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parte fundamental en la realización del presente proyecto, las cuales se quedarán en mi memoria
como una experiencia extraordinaria. Al Dr. Bernardo Fabián Campillo Illanes y al Dr. Carlos
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Lucio Vázquez Briseño y al M.C. Sergio Garćıa Galán por sus apreciables comentarios en la
finalización del presente trabajo.

A Miguel por su gran ayuda en la experimentación del proyecto aguantando el hambre hasta
terminar la laminación del d́ıa, a la Sra. Marcela Cortés, con quien estaré por siempre agradecido
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3.7.3. Microscoṕıa electrónica de barrido . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
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5.3. Contribución de los endurecimientos al ĺımite de fluencia . . . . . . . . . . . . . . 84

iv
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Caṕıtulo 1

Introducción

En la actualidad México cuenta con un red de distribución de cerca de 50,000km de acero
grado tubeŕıa API repartida a lo largo del páıs para el transporte de hidrocarburos ĺıquidos y
gaseosos, tales como: gas natural y gasolina entre otros productos derivados del petroleo [1]. En
la manufactura como producto terminado de este acero, las propiedades de tensión e impacto
son de gran importancia ya que para su uso a bajas temperaturas en algunos casos su exigencia
en rendimiento es elevada.

La placa, su principal presentación, es producida por medio de laminación en caliente y en-
friamiento controlado, procesamiento conocido como tratamiento termomecánico controlado,
siendo su principal forma de producción [2]. Este procedimiento a su vez, necesita un conoci-
miento pleno de todos los parámetros usados para su producción, es por eso que el presente
estudio se enfoca al análisis sobre las propiedades y su microestructura final en función de la
rapidez de deformación como parámetro principal de investigación.

Hasta ahora se ha estudiado por varios investigadores distintas rutas de procesamiento para
la obtención y optimización de las propiedades mecánicas de aceros grado API [2] [3] [4], con
especial atención a cada uno de los parámetros involucrados en el mismo, como son: el porcentaje
de deformación [5], temperatura inicial de enfriamiento [6],tasa de enfriamiento [7] [6], medio de
enfriamiento, temperatura de deformación del material [8], etc., pero hay muy pocos estudios
sobre efecto de la rapidez de deformación ε̇ en la microestructura y propiedades mecánicas
en procesos de laminación, siendo los estudios más cercanos sobre esta variable en ensayos de
torsión [9] [10] y compresión isotérmica [11]. Una de las referencias más importantes sobre la
influencia de ε̇, es la temperatura de inicio de precipitación “T0,05” hecha por B. Dutta y C. M.
Sellars [12] donde aparece en términos del parámetro de Zenner-Hollomon

El presente trabajo se desarrolla con el fin de modificar un parámetro en el proceso de lami-
nación del material, que es la rapidez de deformación y el posterior análisis de la influencia que
tiene la modificación del mismo, tanto en la microestructura como en las propiedades mecánicas.

Al término de la laminación controlada se observó la microestructura tanto de la matriz como
de part́ıculas de segundas fases generadas por la deformación del material, se verificaron las
propiedades mecánicas de tensión e impacto para después ajustarse a un modelo de contribución
del endurecimiento de cada mecanismo; por solución sólida y tamaño de grano, por dislocaciones
y por precipitación para su posible aplicación acorde a los requerimientos mı́nimos necesarios
de funcionamiento para aceros API.
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CAPÍTULO 1. INTRODUCCIÓN

RESUMEN

Se estudió y analizó el efecto de la rapidez de deformación ε̇ sobre la microestructura y
propiedades mecánicas de tensión e impacto de un acero microaleado grado tubeŕıa API X70
producido por Arcelor Mittal en Lázaro Cárdenas Michoacán para el transporte de gas amargo,
con un proceso de fusión en horno eléctrico de arco, tratamiento en horno olla, desgasificado en
vaćıo y por colada continua con una composición qúımica de 0.09% de C, 0.3% de Si, 1.65%
de Mn, 0.018% de P, 0.0024% de S, 0.1% de Cr, 0.1% de Ni, 0.05% de Mo, 0.018% de V,
0.1% de Cu, 0.029% de Al, 0.04% de Nb, 0.019% de Ti, 0.003% de N, todos son porcentajes
en peso. Su condición de entrega desde la planta fue en placas de 65 mm de espesor seccionadas
con oxicorte de las cuales se maquinaron y cepillaron varias probetas de 120 x 70 mm con 22
mm de espesor para la experimentación del presente trabajo.

Se prepararon varias probetas para la observación de la microestructura de colada en las
tres direcciones en microscopio óptico y microscopio electrónico de barrido. La preparación con-
sistió de desbaste con lijas 100 hasta 1500 y pulido con polvo de alúmina de 1 micra, para
después atacar con nital al 3%, y llevar a cabo la observación de la microestructura en di-
chos microscopios, distinguiendo fases de ferrita y perlita con algunos precipitados de TiN de
aproximadamente 3µm.

Posteriormente se realizó un estudio de crecimiento del tamaño de grano austeńıtico a varias
temperaturas de recalentamiento las cuales fueron de 1300, 1250, 1200, 1150, 1100, 1050 y 1000�
con una velocidad de calentamiento de 5�/s. y una permanencia de 25 minutos a la temperatura
de recalentamiento, para después templar las muestras a temperatura ambiente en agua. Para
facilitar la observación del grano primario durante el estudio metalográfico, se realizó un recocido
de 24 hrs. a 500� despues del temple de las muestras, para después ser desbastadas y pulidas
con el mismo procedimiento antes mencionado y, atacándolas con una solución especialmente
hecha para tal objetivo y compuesta de: ácido ṕıcrico, etanol, ácido clorh́ıdrico, y sulfonato
dodecilbenceno de sodio como agente tensoactivo para revelar la microestructura buscada de
grano austeńıtico.

Se realizó otro estudio previo a la laminación en caliente, que fue la determinación de la
temperatura de no recristalización TNR, el cual consistió de laminar en caliente varias probetas
con una deformación de ε = 0.1 en cada paso de deformación, a un ε̇ constante (en función de
la velocidad radial del rodillo y los espesores finales e iniciales de deformación) desde los 1200 �
hasta los 1000, 950 y 900� templandolas en agua hasta temperatura ambiente inmediatamente
despues del último paso de laminación para mantener la microestructura del grano austeńıtico
deformado y aśı determinar por microscoṕıa óptica la temperatura a la cual deja de recuperarse
el grano debida a la deformación, indicando el final de la recristalización.

Se utilizó una hoja de calculo openoffice para obtener los promedios y las desviaciones del
tamaño de grano de las fotos obtenidas con el microscopio óptico con más de 200 datos por
muestra. Se compararon los resultados obtenidos con un modelo propuesto por Sellars mostrando
una gran concordancia entre los resultados predichos y los experimentales.

Una vez determinados los parámetros de velocidad radial del rodillo de laminación y espesores
iniciales y finales a cada paso de deformación, se procedió con la laminación en caliente del
acero de manera controlada. La cual constó del calentamiento previo de las probetas a una
temperatura de 1250� a una velocidad de 5�/s. y una permanencia de 25 minutos en una
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atmósfera parcialmente oxidante, cumplido esto se laminaron las muestras del acero microaleado
en una laminadora fenn reversible de 0.136 m de diámetro y 25 toneladas de carga, variando la
rapidez de deformación desde ε̇ = 1s−1 hasta 7s−1, en función de la velocidad radial del rodillo
y la deformación ε en cada paso de laminación. La deformación de las probetas fue en dos
tiempos, la primera fue laminación gruesa, que es la deformación a temperatura superior a la de
formación de precipitados de Nb(CN), y la segunda fue la laminación fina, o sea, posterior a la
precipitación de dichas part́ıculas de segunda fase, pasando por una zona de recristalización y
no recristalización desde los 1200 � hasta los 844 � para un posterior enfriamiento controlado
de 12, 14 y 16�/s hasta los 600 � y un enfriamiento final al aire a temperatura ambiente.

Las pruebas se controlaron en todo momento con un termopar de Pt/Pt-13%Rh acoplado
a las muestras laminadas a la mitad de la pieza y un adquisidor de datos Steren MUL-600
con capacidad de registro a cada segundo. La microestructura resultante se observó en un
microscopio óptico Olympus y un microscopio electrónico de barrido Steroscan 440 encontrando
que está compuesta de ferrita baińıtica en su mayoŕıa y ferrita acicular en menor proporción,
mostrando un comportamiento muy similar al descrito por el diagrama CCT para el material
bajo estudio, además se midió el tamaño de grano resultante que fue de 7 y 5µm cuantificado
con un analizador de imagen para la determinación del tamaño de grano.

Se obtuvieron probetas del acero laminado para los ensayos de tensión e impacto de acuerdo
a la norma ASTM E8 y ASTM A370 respectivamente, reportando distintos valores debido a la
rapidez de deformación que recibieron las piezas. Se procedió al análisis y caracterización de la
microestructura con microscoṕıa electrónica de barrido de las muestras fracturadas, observando
la morfoloǵıa t́ıpica de fractura dúctil en los ensayos de tensión a temperatura ambiente, com-
probando la condición de iniciadores de grietas de los precipitados de TiN de 3µm de diámetro
formados durante la etapa de solidificación. En las fracturas frágiles de los ensayos de impacto,
se analizaron las unidades de fractura por clivaje que se muestran como unidades de ángulo
grande, demostrando la efectividad de la ferrita acicular como obstáculo para la propagación de
la grieta proporcionando valores de hasta 140 Joules de absorción en el impacto a -14� .

Por último, se prepararon varias muestras para la observación en el microscopio electrónico de
transmisión, dicha preparación constó de desbaste de un corte previo de la muestra a analizar
en lijas 320, 400 y 600, para después cortarse en discos de 3 mm de diámetro y electropulirse
con una solución al 5% en volumen de ácido perclórico en etanol a -15� en chorro a una carga
de 25 volts.

Se realizaron los análisis pertinentes para establecer el efecto de la rapidez de deformación
sobre la microestructura y propiedades mecánicas haciendo un balance de los efectos de endu-
recimiento sobre la resistencia a la tensión e impacto del material.
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Objetivo general

Evaluar el efecto de la rapidez de deformación en la laminación en caliente sobre las
propiedades mecánicas de tensión e impacto en un acero microaleado al Nb.

Objetivos particulares

Relacionar la microestructura a obtener con las propiedades mecánicas de tensión e im-
pacto de los materiales.

Relacionar la microestructura a obtener con las tasas de enfriamiento del tratamiento
termomecánico controlado.

Relacionar la microestructura a obtener con la variación de la rapidez de deformación en
la laminación en caliente.
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Caṕıtulo 2

Antecedentes

2.1. Microestructura

2.1.1. Diagrama Fe − Fe3C

El diagrama de equilibrio Hierro-Carbono, representa el inicio para cualquier estudio de la
constitución estructural de todos los hierros y aceros al carbono, dicho diagrama (figura 2.1),
contiene las caracteŕısticas básicas incluso para los aceros más complejos. Se debe señalar que el
diagrama de equilibrio real representa el equilibrio metaestable entre el hierro (Fe), y el carburo
de hierro (Fe3C), conocido como cementita.

La cementita es una fase metaestable, y su equilibrio real se encuentra entre el hierro y el
grafito. El grafito se presenta más fácilmente en los hierros, que son aleaciones con contenidos
de 2-4% en peso de carbono, mientras que es más dif́ıcil obtenerlo en aceros, que son aleaciones
con contenidos de hasta 2% en peso de carbono [13]. Como se puede observar en la figura 2.1,
el campo de Fe-γ (austenita) comparado con el de Fe-α (ferrita) muestra una mayor solubilidad
de carbono en Fe-γ, (con un máximo de 2 % a 1147 �) mientras que el campo de Fe-α (ferrita)
muestra una solubilidad de 0.02% en peso de carbono a 723 �, por lo tanto, el área restringida
de la región de Fe-α en el diagrama de equilibrio Fe − C, asocia al carbono encontrado en los
aceros en carburo de hierro en una u otra forma.

Existen varios puntos cŕıticos y temperaturas importantes en la figura 2.1, como: la tempe-
ratura A1 a la cual ocurre la reacción eutectoide (ĺınea P-S-K), y la temperatura A3; cuando
transforma el Fe-α a Fe-γ, que para el hierro puro ocurre a 910 � pero que disminuye con el
contenido de carbono (ĺınea G-S de la figura 2.1), entre otros puntos más.

La gran diferencia que existe de solubilidad del carbono entre el Fe-γ y Fe-α, lleva a la difusión
y expulsión de carbono como carburo de hierro hacia los ĺımites de fase γ. La transformación
γ → α ocurre por la reacción eutectoide, que tiene su temperatura y composición a 723 � y a
0.8% en peso de carbono respectivamente (figura 2.1), en donde dicha transformación produce
una estructura lamelar de ferrita con carburo de hierro mejor conocida como perlita.

En aceros con contenidos de carbono menores al 0.8% en peso, el producto de transformación
de la austenita es la ferrita proeutectoide y la perlita, desde los 910 hasta 723�, mientras que en
aceros con 0.8-2.0% en peso de carbono, el producto de transformación es cementita y perlita.
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Por lo tanto, las fases de ferrita, perlita y cementita, son los tres constituyentes microestruc-
turales principales de los aceros al carbono, tomando en cuenta que están sujetos a la rapidez
de enfriamiento para evitar la formación de fases metaestables. Por consiguiente, es importante
examinar la nucleación y crecimiento de éstas fases y determinar los factores que controlan su
morfoloǵıa [13].

Figura 2.1: Diagrama Fe−Fe3C con hasta 5% en peso de carbono. Se señalan
los porcentajes y temperaturas de los puntos de transformación y ĺımites de solu-
bilidad de las fases Feα, Feγ, Feδ y Fe3C (cementita).

2.1.2. Mecanismos de transformación

Una de las razones del porque existen una gran variedad de microestructuras en los aceros,
es debido a que la transición alotrópica del hierro para alcanzar el cambio de la estructura
cristalina, puede ocurrir de manera reconstructiva o de desplazamiento, figura 2.2.
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Figura 2.2: Fases generadas por la descomposición de austenita. El término “pa-
raequilibrio” se refiere al caso cuando el carbono particiona pero los átomos de
soluto no difunden.

En la transformación reconstructiva existe un reacomodo de los átomos en una nueva es-
tructura, donde el flujo de materia es suficiente para evitar cualquier componente de corte de
deformación, teniendo solamente efectos de cambio volumen. En la transformación de desplaza-
miento, la nueva estructura cristalina es deformada durante la transformación por la combinación
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de esfuerzos plásticos y elásticos alrededor de la matriz, en donde las fases crecen en forma de
placas delgadas para minimizar los esfuerzos. Por lo tanto, los átomos son desplazados a sus
nuevos sitios de manera coordinada, ya que no existe una difusión atómica plena en ésta trans-
formación, obligado a los átomos de soluto a formar parte de la fase producto por medio de un
“atrapamiento”[13].

2.1.3. Transformación Austenita-Ferrita

La transformación γ → α ocurre a 910� en hierro puro, pero en aleaciones Fe − C toma
lugar entre los 910 y 723�. Sin embargo, si enfriamos desde el rango austeńıtico a temperaturas
por debajo de la temperatura eutectoide, la ferrita puede ser formada a partir de los 600�.
La clasificación de morfoloǵıas de ferrita, que ocurren en la transformaciónγ → α se muestra a
continuación [13]:

1. Alotriomorfos. Un alotriomorfo tiene una forma que no refleja su simetŕıa cristalina interna,
esto se debe a que tiende a nuclear en las superficies de grano austeńıtico, lo que lo obliga
a estar en contacto con al menos dos de los granos de austenita, teniendo una orientación
al azar y coherente con alguno de los dos.

2. Placas o agujas de ferrita Widmanstatten. Estas placas crecen de manera definida a lo
largo de los planos de austenita y no crecen atravesando el ĺımite de grano austeńıtico.

3. Idiomorfos. Estos son cristales equiaxiales que nuclean dentro del grano austeńıtico, y se
forma sin el contacto de la superficie del grano austeńıtico

4. Placas intergranulares. Estas placas son similares a las que crecen de los ĺımites de grano,
con la diferencia de que nuclean completamente dentro del grano austeńıtico.

2.1.4. Transformación Austenita-Cementita

La clasificación de las morfoloǵıas de la cementita desarrollada progresivamente a baja tem-
peratura de transformación, aplica de igual manera que la ferrita. El desarrollo de los alotrio-
morfos en los ĺımites de grano es muy similar al de la ferrita, al igual que las placas de cementita
Widmanstatten.

2.1.5. Reacción Austenita-Perlita

La perlita es un constituyente microestructural de forma lamelar, compuesto de hierro y
carburo de hierro. Su reacción ocurre tanto por nucleación como por crecimiento. Nuclea en los
ĺımites de grano austeńıtico y en inclusiones, también puede nuclear con ferrita o cementita,
dependiendo si el acero es hipo o hiper-eutectoide.

En cuanto a la resistencia de la perlita, ésta incrementa con la disminución del espacio intre-
lamelar. A su vez, el espaciado interlamelar es inversamente proporcional al grado de subenfria-
miento, y se puede relacionar linealmente a la resistencia a la fluencia y la resistencia máxima
con el rećıproco de la ráız cuadrada del espaciado interlamelar o con el grado de subenfriamiento,
en aceros con un contenido superior al 3% en peso de carbono.

Sin embargo en acero con menos del 3% en peso de carbono, donde la perlita ocupa un
pequeño volumen en la microestructura, la resistencia a la fluencia no se afecta marcadamente
con la proporción del incremento de la perlita. Sin embargo, la resistencia a la tensión es sensible
al contenido de perlita, que se explica por el hecho de que hay una relación lineal entre el
endurecimiento por trabajado y el contenido de perlita, figura2.3 [14], que incrementa debido a
que la perlita endurece más rápido que la ferrita.
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Figura 2.3: Efecto del contenido de perlita en la resistencia a la deformación
para aceros al carbono con menos de 0.3% en peso.

Sin embargo, la perlita tiene un efecto adverso en la ductilidad y tenacidad de los aceros al
carbono. La temperatura de transición de impacto es elevada con el contenido de carbono. Su
parecencia en la microestructura promueve sitios de fácil nucleación para las grietas, particular-
mente en la interfase ferrita-cementita. Sin embargo, una grieta puede propagar solamente a una
pequeña distancia en la ferrita antes de encontrarse con otra placa de cementita, absorbiendo
enerǵıa durante la propagación. Por otro lado, la baja enerǵıa absorbida en ensayos de impacto
de estructuras perĺıticas, se basa en el hecho de que muchas grietas nuclean en las interfases
de perlita que, en conjunto con el trabajo mecánico, restringe la deformación plástica en los
alrededores de la grieta.

Los aceros con una estructura de ferrita y perlita cubren una gran proporción de los aceros
usados en la industria, los cuales incluyen una gran variedad de adiciones de elementos con
distintos fines, ya sea en la aceración o con propósitos de endurecimiento, un ejemplo es el
aluminio que sirve como refinador de grano y como desoxidante.

Este tipo de aceros dependen esencialmente de la presencia del C y Mn, donde el acero
contiene desde 0.05 hasta 1.0% en peso de C, y de 0.25 hasta 1.7% en peso de Mn. Es claro
que el C representa la manera mas barata de endurecer el acero sin embargo, su soldabilidad
se verá drásticamente reducida con contenidos del 0.2% en peso de carbono, manifestándose en
grietas en la zona soldada [13].

En los aceros microaleados, se presentan adiciones de otros elementos con efecto de refinación
de grano como el: Vanadio, Titanio y Niobio, en concentraciones que no exceden del 0.1% en
peso. Muchos de los aceros de este tipo son usados después de un proceso termomecánico, sin
necesidad de incrementar el contenido de carbono o manganeso, mejorando la soldabilidad y la
tenacidad.

Sin embargo, sus propiedades mecánicas no dependen solamente de la composición qúımica,
sino de otros factores como el acondicionamiento de la austenita, que depende de las técnicas
de laminación controlada como se verá en los siguientes apartados de éste trabajo[15].
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2.1.6. Reacción baińıtica

La bainita es una estructura de placas intermedias de ferrita con part́ıculas de cementita,
que se forma desde los 250 hasta los 400� como bainita inferior y de 400 a 550� como bainita
superior.

Bainita superior

La bainita superior se forma en dos etapas, la primera involucra la formación de ferrita
baińıtica que tiene una baja solubilidad de carbono (0.2 % en peso), que con el crecimiento
de la ferrita, se enriquece de carbono la austenita remanente, precipitando cementita desde la
austenita residual entre las unidades de ferrita.

Su nucleación ocurre a temperaturas entre los 400 y 550�, nucleando en placas de ferrita
en los ĺımites de grano austeńıtico, acompañado de un cambio en la región transformada por
deformaciones plásticas en la austenita adyacente, incrementando la densidad de dislocaciones e
influyendo en el crecimiento de la placa de ferrita, llegando a ser menor que el tamaño del grano
austeńıtico.

Este cambio de forma implica que el mecanismo de crecimiento de la ferrita baińıtica es
por desplazamiento, como se indica en la figura 2.4, y es la minimización de enerǵıa libre del
desplazamiento la que se asocia con el crecimiento de la bainita en forma de placas delgadas,
encontrando una relación en la orientación de la austenita con la bainita generada por el movi-
miento coordinado de los átomos.

Bainita inferior

La bainita inferior tiene una microestructura muy similar a la de la bainita superior, con la
diferencia de que presenta precipitados de cementita dentro de las placas de ferrita, producto
de una sobresaturación de ferrita, además de los que separan las placas de ferrita baińıtica por
enriquecimiento de carbono de la austenita presentes en la bainita superior.

Debido a que la cementita precipita dentro de la ferrita, la partición del carbono dentro de la
austenita residual es menor, precipitando part́ıculas de cementita más finas y obteniendo una
mayor resistencia mecánica.

Los aceros baińıticos deben tener un especial diseño de aleación, ya que deben de tener adicio-
nes de elementos de aleación que permitan una buena templabilidad como el Boro o el Molibdeno.
Algunos diseños de aleación están reducidos en el contenido de carbono para ser procesados con
un enfriamiento acelerado, y aśı obtener la microestructura baińıtica [13].
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Figura 2.4: Ilustración esquemática de los mecanismos de transformación recons-
tructiva y de desplazamiento. Las figuras de la derecha representan las muestras
transformadas con los dos tipos de átomos del cristal original.

2.1.7. Ferrita Acicular

La ferrita acicular es un arreglo caótico de placas nucleadas heterogéneamente sobre pequeñas
inclusiones no metálicas, con diferente dirección desde el punto de nucleación. Su arreglo desor-
denado desv́ıa la propagación de la grieta de fractura, obteniendo como resultado una elevada
tenacidad en los ensayos de impacto.

Mecanismo de transformación

Los mecanismos de transformación de la ferrita acicular y la bainita son similares, o sea, por
desplazamiento (figura2.4), pero son diferentes en microestructura ya que la bainita crece como
una serie de placas paralelas emanando desde la superficie del grano austeńıtico, mientras que
la ferrita acicular nuclea intergranularmente en sitios puntuales sin que pueda desarrollar un
arreglo paralelo.
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Las placas de ferrita acicular no pueden cruzar el grano γ, debido a que el movimiento coor-
dinado de átomos implicado por el cambio de forma, no puede mantenerse a lo largo de granos
con diferente orientación cristalográfica. Por lo tanto, la red de la ferrita acicular es generada
por la deformación de la austenita, incapacitando a los átomos de Fe y de soluto a la difusión
durante el curso de la transformación. Como consecuencia, no es extraño que las concentraciones
de elementos aleantes permanezcan sin cambio durante el crecimiento de la ferrita acicular [13].

Dentro de los aceros microaleados, la ferrita acicular tiene por objetivo el desarrollar una
estructura ferŕıtica acicular fina en lugar de la estructura común de ferrita poligonal. Esta
estructura se consigue durante el enfriamiento de estos aceros con suficiente templabilidad (por
adiciones de manganeso, molibdeno o boro).

La principal diferencia entre una estructura de ferrita acicular y una de ferrita poligonal,
es que la primera se caracteriza por una elevada densidad de dislocaciones, con granos finos y
elongados que no se exhiben en la ferrita poligonal. Su principal ventaja es la inusual combinación
de una eleva resistencia a la fluencia (415-690 MPa, o 60-100 ksi) con una alta tenacidad y buena
soldabilidad. Este tipo de aceros tiene mayor aplicación en tubeŕıas petroleras para climas del
ártico [15].

2.1.8. Efecto de los elementos aleantes

La mayoŕıa de los aceros microaleados no especifican las adiciones de microaleantes que nece-
sitan para alcanzar el nivel deseado de endurecimiento. Estos aceros en ocasiones se especifican
en términos de las propiedades mecánicas, dejando a discreción del proveedor las cantidades de
dichos elementos. Aśı, los efectos que tiene cada elemento sobre el acero vaŕıa, algunos incremen-
tan la resistencia a la corrosión, otros contribuyen al endurecimiento por solución sólida, otros
actúan por medio de un endurecimiento por precipitación mientras que otros más espećıficos,
refinan el grano austeńıtico por medio del tratamiento termomecánico.

Los elementos aleantes también se escogen de acuerdo a la influencia que ejercen sobre las
temperaturas de transformación de la austenita a ferrita y perlita, ya que a una baja temperatura
de transformación se genera un grano más fino el cual provee al material de un incremento en
la resistencia.

Carbono. El carbono es uno de los elementos más potentes para incrementar la resistencia,
también incrementa notoriamente el contenido de perlita, componente microestructural que es
poco efectivo en mejorar la resistencia a la fluencia. A esto hay que agregarle que disminuye
considerablemente la soldabilidad y la tenacidad al impacto del acero. En presencia de otros
elementos aleantes, el contenido máximo de carbono en aceros microaleados, procesados por
laminación, es del 0.2% en peso. Aceros con un contenido mayor tienden a formar una micro-
estructura compuesta de martensita y bainita. La mayoŕıa de los aceros microaleados tienen
contenidos de carbono de alrededor del 0.06% en peso, desarrollando resistencias a la fluencia
de 345MPa a 620MPa (50ksi a 90ksi).

Nitrógeno. Las adiciones de nitrógeno en aceros microaleados con vanadio se han vuelto
muy populares, ya que endurecen al material por precipitación, con el nitruro de vanadio, VN,
el cual actúa como refinador de grano por presentar una menor solubilidad en la austenita que
el carburo de vanadio, VC, [15]. También se ha demostrado que con el incremento de nitrógeno
en la composición qúımica aumenta la temperatura de crecimiento de grano TCG [16] debido a
la formación de precipitados muy estables. Manganeso. Cuando se encuentra en proporciones
del 1% en peso, es el principal elemento endurecedor en aceros estructurales al carbono de alta
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resistencia. Su función principal es el endurecimiento por solución sólida en la ferrita, y en los
aceros microaleados una de sus funciones principales es la de disminuir considerablemente la
temperatura de transformación austenita a ferrita [17] [18] aumentando la templabilidad a bajo
costo [19]. Además, el manganeso ayuda al endurecimiento por precipitación de los aceros al
vanadio [20] [21], y en menor proporción a los aceros al niobio.

Silicio. Una de las aplicaciones más importantes del silicio es como desoxidante en la etapa
de aceración. Su contenido es de hasta un 0.35% en peso en aceros que fueron completamente
desoxidados con Si. En aceros de baja aleación tiene un efecto de endurecimiento por solución
sólida, y en cantidades elevadas mejora la resistencia a elevadas temperaturas. Tiene un efecto
significativo en la resistencia a la fluencia por solución sólida, [22].

Cobre. Con un contenido de 0.20% en peso presenta resistencia a la corrosión atmosférica,
y su efecto se acentúa cuando existe una cantidad mayor al 0.05% en peso de fósforo. En
cantidades de 0.25 – 0.35% en peso incrementa la resistencia al agrietamiento inducido por el
hidrógeno en ambientes acuosos con ácido sulfh́ıdrico, H2S. En cantidades del 0.60% en peso,
el cobre precipita con la segunda fase Cu-ǫ, la cual endurece a la ferrita. Con contenidos del 1%
en peso, se incrementa la resistencia a la fluencia de 70MPa a 140MPa. Aceros con contenidos
mayores al 0.50% en peso de cobre, presentan una contracción en caliente, resultando en grietas
sobre la superficie desarrolladas durante la deformación en caliente, un control de oxidación en el
recalentamiento y la prevención de un sobrecalentamiento minimiza estas condiciones. La adición
de ńıquel en cantidades de al menos la mitad del contenido de cobre, ayuda a prevenir estos
agrietamientos [15]. Adiciones de 1.5% de Cu con 2% en peso de Mn disminuye la temperatura
de transformación de la austenita [17].

Fósforo. Es un efectivo endurecedor por solución sólida de la ferrita, también incrementa la
resistencia a la corrosión atmosférica pero disminuye la ductilidad. A bajos niveles, cerca del
0.05% en peso, puede causar fragilidad por segregación en el ĺımite de grano austeńıtico [8]. Su
contribución a la resistencia a la corrosión atmosférica se incrementa cuando se acompaña con
cantidades pequeñas de cobre [15]. Tiene una notable contribución en la templabilidad a bajos
contenidos en el acero.

Cromo. Se adiciona para incrementar la resistencia a la corrosión y oxidación, incrementa
la templabilidad y la resistencia a altas temperaturas. En ocasiones se adiciona junto con cobre
para incrementar la resistencia a la corrosión atmosférica, una vez expuesto a la atmósfera con
composiciones de 0.12% P, 0.85% y 0.40%Cu en peso, desarrolla una capa protectora de óxido
[19]. Es un fuerte generador de carburos formando carburos complejos de cromo hierro.

Nı́quel. Puede ser adicionado en cantidades de hasta un 1% en peso en aceros microaleados.
Incrementa moderadamente la resistencia de la ferrita por solución sólida y la resistencia a la
corrosión atmosférica, también, en combinación con el cobre y el fósforo incrementa la resistencia
a la corrosión en agua de mar. Es a menudo agregado en aceros con cobre para minimizar la
contracción en caliente [15] e incrementa la tenacidad en los aceros de matriz ferrita - perlita
[19].

Circonio. En los aceros microaleados, se agrega el circonio al acero en estado ĺıquido una vez
pasada la etapa de desoxidación, esto con el objeto de mejorar la morfoloǵıa de las inclusiones,
particularmente con las inclusiones de sulfuro, las cuales afectan la ductilidad de la pieza de
manera transversal.
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Boro. No tiene ningún efecto sobre la resistencia de aceros normales laminados en caliente
pero puede mejorar considerablemente la templabilidad para los productos de transformación
como la ferrita acicular en las placas laminadas de acero bajo carbono. Se obtiene un efecto más
completo de templabilidad cuando el acero está desoxidado con aluminio [19].

Molibdeno. Se usa para incrementar la templabilidad en los aceros microaleados y laminados
en caliente cuando se desean otros productos de transformación aparte de ferrita y perlita, como
por ejemplo, para la transformación a ferrita acicular. Con contenidos de 0.15% a 0.30% en
peso, incrementa la solubilidad del niobio en la austenita facilitando la precipitación del NbCN
en la ferrita. El molibdeno también ha mostrado el poder aglomerar los precipitados de NbCN
elevando la resistencia a la fluencia [15]. Tiene una fuerte tendencia a formar carburos, más
efectiva que el cromo o tungsteno contribuyendo al endurecimiento por precipitación. Eleva la
temperatura de crecimiento de grano austeńıtico y la resistencia a elevadas temperaturas [19].

Niobio. El niobio es un refinador de grano más efectivo que el vanadio, debido a que el
carburo de niobio es más estable en la austenita que el carburo de vanadio a las temperaturas
t́ıpicas de laminación. Por lo tanto, el efecto combinado del endurecimiento por precipitación y
el refinamiento de grano ferŕıtico hace al niobio un agente endurecedor más atractivo para su
uso. Cantidades pequeñas de entre 0.03% a 0.05% en peso, el niobio incrementa la resistencia a
la fluencia mediante la combinación del endurecimiento por precipitación y un refinamiento de
grano, figura 2.5 [15].

Figura 2.5: Efecto del tamaño del carburo de niobio en la resistencia a la fluen-
cia.

A más baja solubilidad del carburo de niobio en la austenita, se genera un precipitado más
estable, el cual anclará el ĺımite de grano austeńıtico, retardando el crecimiento de grano. Las
adiciones más comunes de niobio son de un 0.02 a un 0.04% en peso, que es aproximadamente
una tercera parte de las adiciones de vanadio.
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Aluminio. Es el desoxidante más usado y fue el primer elemento usado para controlar el
crecimiento de grano austeńıtico durante el recalentamiento por medio de una dispersión con
ox́ıgeno o nitrógeno como Al2O3 y AlN [19]. Su uso es muy limitado en los aceros microaleados
al Nb, alrededor del 0.03, ya que el objetivo de estos aceros es dejar la mayor cantidad posible
de nitrógeno para la precipitación del Nb(CN), contrario a la afinidad que presenta el Al por el
N.

Vanadio. Tiene una fuerte tendencia a formar precipitados, sólo después del niobio y titanio.
Incrementa la resistencia de los aceros HSLA mediante el endurecimiento por precipitación
en la ferrita y por el refinamiento del grano ferŕıtico, que depende de los parámetros de la
laminación. La precipitación del carbonitruro de vanadio en la ferrita puede desarrollar un
incremento significativo en la resistencia, que no solo depende del proceso de laminación sino
también de la composición qúımica. Un contenido de vanadio de 0.13% al 0.15% en peso con un
1% en peso de carbono o más, facilita el endurecimiento por precipitación. Eleva la temperatura
de crecimiento de grano austeńıtico TCG e incrementa la templabilidad [19].

Titanio. El titanio es único en su categoŕıa, ya que combina el efecto del endurecimiento por
precipitación, sólo por debajo del niobio [19], con el control de forma de las inclusiones, además
de que evita el crecimiento de grano de manera más efectiva que el vanadio [23] debido a que el
TiC presenta una menor solubilidad que el VC. Cantidades pequeñas de Ti, menores al 0.025%
en peso, son de gran ayuda limitando el crecimiento de grano austeńıtico, figura 2.6 [24].

Figura 2.6: Crecimiento del grano austeńıtico durante el recalentamiento y des-
pués de la laminación en caliente por un periodo de tiempo de 30 minutos. El
contenido de titanio es de 0.008 % a 0.022% en peso.

La versatilidad del titanio está limitada debido a los contenidos de ox́ıgeno, nitrógeno y
azufre, que afectan la contribución del titanio como carburo endurecedor. Tiene una contribución
considerable en la templabilidad cuando permanece en solución, pero ya que sólo una pequeña
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cantidad es soluble en presencia de las cantidades comunes de carbono, el efecto es casi nulo en
los aceros microaleados.

2.1.9. Mecanismos de endurecimiento.

La resistencia es una de las propiedades fundamentales de los aceros que se define como el
incremento de la resistencia con la deformación plástica. El endurecimiento de los aceros micro-
aleados involucra varios mecanismos, como son; tamaño de grano, endurecimiento por solución
sólida, endurecimiento por dislocaciones, endurecimiento por precipitación, y endurecimiento
por transformación. Según la siguiente ecuación [25]:

σys = σbase + σdis + σppt (2.1)

donde σys es la resistencia a la fluencia, σbase es la contribución a la resistencia por solución sólida
y tamaño de grano, σdis es el endurecimiento por deformación o aumento de dislocaciones y σppt

es el endurecimiento por precipitación. La contribución de estos mecanismos a la resistencia del
acero se discutirá de manera breve en los siguientes subtemas

Endurecimiento por solución sólida y tamaño de grano.

El endurecimiento por solución sólida es la interacción producida entre los defectos atómicos
dispersos en la red, en este caso átomos de soluto sustitucionales o intersticiales, y el movimiento
de las dislocaciones. Este endurecimiento de la red cristalina resulta de las atracciones o repulsio-
nes que sufren las dislocaciones con dichos átomos de soluto e impidiendo su movilidad a través
de distorsiones simétricas o asimétricas en la red [26]. La ecuación 2.2 relaciona la resistencia a
la fluencia en MPa del acero en términos del tamaño de grano y las adiciones de los elementos
aleantes desarrollada por P. Choquete [27]:

σbase = σ0 + (15,4 − 30C + 6,094/(0,8 + Mn))d
−

1

2

α (2.2)

σ0 = 63 + 23Mn + 53Si + 700P (2.3)

Donde el contenido de los elementos es en % en peso, dα está en mm como parte de la ecuación
Hall-Petch mostrada a continuación en donde el esfuerzo de cedencia incrementa en forma lineal
conforme disminuye la ráız cuadrada del tamaño de grano en un material policristalino [28] [29],
la figura 2.7 [30] muestra esta dependencia, aqúı el esfuerzo de fluencia del hierro se gráfica
contra el inverso de la ráız cuadrada del diámetro del tamaño de grano.

σ = σ0 + kd−1/2 (2.4)

Esta ecuación es la ecuación de Hall - Petch y aplica para cualquier caso en el que el metal
es subdividido en granos, y es obedecida por los metales bcc, fcc y hcp. Petch explicó esta
dependencia asumiendo que la dislocación en un principio está inmóvil hasta que un esfuerzo
aplicado alcanza el punto de cedencia donde comienza la deformación plástica en un sólo grano,
cuando esto ocurre, el ĺımite del grano que las anclaba empieza a ceder con el esfuerzo hasta que
el apilamiento produce una concentración de esfuerzos en el grano adyacente y, si es suficiente,
se empiezan a mover las dislocaciones del grano siguiente, propagando ésta concentración de un
grano a otro. Es por esto que en los metales de grano pequeño es necesario un mayor esfuerzo
para causar que el deslizamiento pase de un grano a otro que en un material de grano grueso.
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Figura 2.7: Dependencia del esfuerzo de fluencia en Tons/pulg2 y MN/m2

contra el inverso de la ráız cuadrada del tamaño de grano en mm−1/2 para aceros
recocidos (1), nitrurados (2), templados desde 650� (3), templados y revenidos a
150� por 1 hora (4), templados y revenidos por 100 horas a 200� (5), recocido
(6).

Endurecimiento por deformación o aumento de dislocaciones.

Este endurecimiento se genera a través de la deformación plástica aplicada al material en
algún proceso de manufactura, en donde dicha deformación tiene influencia de manera directa
sobre el movimiento o generación de las dislocaciones. Se obtiene endurecimiento porque unas
dislocaciones obstruyen el movimiento de otras dislocaciones a temperaturas por debajo de la
temperatura de recristalización. La ecuación de Keh [31] relaciona el incremento de la densi-
dad de dislocaciones durante el trabajado con el incremento del flujo de esfuerzos durante la
deformación plástica:

∆ρ = (
∆σ

0,2µb
)2 (2.5)

Sin embargo la forma más general de medir el incremento del endurecimiento por efecto de las
dislocaciones es por medio de la ecuación de Ahsby - Orowan (2.6):

σdis = (α)MGb
√

ρ (2.6)

En donde α es una constante de espaciamiento entre las dislocaciones, M es un promedio del
factor de Taylor, b es el vector de Burguers, G es el módulo de corte y ρ es la densidad de
dislocaciones.
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Endurecimiento por precipitación

El endurecimiento por precipitación se logra a través de un proceso de dispersión de part́ıculas
de segundas fases con el objetivo de obstaculizar el movimiento de las dislocaciones, el grado de
endurecimiento vaŕıa en función del sistema, del tamaño y fracción volumétrica del precipitado.
El mecanismo más aceptado es el de Ashby-Orowan [32] [33], ecuación (2.7):

σys(MPa) = (
0,538Gbf1/2

X
)(ln

X

2b
) (2.7)

para part́ıculas coherentes, semicoherentes e incoherentes, con sus respectivas complicaciones
donde G es el módulo de corte, b es el vector de Burguers en el plano de deslizamiento, X es el
diámetro real de las part́ıculas y f es la fracción volumétrica de las part́ıculas, que resulta de
un balance de fuerzas entre la part́ıcula y la dislocación, como se muestra en la figura 2.8 [34].

Figura 2.8: Balance de fuerzas de la part́ıcula y el movimiento de la dislocación.

Donde T es la ĺınea de tensión de la dislocación, y F es la resistencia que opone la part́ıcula.
Para una máxima resistencia, θ tiende a 90 grados, y la part́ıcula permanece sin deformación
figura 2.9a, en este caso la resistencia de dicha part́ıcula se vuelve irrelevante, convirtiéndose
el mecanismo solo dependiente del espaciado entre part́ıculas donde aplica la ecuación (2.7).
Pero si la part́ıcula es suave, ésta se cortará y la dislocación pasará a través de ella figura 2.9b
[35], en este caso se aplica otro sistema de ecuaciones, que está en función del deslizamiento
de dislocaciones sobre el precipitado, que a su vez estará en función de las estabilidades de los
precipitados, y que se mencionan en el siguiente apartado.

Figura 2.9: a)Part́ıcula dura que impide el movimiento de la dislocación, b)
Part́ıcula suave que se corta por la tensión ejercida de la dislocación.
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2.1.10. Solubilidad y precipitación de los elementos microaleantes.

Es sabido que elementos como el Ti y Nb, forman precipitados de segundas fases siendo
nitruros, carburos o carbonitruros. La estabilidad termodinámica de cada precipitado estará en
proporción al grado de sobresaturación que alcance en la matriz, ya sea austeńıtica o ferŕıtica,
según sea el caso. El producto de la solubilidad para compuestos simples como An Bm se deriva
de la enerǵıa libre de Gibbs, ∆GO:

∆GO = ∆HO − T∆SO = −RT lnk = −RT ln((an
Aam

B )/(aAnBm
)) (2.8)

donde A y B son las concentraciones de soluto (en fracción molar), y n y m son las fracciones
atómicas de A y B respectivamente del compuesto, T es la temperatura de equilibrio, ∆HO y
∆SO son la entalṕıa y entroṕıa de reacción respectivamente, k es la constante de equilibrio, ln
es el logaritmo natural, a es la actividad y R es la constante de los gases. Tomando a An Bm

como el estado estándar, la aAnBm
es igual a 1. Y para una solución diluida se puede aproximar

el valor de aA=[A] y aB=[B]. Sustituyendo y arreglando la ecuación anterior obtenemos:

log[A]n[B]m = (∆SO/R) − (∆HO/RT ) = p − q/T (2.9)

donde p y q son constantes. Reordenando obtenemos:

T = q/(p − log[A]n[B]m) (2.10)

La temperatura de equilibrio de los precipitados T , puede ser determinada y ha sido objeto de
múltiples estudios de precipitación de part́ıculas, dichas temperaturas de disolución de part́ıculas
se mencionan en los siguientes apartados y se ilustran en la figura 2.10 [34].

Figura 2.10: Comparación de los productos de solubilidad, carburos y nitruros de
microaleación, mostrando los nitruros una mayor estabilidad sobre los carburos
destacando la baja solubilidad del TiN aśı como la alta solubilidad del VC en la
austenita. También se muestra una menor solubilidad de los precipitados en la
ferrita que en la austenita a temperaturas del rango ferŕıtico.
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CAPÍTULO 2. ANTECEDENTES

Nitruro de Titanio

De todos los carburos y nitruros de microaleantes, el TiN es el más estable en la austenita
debido a su baja solubilidad. En contenidos convencionales de titanio(0.01 - 0.1% en peso), los
precipitados se encuentran en forma de cubos relativamente grandes(hasta 3 micras de diámetro),
que pueden ser observados en microscoṕıa óptica y que han precipitado en estado ĺıquido. De
acuerdo con Narita [36] el producto de solubilidad del TiN se describe por la siguiente ecuación:

log(%T i)(%N) = 3,9 − 15000/T (2.11)

Donde el % del elemento qúımico es la cantidad en peso y T es la temperatura en kelvin. Este
precipitado se caracteriza por ser el más estable en estado ĺıquido, ya que su temperatura de
precipitación para el acero bajo estudio en este trabajo es de 1568�.

Carburo de Titanio

Uno de los aspectos más delicados con la solubilidad del TiC es la presencia de nitrógeno
ya que el TiN es extremadamente estable y puede precipitar como este último. Estudios de su
solubilidad dentro de la austenita fueron llevados a cabo por Irvine [37] [38], en donde sugiere
una fórmula para la precipitación del compuesto y está dada por:

log(%T i)(%C) = 2,75 − 7000/T (2.12)

Donde el % del elemento qúımico es la cantidad en peso y T es la temperatura en kelvin. Que para
la composición qúımica del acero estudiado en el presente trabajo la temperatura de equilibrio
del compuesto es de 995�.

Carburo de Niobio

El NbC muestra una solubilidad mayor que la del NbN, pero entre los dos su solubilidad es
bastante amplia, lo que lleva a la formación del precipitado complejo Nb(CN) que se mencio-
nará más adelante. De acuerdo con Palmiere, [16] la precipitación del NbC está dada por:

log[Nb][C] = 2,06 − (6700/T ) (2.13)

Donde el % del elemento qúımico es la cantidad en peso y T es la temperatura en kelvin.
Resultando una temperatura de equilibrio para este precipitado de 1214� para el presente
acero.

Nitruro de Niobio

La solubilidad del NbN generalmente está basada en los cálculos termodinámicos por calores
de formación y de disolución de los elementos en la matriz de hierro, sin embargo ha habido
varios estudios enfocados al tema, dentro de ellos los reportados por Smith [39], que establece
una temperatura de precipitación del NbN en base a experimentos realizados en atmósferas
controladas de H2 − CH4, de acuerdo a la ecuación (2.14):

log[Nb][N ] = 4,04 − (10230/T ) (2.14)

Donde el % del elemento qúımico es la cantidad en peso y T es la temperatura en kelvin.
Obteniendo una temperatura de equilibrio de 1071� para este precipitado.
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Carbonitruro de Niobio

Los elementos de microaleación que generalmente contienen estos aceros, que son Nb, Ti,
V, reaccionan con el nitrógeno y carbono para generar nitruros y carburos respectivamente,
las solubilidades de los cuales se muestran en esta misma sección. Sin embargo, los carburos y
nitruros de este tipo muestran una extensa solubilidad entre ellos, ya que presentan una misma
estructura cristalina cúbica además de tener parámetros de red muy similares.

El parametro de red de estos carbonitruros en consecuencia está en función de la fracción de
carbono/nitrógeno, generándose un parámetro de red intermedio entre cada uno de los paráme-
tros promedio de los nitruros y carbonitruros [34][40]. La precipitación de estos carbonitruros
complejos a sido objeto de varios estudios, determinándose ecuaciones que indican el inicio de
precipitación [41][42], una de ellas es la ecuación (2.15) que indica una temperatura de precipi-
tación de 1100� para este acero.

log[Nb][C + (12/14)N ] = 3,97 − 8800/T (2.15)

Donde el % del elemento qúımico es la cantidad en peso y T es la temperatura en kelvin.
La estabilidad de dichos precipitados es alterada o no por el tratamiento termomecánico y sus
parámetros, ya que el acondicionamiento de la austenita con la temperatura de recalentamiento
y los niveles de deformación influencian el volumen y grado de dispersión, de éstos precipitados
de segundas fases.

Nitruro de Vanadio

Irvine [37] mostró que el producto de solubilidad en la austenita del VN incrementa ligera-
mente con el contenido de manganeso en el acero, de acuerdo a la ecuación (2.16):

log[V ][N ] = (3,40 + 0,12(%Mn))− 8330/T (2.16)

En donde N y V está en % en peso, T es la temperatura absoluta y el % es en peso de manganeso,
en donde para el acero bajo estudio indica una temperatura de equilibrio de 790�. Una segunda
caracteŕıstica de los resultados de Irvine fue la ausencia de cualquier efecto del carbono sobre la
solubilidad del producto, sugiriendo que el precipitado es solamente VN, en lugar que el complejo
de V(CN).

Carburo de Vanadio

El producto de solubilidad del carburo de vanadio en el acero es un poco más complejo,
debido a las diferencias evidentes en la estequiometŕıa [34], indicando un fórmula qúımica de
carburo de vanadio como V4C3. Sin embargo, no todos los investigadores han aceptado ésta
fórmula, encontrando suficiente evidencia para un asumir un compuesto de VC [36] según la
fórmula (2.17).

log[V ][C] = 6,72 − 9500/T (2.17)

En donde V y C está en % en peso y T es la temperatura absoluta. Una caracteŕıstica importante
del carburo de vanadio es que presenta una solubilidad considerablemente más elevada en la
austenita que cualquier otro carburo o nitruro de los elementos de microaleación, indicando
que a temperaturas bajas de austenitización (900�), estará completamente disuelto en aceros
microaleados con hasta 0.15% en peso de vanadio. Para el presente trabajo se consideró esta
fórmula, indicando una temperatura de equilibrio de precipitación de 726�.
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Precipitación de Molibdeno en Fe-C

El estudio de precipitación del carburo de molibdeno en aceros al carbono ha sido amplia-
mente estudiado, concluyendo que: en aleaciones con una cantidad superior al 3% en peso de
Mo, se observan finos precipitados de Mo2C después del temple [43]. Mientras que para aceros
microaleados, en donde el contenido de Mo no excede el 1%, es dif́ıcil observar los precipitados
de Molibdeno despues del tratamiento térmico de endurecimiento. Cuando los aceros sufren un
tratamiento térmico de envejecido, se pueden observar Mo2C en forma de agujas [44].

Se ha reportado que las fases que precipitan después del Mo2C son: M23C6 y MaCb, donde
M23C6 tiene una composición de Fe21Mo2C6 y precipita en ferrita o en ĺımites de grano γ[45],
y MaCb precipita con una composición de Fe2MoC y una estructura ortorrómbica [46]. Sin
embargo, el precipitado MaCb muestra una composición M6C de equilibrio, donde M es el
metal y C el carbono, con precipitados de Fe3Mo3C y Fe4Mo2C, precipitando en ĺımites de
grano. En aceros con contenidos de 0.10% en peso de C y 1.60% en peso de Mo, la temperatura
de equilibrio es de 600�[47].

Precipitación de Molibdeno en Fe-C-V

Se ha reportado que la secuencia de precipitación para un sistema Fe-C-Mo-V es [48]:

Fe3C → Fe3C + V4C3 → V4C3 + M6C → M6C (2.18)

Lo que indica que una precipitación isotérmica de Mo con M6C donde M seŕıa el Mo, tomaŕıa
lugar hasta después de la precipitación del V. La cementita, que es cinéticamente más favorable,
es uno de los carburos menos estables y en consecuencia, mientras comienza la precipitación
de carburos, éste empieza a disolver. La tabla 2.1 muestra la secuencia de precipitación en 3
sistemas diferentes, Fe-C-Mo, Fe-C-V, Fe-C-Mo-V.

Tabla 2.1: Secuencia de precipitación en 3 sistemas diferentes, Fe-C-Mo, Fe-C-V,
Fe-C-Mo-V

Sistema Precipitado
Fe3C
Mo2C

Fe-C-Mo Fe21Mo2C6(M23C6)
Fe2MoC(MaCb)

Fe4Mo2C − Fe3Mo3C
Fe3C

Fe-C-V Fe3C
V4C3

Fe-C-Mo-V V4C3

M6C

2.1.11. Fenómeno metalúrgico del tratamiento termomecánico

Acondicionamiento de la austenita. Parámetro Sv

El acondicionamiento de la austenita tiene el propósito de crear las condiciones necesarias
para obtener una estructura austeńıtica laminada apropiada para la nucleación de ferrita después
del enfriamiento, que requiere de una alta concentración de defectos cristalinos como sitios de
nucleación para los nuevos granos después de la transformación. Estos sitios son; ĺımites de grano
de austenita, ĺımites incoherentes de maclas y bandas de deformación [42]. La densidad de estos
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sitios por unidad de volumen se expresa como Sv y se define como el área total interfacial de los
ĺımites cuasiplanares por unidad de volumen y tiene las unidades de mm2/mm3. La influencia
de Sv en el tamaño de grano de la ferrita se muestra en la figura 2.11 [49].

Figura 2.11: Tamaño de grano producido por austenita recristalizada y no re-
cristalizada a varios valores de Sv.

Existen dos maneras de incrementar Sv. En la primera, la deformación ocurre a temperaturas
superiores a la de no recristalización TNR, que es la temperatura ĺımite en donde los granos ini-
ciales precalentados de austenita, se recristalizan con la deformación repetitiva en laminación en
caliente, en función de: la deformación, el contenido de Nb, el parámetro de Zenner-Hollomon,
temperatura de deformación, y diámetro inicial del grano austeńıtico, como se explica en la
sección 2.1.11, llevándose a cabo el refinamiento de grano. Este proceso, que involucra recris-
talización repetitiva aunado a un mecanismo de inhibición del crecimiento de grano se llama
recristalización de laminación controlada, este fenómeno se explicara en la siguiente sección. Es
por esto, que para que exista una mayor brecha de recristalización, el acero debe tener una
temperatura de recristalización baja y un pre-existente sistema de inhibición del crecimiento de
grano.

En la segunda, la deformación es por debajo de la TNR, y el grano permanece sin recristalizar
(recristalización estática, que también se explicará en el siguiente subtema) entre cada paso de
deformación, es por eso el cambio en la forma de los granos y las bandas de deformación. A este
proceso se le conoce como laminación convencional controlada. La figura 2.12 nos muestra las
diferencias entre los dos procesos [16].
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Figura 2.12: Representación esquemática de la microestructura austeńıtica de-
formada arriba y debajo de la temperatura de no-recristalización, y la correspon-
diente descripción de Sv, donde GB es la contribución de los ĺımites de grano,
DB es de las bandas de deformación, TB es de las maclas, y NPD los defectos
cuasiplanares.

Temperatura de precalentamiento

En el proceso termomecánico controlado, la temperatura de precalentamiento tiene una
gran influencia en la resistencia, tenacidad y microestructura del acero microaleado. Una baja
temperatura de precalentamiento da como resultado un grano austeńıtico fino, que a su vez refina
la microestructura mejorando la tenacidad del acero a bajas temperaturas. Además, la baja
temperatura de precalentamiento disminuye la cantidad de elementos microaleantes disueltos
en solución sólida dentro de la austenita, reduciendo la fracción de precipitados después del
enfriamiento, disminuyendo el endurecimiento por precipitación y la resistencia del acero.

Por el contrario, a una temperatura elevada de recalentamiento se corre el riesgo de crecer
de sobremanera el grano austeńıtico que repercutiŕıa en un bajo refinamiento de grano y por lo
tanto muy poca área de sitios de nucleación para la ferrita, es por esto la gran importancia que
tiene el conocimiento del comportamiento de algunos elementos que se oponen al engrosamiento
de la austenita durante el recalentamiento. [16].

Recristalización y crecimiento de grano

La recristalización y el crecimiento son dos procesos de restauración del material policristalino
en respuesta a una deformación sufrida durante cualquier proceso termomecánico, el primero
se refiere a la disminución de enerǵıa libre del sistema debido a la migración de las fronteras
de grano de ángulo grande, mientras que el segundo fenómeno responde al nuevo equilibrio
termodinámico resultado de la disminución de enerǵıa de superficie con el crecimiento de grano.
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La recristalización ha sido tema de amplia discusión y clasificada en función de las rutinas de
deformación, como recristalización dinámica y recristalización estática.

Por otro lado, algunos autores [16] establecen otra recristalización llamada recristalización
secundaria fuera del contexto de deformación, la cual está definida por la temperatura de creci-
miento de grano anormal, TCG, debida a disolución de precipitados presentes en la microestruc-
tura. En lo que al crecimiento de grano se refiere, éste está en función de la fuerza impulsora
con la que se recupera el grano del material policristalino, que en procesos de conformado se
refiere principalmente al porcentaje de deformación recibida en el material.

Restauración. La restauración es el proceso de recuperación microestructural (ya sea estática
o dinámicamente), que involucra una serie de mecanismos cinéticos que son: extinción de defectos
puntuales como vacancias y sitios intersticiales, extinción mutua de dislocaciones, organización
de dislocaciones para formar celdas y sub ĺımites, sin involucrar la migración de los ĺımites de
grano de ángulo grande reteniendo la estructura del cristal deformado [50].

El proceso de restauración depende de varios factores como son: nivel de deformación, compo-
sición qúımica y temperatura. La restauración es generalmente favorecida a bajas temperaturas
(0.4 a 0.5 la temperatura de fusión), mientras que la composición qúımica determina el grado
de restauración, por ejemplo en los metales con una elevada enerǵıa de apilamiento como el
Al y Feα, que presentan restauración dinámica, en donde aprovechan la facilidad del escala-
miento de las dislocaciones para aliviar la microestructura de esfuerzos aplicados sin presentar
recristalización [30].

Recristalización dinámica. La recristalización dinámica toma lugar con mayor facilidad
en los metales con baja enerǵıa de apilamiento, como el cobre o aceros austeńıticos, donde la
restauración dinámica es menor debido al escalamiento de las dislocaciones.

Figura 2.13: Relación entre el parámetro de Zenner-Hollomon y el rećıproco del
tamaño de grano γ recristalizado en un acero al niobio.
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Durante la recristalización dinámica los núcleos crecen de manera rápida al principio, sin
embargo, la deformación aplicada incrementa la densidad de dislocaciones dentro del grano,
disminuyendo la fuerza impulsora para la migración de la frontera y alcanzando un tamaño
ĺımite, para después comenzar un nuevo ciclo de nucleación.

La importancia de la recristalización se basa en el desarrollo de la estructura del material
durante el porceso termomecánico. Para el grano recristalizado dinámicamente, su fracción re-
cristalizada está en función del parámetro de Zenner-Hollomon Z que involucra la rapidez de

deformación ε̇, el cual se muestra en la figura 2.13 [51] [52].

Recristalización estática. La recristalización estática es un proceso que usualmente tiene
lugar en dos etapas, nucleación y crecimiento. Los núcleos son regiones de cristales casi perfectas,
capaces de crecer continuamente a expensas de la matriz deformada circundante. La fuerza
impulsora es la disminución de enerǵıa asociada a las dislocaciones. Si Gb2 es la enerǵıa de
una ĺınea de dislocación, G es igual al módulo de corte, b es el vector de Burguers. La fuerza
impulsora para la recristalización es:

ρ = Gb2(ρ − ρ1) (2.19)

Donde ρ es la densidad de dislocaciones del grano deformado y ρ1 es la densidad de dislocaciones
del grano recristalizado [53].

Recristalización anormal o secundaria. La recristalización secundaria está en función de
la temperatura de crecimiento de grano TCG definida como la temperatura a la cual comienza
un crecimiento anormal del grano o mejor dicho, en donde existe un equilibrio entre la fuerza
impulsora para el crecimiento del grano FCG contra una fuerza de anclado del movimiento del
subgrano Facl.

FCG ≈ Facl (2.20)

En donde FCG es inversamente proporcional al tamaño de grano [54], donde a su vez la fuerza
de anclado de las part́ıculas presentes, Facl, vaŕıa de manera inversa con el radio de la part́ıcula
[55], estableciendo que la fuerza de anclado está gobernada por la estabilidad termodinámica de
dichas part́ıculas de segundas fases y su tamaño en la austenita.

La importancia de la temperatura de crecimiento de grano TCG inicia desde el precalenta-
miento del acero, ya que la cantidad de elementos de microaleación disueltos en la austenita
influenciará en la fracción de precipitados de Nb(CN) que anclarán el crecimiento del grano,
determinando ésta temperatura [16] [56] [57].

Fin de recristalización TNR. La temperatura de no recristalización TNR es la temperatura
cŕıtica a la cual por encima de ésta la austenita deformada recristaliza por completo mientras
que por debajo sólo recristaliza de manera parcial o no recristaliza [58], y juega un papel muy
importante en el diseño del tratamiento termomecánico, ya que marca la pauta a la que la
austenita deja de recristalizar por completo, produciendo una microestructura de grano fino
por la reducción aplicada, generando una mejor relación de las propiedades de resistencia y
tenacidad [59].
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Figura 2.14: Efecto de los elementos microaleantes en la austenita sobre la tem-
peratura de recristalización.

El punto en el cual se detiene la recristalización es una función compleja que dependerá de la
composición qúımica en especial del Nb como agente refinador de grano, figura 2.14 [58] y de
la recristalización metadinámica que pueda efectuarse por almacenamiento de enerǵıa durante
la deformación. Barbosa [59] [60] obtuvo una ecuación por métodos matemáticos de regresión
para determinar la TNR en � , la cual se menciona a continuación:

TNR = 887 + 464(%C) + [6445(%Nb)–644(%Nb)
1

2 ]

+[1732(%V )–230(%V )1/2] + 890(%T i)

+363(%Al)–357(%Si) (2.21)

Donde el % del elemento qúımico es la cantidad en peso. Sin embargo, esta ecuación no toma
en cuenta la deformación que se le da al material durante el tratamiento termomecánico, que
influye de manera directa en la disminución de la TNR [61], por lo que se optó por el modelo
propuesto por Dutta y Sellars [12] con las ecuaciones (2.22)(2.23), con el objetivo de establecer
la TNR bajo las condiciones presentes de estudio, que se establece en una de sus aplicaciones,
como la intercepción de las curvas de tiempos de inicio de precipitación T0,05 y de recristalización
completa T0,95x [61].

t0,05 = 3x10−6[Nb−1](ε−1)(Z−0,5)(e270000/RT )(e2,5x1010/T 3(LnKs)
2

) (2.22)

t0,95x = 7,64(6,75x10−20)[d2
o](ε

−4)(e300000/RT )(e((2,75x105/T 3)−185)[Nb]) (2.23)

En donde el Nb está en % en peso, ε es la deformación, Z es el parámetro de Zenner-Hollomon,
d0 es el diámetro de grano primario antes de la deformación, Ks es la constante de solubilidad
de las part́ıculas principales encargadas del retardo de la recristalización y e es la base de los
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logaritmos naturales, R es la constante universal de los gases y es igual a 8.314 J/mol K, T es
la temperatura de deformación en kelvin. Z está dado por la siguiente ecuación:

Z = (ε̇)exp
Q

RT
(2.24)

Donde ε̇ es la rapidez de deformación, Q es la enerǵıa de activación para el la composición
qúımica del acero con valor de 299,223.82 Joules

mol [62], R es la constante universal de los gases
con un valor de 8.314 J/mol K y T la temperatura absoluta en el momento de la deformación.

Una de las fallas que tiene el presente modelo es que para valores de ε mayores al 0.3, la
predicción queda muy por encima de las observaciones [61], esto debido a que se desprecia el
refinamiento de grano a grandes deformaciones permitiendo y ayudando a la recristalización del
siguiente paso.

Tamaño de grano γ. A un mayor refinamiento del grano, cuando la deformación se realiza
a bajas temperaturas, la recuperación disminuye considerablemente y la densidad de dislocacio-
nes aumenta, necesitando una mayor enerǵıa para recristalizar los granos. El tamaño final del
grano recristalizado vaŕıa acorde a distintos parámetros del proceso, como son; tamaño inicial,
porcentaje de deformación y temperatura. Los factores para una refinación extensa del grano
pueden ser entre otros: una deformación elevada ε a bajas temperaturas que signifique una
posibilidad reducida para la recuperación y una elevada densidad de dislocaciones y limites de
grano y subgrano que permita la nucleación de nuevos granos recristalizados. Gladman y Towle
[51] [63] muestran que el tamaño del grano recristalizado puede ser expresado como:

drex = kε−0,5d0Z
−0,06 (2.25)

Donde drex es el tamaño del grano recristalizado, k es una constante, ε es la deformación, d0

es el diámetro inicial de grano y Z es el parámetro Zenner - Hollomon, incorporando el efecto
de la rapidez de deformación sobre el grano recristalizado. El TiN en los aceros microaleados
con Nb-Ti que no se disuelve durante el precalentamiento, provee de un anclaje a los ĺımites
de grano previniendo un crecimiento significativo de la austenita, siempre y cuando se trate
de precipitados pequeños menores a 100 µm. Aún aśı, existe un ligero crecimiento del grano
austeńıtico a costa de estos precipitados, lo que sugiere que el engrosamiento que sufren algunas
part́ıculas de TiN durante la etapa previa de recalentamiento tienen un efecto limitado en dicho
efecto de anclaje. Sin embargo, no es el caso para el Nb, que tiene un efecto considerable en la
retención y movilidad de la frontera granular en la recristalización. Incluso en ausencia de Ti,
o con un ineficiente anclado del TiN, el anclado por soluto del Nb previene un crecimiento del
grano austeńıtico a temperaturas por encima de la TNR.

Temperatura de transformación Ar3. De acuerdo a como se realice la laminación contro-
lada, la deformación se puede llevar a cabo en la zona de γ o en la zona bifásica de γ + α.
Entonces, para tener un adecuado control de la laminación, es necesario tener el conocimien-
to preciso sobre dicha temperatura. Por medio de las ecuaciones (2.26) (2.27) de Kunitake y
Miyoshi se pueden determinar estas temperaturas

Ar1 = 751 − 26,6(%C) + 17,6(%Si) − 11,1(%Mn) − 22,9(%Cu)

−23(%Ni) + 24,1(%Cr) + 22,5(%Mo) − 39,7(%V )

−5,7(%T i) + 233(%Nb)− 169(%Al)− 895(%B) (2.26)

Ar3 = 937 − 476(%C) + 56(%Si)− 19,7(%Mn) − 16,3(%Cu)

−26,6(%Ni) − 4,9(%Cr) + 38,1(%Mo) + 12,5(%V )

+136(%T i)− 19(%Nb) + 198(%Al) + 3315(%B) (2.27)
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Donde el % de los elementos está en peso. En los aceros laminados de forma controlada, la enerǵıa
almacenada durante la deformación en la zona de no recristalización acelera la transformación
γ → α, o sea, la transformación inducida por deformación actúa de tal manera que eleva la
temperatura de transformación [64] [51].

Tamaño de grano ferŕıtico. El tamaño de grano ferŕıtico resulta de la descomposición de la
austenita, grano que deja de crecer aproximadamente a los 700� según la ecuación (2.27). M.
Suehiro [65] muestra una expresión para determinar el tamaño de α en función de la temperatura
de inicio de transformación. Indicando en la ecuación 2.28, que la capacidad de maximizar el
efecto del refinamiento está en función del tamaño de grano austeńıtico primario al inicio del
enfriamiento acelerado.

dα ≈ (Fexp(B −
E

Ts
)

1

3 (2.28)

donde dα es el diámetro del grano ferŕıtico, Ts es la temperatura de transformación y está en
kelvin, F es la fracción ferŕıtica final, E es una constante, y B es una función del tamaño inicial
del grano de austenita [66].

Precipitación inducida por deformación en γ

En los aceros microaleados (Nb, Ti, V), se encuentran distintos carbonitruros precipitados,
las reacciones de precipitación de dichas part́ıculas (sección 2.1.10) indican que entre todas ellas
el TiN es el único precipitado estable a las temperaturas del acero ĺıquido y que no se disuelve
durante el recalentamiento, por lo tanto, la precipitación inducida por deformación se da en los
precipitados de Nb(CN) principalmente [42] [12] [67].

Como ya se mencionó antes, los requisitos para un acondicionamiento favorable de la austenita
son: una gran cantidad de defectos cristalinos que sirvan como sitos de nucleación para la ferrita,
junto con un sistema de part́ıculas precipitadas que impida o retarde el movimiento de los ĺımites
de grano y subgrano asociados a la recristalización estática y crecimiento de grano.

Figura 2.15: Influencia del nivel de deformación en la cinética de precipitación
del NbCN a 900� en un acero con 0.17%C-0.04%Nb-0.017%N en peso.
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Varios investigadores han encontrado que la precipitación en la austenita recristalizada es muy
poca [68] [69], o sea, la deformación por arriba de la temperatura de recristalización provee de
pocos sitios para la precipitación comparativamente con la deformación por debajo de la tempe-
ratura de deformación, sin embargo como se puede observar con la figura 2.15 la precipitación
es sumamente sensible al nivel de deformación [70].

Por otro lado, la interacción entre la precipitación de dichas part́ıculas con la recristalización
según el grado de deformación, se puede analizar con el modelo de C. M. Sellars [12] expuesto
en subtemas anteriores, en donde a deformaciones relativamente bajas, la enerǵıa acumulada no
supera a la fuerza impulsora para la precipitación, realizándose ésta en primer lugar. Sucediendo
lo contrario a deformaciones muy elevadas, encontrando que la recristalización se completa antes
que inicie la precipitación.

En cuanto a la cinética de precipitación, ésta se representa por una curva t́ıpica en forma
de “C” como se indica en la figura 2.16, en donde la nariz se encuentra entre los 900 y 950�
[69] [55] [71]. Como ya se mencionó, la cinética de precipitación en la austenita sin deformar es
relativamente lenta, y por lo tanto, cuando los aleantes de la austenita están en solución sólida,
la composición puede permanecer constante durante el enfriamiento posterior.

El trabajo mecánico puede acelerar de manera dramática la cinética de precipitación, dis-
minuyendo el tiempo de incubación en los últimos pasos de laminación dependiendo del grado
de reducción sobre la precipitación inducida por deformación en dislocaciones y ĺımites de sub-
grano [72], que de acuerdo con la teoŕıa, la nucleación de los precipitados ocurre de manera
heterogénea en dislocaciones y con un crecimiento debido a la difusión del elemento por la red
misma de dislocaciones [67].

Figura 2.16: Curva C de la precipitación del Nb(CN) en la austenita, donde
la nariz se encuentra entre los 900 y 950 � , donde se aprecia la diferencia
del tiempo de precipitación para un acero al 0.035 % en peso de Nb entre uno
deformado y uno sin deformar.
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2.2. Tratamiento termomecánico

El tratamiento termomecánico controlado nace de la laminación controlada, la cual se ha
usado desde hace ya varios años, y que es una generación nueva de laminación. El tratamiento
termomecánico controlado produce un acero con estructura de grano fino por medio de una
composición qúımica y un proceso de manufactura integrado desde un recalentamiento hasta
un enfriamiento posterior de laminación, aśı, se alcanzan propiedades mecánicas espećıficas
en determinado espesor de placa [73]. La figura 2.17 muestra el mecanismo general donde los
parámetros más importantes del proceso son: temperatura de recalentamiento, deformación en
zona de recristalización, deformación en zona de no-recristalización y enfriamiento acelerado
[51].

Figura 2.17: Esquema de las tres etapas del proceso de laminación controlada
con el cambio de la microestructura en función de la deformación.

De los cuales se establece que, la temperatura de recalentamiento no debe ser demasiado
elevada ni por tiempos muy prolongados para evitar un crecimiento desmedido del grano γ,
segundo, la deformación debe llevarse a cabo por debajo de la temperatura de no recristalización
TNR resultando en una austenita aplanada con una alta fracción volumétrica de ĺımite de grano γ
y un alto ı́ndice de sitios de nucleación para nuevos granos α, y tercero, el enfriamiento acelerado
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debe proporcionarse desde el último paso de deformación en zona bifásica α + γ hasta los 500�
contribuyendo al refinamiento del grano ferŕıtico. Un enfriamiento muy rápido llevaŕıa a la
formación de una estructura baińıtica o martenśıtica lo que disminuiŕıa de manera considerable
la tenacidad [74], la descripción de cada uno de los parámetros del tratamiento termomecánico
se discutirán en los siguientes subtemas.

2.2.1. Deformación en zona de recristalización

La laminación gruesa tiene lugar a temperaturas por arriba de la TR, y tiene por objetivo la
refinación del grano austeńıtico por medio de la recristalización en el acero con la deformación
aplicada, en el caso de la laminación controlada de los aceros microaleados, dicho refinamiento
es por medio de elementos microaleantes disueltos en la estructura austeńıtica a elevados por-
centajes de deformación [51]. El proceso de recristalización después de la nucleación de nuevos
granos consta de la migración de la frontera de recristalización hacia la matriz deformada a
la cual le procede un crecimiento de grano normal. El tamaño de grano recristalizado que se
obtiene para diferentes temperaturas y cantidades de deformación se muestra en la figura 2.18
[75].

Figura 2.18: Influencia del Nb en el tamaño de grano austeńıtico variando el
porcentaje de deformación a distintas temperaturas.

2.2.2. Deformación en zona de no recristalización

La laminación fina, se caracteriza por ser una deformación en la zona de no recristalización,
tanto de Fe-γ como de α − γ, y tiene por objetivo el reducir el tamaño de grano posterior
al de la laminación gruesa de una manera mecánica, o sea, en forma directa sin efectos de
recuperación del grano. En los aceros al carbono la recristalización es escasa a temperaturas
bajas en el área austeńıtica [76] [77], con la ayuda del Nb como retardador de la recristalización,
se logra un estado de no recristalización, figura 2.19 [78], para este efecto retardador el Nb
se debe mantener en solución sólida en la austenita antes de la deformación, de lo contrario
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permanecerá sin disolver, esto se logra con una elevada temperatura de precalentamiento que
de no ser aśı, la baja temperatura reducirá el efecto retardador del Nb [76].

Figura 2.19: Fracción recristalizada de la austenita en función del tiempo de
espera para aceros al carbono y al Niobio precalentados a 1250� y laminados en
caliente con un 30% de deformación.

Se han propuesto varios mecanismos para explicar el efecto retardador que tiene el niobio, uno
de ellos es un anclado del soluto, que indica la influencia principal del niobio como retardador
en función del tiempo prolongado de incubación que necesita para el inicio de recristalización.
Otro es por anclado de precipitados complejos finos de Nb(CN) que propone un retardo debido
a la precipitación fina y la relación no lineal entre el tiempo de recristalización y el reciproco de
la temperatura lo cual obedece a una precipitación[51], y por último, una combinación de los
dos mecanismos.

En la presente investigación se ha partido de la influencia del Nb como precipitado según el
modelo de Sellars [12], en donde los niveles de deformación alcanzados en la experimentación, no
son suficientes para superar el tiempo de incubación de los precipitados por la fuerza impulsora
de la recuperación del grano que proporciona la deformación, suponiendo aśı que la deformación
no suprime a la precipitación.

Bandas de deformación

Al continuar la deformación en zona de no recristalización, los granos de austenita se de-
forman a lo largo de su estructura generando sitios preferenciales para la nucleación de nuevos
granos de ferrita, estos sitios son llamados “bandas de deformación” como se mencionó en la
sección 2.2, las que generalmente existen en paquetes de ĺıneas paralelas creando un patrón de
distribución heterogénea [79].

En la figura 2.20(b) se puede ver que la densidad de la banda de deformación incrementa
muy poco antes del 30% de reducción, e incrementa rápidamente arriba de este porcentaje.
También se puede notar que con el incremento de la cantidad de reducción, el área del ĺımite
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de grano γ incrementa con la densidad de la banda de deformación, figura 2.20(a). Esto indica
que una refinación resultante del grano α es debido a la deformación sufrida en la zona de no
recristalización por la formación e incremento de dicha banda.

Figura 2.20: Variación en el ĺımite de grano austeńıtico y las bandas de defor-
mación en función de la reducción en la zona de no recristalización en un acero
con 0.03 % en peso de Nb.

2.2.3. Rapidez de deformación

Otro parámetro en el tratamiento termomecánico, y el objeto principal de estudio de la
presente investigación es la rapidez de deformación (ε̇), que está en unidades de s−1. La que
vaŕıa durante la deformación del material a su paso por el rodillo de laminación, como se muestra
en la figura 2.21, en donde θ que es el ángulo de contacto, presenta una mayor deformación y
de ah́ı un comportamiento a la baja, es decir, vaŕıa desde un valor máximo que se encuentra
inmediatamente a la entrada del rodillo, hasta un valor de cero para el ángulo de salida.
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Figura 2.21: Arriba, geometŕıa de deformación del material durante la lamina-
ción, donde θ0 es el ángulo inicial de deformación, h es el espesor y R es el radio
del rodillo. Abajo, variación y promedio en la rapidez de deformación durante la
laminación en caliente.

Para fines de calculo, el flujo de esfuerzos del material es común calcularlo por la rapidez de
deformación axial promedio [80], como lo muestra la ecuación 2.29:

ε̇ = −
2v√

3R∆h
ln

h0

hf
(2.29)

Donde v es la velocidad radial del rodillo de laminación, h0 es el espesor inicial del material, hf

es el espesor final y R es el radio del rodillo.

35
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2.2.4. Temperatura final de laminación

La temperatura final de laminación y la deformación en el último paso, son parámetros
importantes del proceso que afectan la resistencia y la tenacidad. Su efecto en la microestructura
y propiedades mecánicas en aceros microaleados con Ti-V-Nb, se muestra en la figura 2.22 [81]
donde TT representa la temperatura de transición dúctil-frágil.

Figura 2.22: Efecto de la temperatura en la deformación final de laminación en
la resistencia y temperatura de transición.

En la figura 2.22 el incremento de la resistencia se debe al tamaño pequeño de grano obtenido
con una temperatura final baja de laminación, que coincide con los reportes de una temperatura
baja en el rango austeńıtico produciendo una estructura aplanada, que es la red de granos
deformados que no se recuperan por dicha deformación por debajo de la temperatura de no
recristalización [82], y por ende un incremento en el área del ĺımite de grano γ que actúa como
sitio de nucleación para la ferrita, obteniendo aśı una resistencia alta y una temperatura de
transición baja en el ensayo de impacto en el material [4].

2.2.5. Enfriamiento acelerado

El enfriamiento acelerado inmediatamente después de la deformación tiene varios objetivos,
no debe de ser demasiado rápido para evitar la formación de productos microestructurales
baińıticos o martenśıticos que incrementen la rapidez de falla y su consecuente disminución de
tenacidad, tampoco debe de ser muy lento para evitar el envejecimiento o crecimiento excesivo de
precipitados que se vuelven indeseables para el deterioro de las propiedades mecánicas por causa
de precipitados incoherentes en la matriz [83]. De manera general, el enfriamiento acelerado se
emplea para retener la microestructura deformada de grano fino activando núcleos de ferrita
dentro del grano de austenita [74] y obtener la fase deseada. Es común en este tipo de aceros
con contenidos de carbono menores al 0.08% de carbono, promocionar la ferrita acicular, que
resulta en la favorable combinación de alta resistencia y una temperatura baja de transición de
impacto. Un aspecto importante a tener en cuenta en el enfriamiento acelerado es el grosor de
la pieza, ya que a enfriamientos muy rápidos se pueden generar productos de transformación
duros y frágiles, por lo que habŕıa dificultades en obtener una microestructura homogénea.
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El efecto de la tasa del enfriamiento acelerado y la temperatura final del enfriamiento acelerado
en la microestructura final, resistencia a la fluencia y tenacidad de un acero con Ti-V-Nb, después
de la recristalización en la laminación controlada se muestra en la figura 2.23 donde la resistencia
máxima y la resistencia a la fluencia incrementa conforme aumenta la rapidez de enfriamiento.
Se puede mostrar en la misma figura que la tenacidad al impacto del acero que recristalizó en
la laminación controlada y tuvo un enfriamiento acelerado, disminuye en general conforme la
rapidez del enfriamiento se eleva, esto se debe a la introducción de dislocaciones por efecto del
enfriado [84].

Figura 2.23: Efecto de la tasa de enfriamiento sobre la resistencia y tenacidad
del acero, en donde la resistencia se eleva por la evasión de fases como ferrita
poligonal que la disminuyen, entre otras. Y la disminución de la tenacidad como
producto de la formación de fases frágiles como la martensita.

Es de esperarse que esta variación de propiedades mecánicas está altamente relacionada con
la microestructura [4], que a su vez es producto del manejo de las variables del proceso de
conformado. Hou [85] muestra la relación del tamaño de grano con la rapidez de enfriamiento,
se observa que el grano α disminuye al incrementar la tasa de enfriamiento, llegando a un valor
mı́nimo de 10�/s. figura 2.24.

Figura 2.24: Relación del tamaño de grano variando la rapidez de enfriamiento,
se puede apreciar que a mayor rapidez de enfriamiento el tamaño de grano α
es menor, producto de la retención del grano refinado y deformado durante el
proceso termomecánico.
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2.3. Resistencia a la tensión

El ensayo de tensión es de gran utilidad para los aceros de tipo estructural, ya que es referente
de las propiedades mecánicas de resistencia a la fluencia, resistencia máxima y resistencia a la
fractura entre otras. La resistencia a la tensión se calcula dividiendo la carga máxima entre
la sección inicial de la pieza y se denomina tensión ingenieril, a su vez, la tensión real es el
resultado de dividir la carga entre la sección instantánea. La figura 2.25 muestra la diferencia
en el comportamiento de estas resistencias:

Figura 2.25: Curva t́ıpica esfuerzo-deformación obtenida en un ensayo e tensión,
en donde se muestra la diferencia de resistencia real y resistencia ingenieril, la
primera está en función del área transversal en cada momento de la deformación
y la segunda en función del área inicial de la probeta.

Donde las expresiones que definen al esfuerzo de tensión (σ) son:

σreal =
F

A
(2.30)

σingenieril =
F

Ao
(2.31)

Donde F es la carga, A es el área de la sección transversal instantánea y Ao es el área de la
sección transversal inicial. Y para la deformación ε:

ε =
∑ ∆l

l
= ln

l

lo
(2.32)

l es la longitud instantánea y lo la longitud inicial. Teniendo en cuenta que en la deformación
plástica se conserva el volumen, el producto de las áreas y longitudes es igual:

Al = Aolo (2.33)
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CAPÍTULO 2. ANTECEDENTES

Dando como resultado:

ε = ln
l

lo
= ln

Ao

A
(2.34)

2.4. Tenacidad

Debido a la importancia que representan las propiedades mecánicas en los aceros microalea-
dos para el transporte de gas y petroleo, es necesario hacer la medición de enerǵıa que el material
absorbe antes de fracturarse, es decir, se debe evaluar la tenacidad. En la actualidad se han pro-
puestos varios modelos que predicen esta propiedad donde la gran mayoŕıa parte tomando en
cuenta dos aspectos: que la tenacidad está altamente afectada por los fases microestructurales,
mientras que la temperatura de transición dúctil-frágil está relacionada con el tamaño efectivo
de grano [86].

En este tipo de aceros como ya se ha mencionado antes, la adición de elementos como el Ti, V
y Nb para la formación de precipitados durante el trabajado termomecánico y el posterior me-
canismo de anclado de ĺımites de grano para el refinamiento de grano, influye de manera directa
sobre la temperatura de transición dúctil-frágil, ya que esta propiedad se relaciona ampliamente
con el tamaño de grano según figura 2.26.

Figura 2.26: Disminución en la temperatura de transición en un acero bajo
carbono microaleado con 0.05 %Nb, 0.1%Ti, 0.1%V en peso.

Sin embargo, se debe destacar dentro de la tenacidad los tipos de fractura que ocasionan la
falla en el material, pudiendo ser de manera general: fractura frágil y fractura dúctil (las cuales
se comentarán en los siguientes subtemas), donde la primera es originada por el corrimiento de
falla repentino a través del material transgranular o intergranularmente, y la segunda es la que
se presenta después de una intensa deformación plástica con un propagación muy lenta.
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2.4.1. Fractura dúctil

Es la que resulta después de la aplicación de una carga mı́nima necesaria a un material
dúctil, o sea, la que permite un amplio flujo de deformación plástica. Si la carga es suficiente, la
fractura inicia en alguna grieta presente con un esfuerzo local σlocal mucho mayor que el aplicado
σ, actuando como un concentrador de esfuerzos según la siguiente ecuación:

σlocal = σ + σ(a/2r)−1/2 (2.35)

Donde a es la longitud de la grieta y r es el radio de la grieta. Entendiéndose que a una mayor
aproximación a la grieta del punto de aplicación del esfuerzo (σ) aplicado, mayor será el esfuerzo
local. Cuando el material contiene pequeñas inclusiones o part́ıculas, el flujo plástico toma lugar
alrededor de éstas part́ıculas, produciendo cavidades elongadas [87], y su efecto estará en función
de la fracción volumétrica de dichas part́ıculas según Ludwik-Hollomon [88].

2.4.2. Fractura frágil

La fractura frágil se asocia a la poca o casi nula deformación plástica del material y está con-
trolada por medio de la tenacidad. La fractura frágil puede ser de dos tipos, transgranular e
intergranular. En el primer tipo, las superficies planas de los granos se observan después de la
fractura, el segundo tipo aparece cuando el ĺımite del grano se debilita por la precipitación de
part́ıculas de segundas fases o por segregación de átomos de soluto, en los dos casos la iniciación
parte de una tensión principal más elevada que el valor cŕıtico del esfuerzo de fractura para
que la fractura puede ser iniciada localmente y propagarse de forma inestable, lo que se llama
fractura por clivaje.

Para esta fractura se debe considerar el estado de esfuerzos en la punta de la grieta y la
propagación inestable de la misma por la teoŕıa de Griffith, ecuación (2.36), la que indica que
las grietas se propagan fácilmente cuando la disminución en la enerǵıa de deformación elástica
es igual o mayor a la mı́nima necesaria para generar nuevas superficies de fractura.

σ = σc ≈ (
γ

a
)

1

2 (2.36)

Donde σ es el esfuerzo de propagación inestable de la grieta, γ es la enerǵıa superficial y 2a la
longitud de la grieta. La ecuación (2.36) establece que el esfuerzo requerido para propagar una
grieta inestable aumenta al disminuir el tamaño de la grieta [30].
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Caṕıtulo 3

Experimentación

3.1. Selección del material

El material con el que se desarrolló el presente proyecto es un acero comercial elaborado por
Arcelor Mittal en Lázaro Cárdenas. Cuya ruta de procesamiento del tubo grado API X70 para
mejorar la resistencia al gas amargo empieza por la alimentación del horno de arco eléctrico
con hierro esponja al 100% como carga. Despues de la carga de 220 tons. en el horno de arco
eléctrico, se adicionó 0.8 ton de coque, 12.5 ton de Ca(OH)2 y 4100m3 de O2. Al final de la
fusión se realizó un desescoriado y se vació el acero ĺıquido en el horno olla a una temperatura de
1680� con un contenido de ox́ıgeno entre 900 y 1100ppm. Inmediatamente se adicionó aluminio
en cono seguido de Ca(OH)2 y adiciones electroĺıticas de FeMn, FeNi. Después, el acero en el
horno olla es enviado al proceso de desgasificado para reducir el contenido de carbono a menos de
0.05% en peso y a un contenido de 2ppm de hidrógeno. Durante este proceso el vaćıo alcanzado
fue de 0.5 mm de Hg en 9 minutos.

Después, el acero ĺıquido fue agitado con gas argón con un flujo de 15m3/hr. por medio de
un tapón poroso. Durante el proceso de desgasificado en vaćıo se adicionó Al, FeSi y CaF2.
Por último la composición qúımica fue ajustada con la adición de FeSi, FeNb, FeTi y CaSi.
Durante este proceso el acero ĺıquido es agitado con gas argón en tres pasos. El primer paso es
con el objetivo de asegurar una disolución completa de las materias primas en el acero ĺıquido, el
segundo paso es con la intención de ajustar la temperatura para la adición de las ferroaleaciones
de Nb y Ti, y la tercera fue para promover la flotación de inclusiones.

Tabla 3.1: Composición qúımica del acero API X70 utilizado en la presente
investigación, desarrollado en la siderúrgica “Mittal Steel” en Lázaro Cárdenas
Michoacán, los porcentajes son en peso.

C Si Mn P S Cr Ni
0.09% 0.29% 1.65% 0.018% 0.024% 0.1% 0.1%

Mo V Cu Al Nb Ti Sn
0.05% 0.018% 0.1% 0.03% 0.04% 0.019% 0.01%

As Pb Sb Ca B H2 N2
0.006% 0.005% 0.01% 0.0025% 0.0005% 0.0005% 0.006%

La composición qúımica es determinada por medio de una muestra directa del baño metálico.
El contenido de N2 y de H2 se determinó en una máquina LECO T-436 y una LECO RH-402,
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respectivamente, el contenido de C y S se determinó en una máquina LECO CS-444 y el resto
de los elementos en un espectrómetro de masas. La composición qúımica del acero se reporta en
la tabla 3.1.

3.2. Caracterización de colada

Se caracterizó la estructura de colada con probetas de 2 x 2 x 2cm en las tres direcciones de
solidificación, se atacaron con nital al 3% usando microscoṕıa óptica para la identificación de las
fases presentes, microscoṕıa electrónica de barrido con microanálisis EDAX para la identificación
de precipitados, y microscoṕıa electrónica de transmisión para la identificación de los mismos
en la matriz del material.

3.3. Estudio de crecimiento de grano

Se realizó un estudio preliminar de temperatura de recristalización secundaria, para esto se
cortaron varias probetas de 2cm3 y se calentaron a 1000, 1050, 1100, 1150, 1200, 1250 y 1300�.
La razón por la que se escogió la temperatura más elevada de 1300� está dada en la tabla 3.2
en la que se muestran las temperaturas promedio de disolución de precipitados, arriba de éstas
existe una completa disolución de carburos, nitruros y carbonitruros de niobio en la austenita
según la composición qúımica del acero y de acuerdo a las ecuaciones presentadas en la sección
2.1.10. Se espera que a la temperatura de 1300� se asegure una completa disolución para los
precipitados en el acero, incluso para los de mayor estabilidad termodinámica. Esta temperatura
de precalentamiento de 1300� no incluye la intención de disolver los precipitados de TiN, ya que
presentan una temperatura de equilibrio superior a los 1556�, o sea, superior a la temperatura
de fusión del acero.

Tabla 3.2: Temperaturas de disolución de precipitados de Nb en� para el acero
bajo estudio de acuerdo a las ecuaciones presentadas en la sección 2.1.10.

NbC NbN NbCN VN VC
API X70 1215 1063 1105 790 726

La rapidez de calentamiento fue de 5◦C/min con una permanencia de 24 minutos a cada tem-
peratura de austenización para ser templadas posteriormente en agua a temperatura ambiente.
La concentración de Mn relativamente elevada del acero (1.65% en peso) permitió incrementar
la templabilidad y minimizar la formación de ferrita proeutectoide durante el templado [89][90],
esta condición microestructural permite tener una mayor exactitud en la medición del tamaño
de grano austeńıtico.

Se les aplicó un tratamiento térmico de revenido a 500� en una atmósfera parcialmente
oxidante como ayuda en la técnica óptica metalográfica por medio de la segregación del fósforo
hacia el ĺımite de grano austeńıtico [41][16], y ser revelado con una solución de alcohol et́ılico,
HCl, ácido ṕıcrico y sulfonato de sodio como agente de mojado calentando la solución a 80�
atacando las probetas de 60 a 90 segundos para después pulirlas, se realizaron varios ciclos de
atacado y pulido para obtener un buen resultado. Las observaciones se llevaron a cabo en un
microscopio óptico OLYMPUS para determinar tamaño de grano austeńıtico comparando las
imágenes obtenidas.
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3.4. Determinación y comprobación de la temperatura de

no recristalización

Se determinó la temperatura de no recristalización TNR con las ecuaciones (2.22)(2.23) pro-
puestas por Sellars [12], y se graficaron con el software Mathematica®. Se corroboró la mi-
croestructura con la observación metalográfica de muestras laminadas hasta antes y despues de
la TNR y templadas inmediatamente en agua. Los pasos de deformación fueron hasta antes y
después de la TNR según los cálculos por dichas ecuaciones. Para la observación metalográfica
se cortaron varias muestras del material de 2.5 x 3 x 10 cm, se calentaron a 1250 � con una
permanencia de 30 minutos para despues laminarlas según la rutina programada de laminación
con una rapidez ε̇ = 2 s−1 y una deformación ε = 0.1.

El procedimiento de preparación para el análisis de la microestructura fue igual al empleado
para el estudio de tamaño de grano austeńıtico, con la ayuda de un revenido de 24 horas a 500� para facilitar su observación en microscopio óptico una vez atacada la muestra.

3.5. Tratamiento termomecánico

El proceso de laminación controlada se realizó en una laminadora reversible Fenn con rodillos
de 136 mm de diámetro y 25 toneladas de carga figura 3.1, con una rapidez de deformación ε̇

entre 1 y 7s−1. Las muestras de acero fueron de 77 x 120 mm con 20 mm de espesor, alcanzando
una deformación total de 40%, nombradas por conveniencia para la presente investigación como
E1, E3 y E7 para las rapideces de deformación de ε̇ = 1, 3 y 7s−1 respectivamente.

Se recalentaron a 1250� a una velocidad de calentamiento de 5�/s en una atmósfera par-
cialmente oxidante, con un tiempo de permanencia de 25 minutos. Se uso un termopar de
Pt/Pt-13%Rh en cada espécimen para controlar la temperatura durante la operación de lami-
nación conectado a un miĺımetro MUL-600 con un software incluido como adquisidor de datos
con capacidad de lectura a cada segundo.

Figura 3.1: Izquierda, Laminadora Fenn reversible. Derecha, Fotograf́ıa de una
pieza deformada en caliente a la salida del tren de laminación.

La deformación se realizó en 4 pasos para las muestras según la figura 3.2, con un tiempo
de 10 segundos entre cada paso de laminación. Para mantener la ε̇ lo más constante en todo
momento, se consideró una pérdida promedio de 2 mm de material por cascarilla oxidada durante
el recalentamiento, y se calculó partiendo de éste grosor que originalmente era de 22 mm.
Inmediatamente después del último paso de deformación se enfriaron las muestras con agua en
spray en dos direcciones a una rapidez de 12 y 14 y 16�/s. hasta los 600� para posteriormente
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ser enfriadas al aire hasta temperatura ambiente. La microestuctura resultante se analizó por
microscoṕıa óptica, microscoṕıa electrónica de barrido, microscoṕıa electrónica de transmisión
y difracción de rayos X.

Figura 3.2: Diseño de la laminación controlada con una laminación gruesa desde
los 1250 � hasta los 1125� y una laminación fina desde los 1085 � hasta los
845 � y un enfriamiento acelerado inmediatamente después del último paso hasta
los 600 � para ser enfriadas al aire hasta temperatura ambiente.

3.6. Pruebas mecánicas

3.6.1. Ensayos de tensión

Las probetas de los ensayos de tensión fueron elaboradas de acuerdo a la especificación de
sub-tamaño según la norma ASTM E-8 y se realizaron en una maquina Instron 1125 con una
celda de carga de 10 toneladas a una velocidad de 5mm/s a temperatura ambiente. Las fracturas
resultantes se observaron en un microscopio electrónico de barrido stereoscan 440 operando a 15
kV de voltaje acelerado, con una interfaz de sistema analizador EDS (por sus siglas en Ingles;
energy dispersive x-ray spectrometer).

3.6.2. Ensayos de impacto

Las muestras para el ensayo de impacto “Charpy” se maquinaron de acuerdo a las dimen-
siones establecidas para espécimenes completos de 10 mm x 10 mm y 55 mm de longitud según
la norma ASTM A370. Los impactos de fractura se realizaron con una velocidad a la llegada
en el punto de impacto de 5m/s a una temperatura escogida de forma aleatoria con el requisito
de ser inferior a los 0� según la especificación de la norma API 5L ed. 41. 1995. Las fracturas
resultantes se analizaron de igual manera por microscoṕıa electrónica de barrido.
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3.7. Análisis microestructural

En el presente trabajo se utilizaron varios tipos de técnicas para el análisis de la estructura
metalográfica como son; microscoṕıa óptica, microscoṕıa electrónica de barrido, microscoṕıa
electrónica de transmisión, difracción de rayos X.

3.7.1. Microscoṕıa óptica

La preparación de las muestras para la metalograf́ıa óptica consistió de desbaste con lijas de
120, 220, 320, 400, 600 y 1200 para después pulir con alúmina de un tamaño de 1 µm de part́ıcula.
El ataque para revelar la microestructura ferŕıtica consistió en la inmersión de la muestra en
nital al 3% (ácido ńıtrico y etanol), con 10 a 15 segundos de permanencia. El tamaño de grano
fue medido utilizando un analizador de imágenes acoplado a un microscopio óptico Olympus.

Tamaño de grano

Las mediciones de grano de las muestras austenizadas y templadas junto con las muestras
laminadas fueron tomadas usando un analizador de imagen acoplado a un microscopio óptico.
Los granos fueron medidos manualmente a través de la pantalla obteniendo su distancia a lo
largo del eje X y eje Y de cada grano para ser promediada en una área de medición como se
indica en la figura 3.3. Después, el diámetro equivalente de cada grano se calculó con el promedio
de la distancia de los dos ejes. Debido a la magnificación de cada foto, se midieron 100 granos
por muestra aproximadamente. El promedio del diámetro de grano y la desviación estándar se
obtuvieron usando una hoja de calculo de Openoffice para cada muestra.

Figura 3.3: Ejemplo de medición de grano de la microestructura, midiendo en el
eje X y en el eje Y de cada grano para obtener un tamaño promedio equivalente.

3.7.2. Difracción de rayos X

La difracción de rayos X se llevó a cabo en difractómetros de rayos X D5000 SIEMENS
y D8-BRUKER con una radiación CuKα a 34kV y 20 mA con el objetivo de comprobar la
condición estructural de la fase presente.

3.7.3. Microscoṕıa electrónica de barrido

Se utilizó un microscopio electrónico de barrido stereoscan 440 para la caracterización y
microanálisis de la microestructura operando a 15kV de voltaje acelerado, con una interfaz de
sistema analizador EDS. El cual consiste en la ionización de los átomos con el haz de electrones,
emitiendo una enerǵıa de rayos X caracteŕıstica para cada átomo, produciendo un espectro que
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se gráfica en cuentas contra enerǵıa de rayos X. Las muestras caracterizadas con ésta técnica
fueron preparadas de igual manera que las analizadas en el microscopio óptico consistiendo
de un desbaste con lijas de la 120 hasta 1200, un pulido con polvos de alúmina de 1µm y un
microataque con nital al 3%.

3.7.4. Microscoṕıa electrónica de transmisión

Preparación de la muestra

La caracterización de precipitados, dislocaciones y estructura tanto de la matriz como de
las fases presentes, se realizó con la ayuda de la microscoṕıa electrónica de transmisión. Las
muestras se adelgazaron mecánicamente hasta 50µm y cortadas en pequeños discos de 3 mm
de diámetro para después ser electropulidas con un jet en dos direcciones en una solución de
ácido perclórico al 5 % y 95% de alcohol et́ılico a -20� con un voltaje de 25V. Las muestras
adelgazadas se observaron en un microscopio electrónico de transmisión JEOL 2100 en campo
claro obteniendo patrones de difracción de las áreas de interés.

Difracción de área seleccionada

La difracción de área seleccionada es una de las manera más comunes para identificar precipi-
tados, la cual consta como su nombre lo indica, de la selección de una área con una apertura para
obtener el patrón de difracción. La figura 3.4 muestra la relación de la geometŕıa de difracción
con sus parámetros los cuales se describen en la ecuación (3.1):

Rhkldhkl = Lλ (3.1)

donde Rhkl es la distancia entre el punto de transmisión y el punto de difracción del plano hkl,
dhkl es el espacio entre los planos hkl, L es la distancia de la cámara, y λ es la longitud de onda
dada por:

λ =
h

[2meeVac(1 + eVac

2meCl
)]0,5

(3.2)

donde Vac es el voltaje de aceleración, Cl es la velocidad de la luz en el vaćıo, h es la constante
de Planck, e es la carga del electrón, y me es la masa del electrón.

Figura 3.4: Diagrama de la geometŕıa de difracción en el microscopio electrónico
de transmisión, donde L es la longitud de cámara, Rhkl es la distancia entre el
punto de transmisión y el punto de difracción, y θ es el ángulo de Bragg.

46
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Resultados

4.1. Estructura de colada

La estructura de colada juega un papel importante en el procesamiento de cualquier acero,
ya que es indicativa de la estructura que partimos y que se va a desarrollar para obtener las
propiedades deseadas del material. La microestructura del material de entrada consistió prin-
cipalmente de una matriz ferŕıtica con zonas de perlita como lo indica la figura 4.1, que se
caracterizó en las tres direcciones.

Figura 4.1: Fotograf́ıas en microscopio óptico de la microestructura de colada
en espécimenes pulidos y atacados con nital al 3% a) Sobre el eje X a 500X
mostrando una composición de perlita en una matriz de ferrita, b) Sobre el eje Y
a 500x mostrando de igual manera una matriz ferŕıtica con zonas de perlita y, c)
Sobre el eje Z del material de entrada a 200x, apreciándose una matriz ferŕıtica
con perlita y agujas de ferrita Widmanstatten, estructura común en las piezas de
colada.
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Se procedió a caracterizar la microestructura de colada de las muestras con microscoṕıa
electrónica de barrido (MEB), donde nuevamente se muestra una matriz ferŕıtica (en oscuro) y
algunas zonas con perlita(ĺıneas blancas alternadas), ésta vez se reportan algunos precipitados
de hasta 3 micras de forma cuboide de TiN figura 4.2 que se formaron antes de la solidificación
debido a la temperatura de equilibrio elevada que presentan [36], se anexa el análisis por EDS
(por sus siglas en ingles Energy dispersive spectroscopy) comprobando la composición atómica
puntual de los mismos.

Figura 4.2: Izquierda; Fotograf́ıa a 5000X de la estructura de colada en micros-
copio electrónico de barrido mostrando perlita en una matriz ferŕıtica y algunos
precipitados de TiN embebidos en la matriz, estos precipitados son de aproxima-
damente de 3µm. Derecha; Análisis por EDS de la part́ıcula precipitada mostrando
una composición atómica del 53.34 % de N, 43.38% de Ti y 3.28 % de Nb.

Debido a que algunos de los elementos no logran coalescer o pasar a la escoria desde la etapa
de desoxidación, permanecen en el baño metálico durante el resto de la aceración, dando como
resultado inclusiones no metálicas segregadas en la microestructura del acero que incluso en las
operaciones de vaciado, se pueden incorporar al material por reoxidación [91]. En la figura 4.3 se
muestra la imagen de MEB y su respectivo microanálisis por EDS de la inclusión no metálicas
de silicio y alúmina.

Figura 4.3: Izquierda; Fotograf́ıa a 5000X de una inclusión no metálica de
SiO2 + NaO2 + Al2O3 en la matriz ferŕıtica de la estructura de colada generada
desde la etapa de desoxidación en la refinación del acero. Derecha; análisis EDS
de la inclusión mostrando una composición atómica del 16.35% de Si, 67.45%
de O, 8.11% de Al y 6.37%.
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Los precipitados antes mencionados de forma cúbica de TiN, se encontraron nuevamente por
medio de microscoṕıa electrónica de transmisión y se comprobó con un patrón de difracción,
como lo muestra la figura 4.4, fotograf́ıas en campo claro, mostrando una vez más su existencia
desde la estructura de colada.

Figura 4.4: Fotograf́ıas de campo claro por microscoṕıa electrónica de transmi-
sión de precipitados en forma cúbica probablemente de TiN de 50nm de longitud
en las estructuras de colada.
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4.2. Crecimiento de grano primario

La influencia de la temperatura de recalentamiento sobre la microestructura austeńıtica del
acero se puede observar en la figura 4.5, la que muestra la secuencia de crecimiento del tamaño
de grano sin evidencia alguna de ferrita proeutectoide.

Figura 4.5: Fotograf́ıas de las microestructuras mostrando el tamaño de grano
austeńıtico a: a) 1000 � con un tamaño de grano promedio de 17µm ± 7µm,
b) 1050� con 20µm ± 5µm de diámetro de grano austeńıtico, c) 1100� con
22µm ± 3µm de diámetro de grano austeńıtico, d) 1150� con 30µm ± 11µm de
diámetro de grano austeńıtico, e) 1200� con 79µm ± 33µm de diámetro de grano
austeńıtico, f) 1250� con 104µm ± 30µm de diámetro de grano austeńıtico, g)
1300� con 170µm ± 60µm de diámetro de grano austeńıtico.
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En general, el comportamiento del crecimiento de grano en función de la temperatura de
recalentamiento siempre es proporcional, sin embargo, los aceros microaleados presentan un
tipo de crecimiento secundario el cual está dado por la disolución de carburos presentes en el
material. Este crecimiento secundario ocurre cuando los granos de la martensita crecen sin algún
obstáculo de anclado como part́ıculas de segundas fases de Nb(CN). Algunos investigadores [34]
han estudiado las condiciones para este fenómeno, y establecen que la enerǵıa liberada por
unidad de desplazamiento del grano austeńıtico es igual a la enerǵıa liberada por ausencia de la
part́ıcula de anclaje.

Por lo tanto, a un mayor incremento de la temperatura de recalentamiento mayor será la
cantidad de elementos microaleantes que entren en solución sólida a la austenita, resultando en
la disminución de la fracción volumétrica de part́ıculas precipitadas que retarden el crecimiento
del grano. La figura 4.6 muestra que la temperatura de recristalización secundaria TCG se da a
1150� cercana a la temperatura de equilibrio para la formación de precipitados complejos de
Nb(CN) [42]. Esto establece que a una TCG mayor, mayor será la estabilidad de los precipitados
presentes en γ, estableciendo una TCG en función de los elementos clave para la precipitación.
Algunos estudios realizados [16] con contenidos de C, N y Nb muy similares al del acero bajo
estudio aqúı presente muestran una TCG dentro del mismo rango aqúı presentado.

Figura 4.6: Tamaño de grano austeńıtico en función de la temperatura de reca-
lentamiento con una relación de una hora por pulgada de espesor para el acero
microaleado bajo estudio.

Como complemento se registró la dureza de las microestructuras, siendo de: 70.9HRA a 1000�
68.4HRA a 1100� 67.1HRA a 1200� 59.8HRA a 1300� mostrando concordancia con datos
de dureza de austenita obtenidos en otros estudios.
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4.3. Determinación de TNR y acondicionamiento de γ

La influencia de los parámetros del tratamiento termomecánico sobre la microestructura
austeńıtica deformada del material, se ven reflejados en las figuras 4.8 y 4.9. La primera muestra
alcanzó 3 pasos de deformación antes de TNR, mientras que la segunda se deformó en 4 pasos,
con el último paso a una temperatura inferior a la TNR. Las microestructuras obtenidas son
muy diferentes, observando una red de grano austeńıtico recristalizada en la figura 4.8 y una
red de ĺımite de grano sin recristalizar según la figura 4.9.

Éstas figuras del grano recristalizado y no recristalizado, muestran una buena concordancia
con el modelo de predicción de TNR de Sellars [12] el cual, para las condiciones de ε̇ = 2, ε =
0.1 y con un contenido de 0.04% en peso de Nb establece una TNR = 980, según la figura 4.7.

Figura 4.7: Determinación de la TNR = 980� según el modelo de Sellars con

un ε̇ = 2, ε = 0.1 y con un contenido de 0.04% en peso de Nb. La imagen de la
derecha muestra un acercamiento de la figura de la izquierda.

El refinamiento del grano γ es parte esencial en la ruta para una microestructura óptima
con propiedades mecánicas deseables, por lo tanto, según mediciones del diámetro de grano
austeńıtico sobre fotograf́ıas similares a la que se muestra en la figura 4.8, de las probetas
deformadas hasta antes de la TNR predicha por Sellars [12], y siguiendo el modelo propuesto por
Palmiere en el art́ıculo publicado por DeArdo [42], figura 2.12, indica un total de área interfacial
por unidad de volumen Sv de 450 que de acuerdo con Cuddy [49], figura 2.11, anticipa un tamaño
de grano α de 5µm, quedando en buena aproximación con los datos de 5µm y 7µm en la tabla
4.3.

La temperatura ĺımite para la no recristalización, TNR, es clave para una amplia brecha de
refinamiento de grano, debido a que la etapa primera de deformación consta de la laminación
gruesa cuyo objetivo es el refinar el grano lo más posible para que una vez llegado el final de re-
cristalización nucleen nuevos granos de ferrita sobre una red austeńıtica lo menos amplia posible
y aśı, generar un grano ferŕıtico pequeño con un mejoramiento de las propiedades mecánicas.
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Figura 4.8: Fotograf́ıas de la muestra deformada con tres pasos de laminación

a un ε̇ = 2 y un ε = 0.1 en cada paso, el último paso de deformación se dio a
los 1000� para ser inmediatamente enfriada en agua a temperatura ambiente, se
observa una matriz de granos no uniformes parcialmente recristalizados con un
tamaño de grano γ = 62µm,±19µm, debido a que aún se encontraba en zona de
recristalización. Arriba, fotograf́ıa en microscopio óptico a 200X. Abajo, fotograf́ıa
por microscopio óptico de barrido.
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Figura 4.9: Fotograf́ıas de la muestra deformada con cuatro pasos de laminación

a un ε̇ = 2 y un ε = 0.1 en cada paso, el último paso de deformación se dio a
los 950� para ser inmediatamente enfriada en agua a temperatura ambiente, se
observa una red de granos γ deformados a lo largo de la dirección de laminación.
Arriba, fotograf́ıa en microscopio óptico. Abajo, fotograf́ıa con un microscopio
electrónico de barrido.
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4.4. Tratamiento termomecánico

4.4.1. Parámetros

Debido a que del procesamiento del material dependerán las propiedades mecánicas y mi-
croestructura de éste, es de vital importancia el determinar cuidadosamente los parámetros de
la laminación controlada, dichos parámetros de la laminación fueron: rapidez de deformación ε̇,
temperatura de deformación Tdef , deformación(ε), temperatura de recalentamiento, tempera-
tura inicial T0 y final de enfriamiento Tf , y rapidez de enfriamiento en � s−1, las figuras 4.10,
4.11 y 4.12 muestran los diagramas del tratamiento termomecánico experimental que fueron
resultado del proceso de laminación en caliente con enfriamiento controlado según se planeó en
la figura 3.2. La tabla 4.1 resume los datos de dichos diagramas:

Tabla 4.1: Parámetros de la laminación controlada de las muestras de 20mm de
espesor.

ε̇ = 1 ε̇ = 3 ε̇ = 7
1104� 1035� 953� 858� 1135� 1058� 865� 752� 1114� 1067� 1012� 957�

εtot = 0.4% εtot = 0.4% εtot = 0.4%
T0 = 777� Tf = 600� T0 = 750� Tf = 600� T0 = 800� Tf = 593�

12� /s. 15� /s. 16� /s.

Figura 4.10: Diagrama experimental de laminación Muestras E1, con las tem-
peraturas de deformación antes y después de la temperatura TNR de 1104, 1035,
953 y 858� con una rapidez de enfriamiento de 12�/s hasta 600�
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Figura 4.11: Diagrama experimental de laminación Muestras E3, con las tem-
peraturas de deformación antes y después de la temperatura TNR de 1135, 1058,
865 y 752� con una rapidez de enfriamiento de 14�/s hasta 600�

Figura 4.12: Diagrama experimental de laminación Muestras E7, con las tem-
peraturas de deformación antes y después de la temperatura TNR de 1114, 1067,
1012 y 957� con una rapidez de enfriamiento de 16�/s hasta 600�
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Ya que en el equipo de laminación (Fenn reversible), sólo pueden controlarse de manera precisa
reducciones de hasta 0.25mm, los pasos de laminación tuvieron que modificarse para un mejor
manejo en cada prueba experimental, aún aśı, el margen de error para cada paso fue de 3.5%,
5.1%, 9.6% y 12.7% con un 0 % de error acumulativo, ver figura 4.13.

Figura 4.13: Porcentaje de error en cada paso de deformación por manejo del
equipo de laminación.

Esto repercutió en una modificación del ε̇, sin embargo la variación fue mı́nima como se
muestra en la figura 4.14:

Figura 4.14: Cuadro de control de la variación de ε̇ en cada paso de laminación.
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La rapidez de enfriamiento calculada con el adquisidor de datos se registró sacando la pendien-
te entre el inicio y final de enfriamiento registrada a cada segundo, en cuanto a la deformación
(ε), ésta sólo varió ±0.01% en cada paso.

4.4.2. Microestructura

Fases microestructurales

Las microestructuras de los aceros HSLA son muy variadas aśı como complejas, ya que es el
resultado de los parámetros durante el procesamiento del material y el manejo de los mismos, las
fases obtenidas en las microestructura son varias en las que por lo general incluyen a la: ferrita
poligonal, ferrita cuasipoligonal, ferrita Widmastatten, ferrita acicular, bainita granular, bainita
ferŕıtica y martensita, siguiendo un orden a la baja en la temperatura de transformación. En el
presente trabajo de tesis, sólo se comentarán las fases de ferrita acicular y ferrita baińıtica, por
presentarse en las microestructuras obtenidas según las figuras 4.15, 4.17, 4.18 y 4.19.

La ferrita acicular es la que más confusión presenta a la hora de ser definida, Smith [92] fue uno
de los pioneros en acuñar esta terminoloǵıa para los aceros bajo carbono, en base a sus trabajos
en aceros con menos de 0.06% en peso de C y al Mo - Nb, considerando una transformación
desde bainita superior en estado de no deformación a ferrita acicular, cuando la transformación
se daba por enfriamiento acelerado en una laminación controlada.
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Figura 4.15: Fotograf́ıas por microscopio óptico de las muestras laminadas en
caliente con una rapidez de deformación de 1s−1 caracterizada en las tres direc-
ciones, (a) paralela al eje de laminación, (b) perpendicular al eje de laminación,
(c) perpendicular al eje de laminación y (d) difractograma de la muestra E1 com-
probando su condición de ferrita mostrando una estructura cúbica centrada en el
cuerpo.

La ferrita acicular se caracteriza por componerse de granos finos de ferrita no equiaxial con un
tamaño variado y en una distribución aleatoria en donde la red de ĺımites de grano austeńıtico
se borra por completo. Por su parte, la ferrita baińıtica se caracteriza por ser compleja en
composición, ya que presenta una forma distinta a la ferrita acicular, componiéndose de una
estructura fina de placas paralelas con puntos de cementita a lo largo de ellas atravesando el
grano austeńıtico como se observa en la figura 4.15 por microscoṕıa óptica en las tres direcciones
del acero laminado.
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Figura 4.16: Diagrama de las transformaciones continuas de enfriamiento para
un acero con 0.077%C - 0.04%Nb en peso, determinados por calorimetŕıa. Dere-
cha, acero sin deformación con registro de fases con enfriamientos desde 0.5 hasta
40� s−1, partiendo de una temperatura de 850� . Izquierda, registro de fases
del acero con la misma composición con 40% de deformación con enfriamientos
desde 0.1 hasta 100� s−1, partiendo de una temperatura 950�

Las fotograf́ıas de los incisos (a) de las imágenes 4.15 4.17 y 4.18, muestran la zona defor-
mada en la dirección de laminación donde se observa la traza del grano austeńıtico deformado
compuesto de placas de ferrita baińıtica a lo largo del grano, algunas zonas oscuras de perlita y
algunos granos finos no equiaxiales que son de ferrita acicular. En las fotograf́ıas de los incisos
(b) ya no se observan la trazas de los granos γ aunque se siguen observando las mismas fases
de ferrita acicular como granos no equiaxiales de tamaño pequeño, algunas zonas oscuras de
perlita, en el inciso (c) se puede apreciar los mismos granos no equiaxiales de ferrita acicular,
arreglos de placas paralelas de ferrita baińıtica y algunas zonas oscuras de perlita.

Estas fotograf́ıas muestran congruencia con las estructuras predichas por Ming-Chun Zhao
[5] mediante sus diagramas de transformación por enfriamiento continuo como se muestra en la
figura 4.4.2 del trabajo de éste autor, para una acero de similar composición qúımica (0.077%C-
0.04%Nb en peso) y para enfriamientos de la misma magnitud usados en el presente trabajo de
12 a 16 � s−1.

En los incisos (d) de las figuras 4.15 4.17 y 4.18, se muestra el difractograma de rayos X
de las probetas, en donde d es la distancia interplanar cristalina, a es el parámetro de red del
material, λ es la longitud de onda, θ es el ángulo de difracción y hkl los ı́ndices del sistema de
planos. Indicando una estructura cubica centrada en el cuerpo (BCC) de las muestras laminadas
y enfriadas de manera acelerada como se indicó en la experimentación.
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Figura 4.17: Fotograf́ıas por microscopio óptico de las muestras laminadas en
caliente con una rapidez de deformación de 3s−1 caracterizada en las tres direc-
ciones, (a) paralela al eje de laminación, (b) perpendicular al eje de laminación,

(c) perpendicular al eje de laminación y (d) difractograma de la muestra con ε̇

= 3s−1 comprobando su condición de ferrita mostrando una estructura cúbica
centrada en el cuerpo.

Al parecer, las fases de la microestructura no vaŕıan mucho entre la rapidez de deformación
de 1s−1 a la de 3s−1 y 7s−1, como se muestra en las fotograf́ıas 4.17 y 4.18, ya que como se
puede apreciar en los incisos (a) de dichas figura, que es la dirección de laminación, se sigue
observando la traza del ĺımite de grano austeńıtico deformado con placas paralelas de ferrita
baińıtica atravesando el grano γ de lado a lado mostrando un mayor orden que el grano de
ferrita acicular fino no equiaxial, también se muestran zonas oscuras de perlita. En los incisos
(b) y (c) se aprecian los mismos componentes pero no el grano austeńıtico deformado.
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Figura 4.18: Fotograf́ıas por microscopio óptico de las muestras laminadas en
caliente con una rapidez de deformación de 7s−1 caracterizada en las tres direc-
ciones, (a) paralela al eje de laminación, (b) perpendicular al eje de laminación,

(c) perpendicular al eje de laminación y (d) Difractograma de la muestra con ε̇ =
7 comprobando su condición de ferrita mostrando una estructura cúbica centrada
en el cuerpo.

La figura 4.19 ilustra fotograf́ıas tomadas con un microscopio electrónico de barrido, donde
se muestra la deformación de los materiales en laminación en caliente para cada una de las
probetas, en las que se aprecia la traza deformada del grano γ a lo largo de la dirección de
deformación, las fases microestructurales presentes que incluyen a la ferrita baińıtica (en placas
paralelas a lo largo del grano γ) y a la ferrita acicular, como granos no equiaxial, aśı como
algunos precipitados relativamente grandes de segundas fases de forma cúbica como se puede
apreciar en el inciso (a).
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Figura 4.19: Fotograf́ıas por microscopio electrónico de barrido de las muestras

laminadas (a) 1s−1, (b) 3s−1 y (c) 7s−1 de ε̇, distinguiéndose la deformación del
grano, se logra apreciar de mejor manera las fases presentes de bainita (señalada
como “B”) como placas paralelas que atraviesan el grano y ferrita acicular (señala-
da como “FA”), la cual se observa en granos no equiaxiales posicionados sobre la
traza del ĺımite de grano γ, se alcanzan a observar precipitados gigantes de TiN de
aproximadamente 3µm señalados con flechas y bandas de deformación, indicado
como “BD”.
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Por otro lado, el efecto de la bainita como producto de transformación basa su importancia en
el diseño de los aceros microaleados sobre las propiedades mecánicas y el alcance que los aspectos
caracteŕısticos de la transformación que puedan ser explotados. La micrograf́ıa óptica, figura 4.20
perteneciente a la muestra E7, indica que la bainita en un arreglo acicular de placas paralelas con
precipitados y una alta densidad de dislocaciones, es la microestructura predominante, figura
4.21.

En la figura 4.21, se muestra el arreglo de placas de bainita en campo claro de microscopia
electrónica de transmisión, en donde se registra un grosor de la placa de 1.1µm con austenita
retenida en los ĺımites de placas de bainita. Se puede observar distribución fina de carburos
precipitados de hasta 100nm de diámetro.

El cambio microestructural de ferrita acicular de las muestras E1 y E3 al de las muestras E7, es
resultado del incremento en el enfriamiento acelerado del material, posterior a la laminación en
caliente, resultando en un incremento de 60MPa en resistencia máxima y 140MPa en resistencia
a la fluencia según la tabla 4.3. Ésta bainita ferŕıtica con precipitados y una alta densidad de
dislocaciones, incrementa también la tenacidad a -14�.

La figura 4.20 muestra una comparación de la muestra antes y después de cuantificar 41% de
bainita como fase presente, la figura 4.21 presentan una distribución de precipitados de Nb con
diámetros de hasta 50nm a lo largo de las agujas de bainita.

Figura 4.20: Cuantificación del porcentaje de bainita en la muestra E7, que
según el analizador de imagen seleccionó el arreglo de placas paralelas de la mi-
croestructura y que fue del 41% en donde la rapidez de enfriamiento alcanzó los
16�/s.
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Como se indica en la literatura, el crecimiento de las part́ıculas de cementita en la bainita no
contribuyen de gran manera al endurecimiento por dispersión, sin embargo, pueden influenciar
en la capacidad de los ĺımites de grano como obstáculos para el movimiento de las dislocaciones,
confinando el deslizamiento dentro de las agujas de bainita, dando como resultado la importancia
que tiene el tamaño de la aguja baińıtica en el flujo de esfuerzos.

Figura 4.21: Fotograf́ıas en microscopio electrónico de transmisión en campo
claro (a) donde se observa la distinción de fases de la muestra con las propie-
dades mecánicas mejoradas, observando arreglos paralelos de ferrita baińıtica y
otros aparentemente caóticos pertenecientes la ferrita acicular. b) Acercamiento
del recuadro en la imagen a) donde se observan agujas de bainita con precipitados
(ppt) de 100 nm de diámetro en los ĺımites de bainita (B) y dentro de las placas,
se puede observar zonas de martensita retenida (γret).

Tamaño de grano

En lo que respecta al tamaño de grano, podemos observar en las figuras 4.22, 4.23 y 4.24 que
el promedio del tamaño de grano ferŕıtico, el cual disminuye ligeramente con el aumento de la
rapidez de deformación, producto del aumento en la fracción recristalizada del grano primario
en laminación en caliente durante los primeros pasos de la deformación.
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Figura 4.22: Histograma del tamaño de grano ferŕıtico de la muestra laminada
en caliente con una rapidez de deformación de 1s−1, con un promedio de 7.28
micras ±2,98, con un máximo de 20,3µ y un mı́nimo de 2,5µ.

Figura 4.23: Histograma del tamaño de grano ferŕıtico de la muestra laminada
en caliente con una rapidez de deformación de 3s−1, con un promedio de 7.0
micras ±3,0, con un máximo de 15,8µ y un mı́nimo de 2,2µ.
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CAPÍTULO 4. RESULTADOS

Figura 4.24: Histograma del tamaño de grano ferŕıtico de la muestra laminada
en caliente con una rapidez de deformación de 7s−1, con un promedio de 5.63
micras ±2,7, con un máximo de 10,6µ y un mı́nimo de 2,89µ.

De los histogramas expuestos en las figuras 4.22, 4.23 y 4.24, se puede observar que el primero
correspondiente a la probeta deformada con una rapidez de ε̇ = 1s−1, tiene un promedio de
7.28 ± 2.98 micras de diámetro, un tamaño máximo de 20.3 micras y un mı́nimo de 2.5; para el
deformado con una rapidez de ε̇ = 3s−1 muestra un tamaño promedio de 7 ± 3 micras con un
máximo de 15.8 micras y un mı́nimo de 2.2 micras; y para el deformado a ε̇ = 7s−1 se muestra
un tamaño promedio de 5.63 ± 2.7 micras con un máximo de 10.6 micras y un mı́nimo de 2.89
micras.

Se observa una mayor homogeneidad en el tamaño de grano ferŕıtico resultado del aumento en
la recristalización de la microestructura de grano primario, lo que contrasta con la muestra E1,
que posee un tamaño de grano ferŕıtico más heterogéneo correspondiente a una menor rapidez
de deformación y por consecuencia una menor fracción recristalizada.
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Precipitación

Como ya se ha mencionado en secciones pasadas, la precipitación de carbonitruros es un
fenómeno importante que influencia la microestructura de los aceros microaleados, aśı como sus
propiedades mecánicas, de aqúı la necesidad de un conocimiento detallado de dicho fenómeno
para obtener las propiedades finales deseadas. Como se sabe, en los aceros microaleados los
aleantes qúımicos más comunes son Ti, Nb y V para precipitar como carbonitruros que tengan
como objeto la refinación del grano. Aparte de estos elementos, existen otras adiciones (Mo, Cu
y Ni) haciendo más compleja la termodinámica y la cinética de precipitación.

El acero X70 estudiado en el presente trabajo contiene varias adiciones, de Ti y Nb prin-
cipalmente, además de un poco de Cr. A pesar de que en la composición qúımica se reportan
valores de V y Mo, (0.018% y 0.05% en peso respectivamente) el proceso termomecánico sugiere
que estos elementos permanecieron en solución sólida y no precipitaron de manera tracendental,
además por la poca cantidad adicionada en la composición qúımica. Sin embargo no hay que
olvidar que tienen una gran afinidad por formar carbonitruros, por lo tanto, se espera que la
red catiónica de los precipitados contenga mas de un elemento aleante.

Las fotograf́ıas de la figura 4.25 y 4.26, muestran zonas de campo claro de precipitados y
patrones de difracción de dichos campos de algunos precipitados encontrados en las muestras
pertenecientes a las de mejores propiedades mecánicas reportadas. En la fotograf́ıa 4.25 se logra
distinguir la alineación de precipitados de NbC de 100 o menos nanómetros de diámetro en la
frontera de grano, confirmando la capacidad de refinación que presentan estos precipitados.

Figura 4.25: Fotograf́ıas en microscopio electrónico de transmisión en campo
claro (a) donde se observan precipitados de Niobio desde 20 hasta 100 nm en
forma de cubo en ĺımite de grano señalado en la figura, y patrón de difracción (b)
del área seleccionada en la fotograf́ıa anterior donde se indexan planos (110) de la
ferrita y precipitados de NbC.
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Figura 4.26: Fotograf́ıas en microscopio electrónico de transmisión. Campo claro
(a) claro donde se observan precipitados de niobio sobre un ĺımite de grano prima-
rio que actuó como refinador del mismo durante el tratamiento termomecánico,
su diámetro es aproximadamente 100 nm. b) Patrón de difracción del área selec-
cionada mostrada en el inciso anterior donde se indexan precipitados de NbC (en
flechas).

Figura 4.27: Fotograf́ıas en microscopio electrónico de transmisión. Campo claro
(a) claro donde se observan precipitados de niobio y titanio interactuando sobre
varias madejas de dislocaciones indicadas en flechas con diámetros desde 20 nm
hasta 100 nm de diámetro. b) Patrón de difracción del área seleccionada mostrada
en el inciso anterior donde se indexan precipitados de Nb y titanio indicados en
flechas.
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Figura 4.28: Fotograf́ıas en microscopio electrónico de transmisión en campo cla-
ro (a) de un cúmulo de precipitados,(b) patrón de difracción del área seleccionada
en el inciso (a) pertenecientes a precipitados de CrN.

Se indexaron los patrones de difracción de acuerdo a la ecuación (3.1), la longitud de cámara
L fue de 100 cm en todos los patrones de difracción y el producto Lλ fue igual a 3.333638(Åcm),
resultado de la calibración del equipo con una laminilla de oro puro. Se compararon las distancias
obtenidas con las distancias reportadas en las tablas de difracción de rayos X [93] y se muestran
en la tabla 4.2.

Tabla 4.2: Comparaciones de distancias interplanares con las de la base de datos
de difracción para metales y aleaciones JCDPS.

Figura Distancia reportada Distancia de la base de datos Plano Compuesto

dhkl (Ȧ) dhkl (Ȧ)
2.56 2.44 111 TiN

4.4 2.13 2.17 200 TiN
1.51 1.53 220 TiN

4.25 2.61 2.58 111 NbC
4.26 2.56 2.58 111 NbC

2.08 2.02 110 Feα

2.58 2.58 111 NbC
4.27 1.62 1.58 220 NbC

2.08 2.02 110 Feα

1.44 1.43 200 Feα

3.03 3.05 101 Cr2N
4.28 2.38 2.40 110 Cr2N

2.09 2.02 110 Feα

1.44 1.43 200 Feα
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Dislocaciones

Como ya se ha comentado antes, la microestructura del acero es compleja, particularmente
la distribución de dislocaciones la hace aún más. Hay fotograf́ıas de granos de ferrita con pocas
dislocaciones en ciertas partes del grano, tabla 4.27, mientras que otros granos poseen una alta
densidad de dislocaciones, figura 4.30. La naturaleza irregular de la densidad de dislocaciones de
los aceros microaleados, es una consecuencia de los productos de transformación a temperatura
baja, ferrita baińıtica y ferrita acicular, formados por enfriamiento continuo desde la región
austeńıtica, que hace a la microestructura de estos aceros con diferente morfoloǵıa y tamaño de
precipitados aśı como una heterogeneidad en la distribución de dislocaciones.

En la figura 4.29, donde se observa una fotograf́ıa en campo claro de defectos microestructu-
rales interactuando con precipitados de distintos tamaños y formas, embebidos en una matriz
ferŕıtica como se puede apreciar en el patrón de difracción de esa misma área, donde se indexan
los planos de 002 y 011 del hierro α.

Figura 4.29: Fotograf́ıa de defectos interactuando con precipitados dentro de la
probeta E7, en (d) se indexan los planos de la matriz pertenecientes al hierro α.

Como se puede apreciar en la figura 4.30(a), la estructura de dislocaciones actúa como sitio
de nucleación para los precipitados. Una buena densidad de precipitados se observa sobre la
madeja de dislocaciones, que son ancladas por éstas part́ıculas. Se observan precipitados gruesos
sobre la red de dislocaciones donde es interesante hacer notar que el crecimiento ha ocurrido
siguiendo una ruta de dislocaciones, o sea, que la difusión de átomos intersticiales se facilitó a
través de la red [67].

La densidad de dislocaciones en la figura 4.30(b), se cuantificó con un analizador de imágenes
acoplado a un microscopio óptico, el cual reporta un 31% de dislocaciones en la fotograf́ıa, que
equivale a una densidad de 2.015x1013m−2
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Figura 4.30: (a) Fotograf́ıa por microscopia electrónica de transmisión donde se
aprecian las redes de dislocaciones en la muestra laminada E7, (b) Imagen con el
conteo de dislocaciones por el analizador de imágenes, reportando una densidad
de dislocaciones ρ = 2.015 x1013m−2.

4.5. Propiedades mecánicas

Las propiedades mecánicas registradas tanto en los ensayos de tensión como de impacto se
resumen en la tabla 4.3, donde se muestran los valores promedio de las probetas laminadas en
caliente con cada una de las ε̇ de deformación estudiadas en la presente investigación.

Tabla 4.3: Propiedades mecánicas de las muestras laminadas variando la rapidez
de deformación y enfriadas de manera controlada.

ε̇ Fluencia 0.2% Resistencia Enerǵıa Grano α
(s−1) (MPa) (ksi) máxima Elongación� absorbida (J) (µm) HRV

(MPa) (ksi) Long. Trans.
1 518.3 75 625.7 90.6 15.1 23.5 25.5 7.3 182
3 526.6 76 640.4 92.8 14.8 30 40 7 190
7 663.0 95 701.0 101.6 13.5 106 137 5.6 231�Especification 2in API 5L. Edición 41. 1995

4.5.1. Ensayos de tensión

Los resultados de los ensayos de tensión a temperatura ambiente de las muestras maquinadas
según la norma E8 de la ASTM, y laminadas en caliente se muestran en la tabla 4.3 y figura 4.31.
Las tres muestras presentan una resistencia a la fluencia por arriba de los 510MPa, cumpliendo
con el requerimiento mı́nimo de resistencia para un acero grado tubeŕıa APIX70 y hasta uno
APIX90, donde la norma establece 70 y 90 Ksi respectivamente de esfuerzo de fluencia.
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Figura 4.31: Gráficas de valores obtenidos en los ensayos de tensión para cada
una de las condiciones de rapidez de deformación en las probetas ensayadas según
la norma ASTM E8, reportando valores de fluencia caracteŕısticos de aceros X70
para las muestras API 1 (con 518 MPa) y API 3 (con 526 MPa), y X90 para las
muestras API 7 (con 663 MPa).
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Figura 4.32: Fotograf́ıas por microscopio electrónico de barrido de las probetas
fracturadas por ensayo de tensión a temperatura ambiente y maquinadas sobre
el eje de laminación; (a) muestra E1, (c) muestra E3 y (e) muestra E7, (b)(d)
acercamiento de precipitados en el origen de la copa, (f) microanálisis por EDS
de uno de los precipitados con una composición atómica de 55.60%N - 41.27%Ti
- 3.13%Nb .

La muestra ε̇ = 1s−1 muestra una resistencia a la fluencia muy similar a la muestra ε̇ =
3s−1, sin embargo, es en la resistencia máxima donde se puede apreciar una mayor diferencia
con una relación

σflu

σRMX
elevada de 0.82, a su vez, la elongación de la primera es mayor respecto

de la segunda, en general sus propiedades de tensión son similares debido a que presentan las
mismas fases microestructurales. En la muestra laminada con una rapidez de ε̇ = 7 se muestra
una resistencia mayor que en las anteriores, esto se debe al tamaño de grano menor y un ligero
aumento en la fracción baińıtica por una mayor rapidez de enfriamiento.

La figura 4.32 muestra las fotograf́ıas por microscoṕıa de barrido de las probetas fracturadas
en el ensayo de tensión a temperatura ambiente, mostrando zonas de fractura dúctil y frágil
generadas por precipitados. La resistencia a la fluencia está sobre los 510 MPa superando los 70
ksi, requisito de un acero API X70, mientras la muestra E7 presenta una resistencia de 95 ksi lo
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que lo ubica en un acero API X90. Los tres aceros muestran un aumento en la resistencia con
el incremento en la rapidez de deformación durante el tratamiento termomecánico.

Como se puede observar, las fracturas de las tres muestras presentan fractura dúctil, algunas
copas de la fractura presentan precipitados de Ti de gran tamaño con forma cuboide, estos
precipitados altamente estables se forman en estado ĺıquido del acero [36] y son generadores de
fallas por su gran tamaño (aprox. 3µm) iniciando la grieta a su alrededor, como se observa en
(b) y (d).

4.5.2. Ensayo Charpy

Las gráficas de la figura 4.33 presentan los datos de enerǵıa absorbida en el ensayo charpy
con muesca en V, también resumidos en la tabla 4.3. La muestra E7 registra una excelente
resistencia al impacto de 106 y 137 Joules a -14� sobre las muestras E1 y E3, debido a la
diferencia microestructural producida en la laminación del material, ya que la temperatura de
laminación final a la que se deformó fue más elevada que las otras muestras, estos resultados
muestran concordancia con trabajos previos [94]. Las muestras fracturadas por ensayo Charpy
a -14 � indican una fractura dúctil-frágil, con un 25% de área de fractura dúctil (figura 4.34),
ya que la temperatura a la que se ensayaron no era del todo en la zona frágil.

Figura 4.33: Izquierda, muestras maquinadas en dirección al eje de laminación

con una rapidez de deformación de ε̇ = 1, ε̇ = 3 y ε̇ = 7, registrando enerǵıas
de absorción de 23.5, 30 y 106 Joules respectivamente por ensayo Charpy a -14�.
Derecha, muestras maquinadas en dirección perpendicular al eje de laminación

con una rapidez de deformación de ε̇ = 1, ε̇ = 3 y ε̇ = 7, registrando las enerǵıas
de absorción de 25.5, 40 y 137 Joules respectivamente por ensayo Charpy a -14�.

La figura 4.35 muestra las fotograf́ıas obtenidas por microscoṕıa electrónica de barrido de las
muestras fracturadas a -14� por ensayo Charpy, mostrando una unidad de fractura por clivaje
de 10µm o menor para los tres casos, además de caracterizarse por ser de ángulo grande, como
se indica en flechas sobre la figura (4.35). Estas unidades están muy bien definidas en función del
tamaño de grano efectivo y ángulo debido a la deformación sufrida en zona de no recristalización.
La unidad de propagación de la grieta está definida por la distancia de una ĺınea recta en la
ruta de la misma, que de acuerdo con Pickering [95] es cercana a la distancia de dos ĺımites de
grano vecinos de ángulo grande.
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Figura 4.34: Fotograf́ıas de la superficie de fractura de las probetas impactadas
de ensayo Charpy a -14� las cuales muestran restos de una fractura 25% dúctil.
Izquierda, E3. Derecha, E7.

Figura 4.35: Fotograf́ıas por microscopio electrónico de barrido de las probetas
fracturadas por ensayo charpy a -14� según la norma ASTM A370. (a)(b) muestra
E1, (c)(d) muestra E3 y (e)(f) muestra E7, maquinadas transversal y longitudinal
al eje de laminación respectivamente.
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Caṕıtulo 5

Análisis de resultados

5.1. Análisis de la rapidez de deformación con el tamaño

de grano

La ecuación (2.25) de la sección 2.1.11, establece que para un mayor parámetro Z mantenien-
do a la deformación constante a cada paso y partiendo además de aproximadamente el mismo
tamaño de grano, en todas las piezas se producirá un tamaño de grano recristalizado γ más
pequeño. La tabla 5.1 muestra las temperaturas a las que se dieron los pasos de deformación
durante la laminación en caliente y la tabla 5.2 muestra los valores del parámetro de Zenner -
Hollomon para cada una de las temperaturas según la ecuación (2.24).

Tabla 5.1: Temperaturas a las cuales se dieron los pasos de deformación con un
ε = 0.1 en cada uno durante la laminación en caliente, con su respectiva variación
de rapidez de deformación de 1s−1como E1, 3s−1 como E3 y 7s−1 como E7.

Probeta Paso 1 Paso 2 Paso 3 Paso 4

E1 1105� 1053� 953� 834�
E3 1135� 1058� 865� 752�
E7 1114� 1067� 1012� 957�

Tabla 5.2: Valores del parámetro de Zenner - Hollomon de acuerdo a la tempe-
ratura de deformación en cada paso de laminación de las muestras laminadas en
caliente con una rapidez de deformación de 1, 3 y 7s−1.

Parámetro

Zenner - Hollomon T1 T2 T3 T4

(s−1)
ZE1 2.17 x 1011 6.05 x 1011 5.53 x 1012 1.29 x 1014

ZE3 3.74 x 1011 1.63 x 1012 1.6 x 1014 5.23 x 1015

ZE7 1.28 x 1012 3.19 x 1012 1.0 x 1013 3.5 x 1013

En la tabla 5.2, los cálculos se realizaron con un valor de la enerǵıa de activación “Q” constante
para la ecuación (2.24), dicha enerǵıa de activación representa la dificultad del rearreglo atómico
en los mecanismos de difusión. Varios investigadores han determinado su valor en distintas
aleaciones, y han demostrado que su valor es sensible al más mı́nimo cambio de la composición
qúımica.
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Este valor de Q se determinó con una ecuación construida a partir de métodos de regresión
no lineal sobre valores obtenidos en ensayos de torsión realizados a una temperatura superior a
la temperatura Ar3. La ecuación de donde se obtuvo la enerǵıa de activación toma en cuenta el
contenido de: C, Mn, Si, Mo, Ti, V y Nb [62].

En la tabla 5.2, se pueden apreciar ciertos valores del parámetro Zenner-Hollomon dentro de
celdas en blanco, que indica los valores considerados en la influencia de la rapidez de deformación
sobre la microestructura, por pertenecer a las deformaciones con temperatura superior a la
temperatura de no recristalización TNR, que para el presente material es de 980� según el
modelo de Sellars [12].

El resultado matemático del efecto de la rapidez de deformación se muestra según la ecuación
2.25, en donde se obtienen valores de Z−0,06 cada vez menores en aumento al parámetro Zenner
- Hollomon según la tabla 5.3, recristalizando y disminuyendo el grano primario γ del material
en mayor cantidad.

Tabla 5.3: Valores para Z−0,06 según la ecuación 2.25 para cada uno de los
pasos de deformación por encima de la temperatura de no recristalización TNR.

Valor de Z−0,06 Paso 1 Paso 2 Paso 3

E1 0.208 0.196 ——–
E3 0.202 0.185 ——–
E7 0.187 0.177 0.166

El incremento en la rapidez de deformación dio como resultado un grano ferŕıtico recristalizado
más uniforme como se mostró en el histograma de la figura 4.24 y de tamaño menor como se
puede observar en la figura 5.1, en donde la muestra E1 le corresponde un tamaño promedio de
7.3 micras, para la muestra E3 el tamaño fue de 7 micras, para la muestra E7 el tamaño fue de
5.6 micras.

Figura 5.1: Disminución del tamaño de grano ferŕıtico con el aumento en la
rapidez de deformación durante la laminación en caliente del acero bajo estudio.
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5.2. Análisis de la fase microestructural con las propieda-

des mecánicas

Como se discutió en la sección 5.1, el incremento de la rapidez de deformación dio como
resultado la disminución del tamaño de grano α, y por ende un aumento en las propiedades
de tensión como se muestra en la figura 5.2, donde la muestra E1 registró una resistencia a la
fluencia de 518 MPa, la muestra E3 registró 526 MPa y la E7 663 MPa.

Figura 5.2: Valores de la resistencia a la fluencia, resistencia máxima y enerǵıa
absorbida en el ensayo Charpy de las muestras E2, E3 y E7.
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Las fases componentes de la microestructura en las muestras E1 constaron de ferrita acicular
(zonas blancas) en forma de granos no equiaxiales sobre el ĺımite de grano austeńıtico como se
aprecia en la figura 4.15(b) y (c), bainita como placas delgadas en arreglos paralelos a lo largo
de la traza del grano austeńıtico, figura 4.15(c), y algunas islas oscuras de cementita que se
aprecian de mejor manera en los incisos (a) y (b) de la figura 4.15, lo que contribuyó a una
resistencia y tenacidad aceptables de un acero X70.

En la microestructura perteneciente a las mustras E3 no hubo mucha variación, ya que al
igual que las muestras E1 mostraron una fase predominante de ferrita acicular como se observa
en la figura 4.17(a), (b) y (c), con zonas regulares de perlita y pocas placas de bainita, figura
4.17(a). La diferencia en resistencia y tenacidad es muy poca, por lo que se infiere que la
variación en propiedades mecánicas se debe al tamaño de grano, ya que las fases presentes en la
microestructura se conserva.

En las muestras E7, se siguen apreciando granos no equiaxiales e islas oscuras de perlita,
figura 4.18, y algunas zonas de martensita retenida, figura 4.21. Sin embargo, se puede ver que
el arreglo de placas sobre lo que puede ser el grano austeńıtico, incrementa de manera notable,
suponiendo que creció la fracción baińıtica, figura 4.18(b).

El porcentaje de fases presentes para las muestras E7 no es el mismo, la figura 4.20 muestra
por medio de un analizador de imágenes, que el incremento de bainita presente en el acero,
producto del aumento en la tasa de enfriamiento al termino de la laminación en caliente es de
hasta un 40%, lo que indica que el aumento de 2�/s en el enfriamiento acelerado es suficiente
para aumentar la fracción baińıtica del acero, aún cuando se toque la zona de ferrita acicular
en el diagrama CCT, figura 4.4.2.

Estos resultados repercutieron en los ensayos de tensión, ya que la resistencia del acero se vio
incrementada en las probetas E7, que fueron las que obtuvieron un tamaño de grano efectivo
menor por el aumento de la rapidez de deformación, figuras 4.22, 4.23 y 4.24. En cuanto a los
ensayos de tenacidad, la enerǵıa que pueden absorber este tipo de aceros en el ensayo Charpy y
en general para cualquier impacto, está en función de las fases presente y su fracción volumétrica,
que resultó en el incremento de la tenacidad por el aumento de la fracción de bainita en un 40%
combinada con la fracción de ferrita acicular.

En este estudio, los resultados arrojados por los ensayos de impacto se analizaron con electro-
nes secundarios por microscoṕıa electrónica de barrido para ilustrar la morfoloǵıa de fractura en
su unidad, la cual presenta la caracteŕıstica de ser de ángulo grande, figura 4.35, respaldando el
hecho del porqué la ferrita acicular a pesar de su arreglo aparentemente caótico, es una de las
fases preferentes para disminuir la propagación de grietas, ya que actúa como obstaculo para la
propagación de la grieta por clivaje a bajas temperaturas.

Como se pudo observar en la figura 4.35 incisos (b)(d) y (f), éstas unidades de propagación
(señaladas con flechas) presentan ángulos mayores a 15°, que es una referencia para el ĺımite de
ángulo pequeño o grande [96], demostrando la efectividad de ferrita acicular como obstáculo de
la propagación de la grieta proporcionando valores de hasta 137 Joules de enerǵıa absorbida.

80
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5.3. Análisis de la relación entre composición qúımica, ta-

maño de grano y precipitados sobre las propiedades

mecánicas

Como se mencionó en la sección 2.1.9, los mecanismos de endurecimiento de los aceros
microaleados involucran varios mecanismos:

Endurecimiento por solución sólida de elementos sustitucionales (σss) y endurecimiento
adicional por elementos intersticiales (σin)

Endurecimiento por precipitación (σppt)

Endurecimiento por tamaño de grano

Endurecimiento por deformación

Con el propósito de calcular la contribución de cada uno de estos mecanismos, la Tabla 3.1 y
la Tabla 4.3 muestran la composición qúımica del acero bajo estudio, aśı como las propiedades
mecánicas del mismo en las distintas condiciones de rapidez de deformación de laminación en
caliente.

Para determinar el endurecimiento por solución sólida debido a elementos sustitucionales y
elementos intersticiales, se puede estimar el ĺımite de fluencia base, en términos de su composición
qúımica y el tamaño de grano, de acuerdo con las ecuaciones (2.2) y (2.3), la cual se ha utilizado
para aceros al carbono y ha sido utilizada para estudiar el comportamiento de la precipitación
en aceros microaleados de alta resistencia mecánica y baja aleación.

Tabla 5.4: Valor de σ0 para el acero bajo en función de la composición qúımica.
Los contenidos están en % en peso.

C Mn Si P σ0 (MPa)
E1 0.09 1.65 0.29 0.018 128.92
E3 0.09 1.65 0.29 0.018 128.92
E7 0.09 1.65 0.29 0.018 128.92

Tabla 5.5: Valor de σbase en función de la composición qúımica y tamaño de
grano del acero bajo estudio.

Probeta d (mm) σbase (MPa)
E1 0.0073 218.5
E3 0.0070 220.5
E7 0.0056 234

La tabla 5.4 muestra la contribución de σ0 (MPa) en función de los elementos de C, Mn, Si
y P, en donde se observa un valor de 128.92 MPa para el acero. Sumando la contribución de
la composición qúımica con la del tamaño de grano (tabla 5.5) tenemos que el valor de σbase

está desde los 214.5 a los 234 MPa.
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En cuanto al endurecimiento por dislocaciones, se puede calcular de acuerdo con la ecua-
ción (2.6). Con este propósito, se han considerado los siguientes valores: α toma un valor de
0.3 considerando que para fines prácticos, puede ignorarse la dependencia logaŕıtmica del vec-
tor de Burgers y de la densidad de dislocaciones, M = 3 para cristales cúbicos centrado en
el cuerpo, G = 81600 MPa, b = 0,248 nm y ρ esta en e1 el rango de 1x1013 a 9x1013m−2

[35][97][98][99][100][101]. De acuerdo con la ecuación (2.6), la contribución general por disloca-
ciones puede tomar un valor de 58.3, 101, 142.8 y 174.9 MPa, para un valor de densidad de
dislocaciones ρ de 1x1013, 3x1013, 6x1013 y 9x1013m−2, respectivamente (ver Tabla 5.6)

Tabla 5.6: Valor de σbase + σdis para el acero bajo estudio de acuerdo a las
ecuaciones 2.2 y 2.6 respectivamente, para distintas densidades de dislocaciones.

Probeta Fluencia σbase σdis (MPa) σbase + σdis (MPa)
(MPa) calculado ρ en m−2 ρ en m−2

(MPa) 1, 3, 5 y 9x1013 1, 3, 5 y 9x1013

E1 518.3 218.5 58.3, 101.0, 142.8, 174.9 276.8, 319.5, 361.3, 393.4
E3 526.6 220.5 58.3, 101.0, 142.8, 174.9 278.8, 321.5, 363.3, 395.4
E7 663.0 234.0 58.3, 101.0, 142.8, 174.9 292.3, 335.0, 376.8, 408.9

Como se puede observar en la tabla 5.6 la contribución de σbase + σdis para cada acero
laminado vaŕıa respecto al ĺımite de fluencia, por ejemplo; para el acero E1 representa del 53.5
al 76%, para el acero E3 representa del 53 al 75% y para el E7 representa del 44 al 61.5%, en
donde se tomará el valor en MPa perteneciente a la densidad ρ = 3x1013 (ver tabla 5.7) para
los cálculos posteriores, ya que es el más cercano a la densidad ρ reportada de 2.015x1013m−2

en la sección 4.4.2.

Tabla 5.7: Contribución de σbase + σdis para el acero bajo estudio tomando un
valor de ρ = 3x1013.

Probeta Fluencia σbase + σdis (Calculado)
(MPa) ρ = 3x1013m−2

E1 518.3 61.5%
E3 526.6 61.0%
E7 663.0 50.5%

En lo que al endurecimiento por precipitación respecta, la primera consideración que se debe
de establecer es el tamaño mı́nimo de precipitado que puede contribuir al endurecimiento, esto
es mediante la determinación del tamaño de part́ıcula en dimensión que puede o no ser cortada
por la dislocación. Gladman sugirió que el diámetro óptimo par la transición de cortable a
no cortable es de 5nm [35]. De acuerdo con las observaciones por microscoṕıa de transmisión
la mayoŕıa de los precipitados observados rebasa este diámetro pudiéndose utilizar el modelo
Ashby - Orowan de la ecuación 2.7 sin ninguna restricción, ya que el tamaño promedio de los
precipitados encontrados es mayor al ĺımite de 5nm.

Para la ecuación 2.7 el modulo de corte G para hierro es de 81,600 MPa, b es el vector de
Burgers igual a 0.248 nm, f es la fracción en volumen de los precipitados, X es el tamaño pro-
medio del diámetro del precipitado. La tabla siguiente muestra la contribución de σppt tomando
como base para el cálculo los valores de 1x10−3, 3x10−3 y 5x10−3 en fracción volumétrica para
precipitados de 10 y 20nm de diámetro. Como se puede mostrar en la siguiente tabla:
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Tabla 5.8: Valor de σppt para el acero bajo estudio con la variación de la rapidez
de deformación.

Probeta Fluencia Fracción volumétrica de precipitados
(Reportado) 1x10−3 3x10−3 5x10−3

(MPa) Diámetro del precipitado
10 20 10 20 10 20

E1 518.3 103.4 63.6 178.9 110.3 231.0 142.4
E3 526.6 103.4 63.6 178.9 110.3 231.0 142.4
E7 663.0 103.4 63.6 178.9 110.3 231.0 142.4

Como se puede observar, la tabla 5.9 representa la contribución σbase+σdis+σppt para el ĺımite
de fluencia del acero con una fracción volumétrica media de precipitados de 3x10−3, haciendo no-
tar que la contribución de los mecanismos de endurecimiento expuestos es de aproximadamente
90%

Tabla 5.9: Valor de σtot para el acero bajo estudio con la variación de la rapidez
de deformación.

Probeta Fluencia σbase σdis σppt

∑
σtot

(MPa) calculado ρ 1x1013m−2 (Calculado) (MPa)
(MPa) fy = 3x10−3

(MPa) D = 10nm
E1 518.3 218.5 101 178.9 498.5
E3 526.6 220.5 101 178.9 500.5
E7 663.0 234.0 101 178.9 514.0

Como se pudo observar durante la caracterización de los mecanismos de endurecimiento en
base a las propiedades obtenidas de los diferentes grados de aceros, el σbase depende del con-
tenido de carbono y de manganeso (además de los elementos microaleantes). Con respecto al
manganeso, se puede considerar que este elemento es un efectivo endurecedor por solución sóli-
da. Aunque el carbono es la forma más económica de endurecer aceros, no contribuye al proceso
de soldadura del acero, por lo que generalmente se combina con el manganeso en cantidades
recomendables de hasta 1.5% en peso de este último elemento.

Con respecto al incremento de su resistencia mecánica, esto se puede lograr mediante la
refinación de grano, mediante el uso de elementos tales como el V, Ti y Nb, ya que estos
elementos forman carburos o nitruros estables, que impiden el crecimiento de los ĺımites de
grano de la austenita, alcanzando tamaños de grano de ferrita mucho más finos a la hora de la
transformación γ → α.
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Figura 5.3: Contribución al ĺımite de fluencia por los distintos mecanismos de
endurecimiento en el acero bajo estudio con su respectivo ĺımite reportado en los
ensayos de tracción.

La figura 5.3 muestra la contribución de los distintos mecanismos de endurecimiento analiza-
dos en el presente trabajo, los cuales son; endurecimiento por solución sólida σSS , por tamaño
de grano, por dislocaciones σdisl y por precipitación σppt. Como se puede observar, el endure-
cimiento por precipitación es el factor más importante en la resistencia de este tipo de aceros,
contribuyendo con un 34.5% para E1, y con un 27% para la probeta E7. Destacando que el
factor que hace la diferencia es el tamaño de grano producto de la refinación producida por arri-
ba de la temperatura de no recristalización TNR durante el tratamiento termomecánico, siendo
mayor en la probeta E7 como se explicó en la sección 5.1.

Con el objeto de mantener un control de la microestructura final del material, es de gran
importancia mantener constante la rapidez de enfriamiento, para no confundir las contribuciones
del endurecimiento por tamaño de grano, producto del refinamiento, con el endurecimiento por
transformación. En el caso de la probeta E7, el porcentaje no cubierto por esta sumatoria de
endurecimientos puede deberse en parte a la transformación sufrida durante el enfriamiento
acelerado, por aumento de la fracción baińıtica debido al enfriamiento acelerado superior que
en las otras probetas superior a 2� /s. aún cuando el diagrama de enfriamiento continuo de la
sección 4.4.2 indica que se conserva en la región de ferrita acicular.
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Caṕıtulo 6

Conclusiones

Se ha caracterizado la influencia de la rapidez de deformación y su importancia como paráme-
tro de un proceso de conformado mecánico sobre la microestructura, tomando en cuenta las
siguientes consideraciones:

El tamaño de grano austeńıtico a la temperatura de precalentamiento antes de la tempe-
ratura de no recristalización TNR

El tamaño de grano austeńıtico a la temperatura de precalentamiento después de la tem-
peratura de no recristalización TNR

La matriz de ferrita acicular obtenida por el enfriamiento después del último paso de
deformación.

Y sobre las propiedades mecánicas considerando:

El endurecimiento por solución sólida y tamaño de grano.

Endurecimiento por dislocaciones.

Endurecimiento por precipitación.

La influencia de la ferrita acicular en la absorción de enerǵıa de los ensayos de impacto.

Concluyendo que:

1. A mayor es la rapidez de deformación ε̇, menor es el tamaño de grano re-

cristalizado y por consecuencia mayor es la resistencia del material en sus

propiedades mecánicas.

2. A mayor es la rapidez de deformación ε̇, más uniforme es el tamaño de grano

ferŕıtico α y más homogénea es la resistencia mecánica en todo el material.

Las siguientes recomendaciones podŕıan ser desarrolladas con el objeto de mejorar y comple-
mentar la presente investigación, con miras a eficientar procesos de laminación en la industria:

1. Estudios de laminación variando la rapidez de deformación en secciones gruesas determi-
nando grano recristalizado a lo largo del grosor de la pieza en función del gradiente de
deformación.

2. Mismos estudios en secciones gruesas determinando el alcance del enfriamiento acelerado
sobre la retención del tamaño de grano recristalizado.
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[97] J. M. Gray A. J. DeArdo and H. Stuart L. Meyer. TMS-AIME, Warrendale, PA, pages
685–759, (1984).

[98] G. C. Weatherly R. D. K. Misra, K. K. Tenneti and G. Tither. Microstructure and
texture of hot-rolled Cb-Ti and V-Cb microalloyed steels with differences in formability
and toughness. Met. Mater. Trans., 34A:2341–2351, (2003).

[99] R. M. Brito and H. J. Kestenbach. On the dispertion hardening potential of interphase
precipitation in microalloyed niobium steel. J. Mater. Sci, 6:1257–1263, (1981).

[100] I. V. Morales S. S. Campos and H-J Kestenbach. On strengthening mechanisms in com-
mercial Nb-Ti hot strip steels. Metal. and Mater. Trans A, 32 A:1245–1248, (2001).

[101] A. S. Keh and S. Weissmann. Electron microscopy and strength of crystals. Interscience

Publishers, New York, NY, 32 A:231–258, (1963).

91


	Portada
	Índice General
	Capítulo 1. Introducción
	Capítulo 2. Antecedentes
	Capítulo 3. Experimentación
	Capítulo 4. Resultados
	Capítulo 5. Análisis de Resultados
	Capítulo 6. Conclusiones
	Bibliografía

