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Resumen

Esta investigacion se divide en capitulos de fundamento tedrico, metodologia
experimental, resultados y discusion de resultados, los que establecen los hallazgos y las

conclusiones alcanzadas.

El desarrollo de los grados de acero bajo los estdndares del Instituto Americano del
Petréleo (American Petroleum Institute, API) se basa en la obtencion de acero
microaleado y de alta resistencia que aseguren la calidad y funcionalizacion en el sector
industrial. En donde a partir de adicionar elementos microaleantes y la modificacion del
proceso se busca promover los fendémenos de endurecimiento y ablandamiento para
controlar la microestructura durante la deformacién en caliente que permita obtener una
microestructura con un grano austenitico de morfologia equiaxiales para favorecer la
transformacion a los microconstituyentes que incrementan las propiedades de resistencia
y formabilidad. Con pruebas experimentales de dilatometria, tratamientos térmicos,
pruebas de compresion en caliente y la caracterizacion con microscopia 6ptica (MO) se
determind la influencia del calentamiento y del enfriamiento en la formacion y
descomposicion de la austenita, la interaccion que presentan los mecanismos de
endurecimiento y ablandamiento y la morfologia del grano por efecto de la deformacion.
Por microscopia electronica de barrido (MEB) se determind la localizacion preferencial
de la precipitacion inducida por deformacion y la precipitacion resultante del tratamiento
térmico, en donde se realizo el andlisis quimico semicuantitativo por espectroscopia de
rayos X de energia dispersiva (EDS). Se efectuo la validacion de la precipitacion inducida
por deformacion y la locacion preferencial con las técnicas de difraccion de electrones

retrodispersados (EBSD y microscopia de transmision TEM.



Abstract

This research is divided into chapters on theoretical foundation, experimental
methodology results, and discussion of results, with which the findings and conclusions

reached will be established.

The development of API steel grades is based on obtaining high-alloy, high-strength
steel that ensures metallurgical reliability in the industrial sector. Where, by adding micro-
alloying elements and modifying the process, the aim is to promote hardening and
softening phenomena to obtain a favorable grain morphology to transform the micro-
constituents that increase the properties of strength and formability. The precipitation
mechanism of steel during industrial thermomechanical work was determined using
experimental tests of dilatometry, heat treatments, hot compression tests and
characterization with optical microscopy (OM), scanning electron microscopy (SEM),
energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS), backscattered electron diffraction analysis

(EBSD) and transmission microscopy (TEM).

This made it possible to determine the precipitation mechanism presented by high-

alloy and high-strength steel during the hot rolling process.
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Capitulo I

Introduccion

El proceso termomecanico para la obtencion de un acero de alta aleacion y
resistencia se basa en el control de variables de proceso temperatura (7)), deformacion (€),
velocidad de deformacion (€) y tiempos (t), que permiten que se lleven a cabo los

fenomenos metalurgicos de promover las propiedades de resistencia y tenacidad del acero.

Esta investigacion se centra en la determinacion del mecanismo de precipitacion

durante el proceso de laminacién en caliente industrial.

El desarrollo de materiales con mayor capacidad mecanica y confiabilidad
metalurgica ha promovido la obtencion de aceros microaleados a partir de la incorporacion
de microaleantes que permitan favorecer la microestructura del acero, inicialmente se
comenzo con la adicion de Mn, y de acuerdo con el impacto y la necesidad, se agregaron
elementos como titanio (7Ti), niobio (Nb) y vanadio (V) [1]. Estas modificaciones
permitieron abrir paso al desarrollo de los aceros de alta resistencia de baja aleacion
(High — Strength Low — Alloy, HSLA), conduciendo a la formaciéon de nuevas
generaciones de acero, como los aceros de alta aleacion y resistencia (Advanced High —
Strength Steels, AHSS) utilizados para la industria automotriz [2]. El crecimiento de la
industria ~ del  petréleo  promovio el  desarrollo de los  aceros
(American Petroleum Institute, API) de la familia HSLA, que son para uso de tuberias
conductoras de hidrocarburos, por la capacidad que presentan de ser aceros microaleados
de bajo costo y con una alta capacidad mecanica [3]. Este desarrollo gener6 la necesidad
de materiales con una capacidad mecanica que conllevdo la modificaciéon de las
especificaciones de composicion quimica para aceros de grado API, y obtener materiales

de diferente espesor con la confiabilidad metalurgica que el mercado requiere. De donde



surge la necesidad de realizar disefar y predecir el comportamiento del acero, las
propiedades mecanicas y control del proceso termomecédnico en beneficio de las

propiedades del acero [4,5].

A continuacion, se presenta la justificacion y el planteamiento del problema, el
alcance de objetivos para entender como es que se lleva a cabo el fenomeno de
precipitacion durante el proceso de laminacion en caliente de un acero de alta aleacion y

resistencia.

1.1 Planteamiento del problema.

Este proyecto surge de la necesidad de entender, cobmo es que a partir de la
modificacion de la composicion quimica de un acero API SXLPSL2 de alta aleacion y
resistencia, se tienen areas de oportunidad para que se lleven a cabo los fendmenos
ablandamiento y endurecimiento que favorecen las propiedades mecanicas del acero. La
modificacion de la composicion quimica del acero parte del requerimiento de poder
obtener un grado de acero API con nivel de especificacion dos, que es un acero de alta

resistencia para la fabricacion de tuberias conductoras de hidrocarburos.

1.2 Justificacion del proyecto de investigacion.

En el desarrollo de un nuevo grado de acero, comprender y determinar el
comportamiento del material frente a los mecanismos de endurecimiento y ablandamiento
durante el proceso termomecanico enriquece el proceso de disefio para su fabricacion.
Esta comprension permite garantizar la integridad estructural del material, minimizar el
riesgo de fallas en condiciones operativas, asegurar la conformabilidad requerida por las
especificaciones del producto y avanzar en el desarrollo de aceros de alta resistencia. Estos
aspectos son determinantes para el cumplimiento de los estdndares técnicos de
especificacion nivel 2 (API- PSL2) aplicables a tuberias destinadas al transporte de

hidrocarburos.

Lo cual serd posible a partir de realizar el estudio del comportamiento de la
composicidon quimica a alta temperatura para esclarecer las fases estables a alta
temperatura para determinar la cinética de precipitacion y recristalizacion, y analizar la

interaccion que estos presentan durante el proceso termomecanico, como influyen en la




obtencion del grano austenitico y su transformacion. Para finalmente poder determinar
cual es mecanismo de precipitacion que presenta el acero experimental, para poder

ejecutar las mejorar termomecanicas y metalirgicas que el producto requiera.

1.3 Hipéotesis de la investigacion.

Se establece que la precipitacion inducida por deformacion de carburos de niobio se
localiza preferencialmente en los limites del grano austenitico siendo los que provocan el
endurecimiento de la matriz del acero al crear una interfaz planar del tipo coherente, la
cual estd en funcion de la temperatura, la deformaciéon y la velocidad de deformacion

aplicado al acero.

1.4 Presentacion de objetivos de investigacion.
1.4.1 Objetivo general.

Determinar el mecanismo de precipitacion durante el proceso de laminacién en

caliente de un acero API 5XL PSL2 de alta aleacion y resistencia.

1.4.2  Objetivos especificos

» Analizar la composicidon quimica del acero a altas temperaturas.

= Definir las temperaturas criticas de transformacion.

* Obtener las curvas Tiempo—Temperatura—Precipitacion e identificar la cinética de
precipitacion durante la laminacion (Precipitation, Time, Temperature, PTT).

= Evaluar la interaccion entre los mecanismos de ablandamiento y endurecimiento.

= Determinar tamafios, morfologias y zonas de precipitacion generadas durante la

laminacion en caliente.
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Capitulo 11

Antecedentes

En este capitulo se presentan los temas y conceptos que son base para el desarrollo y
el entendimiento de la investigacion del mecanismo de precipitacion durante el proceso

de laminacion en caliente de un acero de alta aleacion y resistencia.

2.1 Aceros HSLA (API): microestructura, especificaciones y procesamiento.

El desarrollo de los aceros HSLA comenzo6 en las décadas de los 70’s con la
implementacion del proceso termomecanico, adicionando el control de la microestructura
a partir de los fendmenos de recristalizacion y precipitacion seguido de la implementacion
de enfriamientos controlados, permitiendo producir aceros con una alta capacidad

mecanica [6].

Los aceros HSLA, especificamente el grado AP/, se utilizan para la fabricacion de
tubos de linea, de acuerdo con la norma API 5L 432 [7]. Especificaciones generadas por
el Instituto Americano del Petroleo para realizar practicas seguras en la fabricacion y
disefio de las redes de tuberia de transmision de hidrocarburos. La norma API 5XL
establece dos niveles de especificacion de producto, PSLI y PSL2 (por sus siglas en inglés
Product Specification Level), los cuales definen diferentes niveles de requerimiento de

especificaciones técnicas para la fabricacion de tubos de linea [8,9].

En las Tablas I y II se presenta un ejemplo de la composicion quimica de un acero

API 5XL-PSLI y PSL2 segin la norma API 5XL 43°[10].
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Tabla 2. 1. Composicion quimica caracteristica de aceros APl 5XL especificacion PSLI

[10].
Grado Carbono Manganeso Fosforo Azufre  Titanio Otros
B 0.26 1.20 0.030 0.030 0.04 b,c,d
X42 0.26 1.40 0.030 0.030 0.04 cd
X52 0.26 1.40 0.030 0.030 0.04 cd
X60 0.26 1.40 0.030 0.030 0.04 c,d

Otros elementos: b) Niobio, c) Vanadio, d) Titanio y e) combinacion de los elementos anteriores
dependiendo de la especificacion del fabricante.

Tabla 2. 2. Composicion quimica caracteristica de aceros API 5XL especificacion PSL2

[10].
Grado Carbono Manganeso Fosforo Azufre  Titanio Otros
B 0.22 1.20 0.025 0.015 0.04 de
X42 0.22 1.30 0.025 0.015 0.04 cd
X52 0.22 1.40 0.025 0.015 0.04 cd
X60 0.22 1.40 0.025 0.015 0.04 c,d

Otros elementos: b) Niobio, c) Vanadio, d) Titanio y e) combinacion de los elementos anteriores
dependiendo de la especificacion del fabricante.

Para las especificaciones PSLI y PSL2, se exhibe que por cada reduccion de 0.01%
por debajo del maximo contenido de carbono especificado, se permite un incremento de
0.05% del contenido méximo en manganeso especificado, hasta un maximo de 1.50% para

los grados X42 a X52 y hasta un maximo de 1.65% para el grado X60 [7-10].

El nivel PSLI provee un nivel de calidad estandar para tuberias y el nivel PSL2
tiene requisitos adicionales para la composicion quimica y propiedades mecénicas
adicionales, por lo que existen grados diferentes para cada nivel de especificacion segiin

la necesidad del 4rea de aplicacion [10].

Durante el desarrollo de los grados 4PI se ha seguido aprovechando la capacidad
de estos tipos de acero, ya que son y han sido un medio seguro y econdmico por las
caracteristicas mecénicas y el proceso de fabricacion bajo el cual son obtenidos, lo que ha
propiciado que sigan siendo la principal materia prima para la conduccion de tuberias y

en diferentes otras aplicaciones industriales.
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En las Tablas III y IV, se presentan las propiedades mecanicas caracteristicas de

un acero API de acuerdo con su nivel de especificacion y a la norma API 5L 43°.

Tabla 2. 3. Propiedades mecanicas de un acero API especificacion PSLI [11,12].

d Limite elastico Resistencia
Grado Psi MPa Psi MPa
B 35,000 241 60,000 414
X42 42,000 290 60,000 414
X52 52,000 359 66,000 455
X60 60,000 414 75,000 527

Tabla 2. 4. Propiedades mecénicas de un acero AP/ especificacion PSL2 [11,12].

Limite elastico Resistencia
Grado Minimo Maiximo Minimo  Maximo Minimo Maximo
Psi MPa Psi MPa Psi MPa Psi MPa
B 35,000 241 65,000 448 60,000 414 110,000 758
X42 42,000 290 72,000 496 60,000 414 110,000 758
X52 52,000 359 77,000 66,000 455 110,000 758
X60 60,000 414 82,000 565 75,000 527 110,000 758

Las tuberias A PI, especialmente para el transporte de hidrocarburos, son fabricadas
de acero de baja aleacion y estan desarrolladas para las aplicaciones donde las propiedades
mecéanicas y la composicion quimica son necesarias para cumplir la resistencia y
tenacidad, ya que son sometidos a altas presiones durante el transporte de hidrocarburos

[12].

Los aceros API SXL se distinguen por su composicion quimica altamente aleada,
la cual promueve diferentes fenomenos metaltirgicos que favorecen la microestructura
final ligada a las propiedades finales del acero [13]. En la Figura 2.1 se presentan
microestructuras tipicas de aceros APl En cada figura se puede observar una
microestructura tipica ferritica perlitica, como resultado de un enfriamiento lento [14, 15].
En el caso del inciso a) y b) se puede observar zonas mas gruesas de perlita, lo cual es
resultado del contenido de carbono en la aleacion y el efecto de una deformacion dada,

que en el caso del inciso b) se tiene la formacion de bandas de deformacion. En el inciso
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¢) se puede observar la degradacion de la perlita por la disminucién del carbono y la falta
de deformacion, diferencia que se muestra en el inciso d), en el que se puede observar una
microestructura resultado de la acumulacion de deformacion.
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Figura 2. 1. Microestructuras caracteristicas de un acero API 5XL en funcion de la
composicion quimica y el procesamiento.

Adicionalmente la composicion quimica estd pensada para asegurar que se
presentan los fendmenos metalirgicos que distinguen a un acero microaleado de alta

resistencia, promoviendo la capacidad de soldabilidad y la resistencia a la corrosion [15].

2.2 Aceros microaleados de alta resistencia.

El desarrollo y disefio de nuevos tipos de acero en los que se favorezcan las
propiedades mecanicas a partir de la aplicacion de un proceso de laminacion en caliente
se ha extendido la investigacion y el desarrollo en funcién de entender el impacto de la
composicidon quimica y los pardmetros de proceso para la obtencién de una morfologia de
grano que durante el enfriamiento controlado promueva la transformacion homogénea de
microconstituyentes de alta resistencia. Los aceros aleados, por definicién y establecido
por investigadores e instituciones, son aquellos que presentan en su aleacion no mas del

1.5% de Mn y 0.5% de Si [16].
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Se defini6 a los aceros de baja aleacion, como aquellos que contengan menos del
6% de elementos aleantes, los cuales entran en la categoria de aceros para uso estructurales

laminados en caliente que elevan la capacidad mecénica del acero [17].

Dentro del avance y desarrollo de nuevos grados de acero, se tiene la gama de
aceros de alta resistencia y baja aleacion, donde se defini6 a los aceros HSLA como aceros
de baja aleacion con limites elasticos superiores a 275 MPa, de los que comenzaron a

evidenciar los retos en la formabilidad del acero para las diferentes aplicaciones [18].

Ante eso, se logrd establecer que un acero HSLA con un total de microaleantes
menor al 4% es significativo para describir la baja aleacion. Aunque bajo la definicion del
Instituto Americano del Hierro y el Acero (American Iron and Steel Institute. AISI), se
tiene una definicion establecida que define a los aceros HSLA, como aceros que son parte
de un grupo especifico de aceros con composicion quimica disefiada para promover
propiedades mecanicas considerables, dentro de éstas, la resistencia a la corrosion [19,

20]. Aunque no son considerados como aceros aleados.

En otra categoria, los aceros microaleados, se introdujeron por el efecto
significativo que generan en las propiedades del acero, de tal forma que, a partir de una
composicion quimica de un acero estructural, presenten elementos aleantes en cantidades
no mayores a 0.05%. Se introdujo el término microaleados, haciendo referencia de que
los aceros microaleados han sido utilizados desde los inicios de la época del acero,
nombrados por los elementos microaleantes significativo en la aleacion; como lo es el
acero al carbono, aceros microaleados al manganeso, aceros microaleados al molibdeno,

etc. [21, 22].

Por lo que surge la diferencia entre aceros HSLA y aceros microaleados, en donde
los aceros HSLA se distinguen por las caracteristicas en el limite elastico, con valores de
250 MPa [16], pero que se distinguen por tener variacion en las microestructuras por
efecto de los elementos en la composicion quimica del acero. Y los aceros microaleados,
por la naturaleza de la composicion quimica solo pueden tener una microestructura, ya sea
ferrita o perlita, con elementos en su composicidon quimica no mayores al 1% en total de
elementos como el niobio, titanio, vanadio, los cuales promueven propiedades mecénicas

superiores [23, 24]. Tomando en cuenta lo anterior, se tiene que ambas definiciones son
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cimientos para el desarrollo y la promocion de aceros de alta aleacion y resistencia

fabricados a partir de un proceso termomecanico

2.3 Proceso termomecanico.

En apartados anteriores se ha comentado la caracteristica de los aceros HSLA, la
microaleacion y el proceso de desarrollo, que impactan directamente en el disefio y
fabricacion de aceros de alta aleacion y resistencia. En la actualidad, no s6lo se busca
conformar geométricamente la barra de acero, sino que se busca optimizar el proceso de
laminacion en caliente a partir de controlar variables operacionales para obtener

microestructuras que favorezcan al material segun su aplicacion industrial [25, 26].

El proceso termomecanico para la obtencion de un acero laminado en caliente, no
es mas que el control del conjunto de variables de temperatura, deformacion, velocidad
de deformacion y velocidades de enfriamiento, para la obtencion de una microestructura

que favorezca la transformacion del acero [27-28].

En la Figura 2.2, se ilustran las estaciones que componen a un proceso de
laminacion en caliente. En cada etapa el material presenta cambios fisicos y mecanicos

que contribuyen a la obtencion final del material deseado.

Recalentamiento Desbaste Laminacién Enfriamiento Acabado

= || = | |EE ] | [Eeemees

Figura 2. 2. Ilustracion de la deformacion aplicada a una barra de acero durante el
proceso de laminacion.

El acero es fabricado siguiendo la secuencia de proceso, que inicia con hornos
recalentadores, castillos desbastadores, castillos de deformacion final y una cama de

enfriamiento donde se logra la transformacion de la microestructura del acero.

El proceso de deformacion se realiza por encima de la temperatura critica de

transformacion Acs, que es la temperatura de cambio de fase, de ferrita a austenita (a-y),
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en la que se logra eliminar defectos del proceso de solidificacion y homogeneizar la

microestructura del grano austenitico antes de la deformacion [29, 31].

Los cambios microestructurales se propician por la aparicion de los diferentes
fendmenos en el acero, como lo son el ablandamiento y endurecimiento, por efectos de la
temperatura y la deformacion, durante el tiempo que pasa el acero en el tren laminador
hasta llegar a un enfriamiento controlado que finalmente favorecen a la microestructura

del material [32,33].

En el esquema de la Figura 2.3, se ilustra el principio de la laminacion, donde se
muestra el proceso de deformacion aplicando la fuerza con rodillos de trabajo
(contemplando el angulo de contacto («)) hacia la barra de acero, donde se genera la

disminucion del espesor (hg) del elemento de entrada en comparacion al de salida (hy)

[34].
Flujo del
material de trabajo

Radio del
radillg,

Rodillo de trabajo

—_—

\.______

angulo de
contacto

& L o
he m hf
v S

| Matenal de trabajo | K/

Figura 2. 3. Esquema del proceso de laminacién en caliente. Angulo de contacto (a).
Espesor de entrada (ho). Espesor de salida (hy).

Flujo del material
deformado

El proceso termomecdnico ha sido implementado por su relevancia y
caracteristicas durante la laminacién convencional para la fabricacion de acero de alta
resistencia. La laminacion convencional a diferencia del tratamiento termomecanico,
requiere de la aplicacion de un tratamiento térmico al material posterior a su fabricacion

[35-37].




En la Figura 2.4, se muestra la comparacion del proceso termomecanico y el

tratamiento térmico de normalizado.

Ciclo de Tratamiento
normalizado. Termomecanico.

Austenita

Enfriamiento acelerado

Austenita — Ferrita

Temperatura

L
L4

Tiempo

Figura 2. 4. Comparacion del ciclo de normalizado y el proceso termomecanico [38].

Los factores principales de los que depende la obtencion de una microestructura

caracteristica anteriormente disefiada son [38, 39]:

= Lacomposicién quimica del material.

= El proceso termomecénico con el cual se realice la secuencia de laminacion en
caliente.

= Temperatura de recalentamiento del material.

= Desbaste inicial del material para la obtencion del espesor para el inicio de la
laminacion.

= Homogenizacion de la temperatura en el material antes de la laminacion final.

= Velocidad de deformacion y deformacion que se le aplicara al material en el tren
laminador final.

= Tamaifos de grano al final del tren laminador, el cual participa en la obtencion de

microconstituyentes durante el enfriamiento de transformacion del acero.
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En los procesos industriales se pueden utilizar enfriamientos continuos y enfriamiento
isotérmicos, lo cual dependerd de las limitaciones en los sistemas de enfriamiento y seran

configurados dependiendo de la transformacion de fase que se deseé obtener.

2.3.1 Elementos en adicion en la composicion quimica de un acero de alta

resistencia.

El principal efecto de los elementos en adicion sobre el acero es promover
metalirgicamente los fendmenos que impacten en la microestructura que favorezcan las
propiedades mecanicas finales del acero [40]. La composicion quimica caracteristica de
un acero estd compuesta de hierro y carbono y diferentes elementos que favorecen las
caracteristicas finales del acero [40, 41]. La adicion de alguno de estos elementos
microaleantes, en aceros de bajo carbono, son efectivos en controlar el crecimiento de los

granos de austenita retrasar o inhibir la recristalizacion.

Entre los elementos gamagenos (y-genos) se encuentra el nitrogeno, el cobre, oro,
zinc, niquel, manganeso, cobalto, carbono [42, 43]. Entre los elementos alfagenos (o-
genos) se encuentra el cromo, molibdeno, aluminio, fosforo, titanio, estafio, vanadio,
niobio [44]. Los elementos de aleacion pueden generar cambios en las temperaturas de
transformacion, contribuir en la presencia de precipitados y carburos en la microestructura

del acero [45].

En el caso del nitrégeno (N), como elemento de adicidon en la composicion quimica
de aceros de bajo carbono, se puede presentar en porcentajes aproximadamente dentro del
rango de 0.007 porcentaje en peso a 0.004 porcentaje en peso, porque contribuye al
endurecimiento del material y refinamiento de grano, teniendo compatibilidad con el
titanio para formar precipitados y carbonitruros que contribuyen a las propiedades de

resistencia y elongacion del acero [46].

Por las caracteristicas anteriores, hay que considerar las ventajas que cada
elemento aporta a la microestructura y como contribuyen al desempefio metalurgico del
acero. Donde es importante considerar que estos elementos utilizados en conjunto en una

composicion pueden generar estabilidad y caracteristicas favorables para un determinado
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uso. En apartados posteriores se desglosarda de manera mas extendida el efecto de la
mciroaleacion para la obtencidon de un acero de alta resistencia durante el proceso de

laminacion en caliente.

2.3.2 Mecanismos metalurgicos durante el trabajo en caliente.

El obtener microestructuras que impacten las propiedades finales del acero, parte
de aprovechar los fendmenos metalurgicos que se generan por efectos de la temperatura y
las variables de la laminacion en caliente [47, 48]. A continuacidén, se describen
fenémenos que impactan en la obtencion de un grano austenitico durante la deformacion
en caliente, para la obtencion de una microestructura homogéneamente favorable para las

propiedades mecanicas finales del acero [49].

Durante el proceso termomecanico, por efecto del trabajo en caliente, se tienen
mecanismos de ablandamiento y endurecimiento que se presentan continuamente durante
el proceso de deformacion del grano austenitico, y son conocidos como recuperacion

estatica y dinamica y recristalizacion dindmica y estatica [49, 50].

Estos mecanismos presentan una fluctuaciéon de tal forma que, durante la
deformacion, se tiene la energia necesaria para endurecer o ablandar por efecto de la
recristalizacion del grano austenitico, por la creaciéon de centros de nucleacion y

crecimiento de grano durante el proceso termomecanico [50]

Para el desarrollo y la obtencion de un acero API SXL PSL2 de alta resistencia, el
control y entendimiento de estos fenomenos en el proceso de laminacion en caliente son
clave [28, 30, 50]. Por lo que el control de las variables en el proceso termomecanico
temperatura, la deformacion, la velocidad de deformacion y el enfriamiento controlado
son fundamentales para la obtencién de microconstituyentes anteriormente disefiados para

el acero.

2.3.2.1  Recuperacion dinamica.

La recuperacion dindmica es un proceso que ocurre en el acero durante la
deformacion plastica a altas temperaturas, por encima de un umbral critico. Consiste en

reducir la energia interna acumulada mediante el movimiento y eliminacioén parcial de
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dislocaciones, sin generar nuevos granos. Esto mejora la ductilidad y disminuye la dureza,
aunque no elimina completamente la deformacion. A diferencia de la recristalizacion
dinamica, no implica la formacion de granos nuevos, sino solo la estabilizacion de la
microestructura existente [5S1]. A diferencia del estudio del comportamiento de la fluencia
del acero donde se realiza a temperaturas por debajo de la transformacion, provocando un
aumento en la velocidad de aniquilacion de las dislocaciones, loque disminuye
directamente la velocidad de endurecimiento por deformacioén. Lo que genera que se
aniquilen las dislocaciones conforme se van generando, logrando estructuras estables

durante el proceso de deformacion [52, 53].

2.3.2.2  Recristalizacion dinamica durante el proceso de laminacion en caliente.

El fendmeno de recristalizacion en el trabajo en caliente es el mecanismo que
permite al material regenerar la microestructura, eliminando los defectos dados por el
proceso de solidificacion. Este fendémeno se encuentra en funcion de rangos de
temperatura que favorezcan completamente el ablandamiento, a partir de una nucleacién
y crecimiento del grano deformado durante el proceso de deformacion [54, 55]. En la
Figura 2.5 se presenta el esquema representativo del proceso termomecénico en la
deformacion del material y la microestructura cambiante dada durante el trabajo en

caliente.

Grano
austenitico
equiaxial

Planchén

deformado
“pancaked”

Grano en
proceso de
deformacién

Figura 2. 5. Esquema del proceso termomecanico y la microestructura cambiante
debido al trabajo en caliente en el material [52].
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La recristalizacion dindmica, como la estatica se da a partir de la nucleacion y el
crecimiento de granos. Como se menciond anteriormente, durante el proceso
termomecanico y por efectos de la temperatura (encontrandose en rangos de temperatura
optima que favorezcan la recristalizacion del grano austenitico), la deformacion y la
velocidad de deformacion, el material presentard una estructura completamente cambiante
y evolutiva por efecto de la energia de activacién que genera el proceso dinamico de la
deformacion, lo cual provocari la recristalizacion dindmica en cada uno de los estantes de
laminacion. Y siguiendo el mecanismo de nucleacion y crecimiento de grano generara una
microestructura completamente recristalizada durante el proceso de deformacion [56].
Que industrialmente, este mecanismo se concentra en los primeros pases de deformacion
durante el proceso de deformacion. Para el caso de la recristalizacion dinamica, los sitios
de nucleacion potenciales se encuentran en los limites de grano de alta densidad de
dislocacion, por lo que las bandas de deformacion presentes durante la alteracion del
material son agentes potenciales para la nucleacion de los granos [56, 57]. La
deformacion, la velocidad y la temperatura son variables que contribuyes a este fendémeno

de ablandamiento irreversible en la microestructura del material.

Recuperacién Estética

Bandas de Deformacion

Recristalizacion Estatica

Grano Recristalizado

Recristalizacion
Dinamica

Figura 2. 6. Esquema del mecanismo de ablandamiento durante el proceso
termomecanico de un acero. Imagen modificada de [52].
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En la Figura 2.6, se puede observar como la microestructura austenitica equiaxial
es deformada durante el trabajo en caliente, generando granos completamente alargados
denominados de tipo “pancake” (estructura del grano austenitico deformado de tipo
alargado) que, por efectos de la temperatura, la deformacion y las caracteristicas de la
composicion quimica [58], se generan centros de nucleacion y la formacion de nuevos
granos recristalizados, que durante el progreso del proceso de laminacién en caliente
vuelven a suftrir un proceso de deformacion para obtener una microestructura homogénea

tipica del proceso de recristalizacion [59, 60].

La capacidad en la que se presenta el fenomeno de recristalizacion dinamica
incrementa con la deformacion, provocando una distribuciéon homogéneamente localizada
en los nticleos formados en limites de los granos recristalizados dindmicamente [60 ,61].
Por lo que mientras el material se encuentre sometido a una deformacién y a una
temperatura que permita los fenomenos de ablandamiento, se mostrara un remplazamiento

en la microestructura inicial a una estructura deformada, homogeneizada y recristalizada.

La recristalizacion dindmica puede ser estudiada a partir de ensayos mecanicos que

repliquen el proceso de deformacion como lo es el proceso termomecanico [62].

A partir de la obtencidn de curvas de esfuerzo y deformacion verdadera, se puede
tener el comportamiento del material durante su procesamiento, contemplando las
variables de proceso de temperatura, deformacion y velocidad de deformacion y los
fendmenos metalargicos que participen de acuerdo con la caracteristica de la composicion
quimica. En la Figura 2.7 se presenta el ejemplo de la curva esfuerzo deformacion para el
estudio del comportamiento de la fluencia de un acero a velocidad constante en funcion
de cada uno de los mecanismos de ablandamiento, restauracion y recristalizacion dinamica
[60-65]. Las curvas de fluencia se pueden estudiar y analizar de forma que, a bajas
deformaciones con velocidades de deformacion constante. En las que dependera de la
temperatura y la deformacion el que presenten una caracteristica de pico simple o
comportamiento ciclico, y que sera evidencia del tipo de grano que presente el acero. En
curvas de comportamiento ciclico indica que la microestructura presenta un crecimiento
de grano, y el comportamiento de pico simple presenta un comportamiento de grano fino

[66].
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Figura 2. 7. Curva de fluencia en condiciones de conformado en caliente y a velocidad
de deformacion constante para el caso de restauracion y recristalizacion dinamica [64].

De las curvas se puede seguir el comportamiento del acero durante la deformacion, en la
que inicialmente se tiene un comportamiento creciente por efecto de la restauracion del
material durante la deformacién y la zona donde se pasa el esfuerzo maximo, que seria la
segunda zona, es la zona donde se presenta el ablandamiento continuo del material
resultado de la recristalizacion dindmica. En la tercera zona de la curva, siguiendo el
ejemplo de la curva de comportamiento de pico, el material presenta una estabilizacion
por efecto de la microestructura homogénea equiaxial, resultado de la recristalizacion
dinamica simple [61-66]]. En donde la recristalizacion de “pico” se reconoce para curvas
desarrolladas a temperaturas bajas y altas deformaciones. Y la “ciclica” obtenida a
temperaturas mayores a bajas velocidades de deformacion. Para el estudio, la
implementacion de velocidades de deformacién altas y temperaturas muy bajas pueden
provocar la inhibicién de la recristalizacion dindmica, propiciando mecanismos de
ablandamiento como la restauracion y la recuperacion dindmica durante el procesamiento

del material.
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Figura 2. 8. Representacion de la formacion del colla (necklace) por efectos de la
nucleacion en los limites de grano durante la recristalizacion de la microestructura. a)
grano inicial. b) inicio de nucleacion. ¢) progreso de nucleacion. d) collares de
recristalizacion [64].

En la Figura 2.8, se presenta el mecanismo por el cual se reconoce la
recristalizacion dinamica, por efecto de la implementacion del proceso termomecénico.
En el inciso a) se presenta la estructura caracteristica de una estructura austenitica obtenida
por el proceso de recalentamiento. Posteriormente, por consecuencia de las variables de
proceso y la energia de activacion, se tiene la formacion de las primeras zonas de
nucleacion en los limites de la estructura austenitica, como en b). Que con forme va
evolucionando se genera esa estructura de tipo “collar” o “necklace”, como el mostrado
en el inciso ¢) y d) [64-66]. Evidenciando el mecanismo de recristalizacion dindmica, que

se presenta a partir de la nucleacion y la formacidon de nuevos granos recristalizados.

Finalmente, se debe considerar que, asi como la recristalizacion se ve afectada por
la deformacion modificando el tiempo en el que se presente este mecanismo, también se
ve influenciado por los elementos microaleante en la composicion del acero por la
formacion de compuestos complejos que propician el retraso en la recristalizacion, asi

como también elementos que se encuentran en solucion solida. [67-69]. Que en el caso de
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aceros con un alto contenido de elementos microaleantes es de interés analizar la
interaccion que presentan los mecanismos de ablandamiento y endurecimiento para la

obtencion de las propiedades finales del material.

2.3.3 Temperatura de no recristalizacion.

En el desarrollo de este capitulo se ha expuesto la influencia de los parametros de
proceso y la composicion quimica para que se logren cumplir los fendmenos metalirgicos
durante el proceso termomecanico. Dentro de estos fenomenos se tiene el ablandamiento
que expone la nucleacion y el crecimiento de nuevos granos durante el proceso de
deformacion en caliente, y que puede ser estudiado a partir de la temperatura de no

recristalizacion (Tnr) [70, 71].

La temperatura de no recristalizacion (Tnr) es el limite por encima del cual la
microestructura del acero comienza a presentar eliminacion de defectos obtenidos durante
el proceso de solidificacion, de forma que permite homogeneizar el grano austenitico, y
por debajo de esta, la microestructura presenta una parcial o nula recristalizacion
generando morfologias completamente alargadas que pueden afectar las propiedades
mecanicas finales del material [72, 73]. Esta temperatura es caracteristica de estar por
encima de la temperatura critica de transformacion Ac; y por debajo de la temperatura de
fusion del material [74, 75]. Se ha expresado que la Tnr puede ser 50°C mas que la

temperatura Acs, 0 a un 30% por debajo de la temperatura de fusion del material.

En el esquema de la Figura 2.9 se puede observar el cambio de la microestructura

por debajo y encima de la Tnr durante el proceso de deformacion.
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Figura 2. 9. Esquema representativo del comportamiento de la microestructura ante la
Tnr.

La Tnr de un acero se puede obtener de forma experimental con pruebas
termomecanicas a deformacion y velocidad de deformacion constantes, desde una
temperatura de austenizacion hasta la temperatura Acs, o también es posible obtener el

valor de temperatura a partir de ecuaciones [76, 77].

Autores como Bai, Flecher y Boratto [78] propusieron ecuaciones para la
determinacion de la Tnr en funcion de la microaleacion de la composicion quimica y en
alguno de los casos la deformacion. En el caso de Flecher [79], propuso una ecuacion en
donde se estudia la Tnr ignorando la deformacion en caliente. A continuacion, se enlistan
las ecuaciones y los diferentes autores para la obtencion de la Tnr de un acero en funcion

de la caracteristica de la aleacion para contemplar o no la deformacion [78,79].

Flecher — Tnr. Ecuacion 1.

Tnr = 203 — 310C — 149VV + 657 VNb + 683e~0-36¢

Bai — Tnr. Ecuacion 2.
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Tnr = 1741log|Nb (€ +ZN)| + 1444

Boratto - Tnr. Ecuacion 3.

Tnr = 887 + 464C + (6445Nb — 644VNb) + (732V — 230VV) + 880Ti + 363 Al
— 357Si

Flecher - Tnr Despreciando la deformacion. Ecuacion 4.

Tnr = 849 — 349C + 676VNb + 337V (R? = 0.72)

La temperatura de no recristalizacion debe calcularse para determinar la
temperatura en la que se va a propiciar el fendémeno de ablandamiento en cada nuevo grado

de acero.

La Tnr estd completamente influenciada por factores como lo es la composicion
quimica del material. Los elementos afiadidos pueden aumentar, inhibir o retrasar la
temperatura a la que se presente la recristalizacion evitando que se genere la eliminacion
de defectos y la generacion de una microestructura refinada y homogénea [80]. Por lo que
es necesario el abordar el comportamiento e influencia que presentan los elementos de
aleacion en el mecanismo de ablandamiento durante el proceso de laminacion en caliente
para la obtenciéon de un acero de alta resistencia [81, 82]. La consideracion de esta
temperatura es importante dentro del proceso termomecanico, ya que dependera de este
fendbmeno el que se obtengan microestructuras que impacten directamente en las

propiedades mecanicas de resistencia y tenacidad.
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2.3.4 Impacto de los elementos de aleacion en la composicion quimica de un acero de

alta resistencia.

Dentro del desarrollo del acero y la incorporacion de elementos de microaleacion para
favorecer las propiedades mecanicas finales, son especificos los elementos que se
incorporan a la composicion quimica del acero de acuerdo con la aplicacion para la cual
estan siendo disefiados, algunos de estos elementos son titanio, vanadio, niobio, cobre,

que promueven un efecto considerable durante el proceso termomecanico.

En el caso del titanio genera un efecto que directamente favorece el limite elastico y
la tension ultima, por el mecanismo de precipitacion que son consideradas a partir del
trabajo de investigacion en la incorporacion del titanio [83, 84]. En la Tabla 2.5 se
presenta el efecto que generan alguno de los elementos en la composicién quimica de un
acero microaleado durante el calentamiento, para la formacion de la austenita, y en la

Tabla 2.6 el desglose durante el enfriamiento, para lograr la transformacion.

Durante el calentamiento los elementos microaleantes, de acuerdo con su porcentaje
en peso, impacta directamente en el volumen de austenita formada, en la velocidad en la
que durante el proceso de difusion se forma la austenita, asi como en los mecanismos de
ablandamiento, que es la recristalizacion de la austenita [85]. Durante el proceso y en
interaccion con las variables del proceso termomecéanico, propiciaran un impacto en el
incremento en la resistencia del material, el envejecimiento por deformacion en algunos
materiales, asi como también en el comportamiento durante un proceso de templado. Y se
puede deber al efecto generado por la microaleacion de elementos que, una vez generado
el proceso de difusion y el comportamiento durante el calentamiento, durante el
enfriamiento impactan en las temperaturas criticas de transformacion, favoreciendo o no

las regiones de formacion de fases bainitica o martensiticas [86].
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Tabla 2. 5. Efecto de los elementos de aleacion durante el proceso de calentamiento de

un acero de alta aleacion y resistencia [87].

Durante el calentamiento

Formacion de austenita Formacion austenita Recristalizacion
C, Mn
Reducen rango intercritico Mn
Baja Acl Mn, Si, V, Nb
Si, Al Expanden rango
Expanden rango intercritico Si, Al de Tnr
Aumentan difusién de C Suben Acl y Ac3
B
Cr, Mo, V, Nb B Aumenta inicio y fin de
No afectan velocidad de Sube punto eutectoide Tnr
austenizacion, pero si inhiben
difusion de C. Mo, Cr Nb, Cr, Mo
Reducen movilidad Retardan recristalizacion
Aumentan la sensibilidad a la de interfaz a+y

velocidad de calentamiento

Durante el proceso de enfriamiento, depende de la rapidez en la que se lleve a cabo
el enfriamiento a las que se someta el material para la transformacion, pero el efecto
generado por la microaleacion en la formacion de la austenita durante el calentamiento

impacta directamente en las temperaturas Ar; y Ars, durante el enfriamiento [88].

En el caso de los aceros de alta aleacion y resistencia, se incorporan elementos de
microaleacion de forma intencional que influyan en el endurecimiento del material a partir
del fendmeno de precipitacion, tanto en solucion solida, como precipitacion inducida por
deformacion. Estos elementos se incorporan para generar compuestos de tipo impurezas
y son especificamente el titanio, el vanadio y el niobio. En el caso del niobio, fue uno de

los elementos que se comenzaron a utilizar seguido del titanio y el vanadio [89].
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Tabla 2. 6. Efecto de los elementos de aleacion durante el proceso de enfriamiento de un

acero de alta aleacion y resistencia [89, 90].

Durante el enfriamiento

Regiones de Velocidad de enfriamiento

Temperatura de

transformacion transformacion
Mn
Recorre el rango de
transformacion ferritica y
bainitica a menores
temperaturas y velocidades Mo, Cr, Mn, Cu, Ni
de enfriamiento Reducen velocidad de
enfriamiento critica
Al
Mueve el rango de Si
transformacion bainitica hacia Depende de la cantidad Mn
menores velocidades de de Mn. Reduce Ms
enfriamiento A mayor Mn, Si reduce la
velocidad de enfriamiento critica Mo, Cr
Mo, Cr Reducen temperatura Bs
Mueve la transformaciéon B
ferritica a menores Reduce la sensibilidad de la B
velocidades de enfriamiento microestructura y de las Reduce temperatura Bs
propiedades a la velocidad de
B enfriamiento
Desplaza transformacién
ferritica a menores V, Nb, Ti
velocidades de enfriamiento Aumentan velocidad de
enfriamiento critica
V, Nb, Ti
Inhiben transformacion
ferritica

Diferentes investigadores [87-91] y la industria sidertrgica, comenzaron con la

implementacion de niobio en aceros para incrementar el limite eléstico, logrando aceros

con propiedades resistencia al impacto de entre 27] y 40J, limite eldstico de 325 MPa y

445 MPa y una elongacion de entre 34% y 43%, logrado en materiales laminados en

caliente [91]. De los cuales se obtuvieron los primeros reportes del efecto de que la
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microaleacion de niobio generaba un refinamiento en el grano ferritico de los aceros con

un 0.16% de carbono, 0.7% de Mn y entre 0.02 y 0.03% de niobio [92].

Durante el desarrollo de aceros y la implementacion del niobio se recopilaron diferentes

aportaciones como las enlistadas a continuacion [91, 92]:

= Aceros con microaleacion de niobio presentan efecto en las temperaturas criticas de
transformacion.

= Existe un incremento considerable en el limite eldstico por el refinamiento de grano
durante el proceso de laminacion en caliente.

* La adicion de entre el 0.01 y 0,05% de niobio genera un efecto en el normalizado
después del laminado en caliente mejorando las temperaturas criticas de

transformacion.

Por lo anterior es fundamental el control en el proceso termomecanico para eliminar
los postratamientos que podrian retardar e inhibir los fendmenos metalurgicos y
directamente afectar la microestructura resultante del proceso industrial, y que es

caracteristica para cada acero

La implementacion del proceso termomecanico, disefiado para eliminar los
postratamientos térmicos, influye directamente en el acero debido al impacto de los
fenémenos metalurgicos que ocurren durante el proceso de laminacion en caliente. Y que
es al nivel de desarrollo en el que se encuentra el sector industrial, de poder entender los

mecanismos y el efecto que se genera en aceros de alta aleacion y resistencia [93].

2.3.5 Endurecimiento por precipitacion en aceros microaleados.

El endurecimiento del acero es uno del mecanismo utilizado para favorecer la
resistencia y la tenacidad de los aceros microaleados. Este mecanismo se promueve a
partir de producir particulas precipitantes durante el proceso de fabricacion del acero. El
efecto positivo de incrementar la resistencia en el acero se da ya que estas particulares

precipitantes dificultan el movimiento de las dislocaciones.
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Durante el proceso de disefio y optimizacion de aceros de alta resistencia una de
las formas de endurecer es a partir de promover la precipitacion de particulas como lo son
V (C,N), Nb (C, N), NbC, y TiC [94,95]. Estos cuentan con caracteristicas especificas de
solubilidad a alta temperatura. Y va a depender de los pardmetros de proceso, tiempo,
temperatura y deformacion y el contenido en peso en la aleacidn, la caracteristica de
distribucion, tamafio e interfaz que presenten en el acero. El contenido de nitrégeno y
carbono disponibles en la austenita para la formacion de dichas particulas determina si las
particulas estan compuestos complejos, carbonitruros en austenita o en ferrita. Diferentes
investigadores han reportado el comportamiento de cada uno de estos precipitados en
aceros microaleados, resaltando que el carburo de vanadio (VC) es el precipitado mas
soluble en aceros microaleados, por lo que solo precipita en la zona ferritica, durante el
enfriamiento [96,97]. El refinamiento de grano es uno de los mecanismos de
endurecimiento logrado, ya que incrementa la resistencia y la elongacion sin afectar la
ductilidad en los aceros microaleados. Y se basa en la relacion de Hall-Petch, y que se

describe en la Ecuacion 5 [98, 99]:

Hall- Petch. Ecuacion 5.
_1
Op = O + ko . d 2

Doénde, 0y es el limite elastico, O el limite elastico en un solo cristal, K el factor

de Hall-Petch, que representa la constante del efecto de bloqueo de los limites de grano

durante el movimiento de dislocaciones en estado inicial durante la deformacion plastica,
y d tamafio de grano. En la Figura 2.10 se muestra el efecto del tamafio de grano en las
propiedades de un acero microaleado [99,100].

Siendo que la precipitacion que promueve el refinamiento de grano en aceros

microaleados se puede dar en los siguientes casos:

1) Particulas pequefias que no disolvieron y que por ende fijan los limites de
grano de la austenita durante el proceso de recalentamiento en el proceso

termomecanico.
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i1) Particulas que, si se disolvieron durante la etapa de recalentamiento en el
proceso termomecanico, pero que precipitan en austenita durante el proceso de
deformacion en caliente, provocando un retraso o inhibicion del fenémeno de
recristalizacion, y por ende el crecimiento del grano.

i) Particulas que precipitan después del proceso de deformacion, durante el
proceso de transformacion de la austenita, que usualmente son precipitados de

elementos como el titanio, el vanadio o el niobio.

Resistencia

Dureza

oldabilidad

//,,,_Tfi@@-/

Decremento del tamaifio de
grano

Incremento de la propiedad

Figura 2. 10. Impacto del tamafio de grano en las propiedades de un acero microaleado
[100].

Para el estudio del impacto de la precipitacion en los aceros microaleados, se tiene
en cuenta la relacion que presenta el tamafio de grano, la fraccion volumétrica y el tamafio
del precipitado. Contribucién realizada por los trabajos de Zener [101, 102] , que
describen la inhibicion del crecimiento de grano por la presencia de las particulas de
segunda fase y que se ve reflejado en la estabilizacion del tamafio de grano a partir de la

fraccion de volumen y el tamafio de las particulas precipitantes.

Asi como se estudia el efecto positivo de la formacion de particulas que favorezcan

la resistencia y la elongacion en los aceros microaleados, también se tiene el estudio de
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fendomenos de la cinética de precipitacion [91]. Y que practicamente se centra en estudiar
el crecimiento de precipitados con fraccion volumétrica constante y que dejan de tener
utilidad para el endurecimiento del acero. A este fendmeno de crecimiento se le conoce
como crecimiento selectivo de particulas de segunda fase, que pueden ser las particulas
que por naturaleza se encuentran con tamafio mas significativo que otras, aun siendo de la
misma fase en la matriz del acero [103]. Un ejemplo de este tipo de particulas que resisten
el crecimiento de particulas debido a su estabilidad termodinamica y baja solubilidad a
alta temperatura, es el nitruro de titanio (TiN), que genera una fijacion eficaz del limite de

grano.

Para el estudio de los precipitados se tiene la consideracion de tres principales parametros
que permiten su descripcion [104].

1) La fraccion volumétrica de precipitado Fv, dada por la ecuacion 6.

i1) El tamaio del precipitado, radios de particula 7.

1i1) La distancia entre cada una de las particulas, L

Fraccion volumétrica de precipitacion. Ecuacion 6.

— Y[
L =27 (—)/?
4Fv
Y es que la composicion quimica fija la fraccion volumétrica de precipitacion y
por lo tanto la efectividad metalargica que estos presenten por la distribucion y el tamafio

que presenten en el acero.

2.3.5.1 Solubilidad de los elementos en adicion en la composicion quimica de un acero

de alta resistencia.

Para el desarrollo de un acero microaleado es importante considerar el
comportamiento que presenta cada uno de los elementos en la interaccion con la
temperatura y las variables durante el proceso termomecanico. Por lo que se deben
identificar los productos de solubilidad, y los compuestos que pueden formarse para
beneficio de la microestructura del material. Los aceros endurecidos bajo el mecanismo

de endurecimiento tienen elementos como Ti, V, Mn, B, Nb, Mo, Si, etc., que pueden
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formar compuestos por solucion solida o precipitacion, segin su capacidad de solubilidad

en la aleacion [106].

En la Figura 2.11 se puede apreciar las posibilidades que presenta cada elemento
para la formacion de los diferentes compuestos, que pueden ser de tipo nitruros, sulfuros,

carburos y 6xidos.

Sulfuros v v vi
Carbonitruros [HH“ ‘o': ot o,
LA v i or_lis
Oxidos w: " EE?CZ, %:ﬁi N L$; &
ASA35S SESEN (M) Elemento HHlH s /8
metalico ; Zr ES: Nb EE: Mo 55:
Endurecimiento m 7 \ & g
por precipitacion
7 EII 7
=] e 5 Ll il = w &

Figura 2. 11. Esquema representativo de los diferentes elementos y su capacidad para
favorecen el endurecimiento por precipitacion de un acero [99].

La solubilidad de estos compuestos esta definida por el producto de solubilidad
Ks, que es la inversa del constante en equilibrio y normalmente es expresada con la

Ecuacion 7 [99-102].
Ks - Producto de solubilidad. Ecuacion 7.

B

Donde Ks, es el producto de los elementos de microaleacion [M] y el intersticial [X] que
son carbono (C) o nitrégeno (N) en porcentaje en peso, 4 y B son constantes y 7 es la
temperatura absoluta [105]. En el siguiente apartado, se presentan las ecuaciones para el

producto de solubilidad en austenita para los diferentes precipitados que se pueden formar.
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Las ecuaciones para el calculo del producto de solubilidad de austenita para diferentes

compuestos de interés en un acero microaleado son las siguientes [101-107]:

»  Carburos

Carburo de Titanio TiC.

7480

logTi[C] = —T+ 3.21

Carburo de Niobio NbC.

770

6
logNb [C] = —— + 2.26

Carburo de Vanadio VC.

9500
logV [C] = 7 + 6.72
= Nitruros
Nitruro de Titanio TiN.
) 15790
logTi[N] = — T + 5.40
Nitruro de Niobio NbN.
10150
logNb [N] = — = + 3.79
Nitruro de Vanadio VN.
7700
logV [N] = — + 2.86

2.3.5.1.1 Nitruros de niobio (NbN).

Ecuacion 8.

Ecuacion 9.

Ecuacion 10.

Ecuacion 11.

Ecuacion 12.

Ecuacion 13.

En la blisqueda de incrementar el endurecimiento en el material, la adicion de

elementos como el niobio pueden generar carburos o nitruros como se mostr6 en la Figura

2.11. Ya que el niobio es un elemento que ha sido implementado como aditivo en la
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composiciéon quimica en los aceros, ya que favorece el aumento significativo de la
resistencia de los aceros, asi como también se utiliza como estabilizador, junto con el
titanio para disminuir la cantidad de carbono libre en soluciéon [108]. El Ks que presenta
el NbN en austenita (y) es de 1.17x10 > a 1250°C, significando esto que en comparacion
del TiN, estos presentan una mayor solubilidad para las mismas temperaturas en austenita
[95]. Por otro lado, el Ks del NbN en ferrita (o) es de 8.9x10” a 600°C aproximadamente,
asi que la solubilidad en ferrita es menor que la obtenida en austenita, favoreciendo la

precipitacion del NbN en ferrita (o) propiciando el refinamiento del grano [107-109].

2.3.5.1.2 Carburos de niobio (NbC).

En el caso del carbonitruro de (NbC) presenta solubilidad en austenita en rangos
de temperatura de entre 900 y 1350 °C. Siendo que el Ks en austenita para el NbC es de
1.7x102 a 1250 °C. Para la solubilidad en ferrita Ks es de 1.6x10° propiciando la
precipitacion de estos carburos a 700 °C. por lo que a partir de los datos del producto de

solubilidad dado el NbC es mas soluble en austenita (y) que en ferrita (o) [110].

2.3.5.1.3 Carbonitruros.

Los carbonitruros se pueden encontrar como particulas de entre 1 a 2 nm de
diametro que favorecen el endurecimiento por precipitacion. Se formaron durante la
transicion de la austenita a la ferrita. La nucleacion para la precipitacion de los
carbonitruros depende de la saturacion de la aleacién, que se incrementa a bajas
temperaturas por efectos de la energia de activacion y los procesos de difusion [111]. Los
carbonitruros de niobio son comunmente utilizados para fijar los limites de grano de
austenita. A bajas temperaturas, los carbonitruros que no alcanzaron a la disolucion, se
aprovechan para poder refinar el grano y poder retardar la recristalizacion, si es que se

dispersan finamente.
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En donde el Nb, ya sea precipitado como soluto o como compuestos Nb (C, N) se
aprovecha para poder incrementar la resistencia del material. Vervynckt et al. Pudieron
demostrar que los precipitados de Nb (C, N) que son inducidos por deformacion en el
proceso termomecanico, cuenta con un tamafio de 20 nm, lo que ocasiona que sean
particulas completamente considerables para contribuir en el incremento de la resistencia
a través del endurecimiento por precipitacion [112, 113]. Por lo que hay que recalcar que
los precipitados obtenidos a baja temperatura son de menor tamafio y contribuyen a
aumentar la resistencia [114]. En la Figura 2.12 se muestra el comportamiento de los
carbonitruros de 7i y Nb y el comportamiento del esfuerzo con respecto al porcentaje de

elemento disuelto en la austenita.
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Figura 2. 12. Comportamiento de los carbonitruros de niobio y de titanio sobre las
propiedades en un acero microaleado [101-105].

En el caso del niobio se tiene comprobado el impacto en la microestructura del
acero, en el refinamiento de granos de la microestructura final, a partir de la precipitacion

de carbonitruros a alta temperatura. en la Figura 2.13 se muestra el comportamiento del

Ti, Nb, V.
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Figura 2. 13. Efecto de los precipitados de Ti, V, Nb en el refinamiento de grano en un
acero microaleado [105].

2.3.6 Precipitacion inducida durante el proceso de laminacion en caliente.

Se ha venido discutiendo el beneficio de la precipitacion de particulas en los
aceros, y que va a depender de la caracteristica de la aleacion y las variables de proceso,
para que se benefician las propiedades finales del acero.

El fenomeno de precipitacion se obtiene un sélido a partir de una disolucion. En la
que una disolucion es la mezcla que resulta de una sustancia solida en el liquido. Y que
finalmente el precipitado es el solido insoluble que se forma por una reaccion en
disolucion, que es la reaccion que ocurre en una solucion liquida y al que se le llama
precipitado [110, 111]. El endurecimiento del acero se puede obtener a partir de elementos
que se encuentren en solucion o formen particulas de segunda fase.

El endurecimiento por solucion solida se puede obtener a partir de aleaciones con carbono
(C), manganeso (Mn), silicio (Si) y boro (B). Las particulas de segunda fase son particulas
que se afiaden como tipo impurezas en el acero, elementos como el titanio (7%), vanadio
(¥), niobio (Nb), y aluminio (4/), que pueden presentarse en precipitados del tipo carburos,
nitruros o carbonitruros. Durante el proceso termomecdnico estos compuestos pueden
presentarse en la zona austenitica, durante la transicion de la austenita a la ferrita o
directamente en la fase ferritica, lo que dependera de los productos de solubilidad, el
tamafio de radio de cada elemento, el tiempo y la cantidad de cada elemento en aleacién

[112,115].
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Durante el proceso termomecanico de aceros microaleados, se tienen mecanismos
de endurecimiento y ablandamiento, que, por efecto de la temperatura, la deformaciéon y
la velocidad de deformacion compiten entre si, y estos son el mecanismo de
endurecimiento y ablandamiento. Que en el caso del mecanismo de endurecimiento se
busca que se presente antes del mecanismo de ablandamiento para poder favorecer la
resistencia y la tenacidad a partir de la inhibicion o retraso de la recristalizacion. Donde
primeramente se va a tener la precipitacion en las zonas de alta energia, limites de grano
austenitico, y posteriormente migraran hacia la zona de la matriz, de acuerdo con la

cinética de precipitacion caracteristica de la aleacion [116].
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Figura 2. 14. a) Precipitados en forma de filas en una solucion de niobio tratado. b)
Efecto del niobio en la temperatura de transicion de 20 J de aceros de laboratorio
normalizados y laminados en caliente M (Modificado) [116].

Se ha reportado el efecto que se genera a partir de la precipitacion de carbonitruros
de niobio en la matriz del acero [115-116], durante un proceso de deformacion en caliente,
los cuales generan una interfaz con respecto a la matriz, como la mostrada en la Figura

2.14, que impacta directamente en las temperaturas criticas de transformacion y el
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fortalecimiento de la matriz por el efecto que genera en el refinamiento de grano de aceros
microaleados.

Otros investigadores como Okamoto R., Borgenstam A., y Agren J. [117],
reportaron que la interfaz de tipo no planar de carbonitruros de niobio generan un acomodo
preferencial para favorecer la resistencia y la tenacidad del acero, como las mostradas en
la Figura 2.15. Se ha reportan que el promover la formacién de fases de tipo particionadas,
que son la combinacion de bainita y martensita por efectos del enfriamiento acelerado. En
donde los precipitados se van a encontrar alojados en las lajas de martensita por la
migracion que se presenta a partir de la transformacion caracteristica de la martensita

desde los limites de grano, como las microestructuras de la Figura 2.16.
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Figura 2. 15. Imédgenes de campo claro en STEM de los carbonitruros de niobio (NbC)
y la interfase; A) a) tipo planar a 923 K por 10 s, (b) no planar a 1023K por 10s. La
flecha indica el limite de grano. B) Imagen de alta magnificacion STEM de campo claro
de la p precipitacién interfase (a) A 923k por 10s, (b) A 1023K por 10s. C) Direccion
sobre la normal de las placas de precipitados en fila en ferrita trazadas en la figura del
polo inverso [117]. (M) Modificado.
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Figura 2. 16. A) Muestra templada y particionada a 40s: (a) Imagen de campo claro, (b)
campo claro de la figura (a), mostrando la austenita retenida entrelazada. (c) Imagen
central de campo obscuro de la austenita retenida, g = (020), y (d) Patron de difraccion
de érea selecta de (b). B) Carburos de niobio precipitados en la matriz martensitica de la
muestra templada- particionada por 40s: (a) Campo claro, (b) Campo obscuro con el
patron de difraccion de area selecta insertado [118]. M (Modificado).

La precipitacion inducida por deformacion de particulas como los son los
carbonitruros de niobio y vanadio (¥-Nb C, N) y los nitruros de aluminio (4/N), se obtiene
a partir de someter el acero a condiciones de deformacion y velocidad de deformacion
(strain rate), y en rangos en los que la temperatura favorezca la precipitacion. Que estd en
funcion a la capacidad de solubilidad y a la energia de activacion que se en el acero. La
precipitacion que se presenta durante el proceso termomecanico bajo las condiciones de
deformacion y velocidad de deformacion, es caracteristica de ser una precipitacion
dindmica. Est4 precipitacion, de acuerdo con diferentes autores se presenta de manera
instantanea por efectos de la energia generada por efectos de la deformacion y el acomodo

de la matriz [118].
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En aceros APl HSLA, se tiene que en zona austenitica, los precipitados que
comienzan a aparecer preferentemente en los limites de grano austenitico provocando
zonas de nucleacion para la formacion de una zona adyacente a la zona de precipitacion,
que es conocida como zona libre de precipitados, y que por efecto de la deformacion
podria estar provocando la formacion de una ferrita inducida por deformacion. La ferrita
se va a formar por encima de Ar; (temperatura critica de transformacion durante el
enfriamiento) o a temperaturas en las que todavia se tiene la austenita en equilibrio [114].
Este fendmeno durante la deformacion en caliente no es nada favorable para la obtencion
de aceros de alta resistencia por que provoca la aparicion de microcavidades, lo que
conduce a una descohesion de la interfaz que se genera entre precipitado en el limite de
grano y la matriz, generado por las zonas “blandas” y la ferrita alotriomérfica [115-120]
en los limites de grano. Este fendmeno es reconocido como la formacioén de capaz
delgadas de ferrita sobre los limites de grano austenitico en aceros microaleados, y la

ferrita puede presentarse en capaz de entre Sum y 20pum [121].

En la Figura 2.17, se muestran ejemplos de la coalescencia intergranular por efecto
de la formacion de las zonas blandas por la precipitacion localizada y la formacion de la
ferrita alotriomorfica por encima de Arz [122-124]. En la figura se puede observar la
evolucion de la formacion de coalescencia de microcavidades, en el inciso a) se presenta
el ejemplo del inicio de la precipitacion alojada en el limite de grano, que, por efectos de
la cinética de precipitacion, esos precipitados en el limite de grano crecen y empiezan a
formar microcavidades (inciso b). En el caso del inciso c¢) se presenta el ejemplo de la
formacion de pequeias colonias en el limite de grano, las cuales forman cavidades. En el
inciso d) se presenta el ejemplo de la precipitacion y la nucleacion de una ferrita inducida
por deformacion, la cual es localizada en las zonas libres de precipitados en el limite de
grano. La formacion de precipitacion en el limite de grano puede generar cavidades en las
zonas de la ferrita y provocar la de cohesion de la microestructura por la concentracion de
esfuerzos en el limite de grano, como se puede visualizar en los casos €) y ) de la Figura

2.17 [125-126].
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Figura 2. 17. Esquema representativo de diferentes condiciones en las que se presenta
la precipitacion en limite de grano y en la matriz en zona austenitica en un acero
microaleado [118-126].

2.4 Cinética de precipitacion: tiempo temperatura y precipitacion (PTT).

En aceros microaleados se promueve la precipitacion tanto en solucion solida, como
inducida por deformacion, para asegurar las propiedades mecénicas ligadas a la
funcionalidad. En apartados anteriores se menciono las caracteristicas de la composicion
quimica y los elementos tipicos a precipitar, 77, Nb, V, son elementos con caracteristica
de precipitacion a alta temperatura a excepcion del vanadio que tiene la caracteristica de
precipitar en fase ferritica. Ademés de que en la interaccion que se presenta entre la
recristalizacion y la precipitacion en el proceso de laminacion en caliente, por efectos de
la temperatura y la deformacion, se tiene el efecto de la inhibicion y retraso de la
recristalizacion, y que se puede evaluar el efecto en la microestructura antes y después de

que se presente el fendmeno de precipitacion [57-59]. Para ello es importante poder
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determinar las curvas de cinética de precipitacion conocidas como PTT (Precipitation,

time, Temperature) por las siglas en ingles.

Las curvas PTT son curvas en formas de “C”, en donde el objetivo principal es
visualizar la cinética de precipitacion de una segunda fase. Siendo la energia de activacion
y la difusién los fendmenos que rigen la formacion caracteristica de tipos “C” de dichas
curvas. Y es que la energia de activacion propicia una fuerza motriz de caracter quimico
y la difusion que es a partir de un transporte de masa dado por movilidad atomica. Tiene
que contemplarse que, entre mas elementos de aleacion en la composicion del acero, se
vera afectada la cinética de precipitacion por la saturacion de la aleacion a alta temperatura
y los mecanismos que oscilan al mismo tiempo que el mecanismo de endurecimiento
durante el trabajo en caliente. Por la modificacion que se tenga en la difusividad o en la

actividad quimica en la aleacion durante el procesamiento [62, 121].

Las curvas PTT, para estudiar la cinética de precipitacion, constituyen la comparacion
de la energia de activacion y los procesos difusivos del acero a diferentes temperaturas

segun la composicion quimica [127, 128].

Un ejemplo de la construccion de las curvas P77 se muestran en la Figura 2.18, en la
que se puede observar que, a temperaturas superiores, justo donde comienza la formacion
de la “C”, la precipitacion es baja aun cuando se tiene una capacidad de difusividad
potencial. Entre mayor es la temperatura, mas cercano se esta de los puntos de fusion de
cada elemento potencial a generar precipitacion (77, V, Nb), lo que genera la disolucion
de precipitado [129]. Que en cuanto disminuye la temperatura, se tiene un incremento en
la fuerza motriz, porque se estd pasando el limite de soluto, lo que podria decir que se
tiene un grado de sobresaturacion quimica. Finalmente, se tiene la zona en donde se
presenta una falta de difusividad, por efecto de la disminucién en la temperatura, lo que
propicia que lentamente de genere la precipitacion o simplemente que no suceda, aun

cuando la aleacion se encuentra supersaturada.
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Figura 2. 18. Ejemplo de la curva representativa de un acero para estudio de la cinética
de precipitacion (curvas PTT) obtenidas con el simulador JMatPro ® V14 [133].

Témese en cuenta que la forma caracteristica de tipo “C” de las curvas P77,

depende de los elementos en la aleacion, y que la nucleacion y crecimiento de precipitados

complejos, estard condicionado por la temperatura [130].

Para el analisis de la cinética de precipitacion en la microestructura del acero, hay
autores que proponen pruebas de compresion uniaxial, utilizando variables de proceso de
laminacion en caliente, para poder entender y replicar como es que se estd presentado la
precipitacion en el proceso termomecanico [131-133]. Ya que pruebas termomecanicas en

las que se tiene la deformacion concurrente de tal forma que complica la identificacion
del inicid y el fin de la precipitacion.

De las pruebas de compresion uniaxial, se utiliza la curva de ablandamiento, que

representa la cinética de recristalizacion que estd presentando el material, en las

condiciones de deformacion, velocidad de deformacion y temperatura, exhibiendo el

inicio y el fin de la precipitacion en la microestructura del acero [134].

De tal forma que, al someter una probeta cilindrica bajo fuerzas de compresion, en

condiciones de deformacion y velocidad de deformacion, se provoca el proceso de
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someter al material a un proceso de “relajacion” a tiempos significativos, que evidenciara

el inicio y el fin de la precipitacion en la curva de ablandamiento [56, 58, 132].

El indicador del inicio y el fin de precipitacion se marca a partir de la formacion
de una “meseta” como la que se muestra en la Figura 2.19, en la que se identifica la perdida
de la linealidad, con respecto a la pendiente del ablandamiento, marcandose como punto
de inicio de precipitacion (Ps), hasta donde se alcanza el maximo de esfuerzo, el fin de la
precipitacion (Pf) [125].
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Figura 2. 19. Esquema representativo del analisis de la curva de relajacion obtenida por
la prueba de compresion en caliente [58, 63].

Con los que se obtienen valores de tiempo y temperatura para construir las curvas
de cinética de precipitacion. Debe mencionarse que las curvas de cinética de precipitacion

estan influenciadas por diferentes factores para la formacion de las curvas de tipo “C”.

En el esquema de la Figura 2.20, se muestran algunos de los factores que influyen

en la construccion de las curvas de cinética de precitacion.
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Figura 2. 20. Factores que influyen en la construccion de las curvas de cinética de
precipitacion.

En el trabajo en caliente se van a estar presentando fendmenos de ablandamiento
y endurecimiento que, por la deformacion durante el endurecimiento, el material genera
dislocaciones, de tal forma que el material se satura, y genera una nueva estructura por
efectos de la difusividad, formacion de nuevos granos, en donde el material endurece y
ablanda. Ocasionando la transiciéon en la que se tiene un estado estable en la

microestructura del material [128-133].

Por lo que dentro de la determinacion de la cinética de precipitacion de un acero
microaleado, se considera el estudiar la interaccién que se presenta entre los mecanismos

de ablandamiento y endurecimiento.

2.5 Interaccion entre la recristalizacion y la precipitacion durante el proceso
termomecanico (RPTT).

Para la evaluacion de la precipitacion en el proceso termomecanico se debe
considerar que este mecanismo, se puede presentar en la fase austenita directamente, en
la transicion de la austenita a la ferrita, o directamente en la fase ferritica. Presentandose
como precipitacion por solucion solida a alta temperatura, e inducida por deformacion
creando un control en el crecimiento del tamafio de grano por la precipitacion alojada en

los limites de grano. Durante el calentamiento de la aleacion, se pueden obtener
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compuestos complejos de entre 20 y 50 nm, por la reaccion influenciada por la temperatura

y los limites de solubilidad de cada elemento en la aleacion [97, 126, 127].

Se ha demostrado que el Nb es el elemento con mayor impacto durante el trabajo
en caliente de un material, generando el retraso en la recristalizacion [128]. En la Figura

2. 21, se puede observar la influencia de los diferentes elementos en el retraso de la

recristalizacion.
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Figura 2. 21. Influencia de los elementos en solucion solida en el retraso de la
recristalizacion dinamica.

Asi que la precipitacion por solucion solida se basa en la capacidad de disolucion
de los elementos en la aleacion del material y el nivel de endurecimiento de los
precipitados depende de su tamafio y de su fraccion volumétrica y de su distribucion. En
la deformacion donde la precipitacion se induce por deformacion, los precipitados pueden
ser de 5Snm. El refinamiento de grano es implementado por el anclaje de los limites de
grano, que es provocado por la precipitacion generada durante el proceso termomecanico

[135].
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Algunas investigaciones han recalcado que el endurecimiento maximo por
precipitacion se da cuando los carburos poseen un tamafio de entre 3-5 nm. En donde el
nivel de endurecimiento depende de la coherencia que poseen los precipitados con

respecto a la matriz [74,136].

Durante el proceso de trabajo en caliente se puede presentar una interaccion ante los

fenomenos de precipitacion [137, 138].

» Interaccién restauracion precipitacion
» Interaccion de recristalizacion - precipitacion
= Relacion de orientacion entre la matriz y los precipitados

» Interaccion de las dislocaciones con los precipitados

Siendo de mayor relevancia para este caso de estudio, la interaccion que presenta la
recristalizacion y la precipitacion, que se caracterizan por ser dindmicos, durante el
proceso de deformacion en caliente. Para asi poder conocer la cinética en la que se

presentan los fendmenos de endurecimiento y ablandamiento del material [139].

En la Figura 2.22 se muestra el efecto del proceso termomecanico en la
microestructura del acero [135, 136]. Se puede observar las diferentes rutas de
procesamiento para el trabajo de una microestructura de acuerdo con la necesidad del
material. A continuaciodn, se enlistan diferentes tipos del proceso del rolado en caliente de

acuerdo con las caracteristicas que aporta a la microestructura del acero [136-141].

1) Proceso termomecanico controlado: proceso de rolado caracteristico de
controlar el fenomeno de ablandamiento, la recristalizacion durante el proceso
de deformacion, aplicado especificamente para aceros con estructuras
bainiticas y martensiticas.

11) Proceso de laminacidon convencional controlado: este proceso es utilizado para

aceros con microestructuras ferriticas o ferriticas — perliticas.

Este proceso, la deformacion consiste en llevar a cabo el desbastado del acero que se
realiza a temperaturas en las que se favorece la deformacion pléstica y la precipitacion de
segundas fases (Compuesto metalico, MX) [67, 68], con el objetivo de limitar el

crecimiento del grano austenitico recristalizado entre cada uno de los pases de laminacion,
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y con temperaturas de acabado por debajo de la temperatura de recristalizacion, pero por
encima de las temperaturas criticas de transformacion, Ar; y Ar; [125].. Las
microestructuras obtenidas para aceros con este proceso presentan bandas de
deslizamiento y bandas de deformacion en la austenita recristalizada, promoviendo
lugares para la nucleacion para generar una microestructura de grano fino durante el

enfriamiento.

1i1) Laminacién en dos fases: proceso de laminacion empleado como modificacion

del procedo de laminacion convencional controlado.

v) Proceso de laminacion controlado por recristalizacion dinamica:
V) Proceso convencional de rolado + enfriamiento acelerado:
(a) (b
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Figura 2. 22. Efecto del control del proceso de laminacion en caliente en la
microestructura de un acero microaleado con bajo contenido de carbono [101, 142].
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2.6 Mecanismo de precipitacion en un acero microaleado de alta resistencia.

Del estudio del retraso de la recristalizacion por efecto de la precipitacion, se tiene el
estudio de la fraccion volumétrica, la interfaz e identificacion de los precipitados que
actian como anclaje en los limites de grano austenitico deformado en el proceso
termomecanico. El primer intento de tratar el efecto retardante de particulas de segundas
fases en la migracion de los limites de grano fue desarrollado por Zener [143]. El indico
que cuando las particulas presentes en el limite de grano vecino, la energia efectiva del
limite de grano deberia ser menor. La reduccion en la energia del limite de grano ocurre
debido a que el area de la superficie de la segunda fase podria estar remplazando parte del
limite de grano, por lo que el movimiento de un limite de grano, lejos de las particulas
requiere mayor trabajo proporcional al incremento del area superficial efectiva en el limite

de grano.

Anteriormente se presentd que la fraccion volumétrica de precipitacion en funcion del
tamafio y la distancia de distribucion, en la Ecuacion 6, da apertura para modelos
postulados de como los precipitados de los elementos microaleantes retrasan o suprimen
la recristalizacion de la austenita. De tal forma que se respaldé la evidencia de que los
modelos no predecian el comportamiento de la fijacion de los limites de grano y por tanto
no mostraba un completo retraso en la recristalizacion, a partir de la validacién con

técnicas de microscopia de alta resolucion [144].

Lo que permitié que se siguiera en investigacion de tal forma que se establecié que la
alta fraccion de volumen de precipitados pudieran estar presentes en la microestructura
del acero. Y que el alto numero de precipitados nanométricos con una disminucion de
espacio entre cada particula podria conducir a una alta fuerza de fijacion de limites de

grano [143-145].

De estos trabajos, se abrieron investigacion de las que surgieron hipotesis de que
probablemente al tener una alta fracciéon de volumen de precipitado podria estarse
concentrando en la migracion de la subestructura de los granos vecinos. Lo que permitio
la discusion y la presentacion de nuevas investigaciones ya que los modelos de la fuerza
de anclaje asumen una distribucion de particulas uniforme entre la matriz y los limites de

subestructura del acero deformado [145]. De los que se plantearon los siguientes modelos
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de precipitacion en los aceros microaleados de acuerdo con los estudios realizados de la

fuerza de anclaje y la fraccion de volumen de precipitados.

2.6.1 Mecanismo de precipitacion en austenita con distribucion uniforme.

Para que se lleve a cabo el retraso o inhibicion de la recristalizacion en los aceros
microaleados es necesario que se tenga una fuerza de anclaje considerable para poder

evitar el crecimiento de los granos de austenita, y promover estructuras de grano fino.

En el caso del modelo de precipitacion uniforme, se representa en el esquema de
la Figura 2. 23, en donde presenta el ejemplo del limite de la subestructura de austenita a
temperatura por debajo en el que inicia la precipitacion. En donde inicialmente se tiene
en solucion los elementos formadores de precipitados, que para este caso es el carbono
(C), nitrégeno (N), y niobio (Nb), que son caracteristicos de precipitados de tipo
carbonitruro [58, 64, 121, 141, 145]. Que, a baja temperatura, y después de un tiempo
durante la deformacion en caliente, la precipitacion de estos compuestos puede ocurrir.
En donde si se considera que existe una distribucion uniforme, la fraccion de volumen de
precipitados en la subestructura del limite de grano de austenita, podria ser igual a la
fraccion de volumen en toda la matriz del acero. Considerando que la precipitacion en el

limite de grano seria la ubicacion mas efectiva en el retraso de la recristalizacion.

La Ecuacion 14 representa el modelo de precipitacion con distribucion uniforme
en un acero microaleado, en el que la fraccion de volumen en la matriz es igual a la

fraccion de volumen precipitada en el limite de subgrano [146].

Fraccion de volumen de precipitacion en austenita con distribucion uniforme [147-148].

Ecuacion 14.

Nb (C, N) Nb (C,N) .
fv enel LSG=fv en la matriz
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Figura 2. 23. Mecanismo de precipitacion con distribucion uniforme en austenita en la
microestructura de un acero microaleado Nb [148].

2.6.2 Mecanismo de precipitacion en austenita con distribucion localizada.

De las hipdtesis generadas del mecanismo de precipitacion con distribucion uniforme,
diferentes investigadores presentaron en sus trabajos de estudio de la precipitacion del

carbonitruro de niobio Nb (C, N), que la precipitacion no se presenta de forma uniforme,

55




si no que la precipitacion aparece una zona localizada, reconocida como la subestructura

deformada de la austenita.

Se identificé un mayor volumen de particulas precipitadas en lo que parecia ser el limite
del grano austenitico previo a la deformacién, en las bandas de deformacion, que en
general es toda la subestructura del acero durante el proceso termomecanico [140-145].
Estas investigaciones generaron postulaciones que demostraron que, antes de que exista
esa precipitacion en los limites de grano austenitico previo a la deformacion, se tiene la
segregacion de atomos de soluto hacia los limites de grano de la subestructura, y hacia las
zonas de falta de homogeneidad. Provocando que una alta fraccion de volumen de
precipitados localizados podria producir un incremento en la fuerza de fijacion que las que
se habian postulado a partir de los modelos presentados por los autores, que asumian una
uniformidad en inicial de soluto y de particulas precipitadas dentro de la subestructura
austenitica deformada. En la Figura 4.24 se presenta el ejemplo de la segregacion del
soluto antes de la deformacion y posteriormente la fraccion volumétrica de precipitados

después de la deformacion preferencialmente localizadas en el limite de la subestructura.

Donde el mecanismo de precipitacion con distribucion localizada esté representado por la
Ecuacion 15, en donde la fraccion volumétrica de particulas precipitadas en el limite de
grano es igual a la sumatoria de la fraccion de los dtomos de solutos segregados y la

fraccion de volumen de particulas precipitadas [147].

Fraccion volumétrica de precipitacion en austenita con distribucion localizada [148].

Ecuacion 15.

Nb (C, N) Nb (C, N) _ Nb (C, N)
fv en el LSG =fv en la matriz + fv segregada
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Figura 2. 24. Mecanismo de precipitacion con distribucion localizada en austenita en la
microestructura de un acero microaleado Nb [148].

En funcién al enriquecimiento de la literatura, la exposicion de la necesidad y el
enfoque de la investigacion, se realiza la metodologia experimental para el cumplimiento

de la investigacion.
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Capitulo 111

Metodologia Experimental

En este capitulo se exponen los materiales, los métodos y las pruebas aplicadas
para el estudio de la precipitacion y la recristalizacion durante el proceso termomecanico

para un acero de alta aleacion y resistencia.

En el esquema de la Figura 3.1 se presenta las etapas de andlisis en las que se

divide la experimentacion de esta investigacion.

1 2 3 4
Recalentamiento Proceso de desbaste Homogenizacion de Deformacion final
temperatura
. : ., P
[ Estudio por sn‘n(lelacmn ] Pruchas de Prucbas de
or computadora . . i
P P dilatometria COmpresion ¢n
v Y caliente )
IMatPro v
e N
ThermoCalc L
Caracterizacion
microestructural

AN S

Figura 3. 1. Desglose experimental de la investigacion.

3.1 Material experimental.

Para iniciar con el desarrollo de las pruebas experimentales para determinar el
mecanismo de precipitacion caracteristico del acero de alta aleacion y resistencia, se
comenzo con la obtencidn del acero. El acero utilizado fue barra de transferencia, como
la que se muestra en la Figura 3.2 a) y se obtuvo del proceso de laminacidn en caliente
Figura 3.2 b), y especificamente de la etapa antes del proceso de laminacion final. La
importancia de utilizar barra de transferencia y no lamina terminada, radica en las
dimensiones de espesor, que van desde 60 a 65 milimetros de espesor, lo cual permite

maquinar y obtener probetas experimentales para estudiar el material.



Horno de Limpieza y desbaste
recalentamiento

............

......

Extraccion de barra
b) de transferencia

a)

Figura 3. 2. a) Corte de barra de transferencia obtenida del proceso industrial para
probetas experimentales. b) Etapa del proceso de donde se obtuvo el acero experimental.

3.2 Caracterizacion inicial del acero experimental.

Antes de comenzar con el desarrollo experimental para el estudio del acero de alta
aleacion y resistencia, se ejecutd la caracterizacion quimica y microestructural, para tener

un punto de referencia en el estudio del acero experimental.

3.2.1 Analisis quimico.

El andlisis de la composicion quimica del acero se efectué mediante espectrometria
de chispa, obteniendo resultados cuantitativos segin la norma ASTM E415 Y E1009
[149,150]. En la Tabla 3.1 se expone el resultado quimico semicuantitativo realizado al
acero experimental APT SXL PSL2.

Tabla 3. 1. Composicion quimica del acero experimental mediante espectrometria de
chispa seglin la norma ASTM E415 y E1009 [149, 150].

C Nb Cr P Mn Mo Si Ti \%
Wt% <0.09 <0.05 <03 0.016 1.67 <0.006 025 <0.015 <0.005

59




3.2.2 Evaluacion microestructural

De la barra de transferencia obtenida del proceso industrial se sacaron metalografias
para poder considerar la morfologia y tamafio de grano obtenido del proceso
termomecanico, para las caracteristicas de referencia, antes y después del proceso

experimental.

En la Figura 3.3 a), se muestra la micrografia en microscopio optico, y en b), la
imagen de MEB obtenidas por preparacion metalografica convencional del area central

de la microestructura, en direccion longitudinal, revelada con Nital al 3%.

Figura 3. 3. a) Micrografia e b) Imagen de SEM de la muestra de barra de transferencia
obtenida del proceso industrial atacada con Nital a un 3%.

3.3 Diseiio de experimentos.

Para cumplir los objetivos de investigacion planteados, se disenid la metodologia
mostrada en el esquema de la Figura 3.4. El desglose experimental se planted de forma
que cada uno de los andlisis y pruebas correspondieran a las etapas del proceso de
laminacion en caliente. Se comenzd con el analisis de la composicién quimica a alta
temperatura a partir de simulacion por programa computacional, para estudio de la
precipitacion, y posteriormente las pruebas experimentales de dilatometria y compresion
en caliente para la obtencion de las temperaturas criticas de transformacion y la cinética
de precipitacion del acero experimental. De la simulacion por computadora, se plane6
obtener las condiciones experimentales como son, temperatura de austenizacion (Ty),

temperaturas criticas de transformacion (Ac; y Acz), deformacion (&), velocidad de
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deformacion (€ ) y tiempo (t), con las cuales se estaran desarrollando de pruebas de

dilatometria y compresion en caliente.

1 2

Recalentamiento Proceso de desbaste

Analisis de la
cQ Simulacion por software
Nb: %0.048
Ti: %0.011 Tamafio de grano
.0 '
v ’6{1'001 : austenitico
Formadores de :
Carburos, nitruros ;Hath!\
o carbonitruros NN
Ti, Nb, V : i vﬁj
Analisis de la : A
: /v Thermo-Calc
solubilidad de los PN
elementos : @'D
Desde Determinacion de
T=1250°C :

parametros
experimentales

3

Homogenizacion de
temperatura

Ensayos de
Dilatometria
v
Obtencidn experimental de
las temperaturas criticas de
transformacion
Ac, y Acy

Tratamiento térmico para
analisis de precipitacion
en solucidn solida

Transformacion de austenita
calentamiento y enfriamiento

Rangos criticos para la
fabricacién del acero

4

Deformacion final

Compresion en caliente
v
Ty: 1200°C

Tensa\,ro:

1150°C-850°C
€0.1y0.2
£:05y1s?
Tiempo de relajacién:
460s
Cinética de precipitacion

Interaccion entre la
precipitacion y la
recristalizacion.

Figura 3. 4. Desglose experimental para analisis y pruebas para determinar el
mecanismo de precipitacion del acero experimental.

3.4 Preparacion de probetas.

De acuerdo con la experimentacién se maquinaron probetas de dilatometria y

compresion de la barra de transferencia obtenida del proceso industrial.

En la Figura 3.5, se muestra el esquema de la geometria de la barra de transferencia

de donde se obtuvieron dos tipos de probeta, que son correspondientes a la prueba de

dilatometria y compresion en caliente. Se considerd la orientacion longitudinal y
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transversal del material para el maquinado de las probetas para efecto del estudio de la

microestructura resultante del proceso de deformacion en el termomecanico.

La especificacion del maquinado de las probetas esta en funcion a los requerimientos
dictados por el equipo de prueba a utilizar, ya que la prueba de dilatometria se realiz6 con
simulador termomecanico Gleeble. Y para las pruebas de compresion en caliente se utilizo

el dilatometro Bahr modelo DIL 805 A/D.

Dilatometria . ,
Probeta de dilatometria

Compresion

Sentido de
laminacion Probeta de compresion

-

' 10mm
50 ¢cm

30 cm Smm

Figura 3. 5. Representacion de, a) Barra de transferencia. b) Dimensiones de probetas
de dilatometria y compresion.

3.5 Determinacion del tamafio de grano austenitico previo.
3.5.1 Tratamiento térmico para obtener tamaiio de grano previo.

Para el estudio de la composicidon quimica a alta temperatura a partir de simulacion
por computadora, fue necesario considerar diferentes parametros de proceso como son
temperatura, deformacion, velocidad de deformacidén, composicion quimica y las

caracteristicas microestructurales, como el tamafo de grano previo a la deformacion.

Para la obtencion del tamafio de grano previo se desarrolld el ciclo térmico de la
Figura 3.6, en el que se vari6 el tiempo de estancia (), a una temperatura de austenizacion

() para crecer el tamafio de grano austenitico previo a la deformacion, (ciclo 1 y 2 para
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grano austenitico barra de transferencia) y lamina acabada (ciclo 3 y 4 para grano

austenitico en el acabador) caracteristico del proceso industrial.

Finalmente se realizo el revelado de la microestructura por ataque quimico (apartado
3.5.2) caracteristico para el revelado de los limites de grano, y que es especifico para

muestras sometidas a un enfriamiento a temple.

4 t (seq) Tiempo
TYné -------------- .
4
/
j
/
/
/
/ A-I‘-’Cls
1% /
= |
g /
E I‘I
2, -
=] [ Cls
L)
=/
/

Tiempo (s)

Figura 3. 6. Esquema de tratamiento térmico para la obtencion de tamaio de grano
austenitico previo.

3.5.2 Revelado de la microestructura por ataque quimico.

Para el revelado de la microestructura por ataque quimico se propuso una solucion a
base de acido picrico sobresaturado, por la caracteristica que presenta de revelar el grano

austenitico previo a la deformacién en muestras templadas.

En el esquema de la Figura 3. 7 se muestra el proceso de obtencion del ataque
quimico, siguiendo un proceso de calentamiento y envejecido de la solucion de muestras
con la superficie con acabado espejo. Para una solucion de 100 ml, se coloca en el
recipiente de vidrio la solucidon sobresaturada de acido picrico en agua destilada de tal
forma que se tenga al 4%. Se agregar un 1 gramo de sulfactante en los 100 mililitros de la

solucién al 4% de 4cido picrico para favorecer la humectacion de la solucion. Se somete
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la solucidn a un calentamiento a una temperatura de entre 80 °C y 90 °C. Una vez que se
alcance la temperatura, se incorpora lentamente el 4cido clorhidrico y con ayuda de un
agitador se asegurar la incorporacién del acido en la solucion. Para el proceso de
envejecido de la solucion se requiere colocar tres muestras de acero con las mismas
caracteristicas elementales con acabado espejo hasta que la soluciéon cambie a un color
ambar. EIl tiempo de inmersion para el revelado del tamafio de grano austenitico va a
depender de la composicion quimica del material. Para este tipo de acero el tiempo de

inmersion fue de entre 7 a 9 minutos.

Acigio Picrico sobresaturado Calentamiento y Ataque de la pastilla Validacion de
Acido clorhidrico HCI maduracm_r} de la metalografica a ataque en
A temperatura ambiente solucion revelar TGA pastilla metalografica
5-12 min

Figura 3. 7. Procedimiento para la preparacion del reactivo para el revelado del grano
austenitico previo del acero experimental.

Posterior al revelado de la microestructura es posible la medicidon del tamaiio de grano

previo a la deformacion del acero experimental.

3.5.3 Medicion del tamaiio de grano previo.

Para la medicion del tamano de grano previo de las muestras con tratamiento térmico
y sometidas a la solucion de acido clorhidrico y 4cido picrico, se utilizo la metodologia a
base de la rejilla patrén de la norma ASTM E112 [151] como la mostrada en la Figura 3.8,
utilizando la Ecuaciéon 16. La rejilla se colocd sobre micrografias a 500X de
magnificacion de los ciclos para obtener los diferentes tamafios de granos previo, obtenido

del ciclo térmico experimental aplicado.
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Tamafio de grano previo. Ecuacion 16.
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Figura 3. 8. Determinacion del tamafio de grano por el método de rejilla patron.

3.6 Simulacion térmica.

Para analizar la composicion a alta temperatura se incorpord el estudio por simulacion
por programa computacional utilizando JMatPro y ThermoCalc, que son herramientas que
permiten determinar diagramas en equilibrio, analizar el fendmeno de retrodifusion,
transformacion de fases y precipitacion (777, CCT'y PTT) a partir de una temperatura de
austenizacion, la caracteristica del grano austenitico y la composiciéon quimica de la

aleacion [4,5].

3.6.1 Simulacion con programa computacional - JMatPro.

Para realizar las simulaciones en JMatPro version 2017-a), se sigui6 el flujo de datos
mostrados en la Figura 3.9, de tal forma que se pudiera tener la informacion de salida para
identificar el comportamiento de la aleacion a alta temperatura. Para estudiar los
fenomenos dinamicamente, se consideraron las variables del proceso termomecénico,
deformacion, velocidad de deformacion y tiempo. Se utilizaron los modulos Step

Calculation — porcentaje de fases precipitantes, Step Calculation — Porcentaje del
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elemento precipitantes y Precipitation PTT, para la determinacion de la cinética de

precipitacion [152, 153].

/ Entrada \
* Composicion [ Soffware \ / Salida \

quimica » Diagramas de
transformacion de fases

= Temperatura de Miaifro
austenizacion (Ty) : = = Curvas CTT
X X * Diagrama de elementos
= Tamafio de grano RO\, yé grams
wsenito (TG ZN%N wosif it
* Deformacion y velocidad \ / « Grafica de la curva PTT

de deformacion (g, € )

- / - v

Figura 3. 9. Esquema del flujo de datos para realizar la simulacion con el programa
JMatPro.

Tomando como punto de referencia los resultados obtenidos por la simulacion en

JMatPro, se decidi6 validar los resultados con la simulacion en ThermoCalc.

3.6.2 Simulacion con programa computacional - ThermoCalc.

De los resultados obtenidos con JMatPro se establecieron temperaturas de analisis de
entre 1200 °C y 1000 °C para poder estudiar la constituciéon del compuesto a alta
temperatura y la cinética de precipitacion por ThermoCalc. En el software ThermoCalc se
utilizé el modulo Diffusion Module (DICTRA), con la opcion de One Axis, para la
obtencion de las fases precipitantes y la constitucion elemental de estas. EI médulo 7C-
Prisma y la base de datos para el calculo de cinética de precipitacion (Mob2Fe/Fe alloy
mobility), se utilizd para comprender el comportamiento del mecanismo de precipitacion,
contemplando tiempo de acuerdo con el proceso termomecanico industrial. En la Figura
3.10, se muestra el esquema representativo del flujo de datos para la configuracion de

entradas y salidas de informacion del software.
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Figura 3. 10. Esquema del flujo de datos para realizar la simulacion con el programa
ThermoCalc [153].

3.7 Equipos utilizados para las pruebas experimentales.
3.7.1 Simulador termomecdnico — Gleeble.

El simulador termomecénico Gleeble, fue el utilizado para obtener las temperaturas
criticas de transformacion del acero, durante el calentamiento y el enfriamiento del acero.
La prueba de dilatometria en Gleeble consiste en someter una probeta con la
especificacion Gleeble, al calentamiento por resistencia directa, el cual permite una
temperatura uniforme en toda el area de prueba de la probeta [143]. La probeta se
encuentra entre dos mordazas de sujecion, las cuales son enfriadas por agua. Un ejemplo
de la geometria de las probetas para Gleeble se muestra en la Figura 3.5 y la probeta

experimental ensayada se muestra en la Figura 3.11.

Figura 3. 11. Probetas ensayadas con la prueba de dilatometria en Gleeble. a) Vista
general. b) Metrologia de probetas.

67




3.7.1.1 Analisis dilatometrico.

La prueba de dilatometria consiste en evaluar el cambio dimensional, debido a la
expansion lineal generado por el cambio de fase que presenta el acero durante el
calentamiento y el enfriamiento. El médulo Gleeble utilizado fue (Dilatometry/phase
transformation). La identificacion de la expansion térmica de la probeta se logra a partir
de utilizar un ldser como punto de referencia durante la deteccion de la sombra que genera
el calentamiento resultante impuesto por resistencia directa en el acero experimental. En
la Figura 3.12 se muestra el ejemplo del posicionamiento central del laser sobre la
superficie del material, en una posicion inicial a cero. En el inciso a), se muestra el
acomodo de la probeta entre las dos mordazas de sujecion, sobre la cual se alinea el laser
para la medicion el cambio dimensional de la probeta con respecto al calentamiento
durante el tiempo del ensayo. En el inciso b), se muestra el monitor que indica el acomodo
del laser sobre el esquema de la muestra, permitiendo el seguimiento de la medicion

durante toda la prueba.

oUT g

107

0. 0007

Figura 3. 12. Modulo de la prueba de dilatometria en Gleeble. a) Colocacion de probeta
de dilatometria antes del ensayo. b) Posicion del laser para la toma de datos durante la
prueba de dilatometria en Gleeble.
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3.7.1.1.1  Determinacion de las temperaturas criticas de transformacion.

De las simulaciones de la transformacién del comportamiento de la austenita,
realizadas en JMatPro, se obtuvieron parametros de temperatura indicativos de las
temperaturas criticas de transformacion obtenidas por simulacion utilizando el modulo
Quench Properties [152], como se muestra en la Figura 3.13. Las cuales se utilizaron para

analizar experimentalmente el comportamiento del acero.

Phases Vol [%]

100

0

80

M AUSTENITE

o0 FERRITE

@ MARTENSITE
BAINITE

o @PEARLITE

m Ll 400 500 600

0 100 0 0 10 500 500 70 80 900 1000
Temperature [°C]

Figura 3. 13. Simulacion para el estudio de la transformacion de la aleacion con el
modulo Quench Properties del software JMatPro.

Las pruebas experimentales se realizaron bajo los pardmetros mostrados en la Tabla
3.2, con el fin de identificar Ac; y Acs durante el calentamiento, y Ar; y Ars, utilizando el

ciclo térmico mostrado en la Figura 3.14.

Tabla 3. 2. Pardmetros para la prueba de dilatometria para determinacion de Ac; y Acs.

Calentamiento ~ Temperatura (y) ~ Tiempo (y) Enfriamiento Temf}i)::re;tura
oC/S (oc) (S) OC/S a
(s)
Aci-Acs 5-30 950 180 100 25
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Figura 3. 14. Esquema del ciclo térmico experimental para la obtencion de las

temperaturas criticas de transformacion del acero experimental.

Los resultados obtenidos de la prueba de dilatometria en Gleeble fueron graficados,
utilizando la Ecuacién 17, en donde se obtuvo la relacion volumétrica contra la
temperatura. Donde a es el coeficiente de dilatacion térmica lineal, con unidades (1/°C-1/

°K) [154, 155].

Coeficiente dilatacion lineal. Ecuacion 17.

AT
— = AT
Lo

Para obtener las temperaturas criticas de transformacion se marcé el cambio en la
pendiente, durante el calentamiento como en el enfriamiento, utilizando el método de
andlisis de linealidad en la recta. Para asignar los puntos en la recta se sigui6 la Ecuacion
18, a partir de un punto inicial y uno final. Determinando que el primer cambio en la
pendiente, durante el calentamiento, corresponde Ac;, y cuando la pendiente retoma la
pendiente, corresponde al cambio de fase que estd asociado a la temperatura Acs. Durante

el enfriamiento el primer cambio corresponde a Ar; y el segundo, cuando se retoma la

pendiente corresponde a Ar; 156, 157].
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Linealidad en la pendiente. Ecuacion 18.

3.7.1.1.2  Formacion y descomposicion de la austenita.

De los resultados obtenidos con el enfriamiento a temple, se plantearon dos velocidades
mas, en el rango de 100°C/s a 30°C/s, para evaluar la influencia de la velocidad de
calentamiento en la formacioén de la austenita, en las temperaturas Ar; y Ars;, en la
descomposicion de la austenita. En la Tabla 3.3, se muestra el desglose experimental a

partir de un calentamiento de 10°C/s.

Tabla 3. 3. Parametros para determinacion de Ar;y Ars.

T
Calentamiento Temperaturay Tiempoy Enfriamiento em[?eratura
oC/S (oc) (S) OC/S final
(°C)
Ari1y Ars 10°C/s 950 180 100 ~30 25

Las probetas se sometieron a la preparacion metalografica tipica, con el corte
transversal y un tiempo de inmersion en Nital al 3% de 15 segundos para identificar la
microestructura resultante utilizando microscopia electronica de barrido (JSM-IT300 LV

- SEM).

3.7.1.1.3  Andlisis de precipitacion por tratamiento térmico.

En busqueda de estudiar la precipitacion sin deformacion, se desarrollaron
tratamientos térmicos basados en los resultados obtenidos por simulacion con JMatPro y
ThermoCalc (cinética de precipitacion (Mob2Fe/Fe alloy mobility)), a un calentamiento
de 10°C/s hasta una temperatura de austenizacion, en el rango de temperatura entre los

950 °C al1200 °C, siguiendo el ciclo térmico mostrado en la Figura 3.15.
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En la Tabla 3.4, se muestras las condiciones de andlisis contemplando tiempos y
temperaturas del proceso de laminacién industrial.

N t seg) Tiempo
ol TG
\‘L
\
lll IIll
\\ 1.
) \. I"'H Alcss
\
}

Tiempo (s) ]

Figura 3. 15. Ciclo térmico experimental para el estudio de precipitacion sin
deformacion que presenta el acero API 5XL PSL2.

Tabla 3. 4. Condiciones para estudio de precipitacion con tratamiento térmico

Calentamiento Temperatura  Tiempo Enfriamiento
(°Cls) (°Cls) (s) (°C/s)
Inicio de 10 1000 200 temple Limite de
precipitacion 10 840 40 temple grano
Fin de 10 840 200 temple ~ imitede
precipitacion

grano- Matriz
El tiempo, la temperatura y el enfriamiento se plantearon de tal forma que se
promovieran los mecanismos de endurecimiento y ablandamiento, y se mantuviera la
microestructura resultante en austenita. Para analizar la microestructura de las probetas se
revelaron con Nital al 3% y solucion Villela, y se realizaron mapeos en zonas con indicios
de precipitacion en el microscopio electronico de barrido. Se obtuvieron imagenes con

electrones secundarios y andlisis de espectroscopia de rayos X de energia dispersiva (IT-
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300LV/EDS OCTANE PRO, 10 mm? - EDS), con el objetivo de identificar
precipitacion, y analizar, semicuantitativa mente, la quimica de los compuestos en la
matriz del acero. Se obtuvieron resultados de £DS que mostraron pequeiios indicios de
compuestos de niobio (Nb), por lo que incorporé el analisis con el microscopio de campo
frio, Hitachi 8020, que por su capacidad permiti6 evaluar detalladamente las zonas de

precipitacion.

3.7.2 Dilatometro Bahr modelo DIL 805 A/D.

Para obtener la cinética de precipitacion y determinar el mecanismo de precipitacion
del acero experimental, se realizaron pruebas de compresion en caliente con relajacion de
esfuerzos utilizando el dilatdémetro Bahr modelo DIL 805 A/D ya que se tiene el control
de temperatura, deformacion, velocidad de deformacion y enfriamiento. En la Figura 3.16
se muestra el dilatdmetro Bahr modelo DIL 805 A/D, para el cual se utilizan las probetas
con dimensiones especificas mostradas en la Figura 3.5. En la Figura 3.17, se muestra la
probeta experimental de compresion en caliente antes de ser ensayada. Las simulaciones
se realizaron al vacio y con calentamiento inductivo, generando la deformacion uniaxial,

aplicado a muestras cilindricas con dimensiones de 5 mm por 10 mm.

Figura 3. 16. Dilatometro Bahr modelo DIL 805 A/D para el estudio de la cinética de

precipitacion del acero experimental.
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Figura 3. 17. a) Probeta experimental para dilatometro Bahr modelo DIL 805 A/D. b)

vista transversal. ¢) vista normal.

3.7.2.1  Ensayo de compresion em caliente con relajacion de esfuerzos.

Para la determinacion de la cinética de precipitacion se busco poder ensayar las
probetas con las variables de deformacion y velocidad de deformacion asociadas al
proceso industrial. Se comenzd con la obtencion de la deformacion para realizar las
pruebas de compresion con relajacion de esfuerzos. Las condiciones para obtener las
curvas de esfuerzo-deformacion, con la que se evalud la fluencia del acero son las

mostradas en la Tabla 3.5, utilizando velocidades de deformacion de 0.5s! y 1s7.

El ciclo térmico bajo el cual fueron ensayadas las probetas para la validacion se

muestra en la Figura 3.18.

Tabla 3. 5. Condiciones para curvas de esfuerzo deformacion para validacion de la

deformacion para pruebas de compresion con relajacion de esfuerzos.

Tempiratura Y Caler:’tamiento Ti;lg[[;o Y en flr)ireigie:nto Temszz:;lt)ra de Enfriamiento
o s ® °Cls) Cls) s
1150
1100
1050
1200 10°C/s 180 10 1000 100
950
900

850
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Figura 3. 18. Ciclo térmico para la validacion de la deformacion para las pruebas de
compresion con relajacion de esfuerzos del acero experimental.

Una vez realizados los ensayos de compresion en caliente, se utilizaron las curvas
de fluencia para identificar los valores de esfuerzo pico (Op) y deformacion pico (€p),

como se muestra en la Figura 3.19, y determinar si la deformacion dada genera un estado

estable en el acero.

sfuerzo O [Mpa]

E

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

Deformacion €

Figura 3. 19. Determinacion de op y €p, para el estudio y validacion de los fendmenos
metalurgicos en el acero experimental.
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Una vez identificada la deformacion, se realizaron las pruebas de compresion en
caliente con relajacion de esfuerzos utilizando el ciclo termomecanico como el mostrado
en la Figura 3.20. Las muestras cilindricas se sometieron a un calentamiento hasta una
temperatura de austenizacion, para generar el tamano de grano austenitico previo, y
posteriormente se enfriaron a la temperatura de ensayo en la cual se llevo a cabo la
deformacion, bajo condiciones de deformacion de 0.1 y 0.2 y velocidad de deformacion
que van de 0.5s a 1s7!. Se asocio el tiempo de relajacion de esfuerzos, al tiempo que toma

el proceso de deformacion en el proceso industrial.

El enfriamiento aplicado fue a temple, de tal forma que permitiera mantener las
caracteristicas microestructurales generadas por la temperatura, deformacion y velocidad

de deformacion en la matriz del acero.
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Figura 3. 20. Ciclo térmico aplicado a probetas de compresion en caliente para estudio

de la precipitacion del acero experimental.

En la Figura 3.21 se muestra un esquema representativo que sirve para entender el
comportamiento del esfuerzo durante la prueba de compresion en caliente con relajacion
de esfuerzos [63,152], donde durante la aplicacion de las fuerzas de compresion se tiene
una curva caracteristica para el estudio de la fluencia del material, donde el tiempo

considerado para la prueba son 460 segundos.
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(a) Curva esfuerzo - deformacion (b)Relajacion de esfuerzos

Figura 3. 21. Representacion de (a) Curva esfuerzo - deformacion del acero
experimental; (b) Curva del proceso de relajacion de esfuerzos durante la prueba de
compresion en caliente del acero experimental.

Del proceso de relajacion de esfuerzos se tiene una curva que es resultado del
comportamiento que presenta la microestructura bajo el efecto de los mecanismos de
ablandamiento y endurecimiento, por efecto de la temperatura, deformacion, velocidad de

deformacion y la composicion quimica.

3.7.2.1.1  Construccion de diagramas de Precipitacion-Tiempo-Temperatura (PTT).

De las curvas de relajacion de esfuerzos se reconocid la pendiente negativa
generada, en la que se identifico el ablandamiento del acero y el tiempo de inicio (Ps)y
fin (Pf’) de precipitacion. Lo que permiti6 identificar la interaccion entre los mecanismos

de ablandamiento y endurecimiento en la matriz del acero.
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Las curvas experimentales se analizaron como se muestra en la Figura 3.22,
identificando la formacion de la meseta que indica el inicio y fin de precipitacion (Ps y
Pf) durante la relajacion de esfuerzos. La meseta se distingue cuando se tiene la perdida
de la linealidad en la pendiente del ablandamiento, al incrementar el esfuerzo y hasta que
se retoma la pendiente [63,64,70,78]. Asi se recopilaron los valores de esfuerzo, tiempo y

temperatura para la construccion de las curvas PTT experimentales del acero.
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Figura 3.22. Curva de relajacion de esfuerzos del acero experimental para identificar el
inicio de la precipitacion.

3.7.2.1.2  Andlisis de la temperatura de no recristalizacion.

Para comprender el mecanismo de precipitacion que se presenta durante el proceso
de laminacion en caliente, y la interaccidon que se presenta con el mecanismo de
ablandamiento, se incorpor6 la metodologia del célculo del esfuerzo maximo para seguir

deformando, Mean Flow Stress (MFS), por sus siglas en inglés.

El calculo del MFS se realiz6 utilizando la Ecuacion 19 y las curvas de esfuerzo -
deformacion para obtener el area bajo la curva que se genera del comportamiento
mecénico del material, de donde se contempla la deformacion inicial y la final durante el
proceso de deformacion. En el esquema de la Figura 3.23 se muestra el esquema que
representa la obtencién de valores para el calculo del MFS para curva esfuerzo

deformacion, durante el proceso de deformacion en caliente acumulada [158-162].
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MFS — Esfuerzo necesario para seguir deformando en caliente. Ecuacion 19.

1 (%
MFS = —j o de
Ep — &q &p

En donde ¢b es la deformacion inicial y €a es la deformacion final por pasaday o

es la suma de tensiones por pasada.

Figura 3. 23. Esquema representativo del calculo del area bajo la curva para la
obtencion del MFS.

Se obtuvo la grafica de MFS con respecto al inverso de la temperatura 1/T, con la
que identifica la temperatura de no recristalizacion en aceros microaleados y bajo
condiciones de deformacion acumulada., como la mostrada en la Figura 3.25, que es un
ejemplo de la construccion de la pendiente que representa las temperaturas principales que
identifican a las temperaturas criticas de transformacion y la temperatura de no
recristalizacion del acero. Utilizando el método de la pendiente se identificé que el primer
cambio en la curva, de izquierda a derecha, es el cambio que identifica a la temperatura
de no recristalizacion (Tnr), y el siguiente cambio en la pendiente representa a las

temperaturas criticas de transformacion Ar3 y Ar1[101, 107, 133].
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Figura 3. 24. Ejemplo de la determinacion de las temperaturas criticas de
transformacion y la temperatura de no recristalizacion experimental.

Con el resultado de la temperatura de no recristalizacion experimentalmente y la
calculada con la Ecuacion 3 de Boratto - Tnr, se realizo el analisis del comportamiento del

acero durante las pruebas de relajacion de esfuerzos.

Para identificar la interaccion de los mecanismos de endurecimiento y ablandamiento
del acero, se incorpord la metodologia de revelado por ataque quimico (3.4.2 Revelado de
la microestructura por ataque quimico). De tal forma que se exhibiera el mecanismo de

nucleacion y crecimiento del grano, bajo el cual estd dada la recristalizacion dindmica.

3.8 Caracterizacion de la precipitacion inducida por deformacion.

De los resultados obtenidos por microscopia Optica se procedid a la evaluacion de la
microestructura a partir de microscopia electronica de barrido para la evaluacion de la

morfologia del grano resultado de la deformacion y efecto de la precipitacion.

Para lograr la trazabilidad, las probetas se cortaron a la mitad longitudinal y
transversal, y el andlisis se realizé en la zona central de la cara transversal de la muestra,

como se muestra en la Figura 3.25.
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Figura 3. 25. Zona de analisis para la trazabilidad de la caracterizacion de la
microestructura deformada de las muestras de compresion en caliente.

Se utilizo la técnica de microscopia electronica de barrido (JSM-IT300 LV - SEM) y
obtener imagenes de las zonas mapeadas, con electrones secundarios (SE) y electrones
retordispersados BED-S, para identificar la tamafio, morfologia e interfaz en la matriz

deformada.

3.8.1 Caracterizacion de precipitacion.

3.8.1.1 Caracterizacion de precipitacion por difraccion de electrones

retrodispersados (EBSD).

Para el estudio de la precipitacién inducida por deformacion, se incorporo la
técnica de difraccion de electrones retrodispersados (EBSD Electron backscatter
diffraction), con la que se analizaron solo las muestras correspondientes a temperatura
potencial de precipitacion inducida por deformacion con las condiciones de deformacion
de 0.1 y 0.2 y 0.55" y 1s! de velocidad de deformacién. Se sigui6 la trazabilidad,
realizando el anélisis de EBSD en la zona marcada en el esquema de la Figura 3.25, en
muestras desmontadas de la baquelita y con superficie pulida con acabado espejo con
ayuda de una suspension de silice coloidal y el uso de la vibro pulidora. Los patrones de
difraccion se obtuvieron colocando la muestra a 70° con respecto al haz de electrones
generado por el filamento del microscopio electronico de barrido (JSM-IT300 LV -
SEM), y colectados con la camara (DigiView EBSD Camera — EBSD) con un paso punto
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a punto de 40 y 70 nm a 20 kV, logrando mapas de 5 pm de magnificacion. Para la
identificacion de las fases presentes se realizd la reconstruccion de la informacion

cristalografica de las fases ferrita, martensita, austenita y carburo de niobio.

Los mapas de EBSD fueron analizados con el software EDAX-OIM 8, para la
obtencion de los mapas de figuras de polos inversos (IPF), calidad de imagen (IQ), y

cuantificacion de fases (Phase).

De los resultados de calidad de imagen obtenidos de los mapas de EBSD, se
realizaron particiones para la identificacion de los precipitados que corresponden a valores
de calidad de imagen menores a 2500, y se construyeron mapas de figura de polo inverso,
calidad de imagen, fases, y patrones de difraccion para la validacion del mecanismo de

precipitacion en la microestructura del acero.

3.8.1.2 Caracterizacion de precipitacion por microscopia de transmision (TEM).

Para determinar la composicion, tamafio, morfologia e interfaz de la precipitacion
inducida por deformacion con respecto a la matriz del acero, se realizo el analisis de las
muestras a temperatura con potencial precipitacion como se muestra en la Tabla 3.6, a

partir de microscopia de transmision (JEOL JEM-2200FS -CS, TEM).

Tabla 3. 6. Condiciones experimentales de deformacion (£), velocidad de deformacion
(€) y temepratura para la obtencion de las laminillas de TEM.

Ciclo 1 0.1 def 0.5s-1_1050
Ciclo 2 0.1 def 1 _s-1_1050
Ciclo 3 0.2 def 0.5s-1_1050
Ciclo 4 0.2 def 1s-1_1050
Temperatura [°C] £ € [s]
1050 0.1 0.2 0.5 1
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En la Figura 4.26 se presenta la metodologia de preparacion de muestras con la
técnica de micro mecanizado (Focused ion beam FIB), que permiti6 el desbaste de la
matriz a partir del haz de iones focalizado, para la obtencion de laminillas de 15um por 5
um con un espesor aproximado de 100nm de la cara transversal de la muestra, siguiendo
la trazabilidad mostrada en la Figura 3.25. Se obtuvieron imagenes de campo claro (BF,
Bright Field) y campo obscuro (DF, Dark Field), asi como los patrones de difraccion de

electrones de la matriz y las zonas de interfaz con precipitacion.

Se realiz6 el indexado de los patrones de area selecta con el software ImagelJ para
medir el angulo y el largo entre el vector principal G, que es el punto central cuando se
desconoce la direccion del haz de electrones, para poder indexar los puntos subsecuentes
alrededor, que identifican a las familias de planos presentes en la direccion en la que

fueron obtenidos los patrones de difraccion de electrones.
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Figura 3. 26. Esquema de extraccion de laminilla en direccion transversal de las
muestras con compresion en caliente.

Finalmente, con las pruebas experimentales y la caracterizacion de la microestructura
se obtuvieron resultados para estudiar el mecanismo de precipitacion que presenta el acero

experimental durante el proceso de laminacion en caliente.
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C apitulo IV

Resultados y discusion

Para explicar y determinar como se presentan los mecanismos de endurecimiento
durante el proceso de laminacion en caliente de un acero de alta resistencia, en este
capitulo se exponen los resultados obtenidos tanto por simulacion por computadora,
pruebas experimentales y los hallazgos de la caracterizacion, con lo que finalmente se
realizara la discusion del comportamiento del acero experimental y el mecanismo de
precipitacion que presenta el acero API 5XL PSL2 durante el proceso de laminacion en

caliente.

4.1 Obtencion del tamafio de grano previo a la deformacion (PAG).

Del ciclo térmico para determinar el tamafio de grano austenitico previo a la
deformacion y de la caracterizacion de la microestructura en las Figuras 4.1 a la 4.4, se
muestran las micrografias a 100 y 500X en los diferentes ciclos a los que fue sometido el

material para obtener los tamanos de grano de barra de transferencia y ldmina terminada.

En la recopilacion metalografica se observa la microestructura martensitica resultante
por el enfriamiento acelerado, pero dada la caracteristica de la aleacion, se presenta una
combinacion de bainita y martensita, destacando las ajugas que se extienden dentro los
paquetes de martensita, destacando que de primera instancia no es posible identificar el
limite de grano en la microestructura templada, lo que fue indicativo para realizar el

revelado por ataque quimico.
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Figura 4. 1. Ciclo 1 para obtener tamafio de grano de barra de transferencia a una
velocidad de 10°C/s hasta 1000°C con un tiempo de espera de 10s sometido a temple
ASTM 8.3 a 100X y 500X.

Figura 4. 2. Ciclo 2 para obtener tamafio de grano de barra de transferencia, a una
velocidad de calentamiento de 10°C/s, hasta una temperatura de 950°C por un tiempo de
espera de 60s sometida a temple para ASTM 8.4.
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Figura 4. 3. Ciclo 3 para obtener tamafio de grano de lamina caliente acabada, a una
velocidad de calentamiento de 10°C/s, hasta una temperatura de 900°C por un tiempo de
espera de 15 s sometida a temple para ASTM 10.

Figura 4. 4. Ciclo 4 para obtener tamafio de grano de lamina caliente, a una velocidad
de calentamiento de 10°C/s, hasta una temperatura de 860°C por un tiempo de espera de
10 s sometida a temple para ASMT 11.

En las Figuras de la 4.5 a la 4.8, se muestra la recopilacion de las micrografias
obtenidas por microscopio Optico del revelado del grano austenitico previo para barra de

transferencia y lamina acabada.
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Figura 4. 5. Revelado de tamafio de grano previo a la deformacion del Ciclo 1 a 500X y
1000X. Tiempo de ataque de 5-15 minutos con solucion de 4cido picrico sobresaturados
y acido clorhidrico.

Figura 4. 6. Revelado de tamafio de grano previo a la deformacion del Ciclo 2, a 500X
y 1000X. Tiempo de ataque de 5 -15 minutos con solucién de acido picrico
sobresaturado y acido clorhidrico.
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Figura 4. 7. Revelado de tamafio de grano previo a la deformacion del Ciclo 3, a 500X
y 1000X. Tiempo de ataque 11 minutos con solucion de acido picrico sobresaturado y
acido clorhidrico.

Figura 4. 8. Revelado de tamafio de grano previo a la deformacion del Ciclo 4, a 500X
y 1000X. Tiempo de ataque 11 minutos con solucion de 4cido picrico sobresaturado y
acido clorhidrico.

Se aprecia la eliminacion de la transformacion observada en las Figuras 4.1 a la
4.4,y la aparicion de bordes obscuros que exhiben las zonas de alta energia, como limites
de grano. Para el caso de las micrografias de la Figura 4.5 y 4.6, los limites de grano previo

se pueden apreciar claros y finamente, a diferencia de las micrografias de la Figura 4.7 y
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4.8, en las que se puede apreciar que el limite de grano se sobre reveld y puede deberse a
diferentes factores, como lo es el tiempo de inmersion, la cantidad de carbono en la
composicion quimica y el tamafio de grano, ya que entre mas pequeio sea el tamafio, se
tienen zonas mas cerradas y cercanas que propician el sobre revelado de las zonas de alta

energia.

Los anteriores son factores que directamente influyen en la calidad del revelado,

pero no limita la apreciacion del limite de grano para realizar la medicion.

De la medicion del tamafio de grano previo a la deformacion, al seguir la metodologia
de la norma ASTM EI12 [151], se determin6 que el tamafio de grano previo a la
deformacion corresponde a un tamafio de grano va en un rango desde 8 ASTM a 11 ASTM

y que corresponden al grano en la barra de transferencia obtenida del proceso industrial.

4.2 Estudio de la composicion quimica por simulacion por computadora.

Realizada la configuracion tanto de JMatPro, como por ThermoCalc se obtuvieron los
resultados de las fases estables a alta temperatura, el tamafio y constitucion de la

precipitacion y la cinética de precipitacion que presenta el acero experimental.

4.2.1 Determinacion de los compuestos estables a alta temperatura.

En la Figura 4.9, se muestra el resultado de la simulacion con el modulo de Step
Calculation del JMatPro, que indica el comportamiento de la aleacion, exhibiendo las
fases precipitantes a alta temperatura, que corresponden a los compuestos que son estables
de acuerdo con los aleantes que forman parte de la composicion quimica de la aleacion

[133].

La simulacion de JMatPro V14 con el modulo de Step Calculation, presenta el
porcentaje del contenido de las fases presente desde 1200 °C hasta 800 °C, en la que se
puede apreciar la formacién de un compuesto metalico (M (C, N) a partir de 1180 °C,
identificado con la curva roja, que es una curva creciente, que indica un 0.05% de fase

presente que, a partir de 1050 °C, y permanece constante hasta los 800 °C. Adicional se
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puede observar fases como el sulfuro de manganeso (MNS), nitruro de boro (BN), y un
compuesto de boro (MB2 C32), que se encuentran presente en porcentajes menores al
0.01% en la matriz del acero. Se exhibe la precipitacion a alta temperatura del tipo
compuesta entre temperaturas de 1150°C y 1000 °C que promueven la formacion de
compuesto metalico (M (C, N) propicia la nucleacion de Ti, Nb, y V. Esta informacion
permitira tener un margen de analisis para realizar la caracterizacidn microestructural,

para identificar el mecanismo de precipitacion que presenta el acero [163-165].

0.061 —

el ®nns
0.05 EMCN)
BN

\\ MB2_C32

0.02
0.01 E
0.00| il AR : -~ e .
800 9200 1000 1100 1200
Temperatura [°C]

Figura 4. 9. Resultado de la simulacion de Step Calculation para el anélisis del
comportamiento de la composicion quimica a alta temperatura.

4.2.2 Constitucion de los compuestos a alta temperatura.
Del resultado obtenido, de las fases precipitantes a alta temperatura y su porcentaje
contenido en austenita, se obtuvieron los resultados de las caracteristicas que constituyen

al compuesto.

En la Figura 4.10 se puede observar la simulacion de JMatPro que exhibe el
porcentaje del elemento contenido en el compuesto metélico a temperaturas que vas desde
1200 °C a 800 °C. En el desglose de la constitucion del compuesto M (C, N) se encuentran

elementos como cromo (Cr), manganeso (Mn), molibdeno (Mo), niobio (Nb), titanio (77),
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vanadio (V), carbono (C), y nitrogeno (N). Se puede apreciar que el M (C, N) esta
constituido de un 85% de niobio, que esta identificado por la linea verde, carbono en un
10% identificado con la linea negra, y en porcentajes mas bajos, se encuentra el resto de
los elementos presentados anteriormente. Determinando que la constitucion del
compuesto de tipo carburo — nitruro, esta constituido por un 82.62% de niobio (Nb) [162-

166].
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Figura 4. 10. Resultado de la simulacion Step Calculation de la constitucion del
compuesto precipitante a alta temperatura.

En la Figura 4.11, se presenta la simulacién a un punto, que representa la
validacion de los resultados de JMatPro. En el inciso a), se exhiben las fases estables a
alta temperatura, desde 1200°C a 200 °C, y en el inciso b), se muestra la zona de
temperatura caracteristicas del proceso, en la que se presenta la formacion de tres fases
con una estructura FCC, estables a 1150°C a diferencia de dos, que son estables hasta por

encima de 1200 °C.

91




0.030

oois — FCC_A1
°°:8 —  FCC_AIR2
g z;; FCC_A183
2 - MNS
ggj Inicio de la ALN
£ ‘s BCC_A2
- 0.023 transformacion 5
% 5 s M28_C16
pol 5 ferritica durante || — ipa
e — 23.2 el enfriamiento ures
S _ s
‘; g 0018 B :g;‘;“
= = gg:; — FOC_A184
w2 230682
'% 2 oo1s e
s 8 oou
3 0013
g 0012
001
U 00104 ‘»
0.009 Fin de la
2 gg: transformacion
0.008 austenitica
0.005 o
0.004 . 670°C
0.003 /
0.002 [\ 3
0.001 A{*‘\t\ — £ |
P Y R, V— e

0.000
a) ! 200 250 300 350 400 450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000 105011001150 1200

Temperatura [°C]

FCC_A1#2
0002 FCC_A1#3
— MNS

w
3
wn
]
"=
(=]
s =
s = 0001
c g
25
g —
=
<
@
FCC_Al #2 > 1200°C
FCC Al #3 > 1150°C - B MNS >1200°C
b) 0 0?;{ PP 1100 1150 1200

Temperatura [°C|

Figura 4. 11. Resultado de la simulacion One Axis. a) Diagrama de las fases estables
desde 1200°C a 200°C. b) Diagrama de la identificacion de fases estables desde los
1200°C a 1000°C.
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En la Figura 4.12 se presenta validacion de la constitucion elemental del
compuesto, en una simulacién a un punto que va desde los 1200 °C hasta los 200 °C. De
la grafica se puede identificar y validar que el compuesto precipitante FCC A1#3, esta
constituido por una cantidad en, pero de Si, Cr, Nb y Ti, lo cual coincide con la simulacion
obtenida por JMatPro V14 Step Calculation, mostrada en la Figura 10 en la que se
reconoce que el compuesto es del tipo complejo por la nucleacion de diferentes elementos

en el precipitado de alta temperatura.

12613 1 0.000140
. —— — NBInFCC_A1#3
——_%NbenFCC_Al#3 | —  TinFCc_A#3
X’ : Slin FCC_A1#3

1E-13 / \ w 0 r yVr" — CRinFCC_A1#3

0.000100

3 [Mol]
3 [Mol]

&

0,000080

&=

BE-14

0.000060

R

4E.14

o

0.000040

Contenido de Si en FCC_Al #
%

0.000020

=

Contenido de Nb en FCC Al #
[IoI] €# 1V D0d wd 1D A 1L, 9p opruajuo)

oEDd 10 ' 0.000000
" 200 300 400 500 600 700 8OO SO0 000 1100 1200

AN Temperatura [°C]

Figura 4. 12. Determinacion de la constitucion elemental de la fase FCC_A1 #3.
Comparacion del porcentaje de Si, Ti, Cr, Nb en un diagrama a un punto desde 200°C.
1200°C.

Considerando los resultados de la simulacion por JMatPro y ThermoCalc, se reconoce
que la composicidon quimica, en condiciones estables a alta temperatura, esta constituido
por niobio (Nb), carbono (C) y nitrogeno (N) y la nucleacioén de elementos como Ti, Cr,
Si. Informacion que permitird en la caracterizacion de las muestras experimentales,
identificar los precipitados que se inducen por deformacion en el acero API 5XL PSL2

[167-170].
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4.2.3 Diagramas Precipitacion-Tiempo-Temperatura por simulacion.

Para la determinacion de la cinética de precipitacion por simulacion por programa
computacional, se obtuvieron las curvas de tiempo temperatura y precipitacion. En la
Figura 4.13 se presenta la simulacion de las curvas de cinética de precipitacion, utilizando
el modulo TTP of ALN, MN, M (C, N) y sin contemplar la deformacién. En la grafica que
se reconoce por tener un comportamiento de forma de “C”, se puede apreciar el
comportamiento de la precipitacion en funcion de la temperatura y el tiempo para que se
lleve a cabo el mecanismo de precipitacion en limite de grano y en la matriz, en rangos
que van desde 1200 °C hasta 850°C y desde 1050 °C hasta 850 °C, respectivamente. Se
puede apreciar desde 850°C hasta 700°C que la curva presenta el cambio de fase de
austenita a ferrita, durante el enfriamiento. En donde la precipitacion a alta temperatura se
puede asociar al comportamiento del 77 y Nb, los cuales precipitan en zona austenitica,
especificamente en limite de grano y matriz. Obsérvese que el tiempo en el que se puede
llevar a cabo la precipitacion en los limites de grano y en la matriz, se encuentran fuera
del tiempo de proceso, y puede deberse a la omision de las condiciones de deformacion

durante la simulacion [59,63, 64, 169, 170].
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Figura 4. 13. Curvas PTT obtenidas con JMatPro a partir de la simulacion de (CQ + Ty
+ PAG +1t).
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En las Figuras 4.14 y 4.15 se presenta el resultado de la simulacion con JMatPro
V14 de las curvas de cinética de precipitacion contemplando la deformacion y la velocidad

de deformacion.

En la Figura 4.14, se puede identificar la curva de inicio y fin de precipitacion bajo
condiciones dindmicas y considerando el porcentaje en peso del niobio (NVb) en la aleacion,
que corresponde a 0.048 en porcentaje en peso. Se puede observar que, por efecto de la
deformacion, se acelera la precipitacion en los rangos de temperatura de entre 1150 °C y
1000°C, lo que se puede atribuir a la energia de activacion y las caracteristicas de la

microestructura deformada [171, 172].
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Figura 4. 14. Curva PTT en limite de grano obtenida por simulacion por software del
acero experimental.

En la Figura 4.15, se puedo identificar que la precipitacion se presenta en
temperaturas entre 1050 °C hasta los 850 °C, en las que se identifica que el inicio y el fin
de precipitacién presentan un comportamiento estrecho. Cabe resaltar que, aunque se
distinga la curva del fin de precipitacion en la microestructura del acero, no significa que
la precipitacion termina del todo, sino que simplemente deja de ser efectiva como

mecanismo de endurecimiento para el acero.
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Figura 4. 15. Curva tiempo — temperatura — precipitacion en matriz obtenida por
simulacién por software con JMatPro del acero experimental.

En ambas figuras, 4.14 y 4.15, se puede observar que la zona del “pico” no esta
completamente marcado para formar la curva en “C”, y esto se puede deber a diferentes
factores que influyen en la construccion de las curvas. En la Figura 4.16 se presenta los
diferentes factores que afectan el comportamiento de la curva, asi como los exhibidos en

la literatura en la Figura 2.20 [63,64, 162-172].

Curvas de cinética de precipitacion (Precipitation, Temperature, Time — PTT)

I I
- La fuerza motriz de precipitacion - La difusion
[ I

, , A mayor temperatura mayor difusividad
Que, aunque es de caracter quimico, durante la

deformacion, se debe considerar la aparicion de Disminucion de temperatura, hay escasa
nuevas superficies y el acomodo de la matriz. difusividad, provocando no progreso en la
precipitacion

Figura 4. 16. Factores que influyen en el comportamiento de tipo “C” de las curvas de
cinética de precipitacion [126].
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Contemplando el impacto de la deformacion en el resultado de la simulacion, se
discute que el tiempo y la interfaz podrian diferir en la experimentacion, ya que en la
simulacion no se contempla la deformacion acumulada, el efecto que genera en la interfaz
por el acomodo de la matriz y la formacion de nuevas superficies en la microestructura

del acero.

La obtencion de variables como tiempo, temperatura y la locacion de la precipitacion,
contemplando la deformacion y bajo condiciones estables, por simulacion por programa
computacional, son base para desarrollo experimental de esta investigacion. Lo que
permitira trazar la linea de estudio para futuros desarrollos utilizando la misma

metodologia aplicada para el estudio de este grado de acero API 5XL PSL2.

4.2.4 Tamaiio de precipitados a alta temperatura obtenido por simulacion.

Para la caracterizacion de los precipitados, se obtuvo el resultado de la fraccion
volumétrica y el tamafio que presentan los compuestos a alta temperatura. En la Figura
4.17 se puede observar la cantidad de precipitados con respecto al tiempo. En condiciones
estables se genera la formacion de 0.010% en 200 segundos, lo cual podria diferir
experimentalmente, ya que la precipitacion se ve influenciada por la deformacion,

promoviendo la formacion de precipitados en tiempos acelerados.
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Figura 4. 17. Simulacion de JMatPro V14 de la cantidad de particula precipitada en el
limite de grano del acero experimental.
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En las graficas mostradas en las Figuras 4.18 y 4.19 se muestran las simulaciones
realizadas a 1150 °C y 1100 °C de temperatura. Se puede apreciar que conforme
disminuye la temperatura se presenta un incremento en el tamafo de la particula lo que
comprueba la teoria de las zonas potenciales de precipitacion, “zona pico” de las curvas
PTT, y que es informacidn significativa para considerar en las pruebas de compresion en

caliente con relajacion de esfuerzos.

—

i Bwenos

g

Tamaiio de particula [nm]

0 i 10 - 0 - 300 . i 500

Tiempo |s]

Figura 4. 18. Simulacion de JMatPro V14 del tamafio de un carbonitruro en el limite

de grano a una temperatura de 1150 °C.
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Figura 4. 19. Simulacion de JMatPro V14 del tamafio de un carbonitruro en el limite de

grano a una temperatura de 1100 °C.
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4.3 Resultados del estudio dilatometrico.

De las pruebas experimentales de dilatometria se obtuvieron los resultados para
conocer el comportamiento de la austenita, bajo la influencia de diferentes velocidades de

calentamiento y enfriamiento.

A continuacion, se presentan los resultados de las pruebas de dilatometria del acero

experimental.

4.3.1 Temperaturas criticas de transformacion experimentales.

De las pruebas de dilatometria realizadas en el simulador Gleeble se obtuvieron las
gréaficas de cambio de volumen con respecto al incremento de la temperatura. En la Figura
4.20, se presentan las curvas para la identificacion de las temperaturas criticas de
transformacion Ac; y Acs. Las curvas de dilatometria presentan un comportamiento del
tipo Avrami, caracteristico del estudio para la identificacion del cambio de fase en un acero

[143, 173-175].

—Velocidad 30°C
—Velocidad 10°C
Velocidad 5°C

0.9990

----- Pendiente-Velocidad 30°C/s
Pendiente-Velocidad 10°C/s

-+ Pendiente-Velocidad 5°C/s

-+-Pendiente 2-Velocidad 30°C/s
Pendiente 2 -Velocidad 10°C/s

+«+Pendiente 2- Velocidad 5°C/s
Calentamiento
0.9950

0.9940
670 720 770 820 870 920 970

Temperatura [°C]

Figura 4. 20. Curvas de dilatometria durante el calentamiento para identificar las
temperaturas criticas de transformacion Ac; y Acs experimentales, en un rango de 5 °C/s
a 30 °C/s.
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En la Figura 4.21 se muestra la recopilacion de las temperaturas criticas de
transformacion experimentales obtenidas con el uso del método de la perdida de la
linealidad en la pendiente, en comparacion con las temperaturas criticas de transformacion

obtenidas por JMatPro.
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Figura 4. 21. Comparacion de las temperaturas criticas de transformacion
experimentales contra las temperaturas obtenidas en JMatPro.

Contemplando la caracteristica que presenta el método de la pendiente de
identificar el punto correspondiente a la temperatura experimental, se observa que las
temperaturas criticas de transformacion por simulacion y las experimentales se encuentran
en un rango de entre 700 °C a 750 °C para Ac; y para Acz en un rango de entre 850 °C a

900 °C.

En la Tabla 4.1 se muestra el promedio de las temperaturas criticas de

transformacion del acero experimental.
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Tabla 4. 1. Temperaturas criticas de transformacion obtenidas de la prueba de
dilatometria a velocidades de calentamiento de 5, 10, 30 °C/s, con velocidades de
enfriamiento a temple con simulador Gleeble.

Temperatura Velocidad de calentamiento Promedio Simulada
5 °C/s 10 °C/s 30 °C/s °C/s °C/s
Ac 726 °C 700 °C 757 °C 727 °C 688 °C
Acs 858 °C 910 °C 864 °C 877 °C 835 °C
43.1.1 Comportamiento de la austenita durante el calentamiento y el enfriamiento.

De las curvas del cambio volumétrico contra la temperatura obtenidas en Gleeble
exhibidas en la Figura 4.20, se identificaron las zonas principales que indican la

transformacion que caracteriza a la composicion quimica del acero experimental.

La primera zona caracteristica en la curva de dilatometria durante el calentamiento
es el salto en la pendiente que refleja la transformacion de una estructura cristalina cubica
centrada en el cuerpo (BCC — Body Cubic Centred), a una estructura cubica centrada en
las caras (FCC — Face Cubic Centred) [43, 175]. A la cual se le conoce como Ac; y es
identificada en el punto antes de que empiece la caida de volumen en el acero
experimental. La segunda zona es donde comienzan los procesos difusivos y en la cual se
presenta un porcentaje de las dos fases que, para conocer el porcentaje de ferrita y
austenita en un punto especifico de temperatura, es necesario realizar el método de la
palanca. Para este caso de estudio no es indispensable conocer el porcentaje de cada fase
en la transicion durante el calentamiento. En la ultima zona es donde se presenta la
completa formacion de la austenita, conocida como temperatura Acs, que se puede
identificar justo en donde la pendiente retoma su comportamiento lineal durante el

calentamiento.

Cada curva presenta un comportamiento caracteristico, resultado de los diferentes
volimenes atdmicos que presentan las fases a diferente temperatura, y el efecto que genera
cada condicion de calentamiento en los fendémenos difusivos durante la transformacion
ferrita-austenita. Se puede apreciar la diferencia en el valor de temperatura obtenido en

cada curva, de acuerdo con la velocidad de calentamiento a la que fue sometido. Ya que
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un factor que influye en la velocidad de la transformacion de la austenita es la velocidad
tanto de calentamiento como de enfriamiento. Por lo que, a velocidades de calentamiento
mayores, la cinética de crecimiento de la austenita es mas lenta, y de acuerdo con la teoria
de difusividad, esto se debe a que el calentamiento acelerado proporciona menos tiempo

de difusion y tiende a aumentar las temperaturas criticas de transformacion [176, 177].

En las curvas dilatometricas, de la Figura 4.20, se puede apreciar un incremento
de temperatura bajo la condicion de calentamiento a 30 °C/s, que estd fuera del proceso
difusivo, en lo que se debe considerar que la morfologia del grano austenitico y los
elementos en adicion son influyentes en la cinética de transformaciéon. Como el niobio
(ND), elemento alfageno a un 0.048 % en peso contenido en la aleacion, que favorece la
fase ferritica, incrementando la temperatura critica en la transformacion durante el
calentamiento, comportamiento que se puede observar de los resultados de la prueba de
dilatometria en comparacion con lo obtenido por la simulaciéon en JMatPro y entre cada

una de las condiciones, como se muestras en la Figura 4.21.

En las Figuras 4.22 ala 4.24, se muestras las micrografias obtenidas de las probetas
experimentales sometidas a los diferentes calentamientos para evaluar la formacion de la
austenita, y sometidas a un enfriamiento a temple. Se puede observar que, a un
calentamiento de 5 °C/s, se genera la formacion acelerada de la austenita, lo que provoca
que no exista una completa disolucién de la fase ferritica dejando como evidencia zonas
de ferrita heterogénea en la microestructura templada del acero. Que, dada la composicion
quimica del acero, a un enfriamiento acelerado, se tendrd una microestructura bainitica.
En las micrografias de la Figura 4.23, resultantes de un calentamiento a 10 °C/s, se puede
apreciar la homogeneidad que permite el proceso de difusion. Cabe mencionar que, dado
el contenido del carbono en peso en la composicion quimica del acero, se genera el

impacto en la apreciacion de las morfologias tipicas bainitica en las micrografias.
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Figura 4. 22. Micrografias del Ciclo 1 de dilatometria a 5 °C/s a 950 °C con un
enfriamiento a temple. Ataque con Nital a un 3%.

Figura 4. 23. Micrografias del Ciclo 2 de dilatometria a 10 °C/s a 950 °C con un
enfriamiento a temple. Ataque con Nital a un 3%.

Figura 4. 24. Micrografias del Ciclo 3 de dilatometria a 30 °C/s a 950°C con un
enfriamiento a temple. Ataque con Nital a un 3%.
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Finalmente se muestras las micrografias en la Figura 4.24, a una velocidad de
calentamiento a 30 °C/s, en la que se muestra una microestructura heterogénea con la
mezcla de martensita y bainita caracteristica de un enfriamiento a temple. Se puede
observar como al tener el tiempo necesario para que se lleven a cabo los procesos de
difusién, en la formacion de la austenita durante el calentamiento, genera una
disponibilidad de austenita para transformar durante el enfriamiento, en los diferentes
microconstituyentes, de acuerdo con el enfriamiento que se le aplique al acero. Lo que
directamente impactara en las temperaturas criticas de transformacién durante el
enfriamiento. En la Figura 4.25 se muestran las curvas resultantes de la prueba de
dilatometria durante el enfriamiento a temple, a partir de la condicion de calentamiento

mostrada en la Figura 4.20.
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Figura 4. 25. Curvas de dilatometria durante el enfriamiento en un rango de
temperatura de 100 °C/s a 30 °C/s para la identificacion de Ar; y Arsa partir de un
calentamiento entre 5°C/s-30°C/s.
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Se pueden apreciar los puntos criticos de temperatura divididos en las tres zonas
principales, durante el enfriamiento. La primera zona corresponde a la estructura FCC en
donde se tiene completa la austenita hasta 586.52 °C que corresponde a la temperatura
critica de transformacion Ar;. La segunda zona que es la transicion de transformacion de
estructura FCC a una BCC, en las que a partir del enfriamiento a temple se promueve la
formacion de la martensita. Finalmente, la tercera zona corresponde al fin de la
transformacion que corresponde a Ar; 386 °C/s, temperatura critica de transformacion
promedio bajo condiciones de calentamiento entre un rango de temperatura entre 5 a 30
°C/s con enfriamiento a temple. Se puede observar que el impacto de una mayor formacion
de austenita, a una velocidad de 30 °C/s, disminuye las temperaturas criticas de
transformacion en comparacion a las de calentamiento de 5 °C/s y 10 °C/s, impactando
directamente en las temperaturas de inicio de la transformacion bainitica y martensitica

durante enfriamiento a temple.
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Figura 4. 26. Comparacion entre las curvas de dilatometria a 10°C/s de calentamiento
con enfriamiento a 100, 50 y 30°C/s, para evaluacion del efecto que genera la velocidad
de enfriamiento.
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En la Figura 4.26, se presenta el impacto en las temperaturas criticas de
transformacion durante el enfriamiento a partir de una condiciéon de calentamiento a
10°C/s. Se aprecia el efecto que genera la velocidad de enfriamiento en la que se puede
observar que, para una condiciéon de enfriamiento lento, el acero transforma a una
temperatura mayor, acortando la zona austenitica y favoreciendo a la fase ferritica. En la
curva durante el enfriamiento se puede observar la posible formacién prematura de una
ferrita alotromorfica, marcando la Ar; a 632.45 °C y la Ar; a 507.57 °C, siguiendo el
método del pendiente, en donde se pierde la linealidad de la curva con respecto a la
pendiente. Esto genera una disminucion en la cantidad de austenita disponible para
transformar en los microconstituyentes caracteristicos para velocidades medias y lentas
de transformacion, como lo es la perlita y la ferrita, las cuales influirian en las propiedades

finales del acero [171-177].

En la Tabla 4.2, se presenta la recopilacion de las temperaturas criticas de

transformacion del acero experimental bajo las diferentes condiciones de enfriamiento.

Tabla 4. 2. Compilacion de las temperaturas obtenidas a las diferentes velocidades de

enfriamiento.
.. Enfriamiento
Tem’p'eraturas Enfriamiento promedio
criticas de
transformaciéon  5°C/s 10°C/s 30°C/s oC
Ar 388 377 507 386.0
Ar; 586 611 632 586.5

Obtenidos los resultados de las temperaturas criticas de transformacién, y la
influencia que generan las condiciones de calentamiento y enfriamiento en la composicion
quimica del acero experimental, se entiende el panorama de comportamiento de del acero

experimental durante el proceso termomecénico.
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4.3.2 Resultado de tratamiento térmico.
4321 Tratamiento térmico en simulador Gleeble para estudio de precipitacion.

De las simulaciones de tratamiento con las condiciones presentadas en la Tabla
3.4, se realiz6 la caracterizacion de las probetas tratadas térmicamente, para identificar la
precipitacion tanto en zonas de alta energia, como en la matriz del acero, con iméagenes

por microscopia electronica de barrido, mostradas en las Figuras de la 4.27 a la 4.30.

En la Figura 4.27 inciso a), se muestra la microestructura resultante del tratamiento
térmico a una temperatura de austenizacién a 1000°C a 200s, zona en la que se realizo6 el
analisis sin ataque mostrada en el inciso b), de la que se obtuvo indicio de mini huecos,
cavidades, que son indicativos de presencia de precipitacion. A mayor magnificacion se
detectaron particulas en las mismas zonas, con un tamafio caracteristico de 6 pm, a las
cuales se realizo analisis de EDS para determinar la composicion quimica. En los espectros
mostrados en el inciso e) y f) se puede observar que la particula con respecto a la matriz

cuenta con una composicion quimica caracteristica a una inclusion.

En la Figura 4.28, se muestra el resultado de la simulacion 840 °C a 40s, de la que
se obtuvieron imagenes que evidencian potencialmente el carburo en la microestructura

templada por la implementacion del ataque quimico de Nital y Vilella.

El inciso d), muestra a mayor magnificacion el interior de la laja de martensita del
inciso ¢), en la que se aprecia el alojamiento de posibles precipitados, que la capacidad
del equipo no se logra apreciar a detalle. Por lo que para anélisis del fin de precipitacion
a 840 °C a 200s, se obtuvo el andlisis mostrado en la Figura 4.29 por microscopia
electronica de barrido de campo frio y directamente en las lajas de martensita, como se
muestra en el inciso a), logrando identificar por EDS, un pequefio indicio de precipitacion
que corresponde a precipitados constituidos por niobio, como lo obtenido por simulacion
por computadora, como se presenta en el inciso b). Resultado que no es completamente
determinante pero que demanda el andlisis por técnicas de caracterizacion avanzadas,

como lo es la microscopia de transmision.
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Figura 4. 27. Sulfuros e inclusiones. a) Microestructura revelada con Nital a un 3% a
10 um. b) Muestra con vibro pulido a 100um. c¢) y d) Anélisis de particula en matriz. e)
y f) Analisis por EDS de particula y matriz.
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Figura 4. 28. a) Mapeo microestructural a 1000X. b) Evidencia de carburo en zona de
lajas de martensita a 5000X. c) Laja de martensita a 8500X. d) Magnificacion de laja de
martensita con posible presencia de precipitados.
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Figura 4. 29. Analisis de EDS a 20kV en zonas con indicios de precipitacion. (a)
Particula nanométrica constituida por Nb, C, N. Imagen a 2um. Nivel de energia L del
niobio a 2.166ev, deteccion desde un voltaje de aceleracion de SkV.
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4.4 Resultados de los ensayos de compresion en caliente con relajacion de esfuerzos

4.4.1 Curvas de fluencia del acero experimental.
De las curvas de fluencia obtenidas, se identificd la deformacién por debajo del
esfuerzo pico (Op) y la deformacion pico (€p), para poder realizar las pruebas de

compresion en caliente, de tal forma que no pase a un estado de ablandamiento dindmico

durante el proceso del ensayo, para la identificacion de la cinética de precipitacion.

Se obtuvieron las curvas de esfuerzo deformacion, mostradas en las Figuras 4.30 y
4.31, bajo condiciones de 0.5s y 1s! de velocidad de deformacion, en las cuales se
detectd que generan una curva de fluencia similar, para las dos condiciones de velocidad
de deformacion, presentando un leve incremento en los valores de deformacion pico y

esfuerzo pico, con forme disminuye la temperatura e incrementa la velocidad de

deformacion.
250 ~1150°C
- =1100°C
3z et -1000°C
= — -950°C
G 150 —-900°C
- -850°C
N
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=
n
=

o
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0.2 0.4 0.6 0.8 l
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Figura 4. 30. Curva esfuerzo- deformacion de las pruebas de compresion en caliente
para la determinacion de la deformacion para pruebas de relajacion de esfuerzos.
Condicion 0.5s-1 de velocidad de deformacion.
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En las curvas obtenidas de la condicion a 0.5s™' de velocidad de deformacion, de
la Figura 4.30, se puede observar que las curvas por debajo de 1000°C presentan un
comportamiento continuo por el fendmeno de restauracion dinamica. Y por encima de
1050°C, se tiene la leve formacion de una curvatura que podria reconocerse como la curva
caracteristica de pico simple, lo que en la literatura se describe, que la aparicion de ciertas
ondulaciones podria suponer que se genera una microestructura de grano fino, sin el
crecimiento de grano en la microestructura deformada en caliente. Presentandose un

comportamiento simular para la condicion del incremento de la velocidad de deformacion

de 1s!, remarcando el efecto en el incremento en los valores de G,y €,[57, 58, 64, 87].

250
e -1150°C
' -1100°C
200 -1050°C
=1000°C
B -950°C
= 150 -900°C
© ~-850°C
(=
2100
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50
0

0.2 0.4 0.6 0.8 |
Deformacion €

Figura 4. 31. Curva esfuerzo- deformacion de las pruebas de compresion en caliente
para la determinacion de la deformacion para pruebas de relajacion de esfuerzos.
Condicion 1s-1 de velocidad de deformacion.

Adicional de conocer los valores de deformacion para las pruebas experimentales
de compresion en caliente, se obtuvieron los valores de Gp y &, con la metodologia

mostrada en el Capitulo 3, Figura 3.18.
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En la Tabla 4.3, se exhiben los valores de esfuerzo pico (Op) y deformacion pico

(€,) de cada una de las condiciones experimentales de velocidad de deformacion.

Tabla 4. 3. Recopilacion de valores de op esfuerzo pico y €p deformacion pico de las
curvas de fluencia obtenidas de las pruebas de compresion en caliente.

Temperatura  Velocidad de deformacion 0.5s! Velocidad de deformacién 1s!

Gp €p Cp €p
1150 83.07 0.269 95.76 0.317
1100 100.63 0.323 109.97 0.321
1050 123.79 0.360 132.31 0.429
1000 142.77 0.441 154.27 0.479
950 169.57 0.476 173.16 0.578
900 188.56 0.525 200.63 0.538
850 210.91 0.472 228.70 0.556

Para con los valores de esfuerzo pico (0p) y deformacion pico (€,), poder analizar el
fenémeno de ablandamiento del material, y realizar la comprobacion de los mecanismos
de ablandamiento y endurecimiento presentes en el acero experimental, durante el trabajo

en caliente.

4.4.2 Diagramas de cinética de precipitacion (Precipitation, Temperature, Time
- PTT)
44.2.1 Resultado de las pruebas de relajacion de esfuerzos.

En las Figuras 4.32 a la 4.35, se presentan el comportamiento del acero en funcion
del esfuerzo y el tiempo del ensayo. En las cuatro condiciones de analisis se puede
observar un comportamiento repetitivo, ya que, por debajo de 1000°C, se tienen curvas en
las que, por el tiempo de ensayo, no es posible apreciar el inicio de precipitacion. En las

curvas por encima de 1000°C, se identifico el inicio (Precipitation start, Ps) y el fin
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(Precipitation finish, Pf) de precipitacion como se exhibié en la metodologia,
localizando el incremento de esfuerzo y donde la pendiente retoma el comportamiento
caracteristico del ablandamiento del acero.
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Figura 4. 32. Curvas de ablandamiento del acero experimental. Condiciones de
deformacion a 0.1Def 0.5s! a temperaturas entre 1150°C y 850°C.
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Figura 4. 33. Curvas de ablandamiento del acero experimental. Condiciones de
deformacion a 0.1Def 1s™! a temperaturas entre 1150°C y 850°C.
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Figura 4. 34. Curvas de ablandamiento del acero experimental. Condiciones de
deformacion a 0.2Def 0.5s! a temperaturas entre 1150°C y 850°C.
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Figura 4. 35. Curvas de ablandamiento del acero experimental. Condiciones de
deformacion a 0.2Def 1s™!' a temperaturas entre 1150°C y 850°C.
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Se puede observar que, a temperaturas entre los 1150 °C y los 1000 °C, el
comportamiento en las cuatro condiciones es similar y corresponde a la formacion de una
meseta de precipitacion del tipo pendiente inclinada o plana. Esta caracteristica puede
asociarse al efecto de la concentracion en peso del elemento a precipitar y la presencia de
elementos terceros que intervienen en la precipitacion inducida por deformacion y que
propician un retraso o inhibicioén del proceso de recristalizacion en la microestructura a
alta temperatura [63, 64, 69, 123].

Tabla 4. 4. Recopilacion de los puntos de inicio (Precipitation Start, Ps) y fin
(Precipitation finish, Pf) de precipitacion.

Condicién Temperatura Inicio (Ps) Fin (Pf)

1150 42 30.1

1100 9.5 55.2
1050 29.8 -
O'IEZ%OOS'SS 1000 79.3 -
’ 950 - -
900 - -
850 - -

1150 5.0 52.8

1100 8.6 44.7

1050 13.8 75.0

0.1def: 1s;460s 1000 52.5 146.2
950 - -
900 - -
850 - -

1150 6.8 425

1100 5.9 412

1050 5.9 38.4

0'2EZ%0()S'55 1000 18.2 61.9
’ 950 - -
900 - -
850 - -

1150 4.7 50.6

1100 5.9 47.9

1050 11.9 49.5

0.2def; 1s';460s 1000 20.6 65.9
950 - -
900 ; -
850 - -
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En la Tabla 4.4, se muestran los valores de cada punto de inicio (Ps) y fin (Pr) de
precipitacion obtenidos de las condiciones de temperatura, deformacion y velocidades de
deformacion, en las que fue posible la identificacion de la pendiente de las curvas de
ablandamiento obtenidas por las pruebas de compresion en caliente. Con estos valores se
realizo la construccion de las curvas experimentales de la cinética de precipitacion para el
entendimiento de cudl es el mecanismo de precipitacion que presenta el acero

experimental durante el proceso de laminacion en caliente.

44.22 Construccion de diagramas de cinética precipitacion, PTT.

Con los valores de tiempo exhibidos en la Tabla 4.4 se realiz6 la grafica mostrada
en la Figura 4.36 que muestra las curvas experimentales de cinética de precipitacion (PTT,
tiempo, temperatura y precipitacion), de cada condicion de deformacion y velocidad de
deformacion aplicado en las pruebas de compresion en caliente con relajacion de
esfuerzos. El comportamiento de la cinética de precipitacion, en funcion del tiempo y la
temperatura, exhibe el corrimiento de las curvas hacia la izquierda, en comparacion con
las obtenidas por simulacion, lo que indica la aceleracion de la precipitacion promovida
por efecto de la deformacion y la energia de activacion dada por la temperatura [57, 58,

64, 87].

Las curvas experimentales adoptan la caracteristica representativa de tipo “C”,
comportamiento que estd en funcion de la fuerza motora de precipitacion y el proceso de
difusion. Siendo que la fuerza motora se ve afectada por la formacion de nuevas

superficies y el acomodo de la matriz durante la deformacion del acero.

En las curvas PTT, se puede observar que el punto en el que inicia la curva esta
cercano a la temperatura de disolucion del precipitado en la aleacion, y la nariz, que es la
zona central de la curva, no se encuentra completamente marcada, ya que esta la influencia
de la concentracion del elemento a precipitar y la alta difusividad que se tiene por efectos

de la temperatura.

En las curvas a condiciones de baja deformacion, en las que las mesetas son de

tipo planas y alta temperatura, la zona de la nariz no es completamente distinguible, y

116




puede atribuirse al tamafio del compuesto, la fraccion volumétrica y la distribucion. Puede
observarse en la curva de la condicion de deformacion de 0.2 a 0.5s-1 de velocidad de
deformacion, se presenta la formacion de una nariz estable a 1050°C, y que diferencia de
las demas condiciones, es distinguible. Se ha destacado que el contenido de C y N, son
influyentes en la deteccion del inicio y el fin de precipitacion, asi como la microaleacion
de elementos que promueven la precipitacion, como es el caso del Nb y el Ti con altos
productos de solubilidad produciendo una mayor fuerza motora de precipitacion que
promueven la nucleacion de elementos como lo es el Ti que provoca centros de nucleacion

para la precipitacion del Nb (C, N) inducida por deformacion [64, 69, 123].

1200
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Figura 4. 36. Construccion de las curvas de cinética de precipitacion (PTT)
experimental del acero API 5XL PSL2.

Se puede observar la similitud en el comportamiento de la formacion de la curva de
cinética de precipitacion a alta temperatura obtenida por simulacion como
experimentalmente, replicando la formacion de la curva en “C “en la zona potencial de
precipitacion que va desde los 1000°C a los 1150°C, especificamente para la locacion de

precipitados en el limite de grano.
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4.5 Calculo del esfuerzo maximo para seguir deformando (MFS).

Para evaluar las temperaturas de no recristalizacion se realizo el calculo del MFS y se
obtuvieron los valores mostrados en las Tabla 4.5 y 4.6, en las respectivas condiciones de
velocidad de deformacion a 0.5s™' y 1 s™\. En las Figuras 4.37 y 4.38 se exhibe las curvas
del comportamiento del esfuerzo maximo (Mean Flow Stress, MFS) con respecto a la
temperatura, con las que se identificd que la temperatura de no recristalizacion se presenta
por encima de 1150 °C o se encuentra localizada en el Gnico cambio significativo
mostrado entre 900 °C y 850 °C.

Tabla 4. 5. Recopilacion de los valores del esfuerzo maximo (MFS) del acero API 5XL
PSL2 a temperaturas experimentales bajo una velocidad de deformacion de 0.5s™.

Velocidad de deformacién 0.5s™!

Temperatura
°C] Deformacion EF&;ZO Temperatura 1/T MFS
E (0} T °C
150 0.74 82.8 0.70 17.10
1100 0.74 100.6 0.72 20.93
1050 0.72 124.0 0.75 27.77
1000 0.73 141.9 0.78 32.08
950 0.73 172.9 0.81 38.29
900 0.73 192.6 0.85 42.34
850 0.79 220.4 0.89 71.40
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Tabla 4. 6. Recopilacion de los valores de MFS del acero experimental a temperaturas
experimentales a una velocidad de deformacion de 1s™.

Velocidad de deformacién 1s!

Temperatura [°C] Esfuerzo
Deformacion Temperatura 1/T MFS
[MPa]
€ 0) T°C
1150 0.78 95.93 0.702 53.37
1100 0.79 110.12 0.728 58.351
1050 0.79 132.54 0.755 71.48
1000 0.79 155.48 0.785 85.26
950 0.79 178.45 0.817 95.69
900 0.79 209.36 0.852 116.59
850 0.70 234.01 0.89 234.01
80 0.5 s-1
70
__ 60
d?
= 50
£ 40 i
= " MFS
30 £
20
10
0
0.7 0.75 0.8 0.85 0.9
1/T

Figura 4. 37. Graficas de MFS contra la temperatura del acero experimental a una
velocidad de deformacion de 0.5s™.
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Figura 4. 38. Graficas de MFS contra la temperatura del acero experimental a una
velocidad de deformacion de 1s™'.

En ambas graficas, 4.37 y 4.38 se pueden observar los siete puntos de MFS para
cada una de las temperaturas experimentales, desde 1150°C a 850°C, y el primer cambio
en la curva en un rango de 900°C- 930°C, el cual coincide con la temperatura critica de
transformacion Acs, obtenida por las pruebas de dilatometria y lo obtenido por simulacion
por JMatPro. Haciéndose la correlacion del resultado obtenido de las curvas de
ablandamiento y la obtencion de las mesetas planas que indican el retraso en la
recristalizacion por efectos de la precipitacion, se demuestra con la curva del MFS contra
el inverso de la temperatura, que durante el proceso de laminacion en caliente no presenta
un mecanismo de precipitacion dindmica, lo que sera sustentado con el resultado de la

caracterizacion de la microestructura deformada en caliente [57, 58, 69, 97, 123].

4.5.1 Retraso de la recristalizacion por efectos de la precipitacion.

Para la validacion del retraso de e la recristalizacion de la microestructura
experimental, de las probetas obtenidas de las pruebas de relajacion de esfuerzos, en las
Figuras 4.39 a la 4.42, se presentan las micrografias a 50um de los barridos generados en
la microestructura revelada por la inmersion de las muestras en la solucion de acido picrico
y clorhidrico, para identificar indicios de nucleacidon y crecimiento de grano que exhiban

la recristalizacion. En las cuatro condiciones, a las diferentes temperaturas de entre
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1150°C hasta 850°C, se tiene evidencia el retraso e inhibicion del mecanismo de
recristalizacion durante la deformacion en caliente, ya que no se presentan indicios de
centros de nucleacion y crecimiento de grano en la microestructura. Se reconoce que el
tamafo y la morfologia del grano austenitico, no presenta una deformacion significativa,
lo que lleva a intuir que la deformacion dada no afect6d la morfologia inicial del tamafio
de grano austenitico previo a la deformacion. Se detectd que con forme disminuye la
temperatura, se exhibe la evidencia de un engrosamiento de los limites de grano, el cual
podria atribuirse a diferentes factores como lo son, la capacidad de ataque quimico para
revelar el limite de grano, la presencia de un mecanismo de precipitacion y la formacion
de una ferrita alotromorfica, que es caracteristica en aceros HSLA de alta aleacion y
resistencia. La formacion prematura de la ferrita alotromorfica esta sustentado con los
resultados de la descomposicion de la austenita derivado de un calentamiento de 10°C/s
durante un enfriamiento de 30 °C/s, mostrado en la discusion de la Figura 4.26 [63, 64,

123].

Adicionalmente, se discute que en aceros microaleados, por efecto de la deformacion,
se puede presentar una precipitacion preferencial de compuestos constituidos de M23Ce,
que son carburo enriquecido de Cr, Mo, V. Las cuales pueden generar la formacién de
micro cavidades alrededor de las particulas, lo que respaldaria el engrosamiento del limite

de grano de las muestras deformadas en las micrografias presentadas.
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Figura 4. 39. Determinacion del retraso de la recristalizacion en probetas resultantes de
las pruebas de compresion en caliente con relajacion de esfuerzos a 0.1 Def 0.5s™.
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Figura 4. 40. Determinacion del retraso de la recristalizacion en probetas resultantes de
las pruebas de compresion en caliente con relajacion de esfuerzos a 0.1 Def 1s™!.
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Figura 4. 41. Determinacion del retraso de la recristalizacion en probetas resultantes de
las pruebas de compresion en caliente con relajacion de esfuerzos a 0.2 Def 1s.
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Figura 4. 42. Determinacion del retraso de la recristalizacion en probetas resultantes de
las pruebas de compresion en caliente con relajacion de esfuerzos a 0.2 Def 1s™!.
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En la Figura 4.43 se muestra el esquema representativo de la precipitacion
intergranular preferencial, que coincide con el resultado del fenomeno del engrosamiento
del limite de grano austenitico deformado, en las cuatro condiciones de deformaciéon y
conforme disminuye la temperatura. Lo que apunta a la identificacién del mecanismo de
precipitacion inducida por deformacion que presenta el acero experimental durante el

proceso de laminacion en caliente.

-~

a) b)

Precipitacion casi continua de Formacion de microcavidades alrededor
M23C6 de las particulas

Figura 4. 43. Precipitacion de Nb (C, N) o M23C6 (carburo enriquecido de Cr, Mo, V)
[58,64,121,145,148].

En la Figura 4.44 se representa el efecto que genera la precipitacion intergranular
inducida durante la deformacion en caliente, retardando el mecanismo de recristalizacion

por la anulacion en la formacion de centros de nucleacion y crecimiento de grano.

Mecanismo de recristalizacion

|
R | - —
e ASLE ! P -l Bl e 001
i O g i At
s el o 53
(ML e ’ X | ~("’)(—(>}”" P ;’/7‘.
l \ SN X o G
|
|

M]Lr({ustrucltnl a Recuperacion .Parcllal 5 (lomp_lcta. '
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Mecanismo de precipitacion

Retraso en la recristalizacion

Figura 4. 44. Retraso de la recristalizacion efectos de la precipitacion inducida por
deformacion en el acero experimental [128,135,139].

A partir de este hallazgo, se sustenta la caracterizacion exhaustiva de la
microestructura para determinar el mecanismo de precipitaciéon que presenta el acero de

alta aleacion y resistencia.
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4.6 Analisis de la interaccion de los mecanismos de endurecimiento y
ablandamiento.

Para validar el comportamiento de la microestructura por efecto de la deformacion en
caliente y la interaccion que se presenta entre el ablandamiento y endurecimiento, se
obtuvieron las curvas de deformacion pico contra la velocidad de deformacion y
deformacion contra la constante de Zener, utilizando los valores mostrados en la Tabla

4.3 [138-145].

4.6.1 Determinacion del Ep / velocidad de deformacion (s-1).

En la Figura 4.45 se presenta la deformacion pico (£p) contra la velocidad de
deformacion en las dos condiciones experimentales. En ambas condiciones se puede
observar un comportamiento continuo con una tendencia creciente en todas las
temperaturas considerando que, si el comportamiento de las curvas es continuo, significa
que no se presenta la interaccion entre los dos mecanismos de endurecimiento y
ablandamiento. Experimentalmente se tiene la limitante de contar con solo dos
velocidades de deformacion que no permite la apreciacion del retraso de la recristalizacion
por efecto de la precipitacion inducida por deformacion, provocando que sea necesario la
aplicacion de mayor deformacion para promover la generaciéon de nucleacion y

crecimiento de grano.
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Figura 4. 45. Representacion grafica de la dependencia de la deformacion pico (€p) de
la velocidad de deformacion (s-1) en las diferentes temperaturas experimentales.
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4.6.2 Determinacion de Z: ép / Z.

Siguiendo con la comprobacion del retraso de la recristalizacion en la Figura 4.46, se
muestra la relacion de la velocidad de deformacion con respecto a los valores de Z desde

1150 °C a 850°C, de izquierda a derecha.

De esta grafica se puede respaldar el retraso de la recristalizacion por la dependencia
de &p con los valores de Z, en las que se puede observar que desde temperaturas altas los
valores de Ep se van incrementando con forme incrementa Z, lo que respalda que para
que se lleve a cabo un proceso de ablandamiento en la microestructura es necesario el
incremento de la deformacion [143, 145-148]. De esta forma se lograrian la formacion de
nuevos granos y el ablandamiento general de la microestructura. Este comportamiento
puede asociarse al efecto que generan los elementos microaleantes, y especificamente el
mecanismo de precipitacion localizado en los limites de grano, que promueve que, durante

el proceso de deformacion en caliente, la recristalizacion no progrese.

Ep

*(0.5s-1
=]s-1
—Logaritmica (0.5s-1)
0.1 Logaritmica (1s-1)
1E+12 1E+14 1E+16

Zener-Hollomon (Z2)

Figura 4. 46. Representacion grafica de la dependencia de la deformacion pico (Ep) del
parametro de Zener-Hollomon (Z) [143].

128




Precipitacion inducida Formacion de ferrita en

Microestructura inicial por deformacién zona de precipitacion

Y

Disminucion de temperatura durante la
deformacién en caliente

Figura 4. 47. Formacion de la ferrita en zona de precipitacion inducida por
deformacion con forme disminuye la temperatura [47,63,123].

Se puede apreciar que, a una temperatura de 850°C, se presenta una caida en los
valores de deformacion pico (€p), la cual puede asociarse a un ablandamiento. Este
mecanismo podria estarse debiendo a las zonas potenciales de precipitacion en los limites
de grano, que durante la deformacion promueven la nucleacion y formacion de ferrita
inducida por deformacidn en la zona de precipitacion y que se encuentra esquematizado

en la Figura 4.47.

4.7 Caracterizacion microestructural: Precipitacion.

En relacion con los hallazgos obtenidos de la caracterizacion por microscopia Optica,
para el entendimiento y determinacion del mecanismo de precipitacion del acero
experimental, se obtuvo el analisis microestructural de las muestras con compresion en
caliente con relajacion de esfuerzos por microscopia electronica de barrido. Anteriormente
se presentaron los resultados del andlisis de precipitacion en la matriz del acero de las
muestras con solo tratamiento térmico, los cuales no presentaron un comportamiento
contundente para determinar el mecanismo de endurecimiento en la matriz del acero. Por
lo que se continud la exploracidon, pero ahora con las muestras bajo la condicién de
deformacion. A continuacion, se presentan los barridos las zonas centrales de la muestra

y el desglose de los hallazgos microestructurales.
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4.7.1 Precipitacion: caracterizacion por microscopia electronica de barrido

(MEB).

De las muestras observadas por microscopia optica se obtuvieron las micrografias
exhibidas en las Figuras 4.39 a la 4.42 en las que se logré identificar un indicio de
formacion de precipitacion preferencialmente localizada en el limite de grano, y por lo
que se obtuvieron las imagenes de MEB mostradas en las Figuras mostradas a

continuacién [60, 66, 71, 87, 89].

En la Figura 4.48 se muestran las imagenes de MEB, a una condicion de deformacion
de 0.1 y de velocidad de deformacion de 0.5 s™!, en la que se puede observar que con forme
disminuye la temperatura se tiene la evidencia del revelado del limite de grano con posible
presencia de precipitacion. Hallazgo que fue obtenido en el anélisis microestructural por
microscopia Optica, solo a una temperatura de 850°C, evidenciando que el fenomeno de
engrosamiento de los limites de grano austenitico deformado comienza apareciendo desde
los 1150°C hasta los 850°C, y va evolucionando con forme disminuye la temperatura. En
las imagenes de MEB, se puede observar la mezcla de morfologias tipica de la martensita
y la bainita, resultado del enfriamiento a temple dado en cada una de las pruebas. En las
imagenes se identifica el limite de grano (LG), asi como también las zonas del limite en
las que se tiene la formacidn de cavidades por indicios de precipitacion (LG-P) [101, 103,
110, 111]. Obsérvese que para la condicién 2, de 0.1 de deformacién y 1s™! de velocidad
de deformacion, mostrada en la Figura 4.49, se exhibe la aparicion de cavidades dentro
del paquete original que corresponde al grano austenitico deformado. Este
comportamiento se puede atribuir a la respuesta de la microestructura por el incremento
de la velocidad de deformacion, y la generacion de paquetes de subestructuras dentro del
paquete original del grano austenitico deformado (LG-P-s) [87,88, 112-119]. Por lo que
la precipitacion inicial y preferencialmente localizada en los limites de grano, como se
expone en la condicion mostrada en la Figura 4.48, migran a las zonas de las
subestructuras por efectos de la deformacion, la velocidad de deformacion y las

condiciones de temperatura y tiempo, reconocidas como paquetes de subestructuras.
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Figura 4. 49. Imagenes de los limites de grano austenitico deformado revelado con
solucion de 4cido picrico y clorhidrico. A) SED, B) BEDS a 2000x, 0.1 Def 1s™..
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Figura 4. 50. Imagenes de los limites de grano austenitico deformado revelado con
solucién de 4cido picrico y clorhidrico. A) SED, B) BEDS a 2000x, 0.2 Def 0.5s7!.
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Figura 4. 51. Imégenes de los limites de grano austenitico deformado revelado con
solucion de 4cido picrico y clorhidrico. A) SED, B) BEDS a 2000x, 0.2 Def 1s7!.
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La precipitacion preferencialmente localizada dentro de los paquetes de
subestructura generados por la deformacion, como la exhibida en la Figura 4.49 inciso b)
de la condicion 0.1 de deformacion y 1 de velocidad de deformacion, se acomodan de tal
forma que podrian estar chocando unos con otros lo que propicia la formacién de
cavidades de mayor tamafio en los limites de los paquetes de subestructuras. Este
comportamiento esta exhibido en el esquema de la Figura 4.52, en el que se presenta la
evolucion del paquete original, que es el grano austenitico antes y después de la
deformacion (a). En el inciso b) se muestra el ejemplo de la formacion de los paquetes de
subestructura, marcados con las lineas rojas, y la locacion preferencial de la precipitacion
que se presenta inicialmente en el limite de grano, y evoluciona con forme progresa la
deformacion (c), hasta que terminan colisionando unos con otros formando cavidades de
mayor dimensidn, y que no son especificamente resultado de un nico precipitado. De la
que resalta la dependencia de la deformacion acumulada y la velocidad de deformacion
para que la precipitacion progrese durante el proceso de laminacion en caliente [85-88,

123].

c)

Limite de
a) grano Precipitacion en
original subestructura

Formacion de cavidades
por la aglomeracion de
precipitacion en
subestructuras

Precipitacion en limite
de grano original

Paquete original
austenitico antes de la b)
deformacion

Paquete austenitico
después de la deformacién

Paquetes de

Limitc de
subestructura

grano
original

Paquete
austenitico
original despugs
de la deformacion

Figura 4. 52. Esquema representativo de comportamiento de la microestructura bajo
una condicién de deformacion de 0.1 y 1 de velocidad de deformacion durante las
pruebas experimentales.
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En las iméagenes de la Figura 4.50, condicion de 0.2 de deformacion y 0.5 de
velocidad de deformacion, se repite el comportamiento de precipitacion en el limite de
grano original austenitico deformado, con una distribucion completamente homogénea y
consecutiva por todo el borde y que se identifica con las flechas rojas en cada una de las
imagenes. Esto anterior, se puede atribuir al incremento de la deformacion y la
precipitacion dinamica que provoca la aparicion de precipitados inducidos por
deformacion en los limites de grano. Con las fechas amarillas se identifican zonas de
posible precipitacion en la subestructura que propicia la aparicion de zonas de cavidades
por la descohesion de la microestructura por lo largo de toda la zona de alta energia. En
la Figura 4.51, se muestras las imagenes de la condiciéon de mayor deformacion y
velocidad de deformacion, en la que se identifica claramente el incremento de la

dimension de las cavidades formadas en el limite de grano, y mayormente distribuidas.

En la gréfica de la Figura 4.53 se presenta la recopilacion de tamafios de las
cavidades de la condicion de 0.2 de deformacion y 1 de velocidad de deformacion a

1100°C de temperatura.
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Figura 4. 53. Medicion del tamafio de las cavidades en el limite de grano de la muestra
a 1100°C bajo una condicion de deformacion de 0.2 y una velocidad de deformacion de
Is!.
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Se obtuvo la validacion del engrosamiento del limite de grano a una temperatura
de 850°C, en todas las condiciones experimentales [120,121]. En la Figura 4.54, se
muestra la evidencia de que con forme disminuye la temperatura progresa la descohesion
del material, el cual puede respaldarse con la discusion de la caracterizacion
microestructural por microscopio 0ptico, en el que se observa la formacion de una ferrita
alotromorfica por transformacion prematura y la aparicion de los precipitados en el limite
de grano [[124,125,127]. Adicionalmente, esta descohesion se puede presentar a partir de
la preparacion de la muestra, durante el proceso de pulido y el ataque con la solucion de
acido picrico y acido clorhidrico, lo cual evidencia ain mas el engrosamiento en las zonas
de alta energia. En la Figura 4.55 se presenta la micrografia de la deteccion del
engrosamiento de la microestructura deformada y que va a progresando con forme se
incrementan las condiciones experimentales. en la Figura 4.56 se muestran las imagenes
a 850°C, que es la menor temperatura, que respalda la formacion y locacion preferencial

y progresiva de los precipitados en el limite de grano.

Ciclo a 850°C
0.1Def 0.5s"!

Figura 4. 54. Engrosamiento de los limites de grano austenitico deformado a 850°C,
revelado con solucion de 4acido picrico y clorhidrico. a) SED, b) BEDS, 0.1 Def 0.5s!.
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Ciclo a 850°C

Figura 4. 55. Imagen de MO a 50X del engrosamiento de los limites de grano
austenitico deformado revelado con ataque quimico de acido picrico y clorhidrico de la
condicion 0.1def 0.5s7".

Ciclo a 850°C
0.2Def _1s'!

Figura 4. 56. Engrosamiento de los limites de grano austenitico deformado a 850°C,
revelado con solucion de 4cido picrico y clorhidrico. a) SED, b) BEDS, 0.2 Def 1s!.
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4.7.2 Precipitacion: caracterizacion por difraccion de electrones

retordispersados (EBSD).

La técnica de difraccion de electrones por retrodispersion, EBSD (Electron
backscatter diffraction), se incorpor6 como una herramienta complementaria por los

hallazgos exhibidos de la caracterizacion microestructural [179].

En la Figura 4.57 se muestra el resultado de generar un mapa de Figura de polos

inversos (IPF), en el que se identificaron zonas de precipitacion inducida por deformacion,

Color Coded Map Type: inverse Pole Figure [001)
Crystal diraction
Ferrte

Figura 4. 57. Mapa de IPF de la condicién de 0.1 de deformacién y 0.5s™! de velocidad

de deformacion a 1050°C en la zona del bode.

En la Figura 4.58 se presenta la magnificacion de la zona 1 del mapa de IPF, al que
adicionalmente se sumé el mapa de calidad de imagen para identificar los valores
caracteristicos que identifican a un defecto en el ordenamiento cristalino. En esta figura
se resaltan las zonas de potencial precipitacion a las que se le adiciono un color tipo gris
que identifica a los valores de calidad de imagen en la microestructura deformada, que

podrian ser indicativos de la precipitacion preferencialmente localizada.
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Color Coded - Inverse Pole Figure: (3 2 7] Niobium Carbide Orlentation: (65.5, 27.7, 215.5)
xy [microns): 22.06495 33160 CLODI8 Fit 21 VS 13173 Phase: Niobium Carbide

Figura 4. 58. Mapa de IPF + IQ de la microestructura deformada con compresion en

caliente con relajacion de esfuerzos a 1050°C.

En la Figura 4.59 se presenta el resultado obtenido del mapa de IPF y calidad de
imagen, en a), y el reindexado de las zonas potenciales de precipitacion con la herramienta
del OIM-ChiScan Points, inciso b) y c), de donde se detectaron los valores de 1Q que

corresponden a un carburo de Nb.

a)

1y
W e 5um

B\ 4 E——————
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ol Euler angles: (352.62, 124.71, 147.60)
N (hkl)[uvw]: (63 -100 -82)[-96 -49 -14]

X,y microns: 8.24,5.47

1Q: 2364.1 A

CI: 0.018 I
= Fit: 2.11

| VS: 13160

= Phase: Niobium Carbide

Color Coded Map: None

Gray Scale Map: 2364.07

Figura 4. 59. Determinacion de la precipitacion en el limite de la subestructura con el
ChiScan Pints.
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De los valores identificados en el andlisis de la Figura 4.59, se reconocieron los
valores de 1Q que distinguen al precipitado localizado preferentemente en los limites de

grano, por lo que se realizo el particionado de la data para valores de 1Q por debajo de

2500.

En la Figura 4. 60 se muestra el mapa de 1Q resultante de los valores del

particionado de los datos a Sum de magnificacion.
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5, Gray Scale Map Type:image Guality
. 1451.1...2499.95 (1451.1...2499.95)
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Color Coded Map Type: <none=

Boundaries: <none>

Figura 4. 60. Mapa de calidad de imagen de la particion de data a 2500 en la condicion
de 0.1 de 0.5 s-! en zona de borde.

Se obtuvo el mapa IPF con la reconstruccion cristalografica de las fases, que

muestra la densidad de planos (hkl) en las zonas magnificadas de la Figura 4.61.
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Figura 4. 61. Mapa IPF con la reconstruccion cristalogréfica de las fases, con la
densidad de planos (hkl) en las zonas de posible precipitacion.
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Los resultados de EBSD evidenciaron la precipitacion preferencialmente
localizada en la zona central de la muestra a 1 pm, asi como la densidad de planos (hkl)
que corresponden a la orientacion de cada una de las fases de acuerdo con el sistema
cristalino dado, mostrando la validacion de la localizacion de un carburo de niobio con
direccion cristalografia en [9 6 14], a partir del andlisis del ChiScan Pints. Para esclarecer
la localizacion del limite de grano, se realizd el analisis entre los granos vecinos para
diferenciar la rotacion de angulo entre limites de grano de alta y baja energia. En la Figura
4.62 se puede observar el andlisis complementario de la rotacion de éangulo, la
determinacion de las fases en la muestra y las zonas de calidad de indexado que evidencia
las zonas de difraccion. Por lo que se pudo identificar la precipitacion de NbC inducida
por deformacion localizada en los limites de la subestructura por los valores de rotacion

de baja energia que van de 0° a 15° [57, 58, 97, 148,179].

Color Coded Map Type: Phase
Total Partition

Phase Fraction Fraction
I Ferite 0.113  0.374
[ Niobium Carbide 0.100  0.332
[] Martensite 0.087  0.290
I Austenite 0.001  0.005

Boundaries: Rotation Angle
Min Max Fraction Number Length
0°  15° 0544 100123 2.31mm

Figura 4. 62. Determinacion de la precipitacion en el limite de la subestructura con el
ChiScan Points en la zona central de la condicion de 0.1 de 0.5 s-1 en zona del centro.
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En la Figura 4.63 se presenta los resultados que evidencian la precipitacion

inducida por deformacion preferencialmente localizada en los limites de grano de alta

energia, con una rotacion de angulo entre 15°y 62.7° [57, 58, 97, 148,179].

%! (Highlighted Points)/(Number of Good Points) = 0.000
o (Highlighted Points)/(Number of Partition Points) = 0.000

X .&z Gray Scale Map Type:Image Quality
u‘x.". 857.671...2499.99 (857.571...2499.99)

Color Coded Map Type: Phase

Total  Partition
Phase Fraction Fraction
I Ferrite 0113 0374

[ Niobium Carbide 0.100  0.332
[] Martenstte 0087 0290
W Austenite 0001 0005

Boundaries: Rotation Angle
Min Mex Fraction Number Length
15° 627° 0422 77593 1.79mm

Figura 4. 63. Identificacion de fases en el limite de la subestructura en la condicion de
0.1 de 0.5 s-1 en zona del centro de la muestra.

En el mapa de fases se puede observar que adicional a la localizacion del carburo
de niobio en el limite de grano, se identifica la localizacion de ferrita y martensita.
Recordemos que, en el analisis por dilatometria, para la evaluacion de la descomposicion
de la austenita en enfriamientos lentos, se detectd la formacion prematura de una fase por
encima de Ac;. Con el analisis microestructura se detectd el ensanchamiento de los limites
de grano conforme disminuia la temperatura, debido a que la precipitacion inducida por
deformacion promueve zonas de nucleacion en los limites de grano para la localizacion
de ferrita obtenida por deformacion. Por lo que la presencia de la ferrita en el limite de
grano coexistiendo en el limite de la subestructura valida todos los resultados de la
caracterizacion del acero experimental. La existencia de la martensita se puede atribuir al
efecto de la transformacion a enfriamientos acelerados que promovieron una

transformacion no difusiva en la microestructura. Por lo que se reconoce que la
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caracterizacion complementaria permite generar un amplio panorama del comportamiento

del acero experimental bajo las condiciones de deformacion en caliente.

4.7.3 Precipitacion: caracterizacion por microscopia de transmision (TEM).

Los resultados obtenidos de las laminillas de las condiciones establecidas en la Tabla

3.6 del Capitulo III, se muestran en las Figuras 4.64 a la 4. 74.

En la Figura 4.64 se presenta la imagen de microscopia electronica de transmision de
barrido (STEM, por sus siglas en inglés), que se obtuvo del barrido de punto a punto de la
condicién experimental 1, con el haz de electrones enfocado perpendicularmente en la
superficie de la muestra. La imagen se obtuvo a una magnificaciéon de 1 um en la que se
pudo identificar la precipitacion, preferencialmente localizada en la subestructura de la

microestructura deformada [116, 117,131,136-139].

Figura 4. 64. Precipitacion localizada en subestructura obtenida por STEM en campo
claro (BF, Bright Field) de la condicion experimental 1 a una magnificacion de
magnificacion de 1 pm.

En la Figura 4.65 se presentan imagenes de la condicion 1 en campo obscuro
(Dark-Field TEM) a 10 nandmetros (nm), en la que se pudo identificar la difraccioén del

principio del mecanismo de precipitacion localizada (D-P) en funcion de la deformacion
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que genera la segregacion hacia las zonas de la subestructura, y que de acuerdo con la
energia de activacion y la deformacion dada se generard la precipitacion [169, 170, 181,

182]].

Figura 4. 65. a) Identificacion de segregacion en imagen de campo obscuro (DF, Dark
Field) a 10nm de la condicion 1. b) Zona 1 magnificada a 5Snm. c¢) Zona 2 a Snm.

En la Figura 4.66 se presenta el desglose de imagenes de STEM a 100 nm en las
se puede observar la formacion de colonias de precipitados a lo largo del limite de la
subestructura. En la carnetizacion microestructural realizada con MEB se reconoci6 la
formacion de cavidades a lo largo del limite del grano austenitico deformado, que de
primera instancia se reconocieron como precipitados con tamano de 0.5 a 2.5 pum,
mostrado en la Figura 4.53 del apartado 4.7.1 Precipitacion: caracterizacion por

microscopia electronica de barrido (MEB).

En la Figura 4.66a) se evidencia la subestructura en la que se puede apreciar el
acomodo de precipitados en los limites de bajo angulo generada por la deformacion
(LBAs). En el inciso b), se presenta el ejemplo de una colonia de precipitados generando
una interfaz con respecto a la matriz. Esta formacion se puede atribuir a la nucleacion que
se genera en las zonas de precipitados en el limite de grano en donde coexiste la formacion

de ferrita obtenida por deformacion, que evidencia que es necesario la aplicacion de mayor
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deformacion para lograr la completa distribucion tanto en los limites de grano como en la
matriz, para lograr el refinamiento de grano y el endurecimiento por precipitacion [178-
182]. En el inciso c), se exhibe el resultado del acomodo de los precipitados en los limites
de grano que migran hacia la deformacion durante la formacion de nueva subestructura

durante el proceso de deformacion.

. , o,
Figura 4. 66. Imagen de STEM (BF, Bright Field) de la precipitacion en la
microestructura de la condicidn 2. a) Subestructura con precipitacion localizada. b)

Colonia de nano precipitados. c) Interfaz de la precipitacion en limite de subestructura y
matriz.

A partir del resultado de la Figura 4.66, se realiz6 el mapeo en las mismas zonas
con la modalidad de campo obscuro (DF) por transmision en las que se pudo identificar a
50 nm la morfologia que presentan los nano precipitados de alta resolucion. En la figura
4.67 a), se pudo medir la distancia interatomica que es igual a 0.642 Armstrong (4) a una
magnificacion de 20 nm. En el inciso b), se puede apreciar precipitados con poca calidad

de imagen que presentan un tamano de entre 5 a 10 nm [183, 184].

Figura 4. 67. Imagen de campo obscuro (DF) para la identificacion de precipitados de
alta resolucion inducidos por deformacion en la condicion 2.
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En la Figura 4.68 se presenta el analisis de la condicion 3 obtenido por STEMa una
magnificacion de 500nm, se puede apreciar la interfaz que genera la precipitacion
inducida por deformacion. En el inciso a) se presenta la identificacion de la precipitacion
preferencialmente localizada en el limite de grano y dentro de la matriz de la subestructura.
En el inciso b) y c) se tiene la evidencia de la subestructura en la que los precipitados se
encuentran generando una distribucion coherente con respecto a la matriz, generando un

patrén del tipo atigrado en la matriz del acero.

La distribucion y acomodo de la precipitacion se puede atribuir al incremento de
la deformacién en comparacion con las condiciones anteriores en las que la precipitacion
se quedaba completamente sobre el limite de la subestructura y en forma de colonias [170-
173]. En esta condicion de analisis se puede observar la interaccion de las dislocaciones
en la subestructura deformada y los precipitados inducidos por deformacion, en la que el
acomodo y dispersion son resultado del proceso termomecanico. En los incisos b) y c), se
exhibe la evidencia de la interaccion y la zona de dislocaciones que se identifican con las

zonas mas oscuras en la muestra, reconocidos como murallas de dislocaciones [].

Figura 4. 68. Imagen de STEM (BF) de la condicion 3. ¢) distribucion de la nano
precipitacion en la subestructura. b) Interfaz coherente con acomodo atigrado. ¢)
Acomodo lineal de la precipitacion en la matriz del acero.

En la Figura 4.69 se muestra la morfologia de un nano precipitado resultado del
analisis de la condicion 3 con la modalidad de campo obscuro a una magnificacion de 5
nm. La morfologia y el tamafio de un nano precipitado, a comparacion de la nano

precipitacion en la condicidon 2, exhiben un tamafio de entre 3 y 5 nm, y se encuentran
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distribuido en la matriz del acero, generando una interfaz del tipo planar (Figura 4.68c))
debido al efecto de la temperatura y al incremento de la deformacién que promueve la
nano precipitacion en la matriz del acero. En la Figura 4.69a), se exhibe la medicion del
ancho de las bandas que conforman Ia huella del nano precipitado, que coincide con el
radio covalente de los atomos que aproximadamente tienen un tamafno de 0.1433nm
4+0.01, que coincide con el radio covalente del Nb que se distingue por ser de 1.37 A. Esta
precipitacion es caracteristica de aceros de alta mciroaleacion que presentan elementos
como el Nb y Ti, que son elementos tipicos para precipitar a alta temperatura, los cuales
se alojan en la matriz del acero generando una interfaz relacionada a la deformacion y al
movimiento de las dislocaciones. El tamafio y la interfaz que presenten influenciara la

fuerza de fijacion de los limites de grano austenitico para promover el mecanismo de

endurecimiento a partir del refinamiento de grano [180-185].

Figura 4. 69. Imagen de campo obscuro (DF) de la condicion 3 a una magnificacion de
5 nm. a) Medicion del radio covalente atdmico que distingue al nano precipitado.

En la Figura 4.70 se presenta el resultado del incremento de la deformacion a una
temperatura de 1050 °C, que por el efecto de la deformacion se genera una interfaz de tipo
planar, con un acomodo coherente de los precipitados con respecto a la matriz. En la
imagen de STEM no se aprecia claramente la morfologia de la subestructura deformada,
pero se puede observar la migracion de la precipitacion del limite de grano, en la parte

inferior izquierda, hacia la matriz, los cuales son responsables del impacto en la resistencia

148




por la interfaz coherente, la morfologia esférica y el tamafio en el que se encuentran.
Siendo que a mayor deformacion la cinética de precipitacion promueve la fraccion

volumétrica, el tamafio y el como se encuentran en la matriz [186].

Figura 4. 70. Imagen de campo claro de la condicion 4 a 1um que representa la interfaz
de tipo planar extendida en la matriz del acero.

En la Figura 4.71 se aprecia el resultado del andlisis de la condicion 4 en modalidad
de campo obscuro, en la que se puede apreciar en el inciso a) la nano precipitacion
distribuida en el limite de la subestructura, en donde la morfologia y el tamafio coinciden
con los de la condicion 3, que van de 3 a 5 nandometros y con la prediccion obtenida con
la simulacién del tamafio, en funcion del tiempo y la temperatura, con el programa
computacional JMatPro. A diferencia de los nano precipitados de la condicion 3, la
medicion del radio atdmico es mayor al radio atdémico del Nb, mostrado en los incisos b)
y ¢). Esto se puede atribuir a la técnica y la precision de la medicion, asi como también
los diferentes elementos 7i, Nb, Cr'y Mo, que promueven la nucleacion y que constituyen
a los precipitados compuestos que fueron exhibidos el estudio por simulacion [170, 182,

185, 186].
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Figura 4. 71. Imagenes de campo obscuro (DF) de la condicién 4. a) Nano precipitados
de 3 a 5 nm en limite de subestructura. b) y ¢) Medicion del radio atémico en precipitado
de alta resolucion.

Para terminar con la validacion de la constitucion de la precipitacion inducida por
deformacion durante el proceso de laminacion en caliente del acero, se presentan los
resultados obtenidos del analisis por difraccion de electrones realizado con microscopia

de transmision.

En la Figura 4.72 se presenta la imagen de campo obscuro que exhibe las zonas
donde se realiz6 el analisis de difraccion de electrones. En la imagen se observala Z1, que
corresponde al limite de la subestructura generada por la deformacion, y Z2, que
corresponde a la zona donde se localizé la precipitacion con interfaz coherente inducida
por la deformacion en la condicion 2. Esta distincion de zonas se realizd para poder
identificar el orden atdmico que caracteriza a la matriz y al orden atomico que identifica

al precipitado y su constitucion [185, 187].
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Figura 4. 72. Imagen de campo obscuro de las zonas analizadas por difraccion de
electrones para determinar la constitucion de la precipitacion en la condicion 2.

La medicion de los angulos se realizd con el programa ImageJ, utilizando como

vector de dispersion del has de electrones difractado (G). el punto de origen 000.

La Figura 4.73 muestra los resultados del analisis del patron de difraccion de
electrones (SAED) de la zona 1 (Z1), exhibiendo puntos de difraccion definidos y
distribuidos simétricamente como una estructura cristalina orientada, considerando que el
acero tiene una estructura cubica BCC, y que el precipitado NbC est4 asociado a una
estructura cristalina FCC [43, 64, 123, 170]. Para el andlisis del patréon de difraccion de
electrones, la medicion se ejecutd desde el haz directo hasta cada uno de los puntos
vecinos, como se muestra en el inciso a). Se obtuvieron las mediciones mostradas en el
inciso b), las cuales corresponden a dyy; segun la relacion dy; = 1/R, donde R es la

distancia medida en nm™.
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La asignacion de los planos (kkl) se llevdo a cabo comparando los valores
experimentales con los valores tedricos reportados para una estructura cristalina tipica de
NbC, la cual se reconoce como FCC con un parametro de red a = 0.447 nm [105, 158,
159, 183, 184]. El inciso c) se presenta un modelo 3D que revela la simetria
correspondiente al arreglo atdmico de la celda unitaria de la estructura cristalina (FCC)
para NbC y su comparacion con los puntos del patron de difraccion. Las lineas punteadas
amarillas y verdes representan los bordes del fragmento de una celda unitaria
representativa de una estructura cristalina FCC extendida [185, 186], mientras que los

puntos rojos representan la disposicion de los &tomos de Nb y los azules los 4&tomos de C.

Z1 - Zona del limite de grano

1
Spot —(mm—-1) dy Exp (nm)
dpyg
1 4815 0.2077
2 5.001 0.2000
3 5.362 0.1865
4 487 0.2053
5 4.864 0.2056
6 5.242 0.1908 b
L ® Radio covalente:0.77 A
° » ® ®g.di0 covalenta: 1,37 (A)
®
o o e
Specimen[DIFF] n v Ordenamiento

[ ] 7] %
@ atdémico c)

Figura 4. 73. Patron de difraccion de la Z1 para identificacion de la matriz.

La Tabla 4.7 muestra una comparacién de los valores de dy;con los cuales se asocia el
plano candidato mediante la aproximacion del valor tedrico. También muestra que el
patron de difraccion presenta precipitados en el limite de grano asociados a la estructura
cristalina del NbC, coincidiendo con los planos (200) y (220), que presentan una estructura
tipo NaCl con un pardmetro de red entre 0.446 y 0.448 nm. Este parametro de red puede

variar segun la temperatura, el proceso y la composicion quimica [181-186].

Se identifico que las distancias experimentales estdn asociadas con planos que serian
prohibidos para una estructura cristalina FCC pura, como (210), (211) y (310), pero que

por comparacion son los que mas coinciden. Esto podria deberse a la presencia de 4tomos

152




en posiciones intersticiales que permiten la aparicion de reflexiones, asi como a la
participacion de Ti, generando Ti—NbC, que son los que presentan mayor coincidencia en

la comparacion de dyy; [159,160, 172, 182, 187].

Tabla 4.7. Comparacion experimental vs. tedrica para la identificacion de planos en

cada punto de Z1.

Punto L dhklex””ime"t“’ Ahkigeor; Plano candidato
dhkl experimental (nm) eorteo
1 4815 0.2077 0.2235 (200)
2 5.001 0.2000 0.2000 (210)
3 5.362 0.1865 0.1865 (211)
4 4.87 0.2053 0.2235 (200)
5 4.864 0.2056 0.2235 (200)
6 5.242 0.1908 0.1908 (310)

A partir de estas difracciones, fue posible reconocer que en el patron de difraccion existe
una diversidad de planos asignados, y esto puede deberse a que el eje de zona no esta
completamente alineado con una direccion de alta simetria. Adicionalmente, en la muestra
existe un efecto de deformacion, defectos que generan doble difraccion, la participacion
de otras fases secundarias o tensiones residuales que modifican el espacio interplanar. Para
verificar la asociacion de los planos para una estructura FCC, que corresponde al NbC, se
utilizo la tarjeta ICDD de NbC (PDF 65-8782), donde se reporta que para un NbC con una
estructura tipo NaCl y grupo espacial Fm-3m, se tienen los siguientes valores:

dlllf d200f d220f d311’ d222’ d400’ d331’ d420’ d422' d4-44-' d620' d6225 etc. [1 89'191]
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En la Figura 4.74a) se presenta el andlisis de la zona dos (Z2) que corresponde a
la zona donde se identifica la difraccion que indican la existencia de precipitacion. En la
que tomando como referencia la estructura cristalina de la matriz (b), se ejecutd la
identificacion del acomodo atomico de los a&tomos en el patron de difraccion, en la que se
reconocid que los atomos de Nb, forman una estructura cristalina cubica centrada en el
cuerpo (BCC) y los atomos restantes que interactian en el acomodo de la red del
precipitados, se identificaron como atomos de carbono que forman otra estructura BCC,
evidenciando que el patron de difraccion representa el acomodo atomico que caracteriza
a la estructura de un carburo de niobio (NbC) [177-180, 187, 188, 191-193]. Se puede
determinar la caracteristica atomica a partir de la comparacién del tamafio de radio
atomico que distinguen a los 4tomos de niobio y carbono que aparecen en los patrones de
difraccion. Los cuales estan evidenciados en el inciso ¢) y que corresponde a la medicion
de los atomos identificados en los precipitados de alta resolucion mostrados en la Figura

4.69.

7Z2—7Z7ona de limite de grano.

Spot dLm(nm —1) dpy Exp (nm)
1 14.915 0.06705
2 16.715 0.05983
3 6.278 0.15929
4 17.399 0.05747
5 16.194 0.06175
6 17.436 0.05735
7 5.867 0.17044 b)
8 16.562 0.06038

® Radio covalente:0.77 A
®Radio covalente: 1,37 (A)

o ® °
o ° k<3 °
Specimen [ DIFF ] B ! -., * -
) S 200KV 12 00% | 91231202 | g o 2 0 .
ENAREENMOLE . CRARY . . Ordenamiento o)
& P atomico
- ) ®
© &) - »
L J

Figura 4. 74. Identificacion de la constitucion del precipitado inducido por deformacion
con interfaz coherente con la matriz.
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4.8 Determinacion del mecanismo de precipitacion en un acero de alta aleacion y
resistencia.

A partir de los resultados obtenidos de la caracterizacion microestructural mediante
microscopia electronica de barrido (MEB), la identificacion de la precipitacion
preferencialmente localizada, la validacidon de dicha precipitacion en la subestructura de
la microestructura deformada por difraccion de electrones retrodispersados (EBSD), y el
andlisis de la interfaz entre los precipitados y la matriz en zonas de alta energia, se
determiné el mecanismo de precipitacion del acero experimental, caracteristico de una
composicion quimica con elementos en adicion como Ti, Nb, V, Cr, etc. y disefiado como

acero de alta resistencia.

En la Figura 4.75 se presenta el comportamiento del mecanismo de precipitacion
caracteristico del acero experimental API 5XL PSL2, basado en los resultados obtenidos

de la caracterizacién microestructural.

El mecanismo distintivo del acero experimental es la precipitacion en austenita con
una distribucidon localizada, que presenta una interfaz coherente con la matriz
[61,148,170,177,178, 182-188] La evidencia muestra que los precipitados se localizan en
los limites de grano debido a la deformacion inducida experimentalmente. La literatura
respalda que este fendémeno, caracterizado por una distribucion localizada, surge a partir
de la segregacion de atomos de carbono, nitrogeno y niobio. Estos elementos son los
principales responsables de formar compuestos complejos como carbonitruros de niobio

(Nb (C, N)) durante el proceso de laminacion en caliente.

La caracterizacion mediante MEB permitio observar la formacion de cavidades tipicas
de la descohesion en los limites de grano, causadas por la presencia de precipitados
inducidos por deformacion. acero. Se determind que el tamafio de las cavidades
observadas en las muestras caracterizadas por MEB no correspondia al tamafo tipico de
los nano-precipitados asociados con la composicion quimica del acero. En su lugar, se
identificaron colonias de precipitados con dimensiones entre 3 y 5 nanometros. Estas
colonias, debido a las condiciones experimentales de temperatura, deformacion y
velocidad de deformacion, presentaron una dispersion limitada en la matriz del acero. Esto

se evidencio debido a la fraccidon volumétrica de carbonitruros de niobio localizada en el
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limite de la subestructura, que corresponde a la suma de la fraccion volumétrica de atomos
de niobio, carbono y nitrogeno en la matriz y la fraccion volumétrica de este elemento que
después del proceso de deformacion comienzan a segregarse hacia el limite de la
subestructura, en donde ambas son dependientes de la deformacion y la velocidad de

deformacion aplicada al acero.

Se determin6 que la precipitacion inducida por deformacion de carburos de niobio,
localizada preferentemente en los limites de grano, son los responsables de provocar el
endurecimiento de la matriz del acero por que generan una interfaz coherente de tipo
planar, como se ilustra en la Figura 4.70. En el que se evidencia completamente la relacion

de la temperatura, deformacion y la velocidad de deformacion.

Subestructura previa a la

deformacion °
Matriz e °
T1 s Tsol 'Y 2 ° v
t,=0 . .
AtomosdeC,N,Nb ° . ®
° ° o 4 ° Matriz
° ° ° = I‘;iatziz ° -
Limite de subgranoe © o L - =
en austenita ° = e

Atomosde C,N,Nb ° 'Y

>t 2 o
segregacion °
Matriz
{ 2o s )
Proceso de _ _ ol )
deformacion - o e Nb (C, N)

Figura 4. 75. Determinacion del mecanismo de precipitacion del acero experimental a
partir de las pruebas experimentales y la caracterizacion microestructural (MEB, EBSD,
TEM).
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C apitulo V

Conclusiones

De acuerdo con los resultados experimentales y las simulaciones por software de la
composiciéon quimica, se concluye que el mecanismo de precipitacion del acero
experimental se encuentra bajo la influencia de la deformacion (), la velocidad de

deformacion (¢°) y la temperatura (T).

Se evidencio la precipitacion a alta temperatura y la constitucion de los compuestos que
se caracterizan por tener tamafios de entre 3 y 5 nandmetros con una localizacion
preferencial en el limite de grano por los resultados obtenidos por la simulacién por
software con JMatPro V14 y ThermoCalc. De esta manera, se permite conocer las fases
precipitantes a alta temperatura a partir de una composicioén quimica dada, los tamafios y
la localizacion de los precipitados en la zona austenitica. Asi como en la microestructura
comprender el comportamiento metalurgico del acero, identificando que el
endurecimiento por precipitacion inducida por deformacion ocurre inicamente cuando se
tiene el control de la temperatura (T), la de deformacion (€) y la velocidad de deformacion

(¢') durante el proceso termomecanico.

Se evidencid que, durante el incremento de la deformacién y la velocidad de deformacion
a temperaturas entre 1150°C y 1000°C, se presenta un mecanismo de precipitacion con
distribucion localizada preferencialmente en los limites de grano, promoviendo el control
de los granos austeniticos desde el inicio y con forme progresa la deformacion.
Culminando en un mecanismo de precipitacion con una interfaz coherente de tipo planar

que favorece al endurecimiento de la microestructura del acero.

Es necesario contemplar que el andlisis experimental se ejecutd sin deformacion
acumulada, lo que influyd en la localizaciéon y comportamiento de la precipitacion

inducida por deformacion que fue identificada por la microscopia de transmision.
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Recomendaciones

De los resultados obtenidos y las conclusiones planteada en los capitulos
anteriores, se exponen las siguientes recomendaciones para trabajos a futuro para

determinar el mecanismo de precipitacion durante el proceso de laminacion en caliente.

Realizar las simulaciones de precipitacion utilizando el programa computacional
ThermoCalc para el entendimiento y determinacion de la relacion de resultados para el

disefio y desarrollo de nuevos materiales.

Para evaluar el efecto del Nb en las temperaturas criticas de transformacion, en la
inhibicion de la recristalizacion y la formacion de precipitado, se propone realizar la
metodologia planteada para esta investigacion con al menos 3 diferentes concentraciones

en porcentaje de peso de Nb.

Para realizar la sinergia del comportamiento del acero con el acero obtenido del
proceso termomecanico se propone realizar pruebas experimentales de torsion en caliente,
que permitan conocer el comportamiento del acero con deformacion acumulada, para
determinar el efecto en la morfologia, tamafo e interfaz que presente la precipitacion
inducida por deformacion. Se propone la caracterizacion por microscopia de transmision
en laminillas con menor espesor para mejor la calidad y nitidez de las imagenes. Realizar
el analisis de TEM en mas zonas extendidas en la microestructura del acero, para

determinar el mecanismo de precipitacion inducido por deformacion.
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