 0.17 ] 0.08 0.47 0.23 | 0.10 | 0.43
950 |0.22 | 0.11 0.5 0.27 ] 0.11 0.40 044 | 0.16 | 0.36
Bl 1000 | 0.19 | 0.09 | 0.47 0.21 | 0.11 0.52 0351012 | 034
1050 | 0.16 | 0.08 0.5 0.21 | 0.10 | 0.47 029 |0.13 | 044
1100 | 0.13 | 0.06 | 0.46 0.19 | 0.09 | 0.47 024 | 0.11 | 045
950 | 0.24]0.10| 0.41 0.32 ] 0.17 0.53 0491 0.19 | 0.38
B2 1000 | 0.20 | 0.10 0.5 0.27 | 0.12 044 036|016 | 0.44
1050 | 0.16 | 0.12 0.75 0.21 1 0.14 | 0.66 0.31 | 0.19 | 0.61
1100 | 0.12 | 0.06 0.5 0.20 | 0.10 0.5 0.26 | 0.11 | 0.42
950 |0.22 | 0.11 0.5 0.32 | 0.13 0.40 049 | 0.16 | 0.32
B3 1000 | 0.15 | 0.07 0.46 0231 0.14 | 0.60 034 |0.13 | 0.38
1050 | 0.12 | 0.06 0.5 0.18 | 0.08 044 |029|0.13 | 044
1100 | 0.12 | 0.06 0.5 0.16 | 0.09 | 0.56 0.21]0.12 | 0.57
950 | 0.21 | 0.11 0.52 0.31 | 0.14 | 0.45 0.48 | 0.24 0.5
B4 1000 | 0.16 | 0.08 0.5 022 | 0.10 | 0.45 043 ] 0.16 | 0.37
1050 | 0.12 | 0.06 0.5 0.18 | 0.09 0.5 027 0.12 | 044
1100 | 0.10 | 0.05 0.5 0.17 | 0.08 0.47 0.25]0.11 | 044
950 |0.19|0.09 | 0.47 0.30 | 0.13 0.43 0.52 | 0.19 | 0.36
B5 1000 | 0.15 | 0.07 | 0.46 0.2310.09 | 0.39 0.32 {0.13 | 0.40
1050 | 0.11 | 0.06 | 0.54 0.17 1 0.07 | 0.41 0.24 | 0.10 | 0.41
1100 | 0.09 | 0.05 0.55 0.13 ] 0.06 | 0.46 0.22 | 0.08 | 0.36

Dado su comportamiento, finalmente la dependencia de la deformacién critica de la
temperatura y de la velocidad de deformacion (€) puede ser expresada para los presentes aceros

como una funcion del parametro de Zener-Hollomon (Z), mediante la siguiente ecuacion:
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Donde K, y m, son constantes del material. Empleando esta aproximacion, las relaciones
tedricas de &, se determinaron a partir de los datos experimentales y se ajustaron a la ecuacion
(3.3), usando el método de los minimos cuadrados, como se representa en la Figura 3.22. Como
puede verse, hay una relacion lineal entre €. y Z. El valor de ¢, tiende a incrementar en la medida
que lo hace Z, es decir, cuando la velocidad de deformacion incrementa y la temperatura
disminuye. También puede observarse que la adicion de boro tiende a disminuir la deformacion
critica, particularmente a bajos valores de Z. Las ecuaciones resultantes para €. de cada acero

estudiado se indican también en dicho grafico.

L LELRLLLL | v LA RLLL) ]
= BO: £,=0.019°2" %"

o B1:g.=0.02572"%
0.081 0.089

A B2:g.=0.022*Z B3:£.=0.015"Z

< B4: gczo_omizo.ms . B5: EC=O.OO4*ZO'139<

c

A

o
—
T

Deformacion critica, €

10’ 10°

10°
Parametro de Zener-Hollomon, Z (s™)

Figura 3.22 Dependencia de la deformacion critica (g.) para el inicio de la recristalizacion
dinamica del parametro de Zener-Hollomon (Z).

3.5.3 Modelado de las curvas de fluencia en caliente

Como se hizo alusién en los capitulos previos, el modelado fisico de las curvas de
fluencia en caliente pasa por el modelado de cada una de las tres etapas que las constituyen: a)
etapa de endurecimiento y restauracion dindmica (DRV), b) etapa de recristalizacion dindmica

(DRX) y ¢) etapa de estado estable (o, &s).
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3.5.3.1 Etapa de endurecimiento y restauracion dinamica (DRYV)

La etapa I de las curvas de fluencia relacionada con la evolucion de la densidad de
dislocaciones durante el proceso de deformacion, resultado del balance entre las generadas y
almacenadas (endurecimiento) y su reordenacion y aniquilacion (restauracion dinamica), se
determin6 segun el procedimiento de andlisis descrito en el apartado 2.6.2.1, basado en la
determinacion de los parametros U y (), de endurecimiento y ablandamiento, respectivamente
[207, 208]. La Figura 3.23 muestra la dependencia de ambos términos con el pardmetro de
Zener-Hollomon (Z). Se observa un comportamiento similar para todos los aceros. El pardmetro
1 de ablandamiento disminuye con el aumento de Z, esto es, cuando la temperatura decrece o la
velocidad de deformacion aumenta, los aceros muestran menos capacidad de ablandamiento.
Similarmente, cuanto mayor es la velocidad de deformacién y menor la temperatura, la movilidad
o deslizamiento de las dislocaciones se dificulta, generandose acumulacién de subestructuras,
predominando el fenomeno de endurecimiento. En relacion al efecto del boro, en general, los
resultados revelan que las adiciones de boro juegan un mayor rol en los mecanismos de
ablandamiento que en los de endurecimiento. La Figura 3.23 revela una ligera tendencia por
parte de los aceros de alto contenido de boro a presentar mayor y menor valor de Q y U,
respectivamente. Como consecuencia, este efecto deberd promover niveles de esfuerzo de
fluencia menores en dichas aleaciones cuando son deformadas en caliente, tal y como fue
verificado en las curvas experimentales de esfuerzo-deformacion (¢ — €). Lo anterior es también
evidente en las constantes de modelado, donde las variaciones mas notables son observadas en el
factor pre-exponencial Ko Para los aceros A-UHSS microaleados con boro, la aleacion BS
muestra el mayor valor absoluto de Kq y por ello exhibe una mayor pendiente respecto a los
demas aceros, lo cual supone un mayor efecto de ablandamiento para cualquier condicion de
deformacion, tal como se demostré anteriormente. Con respecto al acero BO sin contenido de
boro, el mayor valor de K puede ser resultado de su mas alto porcentaje en peso de carbono (ver
Tabla 2.1), dando a entender que cantidades crecientes del mismo pueden promover la
restauracion dindmica. Esto puede ser explicado, en términos de la influencia del contenido de
carbono sobre la auto-difusion del hierro, debido a que grandes cantidades de carbono aumentan
la velocidad de difusion en las aleaciones y — Fe [288]. Por lo tanto, cuando el mecanismo de
deformacion es controlado mediante escalada de dislocaciones (en condiciones de bajos valores

de Z), el contenido de carbono acelera las velocidades de difusion, promoviendo dichos
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fenomenos de ablandamiento [213]. De acuerdo con Herman er al. [289], Ko es la Unica
constante dependiente de la composicion quimica durante esta primera etapa de modelado y, en
concreto, exclusivamente dependiente del contenido de C (Ko = 112.7(1 + 3.88%C)). Segn
esta expresion, a mayor contenido de C mas se facilita la restauracion dinamica. Las
discrepancias de los valores aqui presentados de los parametros de modelado correspondientes a
esta primera etapa con los reportados en bibliografia para otros aceros microaleados pueden

obedecer, en parte, a las diferentes energias de activacion empleadas [141, 211, 212, 285].
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Figura 3.23 Dependencia de los parametros de ablandamiento () y endurecimiento (U) del
parametro de Zener-Hollomon (Z).

3.5.3.2 Inicio de la recristalizacion dinamica

Dentro de las ecuaciones cinéticas constitutivas del comportamiento de fluencia en
caliente, una de las mas importantes es la de la deformacioén critica del inicio de la
recristalizacion (e.), que representa en aceros y demas aleaciones metalicas el verdadero
comienzo de la recristalizacion dindmica. Sin embargo, como se ha venido mencionando, para
simplificar los calculos y expresiones se considera la deformacion de pico (ep) como el inicio de
este mecanismo de ablandamiento, mientras que la deformacion de estado estable se instituye
(&55) como el final del mismo en las curvas de fluencia en caliente. En el presente trabajo de
investigacion, se recuerda que para la caracterizacion del inicio de la recristalizacion dindmica,

los valores de ¢, experimentales fueron tomados directamente de las curvas de fluencia,

correspondientes a la deformacion cuando el méximo esfuerzo (ap) fue alcanzado. La Figura
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3.24 muestra los valores de €, para los seis aceros A-UHSS estudiados, representados en un
mismo grafico sobre la base de la ecuacion (2.14), la cual representa la relaciéon mas comun y
difundida que describe la variacion de la deformacion de pico con las condiciones de
deformacion (temperatura y velocidad de deformacion), pudiéndose notar un razonable ajuste.
Como tendencia general, puede verse en el comportamiento de los seis aceros que en la medida
que se incrementan los valores de Z, la recristalizacion dinamica requiere una mayor cantidad de
deformacion para su inicio. Por otro lado, es evidente que las adiciones de boro causan una
disminucién de &,, particularmente de valores intermedios a bajos de Z. En cuanto a las
constantes de modelado de la ecuacion (2.14), se puede vislumbrar que el valor del exponencial

me, afectando el parametro Z mantiene una leve tendencia a aumentar con el incremento del

contenido de boro en los aceros. Esto parece indicar que la deformacion a la cual se alcanza el
maximo de esfuerzo presenta una mayor dependencia de las condiciones de deformacion a

medida que aumenta el contenido de boro. Los valores resultantes de Mme, de los presentes aceros

caen dentro de valores medios reportados en bibliografia para diversos tipos de aceros [34, 46,
48, 52, 141, 142, 211-213, 262]. Sin embargo, puede apreciarse que el efecto neto de la

composicion quimica esta concentrado en la constante K, £p> de modo que ésta tiende a disminuir a

medida que aumenta el contenido de boro. Variaciones de un orden de magnitud se pueden
apreciar en el acero B5 con el mas alto contenido de boro, las cuales pueden ser explicadas por el
efecto del boro como elemento de aleacion intersticial que ayuda a la movilidad de las
dislocaciones y contribuye a que sea acelerado el inicio de la recristalizacion dinamica [52, 55-
57]. Tal comportamiento de los presentes aceros es opuesto a los resultados logrados por otros
autores en aceros microaleados donde el aumento del grado de aleacion por lo regular aumenta el

valor de la constante Kgp [142, 212, 213]. Segun Cabrera y Prado [290], varios son los factores

que pueden generar discrepancias entre investigadores en los valores del coeficiente y exponente
de la deformacion de aceros, dentro de los cuales resaltan: i) energias de activacion aparente
diferentes, ii) exponente de tamafio de grano arbitrariamente fijado en 0.5, ii1) el método de
ensayo empleado (torsion o compresion pueden producir resultados diferentes y iv) diferente
dependencia con la composicion quimica de las constantes de modelado (un elemento
microaleante modifica su caracter como retardador del inicio de la recristalizacion dinamica si

esta disuelto o precipitado).
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Figura 3.24 Dependencia de la deformacion pico (sp) del parametro de Zener-Hollomon (Z).

3.5.3.3 Cinética de recristalizacion dinamica

Como se sefialo en el Capitulo preliminar, la cinética de la evolucion de la recristalizacion
dinamica puede ser predicha por el modelo KIMA o relacion de Avrami (ecuacion (1.16)) [245].
Para esta parte de la investigacion, dado que el inicio de la recristalizacion dindmica se toma a la

deformacion pico (sp), el proceso de ablandamiento puede cuantificarse teniendo en cuenta la
disminucion en el esfuerzo de fluencia desde esfuerzo pico (O'p) hasta el esfuerzo de estado
estable (oy). La fraccion recristalizada se deriva simplemente de las curvas de fluencia en
caliente de la siguiente manera:

op,—0

P—— (34)

Como un primer paso para la caracterizacion de la cinética de la recristalizacion dindmica,

el exponente k£ de Avrami asociado con el mecanismo y geometria de la nucleacion es calculado
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mediante la medicion de la pendiente en los graficos doble logaritmicos de la fraccion
recristalizada, In[in(1/(1 — X))], en funcién del tiempo, ln(s — &/ e) En la Figura 3.25 se
muestran como ejemplos los graficos asi obtenidos para el acero sin contenido de boro (B0) y el
acero con 214 ppm (BS5) para las diferentes temperaturas y velocidades de deformacion
manejadas. Puede apreciarse que dentro de la logica variabilidad experimental los resultados se
ajustan a una recta. En la Figura 3.26 se grafica la dependencia del exponente k con el parametro
Z que involucra las condiciones de deformacion. No parece observarse ninguna relacion clara
entre ambos, ni entre las distintas series de ensayo. Ello también es evidente en las relaciones de
Avrami (Figura 3.25) donde se aprecia que salvo casos excepcionales todas las curvas tienen una
pendiente muy similar. Aunque tradicionalmente el exponente £ es considerado constante e
independiente de las condiciones de ensayo [271], esta claro que si hay cambios en los

mecanismos de nucleacion éste deberia variar.

En el presente estudio, se observa que k£ muestra una ligera dependencia de la temperatura
y velocidad de deformacion (Figura 3.26), la cual puede expresarse mediante el siguiente ajuste

empirico.
A el N KoY /A PSPIPPPIT (o 75 )

El valor promedio de 1.6 obtenido para el exponente & estd en una buena concordancia
con los valores de 1 < k < 2 reportados en bibliografia para diferentes de aceros [52, 211-213,
291-294]. Por otro parte, la relacion de Avrami también estd basada sobre una constante de
velocidad de nucleacion. Bajo estas condiciones, se ha demostrado [270] que & varia entre 1 y 4
dependiendo del tipo de sitios de nucleacion involucrados y si la saturacion de los mismos ha
sido alcanzada. Los presentes resultados (k = 1 a 2) soportan la evidencia experimental para la
aparicion de la nucleacion en los limites de grano en aceros microaleados con boro [52]. Las
caracteristicas de recristalizacion que presentan estos materiales, se relacionan con la presencia
del boro y el fendmeno de segregacion de no-equilibrio de este mismo elemento que favorece la

nucleacion y crecimiento de granos en los limites de los ya existentes [61, 114, 123, 124].

136




Capitulo 3 Resultados y discusion

- a) BO_950°C

]
o

In(In(1/(1-X)))
In(In{1/(1-X)))

8 -3 -2

In((e-€,)/€)
2'I'I’I'I'll_.__l'1'l'|'l' 2

In((e-€,)/&

T T T T LI S | T LI

- f) B5_1000°C .5 &
B B 0.01s

o
1

In(In(1/(1-X)))
In(In(1/(1-X)))

7 8 2 1 0 1 2 3 4 5 6 7 8
In((e-€, /%)
LI 2 UL B

In(In(1/(1-X)))
In(In(1/(1-X)))

7 8 6 7 8
In({s-sp)!é) In{(s-ap);‘e)
2T ‘0 LI B R i s o e o e I B B e e s
-d) BO_1100°C is" th) B5_1100°C 3
1k 0.01s - 1k a . i
— : I 01s
< oF 001s” 1 & of =17 i
- | =1.1 oot
=-1r 4 =1t J
I =
E -2 _- - E 2 - .
3F o < 3 4
-4 -4 . L - - 1 1 1 1
3 2 1 0 1 2 3 4 5 6 7 8 3 -2 -1 0 1 2 3 4 5 6 7 8
In((e-€ )/€) In((e-¢)/€)

Figura 3.25 Representacion doble logaritmica de la fraccion volumétrica recristalizada (X) en
funcion del tiempo (s - sp) /& para la determinacion del exponente de Avrami (k) para los
aceros B0 y BS.
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Figura 3.26 Relacion entre el exponente de Avrami (k) y el pardmetro de Zener-Hollomon (Z).

Finalmente, de acuerdo con la ecuacion de la cinética de recristalizacion (ecuacion
(1.17)), una vez que el exponente de Avrami es calculado, la caracterizacion de la cinética de
recristalizacion es completada mediante la determinacion del tiempo para la recristalizacion del
50% de fraccion de volumen (tsg0,). En la Tabla 3.5 se enlistan para los seis aceros estudiados
los valores de las constantes obtenidos para la determinacion de tsge,. Primeramente, se puede
observar que no hay una tendencia clara en los valores del exponencial de la velocidad de
deformacion (m;), éstos son muy similares para todos los casos con un valor medio de 0.78. Sin
embargo, el parametro K, es significativamente mayor (hasta tres 6rdenes de magnitud) en los
aceros A-UHSS microaleados con boro (aceros B1-B5), lo que hace suponer que la cinética de
recristalizacion dindmica es mas rapida en el acero libre de boro (BO). En otras palabras, esto
significa que las adiciones de boro causan un retardo de la cinética de recristalizacion dindmica
durante la deformacion en caliente, que generalmente se asocia con un efecto de arrastre soluto
[39]. Adicionalmente, a partir de la Figura 3.27 se puede observar que tsq¢, aumenta con las
adiciones de boro, en particular a valores medios y bajos de Z, esto es, cuando la temperatura
aumenta o velocidad de deformacion disminuye. Con respecto al parametro de la energia de
activacion aparente para la recristalizacion dinamica (Q;), debe notarse también que éste difiere
de lo reportado en la literatura cientifica para la mayoria de aceros microaleados convencionales

[211, 212, 292, 295]. Los valores aqui registrados para este tipo de aceros son notablemente mas
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bajos. Del mismo modo, se observa que Q; es considerablemente mas grande en el acero BO,
indicando con ello que las adiciones de boro generan una aceleraciéon en el inicio de la
recristalizacion dinamica [52]. En conexion con esto, algunos autores han propuesto expresiones
que relacionan la dependencia de Q; con la composicion quimica del acero [275, 296]. Entre ellas
destaca la desarrollada por Medina y Hernandez [275] que tiene en cuenta el efecto de los

elementos microaleantes, sin embargo, la misma no considera la influencia del boro.

Tabla 3.5 Constantes derivadas para tg5qo, (ecuacion (1.17)).

Acero K, m; Q, (J mol™)
BO 1.42043E-5 -0.733 104619
B1 0.00157 -0.794 48700
B2 0.00339 -0.837 37548
B3 0.00145 -0.762 25964
B4 0.00104 -0.802 54649
B5 0.00747 -0.792 33329
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Figura 3.27 Relacion entre en el tiempo para alcanzar el 50% de recristalizacion (tsgo,) v el
parametro de Zener-Hollomon (Z).
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3.5.3.4 Parametros de esfuerzo pico y esfuerzo de estado estable

En la Figura 3.28 se muestran graficados los ajustes de los datos experimentales del
esfuerzo pico (ap) y esfuerzo de estado estable (oy) para cada acero y condicion de
deformacion, sobre la base de las ecuaciones 2.19 y 2.20. Tal como se denot6 anteriormente, los
aceros muestran una disminucion de los valores de g, y o5 por los contenidos de boro, marcada
a partir de 82 ppm (acero B3), practicamente para todos los rangos de temperatura y velocidades
de deformacion analizados. Respecto a las constantes de modelado, en términos generales, tanto
para g, como dg;, €l efecto del boro se manifiesta en una tendencia creciente de la constante 4 y
una decreciente de o. Estos resultados indican que ambos parametros de esfuerzo estan
fuertemente influenciados por las adiciones de boro al acero. Asi mismo, el buen ajuste de los
datos experimentales a las ecuaciones (2.19) y (2.20), apoya la hipdtesis de la ausencia de
precipitacion durante la compresion en caliente y el correcto uso del exponente de creep que fue
constante e igual a 5. Al igual que para el célculo de Q;, en bibliografia existen relaciones
empiricas para la determinacion directa de las constantes 4 y a en funcion de la composicion

quimica del acero, pero de nuevo éstas no consideran el efecto del boro [180].
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Figura 3.28 Ajuste de los valores de esfuerzo pico (O'p) y esfuerzo de estado estable (o) a las
ecuaciones (2.19) y (2.20), respectivamente.

140




Capitulo 3 Resultados y discusién

3.5.3.5 Curvas de fluencia experimentales vs curvas tedricas

Finalmente, a modo de resumen en la Tabla 3.6 se presentan todos los valores de los
parametros caracteristicos de las ecuaciones constitutivas obtenidas para cada acero. A
continuacion, en las Figuras 3.29, 3.30 y 3.31 se presentan las curvas de fluencia en caliente
experimentales (lineas solidas) versus las curvas predichas a partir de la integracion de los
distintos modelos (simbolos). En general, se puede observar una excelente concordancia entre los
datos experimentales y los tedricos para cada una de las condiciones de deformacion.
Desviaciones no superiores al 10% fueron observadas en los casos mas criticos. Estas
desviaciones deben tomarse como insignificantes tomando en cuenta que las variaciones en la
velocidades de deformacion fueron del orden de una magnitud y 50 °C en la temperatura,
ademas de que no se valord el error experimental. Por lo anterior, se corrobora que el modelo
llamado “aproximacion de una variable” predice con suficiente exactitud el comportamiento en
caliente de aceros avanzados de ultra-alta resistencia (A-UHSS) microaleados con boro en el

rango austenitico.
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Tabla 3.6 Resumen de los parametros constitutivos utilizados en la prediccion de las curvas de fluencia en caliente para los seis

aceros A-UHSS estudiados.

Parametro Aceros
Etapa de modelado de B0 B1 B2 B3 B4 BS
modelado
I. Ablandamiento (Q): kq 190.75 148.63 127.70 152.06 133.98 188.67
O =kq*xZM mq -0.138 -0.124 -0.129 -0.126 -0.125 -0.127
I1. Endurecimiento: ky 8.11x107 | 8.88x10” | 5.36x10” | 8.09x10” | 3.52x107 | 6.04x10”
U(a'b)? = ky xZ™v my 0.18 0.18 0.19 0.18 0.20 0.19
1. Deformacion pico (ep): kep 0.019 0.023 0.020 0.010 0.012 0.0063
&p = kep x Z7eP My 0.11 0.10 0.11 0.14 0.13 0.16
IV. Exponente de Avrami (DRX): Apvrami 0.432 1.712 1.618 1.631 3.770 3.607
n=A+Bx*logZ B Avrami 0.057 0.002 0.006 0.003 -0.109 -0.095
V. Tiempo para 50% de DRX: k500 1.4204E-5 | 0.00157 | 0.00339 |0.01458 |0.00104 | 0.00747
tsgy, = Ksgop * £ME50% x exp(g—,lt,) Ms00 -0.733 -0.794 -0.837 -0.762 -0.802 -0.792
Q: 104619.65 | 48700.51 | 37548.18 | 25964.10 | 54649.37 | 33329.78
VI. Esfuerzo pico y de estado estable Aap 559.652 439.235 | 547.814 | 525.070 | 658.004 | 791.066
g % . op Agp 1281.825 | 1457.984 | 1306.430 | 1416.383 | 1305.942 | 1118.712
<m) = AopSinh * agp (ﬁ) Aoss | 693328 [597.700 |851.434 |907.501 |2494.331 | 2425.988
€ % oSS Agss 1177.690 | 1280.546 | 1014.615 | 1026.419 | 443.710 | 438.389
(D (T)) = AossSinh * Ay (m)
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Figura 3.29 Comparacion entre las curvas de fluencia experimentales (lineas soélidas) y las
teoricas (simbolos) de los aceros BO y B1.
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Figura 3.30 Comparacion entre las curvas de fluencia experimentales (lineas sélidas) y las
teoricas (simbolos) de los aceros B2 y B3.
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Figura 3.31 Comparacion entre las curvas de fluencia experimentales (lineas solidas) y las
teoricas (simbolos) de los aceros B4 y BS.
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3.6 Resultados de los ensayos de relajacion de esfuerzos

3.6.1 Curvas de relajacion de esfuerzos

Como se explicod en la metodologia experimental, con la finalidad de estudiar la influencia
del boro en los aceros sobre la cinética de precipitacion inducida por deformacion y su
interacciéon con la recristalizacion estatica, se empled la técnica de relajacion de esfuerzos
desarrollada por Liu y Jonas [297]. En la Figura 3.32 se muestran las curvas resultantes
correspondientes para cada acero. En general, el comportamiento de éstas es muy similar para
todos los aceros, pudiendo dividirse en tres zonas claramente diferenciadas [62]. En la primera, la
curva o vslog(tiempo) es lineal y presenta una pendiente negativa que corresponde al
ablandamiento del material por recristalizacion, la segunda region corresponde a una meseta o
“plateau” de esfuerzo asociada con la aparicion de la precipitacion que frena momentaneamente
el proceso de recristalizacion y finalmente, el intervalo entre el tiempo final de precipitacion con
la continuidad del ablandamiento donde la meseta desaparece y la curva de relajacion recupera su
tendencia de ablandamiento lineal decreciente hasta que finaliza el ensayo. La buena definicion
de la zona del “plateau” permite la deteccion de los tiempos de inicio (P;) y final (Pf) de la
precipitacion dados por los puntos de inicio y final de los “plateaus” y, consecuentemente, trazar
los diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT). A nivel industrial, es bien sabido que
si dicha inhibicion provisional de la recristalizacion se aprovecha en la laminacion o en cualquier
otro proceso de conformacion en caliente, podria obtenerse una austenita muy deformada y, en
consecuencia, una ferrita muy fina después de la transformaciéon y — a [298]. Por otro lado,
aunque las caracteristicas generales de las presentes curvas de relajacion son parecidas para los
seis aceros estudiados, las posiciones de las mesetas sobre las mismas son ligeramente diferentes.
Como se visualiza en tales graficos, la meseta de esfuerzo es menos marcada en la medida que se
incrementa la temperatura de prueba, llegando al grado que a partir de 1000 °C los puntos P y Pr
no pueden ser detectados con claridad, lo cual obedece a que la fraccion volumétrica de
precipitados formados durante la relajacion disminuye cuando la temperatura es incrementada
[193]. Ademaés, se puede observar que los valores de esfuerzo iniciales para la deformacion
disminuyen ligeramente con las adiciones de boro, particularmente a partir de 800 °C en adelante,
indicando que el boro en solucidén produce un efecto de ablandamiento, tal como ya fue destacado
[47]. Finalmente, es también de interés observar que, para algunos casos, la tendencia de las

curvas de relajacion de esfuerzos no es del todo clara, lo cual podria ser debido a Ia
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correspondencia de pruebas con temperaturas de transformacion de fase de los aceros [193],

dificultando de nuevo la deteccion de los puntos P; y Pr. En la Tabla 3.7 se compilan todos los

tiempos P; y Py deducidos a partir de los graficos de la Figura 3.32.
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Figura 3.32 Curvas de relajacion de esfuerzos para cada acero A-UHSS estudiado.
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Tabla 3.7 Tiempos experimentales de inicio (Pg) y final (P f) de precipitacion.

ACERO Temperatura (°C) P; (s) P (s)
650 490 1840
700 420 1335
750 385 1200
800 300 1052
BO (0 ppm B) 850 210 1000
900 380 1390
950 395 1419
1000 690 1660
1050 - -
1100 - -
650 465 1429
700 413 1049
750 345 977
300 271 1140
B1 (14 ppm B) 850 233 1011
900 189 821
950 281 1258
1000 319 1688
1050 - -
1100 - -
650 348 2572
700 430 1809
750 324 1524
800 275 1419
B2 (33 ppm B) 850 251 1241
900 247 1204
950 356 1440
1000 577 2343
1050 - -
1100 - -
650 - -
700 - -
750 299 1188
800 262 1075
B3 (82 ppm B) 850 267 1134
900 238 978
950 238 1386
1000 760 1643
1050 - -
1100 - -
650 514 1514
700 503 1706
750 - -
800 299 1127
B4 (126 ppm B) 850 302 1134
900 254 943
950 225 617
1000 447 1016
1050 - -
1100 - -
650 828 1337
700 314 1093
750 - -
800 279 1182
B5 (214 ppm B) 850 240 877
900 219 630
950 157 779
1000 298 1463
1050 - -
1100 - -
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Los valores de P; y P; omitidos en la Tabla 3.7 corresponden a las condiciones

experimentales donde la meseta de precipitacion no se definié claramente en las curvas de

relajacion de esfuerzos, debido a las razones ya explicadas.

3.6.2 Diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT)

En la Figura 3.33 se encuentran representados para cada acero, los tiempos
experimentales de inicio y final de precipitacion Ps y Py en forma de diagramas semi-logaritmicos
Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT). Como se puede apreciar, estas curvas de precipitacion
tienden a adoptar la forma clasica de “C” reportada en la literatura cientifica para la mayoria de
aceros microaleados [64-67, 74, 191-195, 200, 298-300]. Como es conocido, este
comportamiento de precipitacion es el resultado de la competencia entre dos fenomenos [74]: (i)
la sobresaturacion y (ii) la difusividad de los elementos precipitantes (microaleantes). A bajas
temperaturas, la sobresaturacion es alta pero la difusion de los 4&tomos involucrados es dificil. A
altas temperaturas (proximas a la temperaturas de disolucion completa), la sobresaturacion es
muy baja, pero debido a la alta temperatura la difusividad es alta. En estos dos casos extremos la
cinética de precipitacion es lenta, y queda claro que bajo condiciones de un determinado tiempo y

una determinada temperatura, la velocidad de precipitacion es maxima.

Los diagramas PTT aportan una gran informacion de la que podemos destacar la
temperatura y el tiempo minimo de incubacion de los precipitados, dado por la nariz de la curva
de comienzo de la precipitacion (P;). Se observa que para el acero BO sin contenido de boro este
punto caracteristico se encuentra aproximadamente a una temperatura de 850 °C y un tiempo de
210 s (Figura 3.33a). Similarmente, la curva de final de precipitacion (linea negra) revela que el
tiempo minimo de final de precipitacion se encuentra a 850 °C (Pf = 1052 s). Aqui cabe senalar
que en los diagramas PTT, los puntos de P; no necesariamente indican el final de la
precipitacion. También puede ser que éstos hayan crecido de tal manera que ya no interactian
con la recristalizacion. Es conocido que la fuerza de anclaje de las particulas decrece con el
tiempo en la recristalizacion de la austenita, puesto que el tamafio promedio de estas se
incrementa por procesos de difusion hasta un tamafio que son incapaces de frenar el

ablandamiento [298]. Segun Medina [209], el engrosamiento de los precipitados se produce
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primero por nucleacion heterogénea de los precipitados y una vez que finaliza la precipitacion el

engrosamiento se producira por el proceso de maduracion de Ostwald.

Las predicciones termodinamicas de equilibrio de fases de FactSage correspondientes al
acero B0 (Figura 3.4a) muestran que las particulas que estarian precipitando son V(C,N) desde
los 1100 °C, y AIN a partir de 700 °C. Sin embargo, dado que los VN tienen la mas baja
solubilidad de los precipitados de vanadio, se supone que éstos son los principales precipitados
que se forman [300]. A las temperaturas de 1050 y 1100 °C, los puntos P y Pr no pudieron
detectarse con claridad sobre las curvas de relajacion de esfuerzos y, por tal motivo, son
representados en lineas discontinuas sobre las curvas de precipitacion, guardando la tendencia
antecesora. Como se puntualizé anteriormente, la temperatura tiene un efecto marcado sobre la
cinética de precipitacion inducida por deformacion. A 1050 y 1100 °C la mayoria de elementos
aleantes y microaleantes en la composicion quimica de los aceros deben estar disueltos y, por
ende, presentar una energia muy pequefia para nuclear, sumado a la elevada fuerza y alta
velocidad de recristalizacion, trae consigo que los precipitados se formen a tiempos relativamente
largos [299]. De igual forma, a estas altas temperaturas la fuerza motriz para la precipitacion es
baja con una reducida velocidad de nucleacion, producto de la baja sobresaturacion de los
elementos, requiriéndose otra vez tiempos mas largos para que ocurra la precipitacion de los
carbonitruros [74]. Por otro lado, a altas temperaturas (proximas a la temperaturas de solubilidad
de los precipitados), el tamano de las particulas precipitadas y/o las menores fracciones
volumétricas o densidades de precipitacion pueden ser insuficientes como para inhibir la
recristalizacion. Por todo esto, las mesetas de precipitacion pueden ser menos claras y estables
como las obtenidas a 1050 y 1100 °C, dificultando la deteccion de los tiempos de comienzo y
final de la precipitacion. Por otra parte, en cuanto a los aceros A-UHSS microaleados con boro
(Figuras 3.33b-f), se puede apreciar que la presencia de boro incrementa la temperatura a la que
la precipitacion se produce en el tiempo minimo, es decir, la temperatura de P;. Para los aceros
con 14, 33 y 82 ppm de boro, P; corresponde a la temperatura de 900 °C, mientras que para los
aceros con 186 y 214 ppm, ésta se encuentra situada a 950 °C. A diferencia del acero libre de
boro, de acuerdo con las predicciones de FactSage, las principales particulas que podrian
precipitar, interactuar y retrasar la recristalizacion estdtica en estos aceros se corresponden

también con V(C,N) pero a mayores temperaturas, B(C,N) (carbonitruros de boro), boruros tales
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como Fe,B y en menor medida carburos complejos de Cr, Fe y Mn. El aumento de la temperatura
de P; debido a las adiciones de boro podria estar relacionado con la diferencia en la fuerza motriz
quimica para la precipitacion. Mayores concentraciones de elementos formadores de
precipitados producen una mayor fuerza motriz o precipitadora, resultando en un incremento de
la temperatura de precipitacion méaxima y en un aceleramiento de la cinética de precipitacion
[301]. A esta misma explicacion han llegado varios autores tales como Djahazi et al. [193] en
aceros de alta resistencia y baja aleacion (HSLA) con variaciones de Ti, Nb y B, Zhou et al. [199]
en aceros bainiticos de bajo carbono tratados con B y distintas adiciones de Cu, y Yan et al. [200]
en aceros Mn-Nb-B con diferentes contenidos de C y B. Otras explicaciones de las variaciones en
la temperatura de la nariz de las curvas de precipitacion de los aceros tienen su fundamento
teorico en la naturaleza quimica de los elementos microaleantes presentes en el acero. Asi, por
ejemplo, la presencia de Ti contribuye a un desplazamiento descendente de la temperatura de P,
lo cual es imputado a particulas no disueltas tales como TiN que pueden actuar como sitios de
nucleacion para la precipitacion de Ti(C,N) o Nb(C,N) [193]. Mismo efecto de reduccion ha sido
reportado para el Mo en aceros microaleados al Nb [299, 301]. Otros autores mas [299, 300]
refieren que la temperatura de P; depende principalmente del contenido del C y N, siendo mayor
en la medida que se incrementa la concentracion de estos elementos. En base a esta conclusion,
se esperaria una mayor temperatura de P en el acero sin boro, puesto que este contiene el mayor
% en peso de carbono (ver Tabla 2.1). Sin embargo, estos resultados no se presentan en los
aceros bajo estudio, lo cual podria ser debido a que las diferencias son minimas e insuficientes o
a que pondera el efecto contrario del boro. Adicionalmente, el analisis de los diagramas PTT
revela que la presencia del boro en los aceros tiende a disminuir ligeramente los tiempos de
comienzo de precipitacion P; (ver Tabla 3.7), efecto que se hace sistematico a partir del acero B2
con 33 ppm de boro. El tiempo minimo de incubacion de la precipitacion P se reduce
gradualmente de 247 a 157 s. Estos resultados indican que el boro tiende también a acelerar la
cinética de precipitacion inducida por deformacién. La explicacion principal a este
comportamiento puede estar sustentada por el mayor contenido de microaleante en la matriz, que
representa un incremento de sobresaturacion del elemento aleante, precipitados méas estables y un
elevado niimero de nucleos potenciales para la precipitacion. Todo ello contribuye a que sea mas
rapida la nucleacion de los precipitados y, por tanto, una mayor fuerza motriz para la

precipitacion [300]. De acuerdo con Wang y He [95], los 4tomos de boro pueden segregar hacia
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las dislocaciones y los limites de grano durante la deformacion en caliente del acero,
disminuyendo la energia interfacial entre las particulas precipitadas y la matriz y, de este modo,
la energia de nucleacion es reducida y la nucleacidon de los precipitados es acelerada. Algunos
autores [73, 74] refieren que la adicion individual de boro a aceros C-Mn no retarda la
recristalizacion de la austenita. Sin embargo, la adicion combinada con otros elementos tales
como el Nb o Cu acelera la precipitacion inducida por deformacion de carbonitruros y conduce a
grandes retardos de la recristalizacion estatica de la austenita, indicando la existencia de un
sinergismo entre estos elementos y los a&tomos de B [75, 76]. Estos resultados son explicados en
términos de la teoria cldsica de la nucleacion, sobre la base de la cual se demuestra que la
aceleracion de la cinética de nucleacion de la precipitacion puede ser atribuida a la segregacion
del boro y de complejos boro-vacancias (segregacion de no equilibrio) hacia dislocaciones y
limites de grano, tanto como a un incremento en el coeficiente de difusion del Nb con la
presencia de boro y a un aumento en la densidad de 4tomos intersticiales, de modo que la fuerza
motriz de nucleacion es incrementada y el instante en que inicia la precipitacion disminuido. Por
otro lado, el tiempo relativamente bajo de inicio de precipitacion en el acero sin contenido de
boro (Pf = 1052 S) debe ser causa de su mayor porcentaje en carbono. Se ha verificado en
algunos estudios [302, 303] que mientras mayor es el contenido de C y N se produce una
precipitacion en un menor tiempo, debido a una elevada sobresaturacion en la solucion sélida de
estos atomos intersticiales. Finalmente, vale la pena sefialar que a bajas temperaturas de ensayos
de relajacion de tensiones, para algunos casos parece haber un ligero aceleramiento de la cinética
de precipitacion, imposibilitando que se alcance claramente la forma “C” caracteristica de las
curvas de precipitacion. Este comportamiento puede ser resultado de estar en rango ferritico,

donde al haber menos solubilidad la cinética tiende a adelantarse.
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Figura 3.33 Diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT), representando los tiempos
minimos de inicio (Py) y final (Py) de la precipitacion para cada acero estudiado.
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3.6.3 Analisis de precipitados mediante microscopia electronica de transmision (TEM)

Como se menciono, para el estudio de la evolucion de la precipitacion se efectuaron
ensayos complementarios de relajacion de esfuerzos interrumpidos. El andlisis de la naturaleza,
tamafio, morfologia y distribucion de las particulas precipitadas se llevd a cabo por microscopia
electronica de transmision (TEM), empleando la técnica de extraccion de precipitados por réplica
de carbono. En la Figura 3.34 se muestran los diagramas PTT obtenidos para los aceros B0 y
BS5, resaltando la temperatura y los tiempos a los cuales se llevaron a cabo los temples de las

probetas en dichos ensayos para seguir el progreso de la precipitacion.
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Figura 3.34 Diagramas PTT de los aceros BO y B5, mostrando las temperaturas y los tiempos de
relajacion de esfuerzos interrumpidos.

En la Figura 3.35 se muestran algunos de los resultados de TEM obtenidos para la
condicion de temperatura de 850 °C y tiempos de relajacion de esfuerzos de 60, 600 y 1800 s
para la aleacion libre de boro (B0). Es evidente a partir de la microestructura de la Figura 3.35a
que para tiempos de relajacion de 60 s, practicamente no existe precipitacion inducida por
deformacion pléstica de la austenita. Sin embargo, a tiempos mas largos (600 s) se observa la
presencia de una gran cantidad de particulas precipitadas de morfologia y tamafio homogéneo,
distribuidas aleatoriamente en la microestructura del acero (Figura 3.35b), resultado que
corrobora el comportamiento de las curvas de relajacion, esto es, la formacion de una meseta de
esfuerzo producto de la precipitacion inducida. Para el caso de la probeta ensayada a 1800 s, los

resultados revelaron una menor cantidad de precipitados y de mayor tamafio, consecuencia de su
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tendencia a coalescer o crecer con el tiempo de relajacion. Como se muestra en la Figura 3.35,
los diametros de las particulas son ligeramente més grandes en la muestra templada después de
1800 s que después de 600 s. Mediciones detalladas del tamafio de particulas [74] han
demostrado que, durante el intervalo de tiempo correspondiente a P; - Py, la tasa de crecimiento
de los precipitados sigue una ley aproximadamente parabdlica, es decir, los resultados pueden ser
interpretados en términos de la teoria de Zener para la difusién-crecimiento controlado de
precipitados, la cual se basa en el establecimiento de un balance entre la fuerza motriz para el
crecimiento de grano austenitico, que procede de la disminucidon de la superficie de limite de
grano por unidad de volumen, y la fuerza de anclaje ejercida por los precipitados presentes en la
matriz austenitica [304]. Por lo tanto, el tamafio de las particulas y su distribucion, determinaran
si éstas inducen a la nucleacion o si al contrario pueden llegar a inhibir la migracion de los limites
de grano por anclaje de los mismos. En este contexto, Wei [305] explica que la estimulacion de la
nucleacion por las particulas ocurre cuando los precipitados son de gran tamafo (entre 100-300
nm), mientras que el anclaje de los limites de grano (conocido como el efecto Zener) es un efecto
de precipitados pequeios del orden de 5 a 20 nm. Aunque Park et al. [302] refieren que
precipitados menores a 50 nm dan como resultado que se inhiba la recristalizacion estética,
resultando una recristalizacion retardada y una cinética de ablandamiento més lenta. En la Figura
3.35b se puede observar que para este caso las particulas alcanzadas en el rango de tiempo donde
se encuentra la meseta de precipitacion son en general de geometria esferoidal y/o cubica y
tamafio mayor que 100 nm. Mientras que si transcurre un tiempo superior al de la meseta de
precipitacion inducida por deformacion, por ejemplo 1800 s, los tamafios de las particulas
precipitadas alcanzan valores de hasta 300 nm. En teoria, los tamafos de precipitados mas
grandes observados aqui que inhiben o retardan momentaneamente la cinética de recristalizacion
estatica, obedecen a que el tiempo de analisis de 600s de relajacion de esfuerzos estéd situado por
encima de la mitad del rango de precipitacion, donde a priori ya ha habido un importante

progreso de la misma.
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Figura 3.35 Extraccion de precipitados por réplica de carbono por TEM mostrando la evolucion
de la precipitacion a 850 °C y diferentes tiempos de relajacion de esfuerzos para el acero BO.

En la Figura 3.36 se muestran mas a detalle las caracteristicas de las particulas
precipitadas méas comunes evidenciadas para este acero en la meseta de precipitacion, las cuales
de acuerdo al espectro de rayos-X de TEM-EDS se corresponden principalmente con particulas

de VC.
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() (b)

(©) (d)

Figura 3.36 (a) y (c) Imagenes caracteristicas de precipitados de TEM del acero BO ensayado a
850 °C y 600 s de relajacion, (b) y (d) espectrograma TEM-EDS correspondientes.

Por otro lado, en la Figura 3.37 se muestra el comportamiento del progreso de la
precipitacion inducida del acero BS5, el cual es similar al del acero sin contenido de boro. Sin
embargo, se alcanza a percibir que la densidad de precipitacion es significativamente mayor y de

menor tamafno de particulas en B5. Asi mismo, se distinguen diferentes morfologias de los
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precipitados, clasificadas en varios trabajos como irregulares, esferoidales, cuboidales y
rectangulares [306-308]. El tamafio de la mayoria de los precipitados expuestos en la meseta de
precipitacion para este caso (Figura 3.37b), es del orden de los 100 nm, claramente inferior a los
presentados en el acero sin adiciéon de boro para las mismas condiciones de relajacion de
esfuerzos. Estos resultados son consistentes con el estudio realizado por Shanmugam et al. [306,
307], quienes reportan una mayor y mas fina precipitacion en aceros con varios elementos
microaleantes (Ti—V—Nb), en comparacion con aceros microaleados solo al V. Esta caracteristica
es muy importante a la hora de que los precipitados se formen en la matriz del acero. Mientras
menores son los tamafos de particulas y mayores las densidades de precipitacion, es posible
obtener una mayor efectividad en el retardo de la recristalizaciéon de la austenita durante la

deformacion en caliente.

Por otro parte, aunque en bibliografia se han identificado un gran niimero de boruros,
solo unos cuantos de ellos (Fe,B, M»3(C,B)s, M3B, y Fe3(B,C)) se han detectado de forma fiable
y reportado en aleaciones de aceros. Entre estos boruros y borocarburos, el M,3(C, B)s (también
conocido como el "constituyente de boro") ha sido el mas investigado [74]. Este compuesto fue
identificado por primera vez por Carroll [309] mediante difraccion de rayos-X y desde entonces,
varias investigaciones se han llevado a cabo para determinar la influencia de estos precipitados
sobre el efecto del boro en la templabilidad, transformaciones de fase, propiedades de creep, etc.
[129, 310, 311]. También se ha informado [312] que el elemento metalico en M,3(C,B)s puede ser
Fe, con extensa sustitucion por Cr, Mo y Mn, y que el carbono y boro pueden sustituirse
mutuamente en una medida considerable. La revision bibliografica sobre el efecto del boro en la
morfologia del precipitado, distribucién de tamafio y la disposicion espacial muestra que la
evidencia del efecto del boro se basa en observaciones cualitativas mediante microscopia optica o
electronica, y que hay una falta general de estudios sistematicos en este campo. Tal necesidad
puede ser ilustrada por el trabajo de Henry et al. [313] en el que se muestra que la densidad
espacial, la morfologia y la distribucioén del tamafio de los precipitados M3(C, B)s en los limites
de grano varian notablemente de un limite de grano a otro debido a los cambios en su estructura
como una funcion de la desorientacion entre granos adyacentes. Segiin Djahazi [74], la presencia
del boro en el acero afecta el comportamiento de la precipitacion de los compuestos M,3Cs en
varias formas. Un mejoramiento de la precipitacion de M»3Cq intragranular se ha observado con

la presencia de boro tanto en aceros inoxidables austeniticos [130] como en aceros al Mo [314].
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La cantidad de precipitacion de Mp3(C, B)g, también se ha encontrado que tiende a aumentar con
el contenido de boro en el acero [315]. Otros autores [316] han informado también de un efecto

de refinamiento de precipitados por adicion de boro en muestras templadas y envejecidas.

Figura 3.37 Extraccion de precipitados por réplica de carbono por TEM mostrando la evolucion
de la precipitacion a 850 °C y diferentes tiempos de relajacion de esfuerzos para el acero BS.
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Finalmente, en la Figura 3.38 se muestran los resultados del analisis de la naturaleza y
morfologia de las particulas precipitadas en el acero B35, utilizando la misma técnica de réplica
por extraccion con carbono por TEM. Como se puede observar, las morfologias dominantes
detectadas fueron del tipo ctbicas o redondeadas y en algunos casos rectangulares, localizadas a

lo largo de la matriz y los limites de grano de la austenita.

Por otro lado, aunque no se logré obtener informacion clara de los parametros de red de
las particulas precipitadas por TEM, en base a la composicion quimica del acero, sus respectivos
diagramas de equilibrio de Fact-Sage y el andlisis a través de la espectroscopia de energia
dispersiva por rayos-X en TEM, la naturaleza quimica de los precipitados madas estables
termodindmicamente que se mantuvieron sin disolver fueron de carburos de vanadio (Figura
3.38a), carburos de boro (Figura 3.38b), nitruros de boro (Figura 3.38c), carbonitruros de boro
(Figura 3.38d), carburos de cromo (Figura 3.38e) y posiblemente los compuestos complejos o
borocarburos M»3(C, B)s (Figura 3.38f). Existe informacion en bibliografia que la fase rica en
hierro en aceros microaleados al boro como la que se evidencia en el espectrograma de la Figura
3.38f pertenece a precipitados My3(C, B)s, donde M = Fe, Cr o Mo [317-319]. Varios autores
[104, 320] han reportado también que las réplicas de extraccion de estos precipitados son dificiles
de preparar debido a la fécil disolucion de los boruros en las soluciones habituales para ataques
quimicos y soluciones de pulido. En consecuencia, la dimension observada en microscopia de
estas particulas no es representativa del verdadero tamafio de las mismas debido a que siempre

hay algo de disolucion del precipitado

La observacion de las microestructuras anteriores confirma que la formacion de las
mesetas de esfuerzo en las curvas de relajacion es debida a la precipitacion inducida por
deformacion y su comienzo y fin se corresponde aproximadamente con el comienzo y final de la
precipitacion. Estos resultados también apoyan la validez de la técnica de relajacion de esfuerzos

para seguir la precipitacion inducida por deformacion en aceros A-UHSS microaleados con boro.
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Figura 3.38 Imagenes de precipitados con su respectivo TEM-EDS del acero B5 ensayado a 850
°Cy 600 s de relajacion.
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3.7 Resultados de los ensayos de dilatometria de enfriamiento continuo

3.7.1 Temperaturas de transformacion intercriticas

Como fue detallado en el apartado 2.8.1, para la construccion de los diagramas de
enfriamiento continuo (CCT), primeramente se calcularon para cada acero las temperaturas
intercriticas Ac;, Acs3 y Ms, las cuales representan, respectivamente, la temperatura inicial y final
de la transformacion ferrita + perlita — austenita e inicio de la transformacion martensitica. La
variacion relativa de longitud en funcion de la temperatura ((AL/LO) =f (T)), representada
esquematicamente en las curvas de dilatometria de la Figura 3.39, reproduce la respuesta
dilatométrica generalmente asociada a la formacion de austenita en calentamiento continuo y
posteriormente martensita en enfriamiento continuo. Segun los resultados mostrados en dichas
curvas dilatométricas y recogidos en la Tabla 3.8, se puede comprobar que un aumento en el
contenido de boro promueve un ligero incremento de Ac; y Acs. El boro es considerado el
elemento mas significativo en la contraccion del campo de la austenita, por lo tanto, sus adiciones
provocaran siempre un aumento de tales temperaturas [87]. En lo que concierne a la influencia de
las adiciones de boro sobre la temperatura Ms, el efecto fue similar al producido por la mayoria
de microaleantes, es decir, a mayor concentracion de B menor temperatura de transformacion
martensitica. Por otro lado, las menores temperaturas de transformacion observadas en el acero
sin contenido de boro (Figura 3.39a) pudiera ser efecto del mayor contenido de carbono presente
en el mismo en comparacion con los aceros microaleados con boro (ver Tabla 2.1). Como ya se
citd anteriormente, el carbono es un elemento gammageno que aumenta el campo de existencia
de la austenita, por lo tanto, entre mayor sea su contenido mas bajas seran las temperaturas de
transformacion Ac; y Acs [87]. De igual forma, el aumento de la concentracion de carbono en los
aceros provoca una disminucion de la temperatura Ms. En el caso de las temperaturas de
transformacion Ac; y Acs, se ha empleado, ademas de la dilatometria, las ecuaciones empiricas
propuestas por Yurioka (ecuaciones (3.6) y (3.7)) [321], las cuales dentro del efecto de la
composicion quimica toman en cuenta la influencia del boro. En dichas expresiones se registra

también un aumento de Ac; y Acs, para contenidos crecientes de boro (ver Tabla 3.8).

Acy = 750.8 —26.6C + 17.6Si — 11.6Mn — 22.9Cu — 23Ni + 24.1Cr + 22.5Mo — 39.7V
—5.7Ti + 231.4ANb — 169.4A1 — 894.7B ... . ev e et et e e e e e e e e e e e e e e e (3.6)
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Ac3 = 937.2 —436.5C + 56Si — 19.7Mn — 16.3Cu — 26.6Ni — 4.9Cr + 38.1Mo — 124.8V

+136.3Ti — 19.1ND — 198.4A1 4+ 3315B ... ittt ct et et et et et e e e e e e e e
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Figura 3.39 Curvas dilatométricas mostrando inicio (Ac;) y final (Acs) de transformacion ferrita
+ perlita — austenita e inicio (Ms) de transformacion martensitica: (a) 0 ppm B, (b) 14 ppm B,
(c) 33 ppm B, (d) 82 ppm B, (e) 26 ppm B y (f) 214 ppm B.
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Tabla 3.8 Temperaturas de transformacion Ac;, Acs y My determinadas experimentalmente por
dilatometria y expresiones algebraicas de Yurioka [321], para todos los aceros estudiados.

Método Temperatura, | BO B1 B2 B3 B4 B5
°C
Ac 725 | 719 | 726 | 739 | 758 | 747
Dilatometria Ac; 826 | 838 | 847 | 851 861 852
M; 413 | 508 | 502 | 481 | 483 | 463
Ac 704 | 707 | 711 711 718 | 718
Yurioka [321] Ac; 845 | 852 | 866 | 868 | 894 | 907
Mq - - - - - -

3.7.2 Curvas de dilatometria

En la Figura 3.40 se muestran las curvas dilatométricas de transformacion y — Fe - a —
Fe en enfriamiento continuo obtenidas para cada acero a partir de los ensayos de dilatometria.
Como puede observarse, la velocidad de enfriamiento condiciona notablemente la
descomposicion anisotérmica de la austenita. En general, se puede ver que la temperatura de
inicio de la transformacion de fase de la austenita va disminuyendo a medida que aumenta la
velocidad de enfriamiento. Ahora bien, como la secuencia en que tiene lugar la formacion de las
fases transformadas de la austenita es tedricamente conocida, esto permite asociar cada variacion
de pendiente detectada en dichas curvas dilatométricas a su correspondiente transformacion [77].
Aunque, como ya ha sido sefialado, los intervalos de temperatura posibles en que se pueden
producir las distintas transformaciones de fases son tan amplios, que incluso se pueden solapar
entre si, el orden en que ¢€stos aparecen durante la transformacion total de la austenita por
enfriamiento continuo estd perfectamente establecido [77]. Por tanto, los productos en que se
puede descomponer, por enfriamiento continuo, la austenita de los presentes aceros, se habran
formado necesariamente seglin el siguiente orden: ferrita, perlita, bainita y martensita. Todas
estas transformaciones se ven reflejadas por las correspondientes variaciones de pendiente que,
de forma mas o menos acentuada, se producen en la curva dilatométrica registrada en cada
ensayo. La magnitud de dilatacion de la curva dependerd siempre de los tipos y cantidades de
fases transformadas durante el desarrollo del ciclo térmico completo a que fue sometido el acero.
Segiun esto, parece evidente que las dilataciones macroscopicas producidas durante la
transformacion de austenita a las mas altas velocidades de enfriamiento (100 y 200 °C/s) son

mayores, lo cual puede estar relacionado con transformaciones totalmente martensiticas. La
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transformacion martensitica puede producir variaciones relativamente mas bruscas sobre la curva

dilatométrica [77].
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Figura 3.40 Curvas dilatométricas de transformacién de fase de enfriamiento continuo.
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Por otro lado, es evidente a partir de las curvas de dilatometria presentadas en la Figura
3.41 que las adiciones de boro retardan la cinética de descomposicion de austenita a ferrita. El
inicio de las transformaciones de fase de la austenita comienza y finaliza a temperaturas
significativamente mas bajas en el acero BS con el maximo contenido de boro en comparacion
con el acero B0 sin contenido de boro. En general, esta tendencia se mantuvo para la mayoria de
aceros A-UHSS microaleados con boro para casi todas las velocidades de enfriamiento. Este
comportamiento ya ha sido reportado en aceros bainiticos y es atribuido sobre todo a segregacion

de atomos de boro y precipitacion de finos borocarburos tales como Fey3(C,B)g hacia los limites

de grano de la austenita, los cuales impiden la nucleacion de la ferrita [322].
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Figura 3.41 Comparacion de las curvas de dilatometria del acero sin boro (B0) y el acero con
214 ppm (B5) obtenidas a diferentes velocidades de enfriamiento: a) 0.25 °C/s, b) 2.5 °C/s, ¢) 20
°C/s y d) 100 °C/s.
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Por otra parte, es conocido que la amplitud y diversidad de los puntos de transformacion
requeridos para poder trazar correctamente los diagramas CCT de enfriamiento continuo de un
acero, exige que los resultados directos del propio ensayo dilatométrico sean apoyados y
confirmados por técnicas adicionales como el analisis metalografico y ensayos de dureza de las

probetas ensayadas en dilatometria.

3.7.3 Analisis microestructural por microscopia dptica

En la Figura 3.42 se muestran algunas micrografias opticas del analisis de la evolucion
microestructural en funcion de la velocidad de enfriamiento para el acero BO sin contenido de
boro. Como se puede apreciar, para las mas bajas velocidades de enfriamiento la microestructura
es una mezcla de ferrita (F) del tipo poligonal (morfologia equiaxial, granos poligonales de ejes
aproximadamente iguales que nuclearon en los limites de grano austeniticos) y perlita (P)
formada por ldminas intercaladas de ferrita y carburo, en diferentes proporciones, dependiendo de
la velocidad de enfriamiento (ver Figuras 3.42a-c). Sin embargo, a partir de 10 °C/s (Figura
3.42d) y hasta 50 °C/s las fases resultantes son predominantemente bainiticas (B), mientras una
microestructura consistiendo de estructuras bainitico-martensiticas (B+M) se observa desde

velocidades de enfriamiento de 50 °C/s en adelante (Figura 3.42e-f).

En la Figura 3.43 se resumen las microestructuras resultantes para el acero BS con el
mayor contenido de boro. La principal diferencia microestructural de este acero con B0, radica
en que practicamente desaparece la ferrita alotriomorfica observada en las muestras ensayadas a
las velocidades de enfriamiento mas lentas. En su lugar, parece predominar otro tipo de ferrita
llamado acicular (FA) (ver Figura 3.43a) que nuclea intergranularmente sobre inclusiones o
precipitados presentes en la microestructura del acero. Este fendmeno pudo ser debido a una
segregacion excesiva de atomos de boro hacia los limites de grano austenita/ferrita que inhibi6 la
nucleacion de la ferrita alotriomorfica. De acuerdo con el diagrama de fases binario Fe-B [323],
la solubilidad del boro en la austenita a 1150°C esta por encima de 150 ppm, mientras que €sta
decrece significativamente a 20 ppm a aproximadamente 857°C. Por lo tanto, el boro extra pudo
precipitar durante el enfriamiento y fomentar la formacion de la ferrita acicular. Otra diferencia
importante que se puede apreciar en las microestructuras de este acero, es que al parecer la

transformacion martensitica comienza con mucha anticipacion, a velocidades de enfriamiento del
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orden de los 10 °C/s (Figura 3.43d). Como se ha venido apuntando, el boro es un elemento de
microaleacion que potencia la templabilidad del acero al intensificar la transformacion de fase de

austenita a martensita [95].

Figura 3.42 Microestructuras del acero B0 sin contenido de boro obtenidas a diferentes
velocidades enfriamientos: a) 0.1 °C/s, b) 1 °C/s, c¢) 5 °C/s, 10 °C/s, 50 °C/s y 200°C/s.
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Figura 3.43 Microestructuras del acero B5 con 214 ppm de boro obtenidas a diferentes
velocidades enfriamientos: a) 0.1 °C/s, b) 1 °C/s, ¢) 5 °C/s, 10 °C/s, 50 °C/s y 200°C/s.

3.7.4 Perfiles de dureza

En la Figura 3.44 se muestran graficados los valores de microdureza Vickers promedio
de los presentes aceros en funcion de la velocidad de enfriamiento. De acuerdo a lo esperado, en

todos los casos se observé un incremento de la dureza proporcional al aumento de la velocidad de
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enfriamiento. Para velocidades extremadamente lentas (0.1-1°C/s), donde las fases resultantes en
los aceros fueron principalmente una mezcla de ferrita y perlita, los valores de dureza registrados
fueron en general, menores que 250 HV. Por el contrario, para el caso de las velocidades de
enfriamiento mas elevadas (100-200°C/s) en donde la fase predominante fue martensita, la
dureza promedio de los aceros fue de 350 HV. Como es sabido, la elevada dureza de la
martensita estd relacionada con el hecho de que la red se encuentra bajo un estado elevado de
deformacion interna, debido a la presencia de los 4&tomos de carbono en posiciones intersticiales
en la red del hierro a. Ademas, hay que tener en cuenta que la transformacién de austenita a
martensita resulta en la formacion de una gran cantidad de finos cristales de martensita con
orientaciones variadas en cada grano de austenita. Todos estos factores hacen que el movimiento
de las dislocaciones a través de una estructura martensitica sea muy dificil. [87]. En cuanto al
efecto del boro, en general, los resultados revelaron un ligero incremento de la dureza
proporcional con el contenido de boro en los aceros, especialmente para las velocidades de
enfriamiento mas altas. Como también ya fue citado, el incremento de la dureza por adiciones de
boro al acero viene dado por un retardo o inhibicién de la nucleacion de ferrita en los limites de
grano austeniticos, dando lugar a la formacidn de estructuras bainitico-martensiticas, aumentando
de este modo la dureza del acero [95]. Adicionalmente, estos resultados también se pueden
relacionar con un efecto de endurecimiento por precipitacion. El Boro sobresaturado puede
precipitar como Fe;B y/o Fey;(B,C)¢ durante el enfriamiento, tal como fue evidenciado y

reportado por Lanier ef al. [324].
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Figura 3.44 Evolucion de la dureza de los aceros en funcion de la velocidad de enfriamiento.
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3.7.5 Diagramas experimentales de transformacion de enfriamiento continuo (CCT)

Las Figuras 3.45 a 3.50 muestran los diagramas experimentales de transformacion de
enfriamiento continuo (CCT) correspondientes a los seis aceros A-UHSS estudiados, y
construidos a partir de las curvas de dilatometria, andalisis metalografico por microscopia dptica
y ensayos de dureza Vickers. Cabe aclarar que se sefialan las fases en general, es decir, no se
mencionan las subdivisiones o tipos de cada una de ellas. Las temperaturas intercriticas Ac, Ac;
y Ms y valores promedio de dureza (HV) para cada condicién también son representados en
dichos diagramas de transformacion. En general, estos diagramas CCT estan divididos en cuatro
regiones: ferrita, perlita, bainita y martensita. La evolucion de cada una de ellas depende
directamente de las velocidades de enfriamiento y en menor medida de los contenidos de boro
presentes en cada acero. Las temperaturas de transformacién Ac; y Ac; son mayores cuanto
mayores son las concentraciones de boro en los aceros. La temperatura de inicio de
transformacion martensitica (Ms) disminuye en la medida que incrementa el porcentaje de boro.
Los diagramas CCT correspondientes al acero BO sin adicién de boro y al acero B1 con 14 ppm
revelan la mayor velocidad critica de temple (velocidad de enfriamiento minima para alcanzar la
transformacion martensitica). Las transformaciones de fase ferritico-perliticas se retardan en la
misma medida que se aumenta el contenido de boro en los aceros, hasta el punto que
practicamente la fase perlita es inhibida en los aceros B4 y B5, con 126 y 214 ppm de boro,
respectivamente. La transformacion bainitica es promovida por la presencia de boro en los
aceros. Las adiciones de boro producen un notable desplazamiento de las curvas CCT hacia la
derecha, abriendo el campo de la austenita metaestable, aumentando por tanto, la templabilidad

de los aceros.

Como puede verse, existe una gran diversidad de factores que, de forma mas o menos
decisiva, pueden influir en las transformaciones de fases de un acero, y como consecuencia, en la
configuracion y morfologia de los frentes y zonas que delimitan dichas transformaciones dentro
de su respectivo diagrama de transformacion. Por lo tanto, la informacion generada por los
presentes diagramas CCT sera valida sélo para aquellos aceros que posean igual composicion
quimica, tamafio de grano, condiciones estructurales iniciales y que vayan a ser sometidos a
tratamientos térmicos parecidos. Su extrapolacion a otras condiciones similares serd, en absoluto

rigurosa y deberd ser tratada con las consideraciones adecuadas..
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Figura 3.45 Diagrama experimental CCT del acero sin contenido de boro (BO0).
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Figura 3.46 Diagrama experimental CCT del acero con 14 ppm de boro (B1).
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Figura 3.47 Diagrama experimental CCT del acero con 33 ppm de boro (B2).
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Figura 3.48 Diagrama experimental CCT del acero con 82 ppm de boro (B3).
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Figura 3.49 Diagrama experimental CCT del acero con 126 ppm de boro (B4).
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Figura 3.50 Diagrama experimental CCT del acero con 124 ppm de boro (B5).
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Finalmente, los diagramas experimentales CCT fueron comparados con diagramas
teoricos determinados por el software comercial “TTT/CCT Prediction” [325, 326]. En las
Figuras 3.51 a 3.53 se muestran los diagramas calculados correspondientes a los aceros B0, B3 y
BS5, respectivamente, en los cuales se resalta el inicio de la transformacion bainitica (Bs) y
martensitica (Ms). De acuerdo con estos diagramas, las temperaturas de Bs y Ms tienden
ligeramente a incrementarse con el contenido de boro en los aceros, lo cual concuerda con lo
observado experimentalmente. Sin embargo, el comportamiento en general de las curvas de
transformacion de fase tedricas es muy similar en todos los casos, no se alcanza a observar
claramente el efecto evidenciado de desplazamiento de las curvas hacia la derecha que resultan
en un notable aumento de la templabilidad de los aceros. Lo anterior podria ser debido a que hay
muy pocos diagramas reportados en bibliografia, y generalmente corresponden a aceros con

menos de 30 ppm de boro [203].

Figura 3.51 Diagrama tedrico de transformacion isotérmica y enfriamiento continuo (TTT-CCT)
del acero sin contenido de boro (BO0), determinado por el software comercial “7TTT/CCT
Prediction” [325, 326].
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Figura 3.52 Diagrama tedrico de transformacion isotérmica y enfriamiento continuo (TTT-CCT)
del acero con 82 ppm de boro (B3), determinado por el software comercial “TTT/CCT
Prediction” |325, 326].

Figura 3.53 Diagrama tedrico de transformacion isotérmica y enfriamiento continuo (TTT-CCT)
del acero con 214 ppm de boro (B5), determinado por el software comercial “TTT/CCT
Prediction” |325, 326].
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CAPITULO 4 CONCLUSIONES

4.1 Conclusiones derivadas de los ensayos de traccion uniaxial en caliente

1.

La adicion de boro a los presentes aceros avanzados de ultra-alta resistencia (A-UHSS) de
bajo contenido de carbono NiCrVCu es benéfica para la ductilidad en caliente. El mas
grande efecto se observo para adiciones superiores a 82 ppm, cuando hubo suficiente B
para combinarse con todo el N. En comparacion con el acero sin contenido de boro, el
incremento de ductilidad en caliente en términos de R.A fue de hasta el 142%.

La mas baja ductilidad se present6 a las menores temperaturas de ensayo (650-750 °C),
sin embargo, ésta se fue recuperando en funcion del incremento del boro. La ductilidad
mas alta ocurri6 entre 900 y 1000 °C donde se present6 recristalizacion dinamica (DRX).
Los altos contenidos de boro favorecieron el inicio de la recristalizacion dindmica al verse
disminuidos los valores de esfuerzo pico (ap) y deformacion pico (ep).

La no recuperacion de la ductilidad en caliente a bajas temperaturas se atribuye
principalmente a precipitados tales como V(C,N), AIN y/o inclusiones acopladas en
cavidades, particularmente MnS y CuS, los cuales juegan un papel significativo en los
mecanismos de nucleacion y crecimiento de grietas.

En general, el modo de fractura de los presentes aceros A-UHSS microaleados con boro
tiende a ser mas ductil con el incremento del contenido de boro. Todos los aceros
ensayados las temperaturas mas bajas exhiben fractura mayoritariamente fragil, mientras a
900 y 1000 °C, el modo de fractura es mas ductil con algo de descohesion inter-

dendritica.

4.2 Conclusiones derivadas de los ensayos de compresion uniaxial en caliente

1.

Las curvas de fluencia siguen el comportamiento esperado con la variacion de la
temperatura y la velocidad de deformacion verdadera (€), esto es, un aumento de la
temperatura o una disminucion de la velocidad de deformacién promueven un descenso
del esfuerzo de fluencia y viceversa. Para todos los aceros, y bajo todas las condiciones de

deformacion, los valores de esfuerzo verdadero y deformacion verdadera de pico
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(ap y ep) aumentan con el aumento de la velocidad de deformacién y disminuyen con un
incremento de la temperatura y viceversa.

Las curvas de fluencia obtenidas exhiben el comportamiento esperado cuando tiene lugar
el fendmeno de recristalizacion dindmica. Para todos los aceros se observa un
comportamiento de pico simple, cuando los mismos son ensayados utilizando velocidades
de deformacion de 0.01 y 0.001s™ para todo el intervalo de temperaturas estudiado,
mientras que la recristalizacion ciclica se ve mas favorecida para las condiciones de alta
temperatura (1100°C) y baja velocidad de deformacion (0.001s™), especialmente para el
acero sin contenido de boro, y los aceros Bl y B2, con 14 y 33 ppm de boro,
respectivamente.

Los valores de esfuerzo pico (ap) y deformacién pico (ep) tienden a disminuir a medida
que aumenta el contenido de boro en los aceros, lo cual demuestra que el boro tiene un
efecto de ablandamiento sobre el acero, adicional al producido por la aparicion de la
recristalizacion dindmica (DRX). El acero B5 con 214 ppm de boro exhibi6 el mas grande

efecto de ablandamiento.

4.2.1 Conclusiones derivadas del calculo de las condiciones criticas para el inicio de la

1.

recristalizacion dinamica.

Para los presentes aceros A-UHSS microaleados con boro, el método matematico de la
doble diferenciacion de las curvas de fluencia en caliente (método de Poliak y Jonas),
permitié determinar efectivamente las condiciones criticas para el inicio de la
recristalizacion dinamica.

Ambos el esfuerzo critico (o,) y deformacion critica (eg.) tienden a disminuir con el
incremento del contenido de boro en los aceros, lo cual revela que el boro adelanta el
inicio de la recristalizacion dinamica.

La media de la relacién critica de esfuerzo (RG = o, /ap) y relacion critica de
deformacion (Rs = ec/ep) de los aceros fue de 0.82 y 0.53, respectivamente. Estas

relaciones son consistentes con valores reportados para otras aleaciones, particularmente

aceros C-Mn, aceros microaleados, aceros de alto carbono y aceros inoxidables.
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4.2.2 Conclusiones derivadas del modelado de las curvas de fluencia en caliente

Las relaciones esfuerzo-deformacion como una funcion de la temperatura y la velocidad
de deformacion fueron exitosamente descritas sobre la base de aproximacion propuesta
por Estrin, Mecking, y Bergstrdom, via la ecuacion clasica de Avrami y mediante la
funcion convencional de seno hiperbolico.

El analisis de los pardmetros de modelado de las curvas de fluencia en caliente muestra
que las adiciones de boro juegan un mayor rol en los mecanismos de ablandamiento que
en los de endurecimiento. La variacion mas notable se observo en la constante K.

La energia de activacion para la recristalizacion (Q,...) es considerablemente menor en el
acero con el mayor porcentaje en peso de boro, indicando que las adiciones de boro
aceleran el inicio de la recristalizacion dinamica.

Las constantes de modelado 4 y a tienden a incrementar y disminuir, respectivamente,
con el aumento del contenido de boro en los aceros, lo cual indica que tanto el esfuerzo
pico (ap) y el esfuerzo de estado estable (o) estan fuertemente influenciados por las
adiciones de boro.

El excelente ajuste entre las curvas de fluencia en caliente experimentales y las calculadas
demuestran que el modelo llamado “aproximacion de una variable” predice con razonable
exactitud el comportamiento de fluencia en caliente de aceros A-UHSS microaleados con

boro en el rango austenitico.

4.3 Conclusiones derivadas de los ensayos de relajacion de esfuerzos

1.

En ausencia de precipitacion, la relacion esfuerzo vs log (tiempo) es lineal bajo todas las
condiciones de deformacion y temperatura. La aparicion de la precipitacion conduce a la
aparicion de una meseta de esfuerzo y la relajacion se reanuda una vez que la
precipitacion es completada.

La meseta de esfuerzo es menos marcada en la medida que se incrementa la temperatura

de prueba, llegando al grado que a partir de 1000 °C los tiempos de inicio (P;) y final

(Pf) de la precipitacion no pudieron ser detectados con claridad.

3. La presencia de boro ayuda a retardar la recristalizacion de la austenita después de la
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deformacion, lo cual se relaciona principalmente con segregacion de boro a las
dislocaciones y la formacion de precipitados complejos de boro.

Los diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT) determinados tienden a
adoptar la forma clasica de “C” para todos los aceros. La adicion de boro tiende a
acelerar la cinética de precipitacion inducida por deformacién, es decir, a disminuir los
tiempos de comienzo de precipitacion e induce a que ésta de inicio a mayores
temperaturas.

Se demuestra que la técnica de relajacion de esfuerzos es una herramienta que permite
estudiar la cinética de precipitacion inducida por deformacién y su interaccion con la

recristalizacion estatica de la austenita en aceros A-UHSS microaleados con boro.

4.3.1 Conclusiones derivadas analisis de precipitados por TEM

I.

Las particulas precipitadas mas comunes evidenciadas en la meseta de precipitacion en el
acero sin contenido de boro se corresponden principalmente con VC de morfologia
esferoidal o cubica y de tamafio homogéneo superior a 100 nm.

La formacion de precipitados es significativamente mayor y de menor tamafo de
particulas en el acero B5 con 214 ppm de boro en comparacion con el acero libre de boro.
La naturaleza quimica de los precipitados en el acero B5 se corresponden con particulas
de VC, BC, BN, B(C,N), y compuestos complejos o borocarburos M»3(C, B)g

Se corrobora que la técnica de extraccion de precipitados por réplica de carbono es de
bastante utilidad para el andlisis de la morfologia, tamafio y naturaleza quimica de las

particulas precipitadas en aceros.

4.4 Conclusiones derivadas de los ensayos de dilatometria

El inicio y final de las transformaciones de fase detectados a partir de los puntos de
inflexion en las curvas dilatométricas fueron validados mediante andlisis metalografico y
ensayos de dureza, lo cual corrobora la eficacia de esta técnica experimental para la

investigacion de la cinética de transformaciones de fase.

2. La presencia de boro en el acero tiende a incrementar ligeramente las temperaturas
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intercriticas de transformacion Ac; y Acs y, por el contrario, a disminuir la de inicio de
transformacion martensitica (Ms).

Las adiciones de boro al acero retrasan o inhiben la cinética de transformacion de fase de
austenita a ferrita, promoviendo de esta manera la formacion de estructuras bainitico-
martensiticas.

Las adiciones de boro producen un desplazamiento de las curvas de transformacion de
enfriamiento continuo (CCT) hacia la derecha, por tanto, incrementando la templabilidad
de los aceros.

Para los presentes aceros experimentales, los diagramas teoricos de transformacion
isotérmica y enfriamiento continuo TTT/CCT, no revelan claramente la influencia del
boro en la cinética de las transformaciones de fase, mientras que los diagramas

experimentales determinados resultan de mayor fiabilidad.
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Recomendaciones y sugerencias para trabajos futuros

RECOMENDACIONES Y SUGERENCIAS PARA TRABAJOS FUTUROS.

1y

2)

3)

4)

Llevar a cabo un estudio adicional sobre el comportamiento de ductilidad y fluencia en
caliente de este tipo de aleaciones, haciendo énfasis en el rol del Ti con respecto a la

relacion B/N.

Realizar un estudio especifico sobre la distribucion y segregacion de equilibrio y de no
equilibrio del boro mediante técnicas adicionales como SIMS (Secondary Ion Mass
Spectroscopy) o PTA (Particle Tracking Autoradiography), que ayuden a aclarar los

mecanismos de difusion del boro en este tipo de aceros.

Profundizar en investigaciones posteriores sobre la influencia de la variacion de la
cantidad y velocidad de deformacién en la cinética de precipitacion inducida por

deformacion y recristalizacion de la austenita.

Llevar a cabo pruebas de nanoindentacion que corroboren la naturaleza de cada una de las

fases transformadas bajo enfriamiento continuo.
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Effect of Boron on the Hot Ductility Behavior of a Low Carbon
Advanced Ultra-High Strength Steel (A-UHSS)

IGNACIQ MEJiA, GERARDO ALTAMIRANO, ARNOLDO BEDOLLA-JACUINDE,
and JOSE MARIA CABRERA

This research work studied the effect of boron additions (4, 33, 82. 126, and 214 ppm) on the
hot ductility behavior of a low carbon advanced ultru-high strength steel. For this purpose,
specimens were subjetted lo u hot tenstle test at different temperatures [923 K, 973 K, 1023 K,
1073 K, 1173 K, and 1273 K (650 ~C, 700 °C, 754 «C, 800 °C, 906 °C, and 1000 *C}] under a
constant true struin rate of 10 % s, The reduction of area (RA)Y of the tested samples until
fracture was tuken us a measure of the hot ductility. In general, results revealed 2 marked
improvement in hot ductility from 82 ppm B when the stoichiometric composition for BN
(0.3:1) wus exceeded. By comparing the ductility curve of the steel with the highest boron
content {B3. 214 ppm B) and the curve for the steel withour boron (B), the increase of hot
ductility in terms of RA is over 100 pet. In contrast, the typical recovery of hot ductility at
temperatures below the Atz where large amonnts of normal transformation ferrite usually form
in the structure, was not observed in these steels. On the other hand, the fracture surfaces
indicated that the fructure mode tends to be more ductile as the boron content increases, It wus
shown that precipitates andior inclusions coupled with voids play a meaningful role on the
crack nucleation mechanism, which in turn causes hot ductility loss. [n general, results are
discussed in ternts of boron segregation and precipitalion on austenitic grain boundaries during

cooling trom the austenitic range aud subsequent plastic deformation.
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[. INTRODUCTION

THE advanced ultra-hizh strength steels {A-UHSS)
are a new category of ditterenn Lumilies of steels that are
being used by variouws industrial sectoes, particaterly the
antomative industey, The use of these types ol steels in
the manclucture of automotive components results in
more clficicnt and saler cars. Steels with yield strengrhs
higher than 550 MPa and tensile strengths in excess of
00 MPa are referred to as A-UHSSH! To reach such
ultra-high strength, there are some hardening nweha-
nistns which con be summarized us solid solution
hardening by interstitiul and substitutional elements,
like C. Mn, Si, B, ere. precipitation hardening (T Nb,
W, By gruin refinement. sirain hardenimyg, and transtor-
ke n h.ndenmlz (Martenailic l].m'\fl)rmdLs{}l'll g
relation to the boron ellect, some researchees” 7 have
shown thal boron atoms can segregate toward austenite
grain boundaries and increase hardenability of steel by
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suppressing the nucleation of territe. 1t is alse noted thut
al high lemperatures, excepl lor spu.ml cases ! boron
improves the hot ductility of btecls 1!1 a similar or higher
grade Usun elements such as Ti? Cas'™ Zr, or Y.
This improvement can be associated to several fuctors
such s FenBUXO)y precipitation in the matrix at
relatively low temperatures [973 K to 1173 K (700 °C
10 900 *C)]. where austenite and feerite phuses coex-

30 These precipitates act as preferred sites lor the
mlr.l;__r‘:nu!.ir nuclestion of ferrite. As a result, bess
ferrite is available to form at grain bounduries. Vhis
territe distribution not enly decreases the number of
voeads and civities formed @t grain boundaries but alse
mukes the austenite grain nterior more deformable
because of the solt intragranular lernte, Other rescarch
investigations!'® ' have clearly pointed cut that this
improvement ¢un also be refated to preferential BN
nrecipitation and delay of the austemite/ferrite translor-
mration, which aveids ferrite Alm forming at ausienite
grain boundaries. This in turn increases resistance to
grain boundary sliding during the atrad)];hlemng operd-
tion, resulting in better ¢reep ductility ' Lopez-Chipres
ef ol suggt:tcd that boron additions improved
ductility by enhancing grain boundary cohesion leading
to un casier How in the austentic lattice. In a recent
publication, the present authors!'” showed that boron
additions to low carbon advanced high strength stesl
{AHSS) sigmficantly improve the hot ductility, this
lmprovement being associated w dilTerent factors such
as a decrease in the strain for the onset for dynamic
recrystallization (DRX) and precipilation oF boron at

VOLUMIL 244 NOVYEMBER W53--5185




Anexos

206



Anexos

Elsevier Editcorial System(tm) for Materials
Science & Engireering A
Manuscript Draft

Manuscript Number: MSEA-D-13-03535

Title: Modeling of the hot flow behavior of advanced ultra-high strength
steels (A-UHS5S) microzlloyed with boron

Article Type: Research Paper

Keywords: Advanced ultra-high strength steels (A-UHSS)}:; Boron
microalleyed steel; Hot flow behavier, Constitutive equations; Dynamic
recrystallization (DRX)

Corresponding &uthor: Br, JIgnacio Mejia, Dr.

Corresponding Author's Institution: Universidad Michcoacana de San Nicolés
de Hidalgo.

First Author: Ignacio Me3jia, Dr.

Order of Authors: Ignacioc Mejia, Dr.: Gerardc Altamirano, M.S.; Arnoldo
Bedolla-Jacuinde, Ph.D.; José Maria Cabrera, Cr.

Abstract: In this research wark, modeling of the hot flow behavior was
carried out in a low carbon advanced ultra-high strength steel (A-UHSS)
microalloyec with different amounts of boron (14, 33, 82, 126 and 214
ppr) . For this purpose, experimental stress~strain data of uniaxial hot-
conpression Lests over a wide range of temperatures (850, 1000, 1050 and
1100 °C) and strain rates (10-3, 10-2 and 10-1 s-1) were used. The
stress-strain relationships as a function of temperature and strain rate
were successfully described on the basis of the approach proposed by
Estrin, Mecking, and Bergstrom, together with the classical Avrami
equation and the conventional hyperbolic sine function. The constitutive
equations developed in this way provided an excellent description of the
experimental hot flow curves. Regarding the boron effect, the analysis of
parameters modeling of the hot flow curves shows that boron additions to
U-BARSS promote & solid solution softening effect additicnal to that *
produced by dynamic recrystallization (DRX). It also shows that at
increasing boror content the DRX kinetics is substantially slower, ang
the apparent activation energy for reqrystallization {(Qt) and both the
peak stress {op) and steady-state stress (oss) are strongly lower.
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ABSTRACT

The aim of the present research work is to investigate the influence of B addition on the
phase transformation kinetics under continuous cooling conditions, In order to perform this
study, the behavior of two low carbon advanced ultra-high strength steels (A-UHSS) is analyzed
during dilatometry tests over the cooling rate range of 0.1-200°Cts, The start and finish points of
the austenite transformation are identified from the dilatation curves and then the continuous
cooling transformation (CCT) diagrams are constructed. These diagrams are verified by
microstructural characterization and Vickers micro-hardness. ln general, results revealed that for
slower cooling rates (0.1-0.5 °C/s) the present phases are mainly ferritic-pearlitic {F+P)
structures, By contrast, a mixture of bainitic-martensitic structures predominates at higher
cooling rates (30-200°C/fs). On the other hand, CCT diagrams show that B addition delays the
decomposition kinetics of austenite to ferrite, thereby promoting the formation of bainitic-
martensiti¢ structures, In the case of B microalloyed steel, the CCT curve is displaced to the
right, increasing the hardenability. These results are associated with the ability of B atoms to
segregate towards austenitic grain boundaries, which reduce the preferential sites for nucleation
and development of F+P structures.

INTRODUCTION

The advanced ultra-high strength steels {A-UHSS) such as dual phase {DP}, complex
phase {CP), boron steels (BS) and martensitic steels (MART) are taking a strong interest in
various industrial sectors, particularly the automotive industry, These latest generation sieels
with multiphase microstructures are characterized by an excellent combination of high strength,
good toughness and ductility (1], However, in order to ensure the industrial application is
necessary to know important aspects such as its phase transformation kinetics under non-
equilibrium conditions. The overall CCT kinetics can be readily described by the CCT phase
diagrams [2]. This kind of diagrams provides precise information on the nature of
microconstituents formed from the anisothermal decomposition of austenite. The formation of
each transformation product i3 mainly described by the transformation-start temperature and by
the formation cooling rate range. In the practical situation these diagrams are mainly vsed to
predict the microstructure and hence the mechanical properties of steel after thermal and/or
thermo-mechanical treatments [3-4]. The chemical composition of steel is considered the most
important factor governing the microstructures resulting during the non-equilibrium
transformation of austenite [2]. Practically, all alloying elements in the steel tend to retard the
austenite decomposition [3]. In the case of the transformations caused by nucleation and growth
{femte and pearlite), this delay is due to the need to diffuse not only carbon but al! elements in

209




Anexos

Miter. Res, Soc. Symp. Proc, Vol, 1485 & 2013 Materials Research Socicty
DOL: 10.1557/0pl.2013.283

Dynamically recrystallized austenilic grain in a low ¢carbon advanced ultra-high strengih
sieel (A-UHSS) microalloyed with boron under hot deformation conditions

L. Mejia1, E. Garcia-Mora', G. Altamirano', A. Bedolla-Jacuinde' and J. M. Cabrera™

! Instituto de Investigaciones Metalargicas, Universidad Michoacana de San Nicolas de Hidalgo.
Edificio *U*, Ciudad Universitaria, Morelia, Michoacan, Meéxico.

¢ Departament de Ciéncia dels Materials i Enginyeria Metal-lurgica, ETSEIB — Universitat
Politécnica de Catalunya. Av. Diagonal 647, Barcelona, Spain.

* Pundacio CTM Centre Tecnologic, Av. de las Bases de Manresa, 1, Manresa, Spain,

ABSTRACT

This research work studies the dynamically recrystallized austenitic grain size {({..) in a
new family of low carbon NiCrCuV advanced ultra-high strength steel {A-UHSS) microalloyed
with boron under hot deformation conditions. For this purpose, uniaxial hot-compression tests
are carried ovtin a low carbon A-UHSS microalloyed with different amounts of baron (14, 33,
82, 126 and 214 ppm) over a wide range of‘gem eratures (930, 1000, 1050 and 1100°C) and
constant true strain rates (10 *, 10 2and 107 7). Deformed samples are prepared and
chemically etched with a saturated aqueous picric acid solution at 80°C in order to reveal the Dy,
and examined by light optical {LOM) and scanning electron microscopy (SEM). The Dy is
related to the Zener-Hollomon parameter (Z), and thereafter the Dy divided by Burger's vector
(b} is related to the steady state stress {o,) divided by the shear modulus () {Derby model).
Results shown that the fr. 10 the current steels is fine (= 23 pm) and almost equiaxed, and the
recrystallized grain size-flow stress relationship observed after of plastic deformation is
consistent with the general formulation proposed by Derby. It is corroborated that boron
additions 1o the current A-UHSS do not have meaningful influence on the Dre.

INTRODUCTION

Recent years have seen many developments in steel technology and manufacturing
processes to build vehicles of reduced weight and increased safety. For this purpose, Advanced
High Strength Steels (AHSS) have been developed. The AHSS include newer types of steel s
such as dual phase (DP). mansformation-induced plasticity ¢ TRIP), complex phase (CPY, B steels
{BS). and martensitic stzels (MARTY which are privnarily muiti-phase steels, and contain ferrite,
martensite, bainitc, and/ov retuined sustenite in quantities sufficient to produce cutstanding
mechantcal properties [1,2]. Researchers have studied the B effect in steels for 2 long time [3-7),
particularly because of its potential to increase steel hardenability. Nowadays, B-bearing steels
are extensively applied in the construction of heavy machinery, building structures, marine
platforms and pipelines [8-11]. It is well-known that B atoms scpregate towards austenite grain
boundaries and increase hardenability of steel by suppressing the nucleation of fervite [12). The
grain size is the only microstructural parameter that can simultancously increase the strength and
toughness levels of steels [13]. Dynamic recrystallization (DRX) is the process of [ormation of
new small and dislocation free grains from deformed material. On the other hand, deformation
conditions, temperature and sirain rate, have strong effects on the Dy [14,15]. Derby and Ashby
[16-18] have shown a “universal” relation between o, and D, It is worth noting that the D, is
independent of the initial grain size, and exclusively dependent on the oy;. At present, there are
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