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PRESENTACION



1.1 Introduccion.

Con las crecientes preocupaciones sobre los gases de efecto invernadero inducidos por el hombre, se han
regularizado las emisiones de los vehiculos, con objetivos claros para los préoximos diez afnos. Por ello, los
fabricantes de automdviles estdn investigando y desarrollando nuevos materiales, donde la ingenieria guia el
desarrollo de tecnologia. Sin embargo, ciertos alcances ingenieriles implementados para cumplir con los
requisitos solicitados, a menudo entran en conflicto. Como ejemplo a resaltar, las aplicaciones estructurales
requieren materiales caracterizados por su alta resistencia y rigidez, que a menudo se consiguen con mayor
grosor. No obstante, el combustible, la economia y las emisiones tienen un impacto negativo si no se logra

reducir el espesor de los componentes.

Los vehiculos, con nuevos disefios mostrando geometrias complejas son estéticamente agradables. En esta
tarea de la industria automotriz por seguir innovando y garantizar su presencia en el mercado, continda
confiando en el acero, desarrollando nuevos grados, definidos por su resistencia y maquinabilidad. Este hecho
representa la reinvencion continua de este material, aparentemente tan viejo como la misma civilizacion

industrializada, para abordar estas demandas.

Asi es como han surgido los aceros avanzados de alta resistencia, AHSS (Advanced High Strength Steels, por sus
siglas en inglés), caracterizados por presentar microestructuras Unicas y propiedades metallrgicas
sobresalientes que permiten a los fabricantes de piezas originales cumplir con los diversos requisitos

funcionales de cada componente del automovil.

En particular, los aceros AHSS se han introducido en la produccién de vehiculos para reducir su peso sin
comprometer la seguridad del vehiculo [1]. Debido a la naturaleza compleja de estos aceros, en la mayoria de
los casos se pueden observar propiedades mecanicas conflictivas; por ejemplo, la resistencia frente a la
ductilidad, donde los componentes tipicos requieren grandes deformaciones durante la produccién,
implicando que se deben de aplicar altas cargas mecanicas durante el proceso de fabricacién.

Tradicionalmente, es dificil obtener tales comportamientos en los aceros mas convencionales.
Dentro de las tres generaciones de los aceros AHSS, los aceros de fase compleja (DP) son los grados mas
antiguos y los mas utilizados en la industria automotriz. Las dos fases presentes en los aceros DP, la ferrita y la

martensita, son también microconstituyentes propios de la mayoria de otros grados de aceros AHSS que
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transforman de fase, dentro de la primera y de la tercera generacidn; ésta ultima que se encuentra

actualmente en fase de desarrollo.

Ademads, debido a la complejidad de los aceros AHSS, tanto a nivel quimico como microestructural, las
relaciones tradicionales establecidas entre la microestructura del material y las propiedades mecdnicas se
desvian de la estandarizacién validada en cartas técnicas [2-3]. Asi mismo, la comprension de las fases
individuales que se forman en los aceros AHSS estd lejos de ser categorizada como totalmente comprendida, lo
cual es indispensable para resolver los problemas relacionados con la respuesta mecanica mencionados
anteriormente y para establecer una relacién predictiva entre la microestructura y dichas propiedades

mecanicas.

Finalmente, bajo esta perspectiva es que el presente trabajo de investigacion explora la influencia de la
composicidn quimica con la microestructura resultante y por ende, la respuesta mecdnica, de un acero AHSS de
fase compleja, CP (Complex Phase, por sus siglas en inglés) microaleado con boro tras su procesamiento termo-
mecanico, mecanico y térmico, apegandose al novedoso concepto de temple y particién, Q&P (Quenching and

Partitioning, por sus siglas en inglés).

1.2 Hipétesis.

Se sabe que el boro en pequeiias cantidades, en el orden de las partes por milléon (ppm), en el acero tiende a
retrasar la cinética de descomposicién de la austenita a ferrita, ademds de mejorar la templabilidad y el
trabajado mecanico en caliente de éste. Por lo tanto, se espera que la microadicion de boro en el acero AHSS
de fase compleja (CP) desplace sustancialmente hacia la derecha las curvas de transformacion en el diagrama
TTT, permitiéndose retener una mayor cantidad de austenita retenida (RA) durante la operacion de temple y
gue la operacién de particién (proceso Q&P) promueva una microestructura multifasica compuesta de fases

duras y suaves para obtener un efecto benéfico sobre sus propiedades mecanicas.
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1.3 Objetivos.

1.3.1 Objetivo general.
Disefar, fabricar y caracterizar estructural, microestructural y mecanicamente un acero avanzado de alta

resistencia (AHSS) de Ultima generacién (3ra generacién) de fase compleja (CP) de bajo contenido de C y de

composicidon quimica base NiCrNbCu microaleado con B, laminado en caliente, laminado en frio y tratado

térmicamente mediante el concepto del novedoso tratamiento térmico de temple y particion (Q&P).

1.3.2 Objetivos especificos.

1)

2)

3)

4)

5)

6)

Disefar y fabricar un acero AHSS de fase compleja (CP) de bajo contenido de C y de composicion
guimica base NiCrNbCu de referencia y microaleado por separado con 60 ppm de B, realizando andlisis

guimico mediante espectrometria de emisidn por chispa.

Mediante el uso de diagramas de transformacion de fases y de precipitacion tedricos, disefiar y aplicar
un tratamiento termo-mecanico y térmico de temple y particion (Q&P) de dos pasos para el
acondicionamiento microestructural de un acero de fase compleja (CP) de referencia y microaleado por

separado con 60 ppm de B.

Establecer una ruta de preparacion metalografica rigida que garantice el alto contraste de la
microestructura de un acero de fase compleja (CP) de referencia y microaleado por separado con 60

ppm de B tras el acondicionamiento microestructural.

Determinar la naturaleza microestructural de un acero de fase compleja NiCrNbCu de referencia y
microaleado por separado con 60 ppm de B mediante microscopia dptica y microscopia electrénica de

barrido.

Identificar las fases predominantes en el acero de fase compleja (CP) de bajo contenido de C y de
composicion quimica base NiCrNbCu de referencia y microaleado por separado con 60 ppm de B

mediante difraccion de rayos-X.

Estimar y determinar la resistencia mecdnica de un acero de fase compleja (CP) de bajo contenido de C
y de composicion quimica base NiCrNbCu de referencia y microaleado por separado con 60 ppm de B

mediante ensayos de microindentacidn Vickers y de traccién uniaxial, respectivamente.
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1.4 Justificacion.

El acero es un material ingenieril cuyas propiedades le permiten responder a una gran variedad de
requerimientos de la sociedad a bajo costo. Este material se ha usado ampliamente en la industria de la
construccion, la industria quimica, militar, en objetos que se usan en la vida diaria y en la industria automotriz.
Haciendo énfasis en este ultimo punto, la industria automotriz ha promovido el estudio y desarrollo de nuevos
materiales, como lo son los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS), ya que éstos estan orientados a
cumplir con los nuevos requerimientos internacionales para garantizar la seguridad de los usuarios de
automoviles ante choques, asi como del cuidado del medio ambiente. Con estas expectativas se busca
disminuir el peso de los automaviles y, por ende, el consumo de energia, principalmente de combustibles. Los
nuevos aceros avanzados combinan una excelente relacion de resistencia versus ductilidad y de misma
maquinabilidad que pueden significar hasta un 20% de reduccién de peso en partes de un vehiculo, haciendo

un vehiculo mas ligero y seguro.

Estos aceros AHSS representan ser un desafio, presidido por un estricto disefio de la composicién quimica y el
correcto acondicionamiento microestructural, que finalmente permitan detonar el comportamiento mecanico
superior del material. Por esta razdn, la evolucidn microestructural representa ser un reto ingenieril para

potenciar la aplicacién del acero de fase compleja.

Bajo este hecho es que el presente trabajo de investigacidon estudia el efecto de la composicidon quimica,
principalmente de boro, sobre el acondicionamiento microestructural y la respuesta mecanica de un acero
experimental AHSS de fase compleja (CP) siguiendo la postura de una ruta siderurgica de procesamiento del
acero, desde la fusidn, solidificacién y tratamiento termo-mecdanico, mecanico y térmico, incorporando en este

ultimo punto el novedoso concepto de temple y particién (Q&P).

En consecuencia, la razén que justifica el presente proyecto es que este tipo de aceros se pueden aplicar

destacadamente en sectores industriales que buscan la mejora continua de sus materiales y de sus mismas

rutas de procesamiento, tal y como sucede en el sector de la industria automotriz.
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2.1 Importancia de la microadicién de boro en los diferentes grados de acero.
El boro es uno de los elementos microaleantes recientemente usados para la obtencién de aceros avanzados

de alta resistencia AHSS) o ultra-alta resistencia (U-AHSS) [4].

El boro mejora significativamente la capacidad de endurecimiento del acero al suprimir la transformacion de
austenita en ferrita. Se pueden obtener mayores niveles de resistencia formando bainita o martensita de esta
manera. La notable reduccién de la tenacidad se asocia con la formacién de estas microestructuras duras. El
tamafio de grano efectivo para la fractura de los aceros bainiticos depende en gran medida del tamafio de
grano de austenita antes de la transformacidn. Por lo tanto, para mejorar la tenacidad del acero, es necesario
minimizar el tamafio de los granos de austenita antes de la transformacion, promoviendo la formacion de
bainita. Los aceros bainiticos modernos para aplicaciones estructurales generalmente tienen muy bajo
contenido de carbono, menos del 0.05% en peso [4]. En consecuencia, los bajos niveles de carbono en estos
aceros aseguran que los aceros tengan una buena soldabilidad. Cuando los elementos de microaleacién, tales
como Ti, Nb, V, se combinan con la adicién de boro, se puede obtener una amplia ventana de procesamiento
termo-mecdnico, lo que generalmente mejora la resistencia mecdnica del acero a través del refinamiento de la

microestructura.

Cabe resaltar que se han realizado muchas investigaciones sobre el efecto del boro en la transformacién de
austenita a ferrita. Como la ferrita generalmente se nuclea en los limites de los granos de la austenita, el boro
puede retardar la velocidad de nucleacion de la ferrita [5] (pero no la velocidad de crecimiento), segregandose
a los limites de grano de austenita. Basicamente, una de las razones primordiales para una supresion tan fuerte
de la formacién de ferrita con un contenido de boro del orden de las partes por millon (ppm) se debe al bajo
peso atdomico del boro comparado con el del hierro. Por ello, existen cuatro mecanismos que probablemente

expliqguen cémo los dtomos de boro retardan la nucleacién de ferrita:

a) Reduccidn de la energia limite de grano de austenita.

En teoria, los atomos de boro se segregan en los limites de los granos de austenita y luego reducen su energia.
La magnitud de la reduccidn es inferior al 1%, lo cual no es significativo [6]. Sin embargo, se ha mencionado
que, con ciertas formas de nucleacidon de ferrita y en condiciones adecuadas, tal reduccién de energia
interfacial puede conducir a una reduccién de la tasa de nucleaciéon en un factor de 10 en las fronteras del
grano de austenita [7]. Por lo tanto, la reduccidon de energia en los limites de grano de austenita es un

mecanismo importante que contribuye a la capacidad de endurecimiento.
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b) Reduccidn de la autodifusividad del hierro.

La segregacién de boro a los limites de grano austenitico puede reducir la difusividad del hierro, y
posiblemente la frecuencia de salto del carbono a través de la red cristalina, al bloquear sitios intersticiales o
aumentando el mddulo del limite del grano. En los aceros, la velocidad de nucleacién de la ferrita es
proporcional a la frecuencia de salto del carbono, Por lo tanto, una reduccién de carbono en la frecuencia de
salto en los limites de grano de austenita puede resultar en un retraso de la nucleacidon de ferrita en estos

limites [8,9].

¢) Reduccidn en el numero de sitios de nucleacion.

El mayor desajuste de la red cristalina en los limites de grano de dngulo alto siempre crea algunas regiones de
baja densidad atémica que son sitios favorecidos para la nucleacién de ferrita. Si es posible que los dtomos de
boro puedan difundirse alli y posicionarse a si mismos a través de segregacion o precipitacion (algunas
particulas de tamafo muy pequefo), se reducira la velocidad de nucleaciéon de la ferrita. La figura 2.1 muestra

una reduccion en el nimero de sitios de nucleaciéon para ferrita con adicion de boro [10].

sin Boro nucleacion de ferrita

atomos de Boro Bainita

Figura 2.1. Diagrama esquematico que muestra el efecto que tiene el boro en la nucleacién de la ferrita [10].

d) Nucleacién de ferrita sobre carburos de boro.

Se ha mostrado que el boro en solucidn sélida retarda la nucleacién de la ferrita. También se sabe que los
carburos de boro de tamafio muy fino pueden suprimir la formacién de ferrita tan efectivamente como los
mismos atomos de boro [11]. Sin embargo, los carburos de boro de gran tamafio promoveran la nucleacién de
ferrita. Los precipitados de carburo de boro, Fe;3 (B, C)s, se forman a un lado de los limites de grano durante el

enfriamiento durante el procesamiento del acero a alta temperatura [12].

Como se menciond anteriormente, el boro es un elemento de microaleacion que en cantidades muy pequefias

tiene una extraordinaria eficacia para mejorar la templabilidad. Es el Unico elemento de microaleacion en que
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un contenido soluble de 0.0010 a 0.0030% en peso puede proveer un efecto de templabilidad equivalente a
adiciones aproximadas de 0.5% de otros elementos tales como el Mn, Cr y Mo. Asi mismo, la adicidon de
pequefias cantidades de boro produce un efecto idéntico en el acero que el agregar grandes porcentajes de C
(equivalente hasta en 15 veces mas). Adiciones de 10-25 ppm de boro en aceros de bajo contenido de carbono
mejoran tanto la resistencia como la tenacidad, mientras que altos contenidos proporcionan mejoramiento de
la resistencia, sobre todo al desgaste, pero se produce una disminucion de la tenacidad. Una adicién de boro
superior a 0.01% en los aceros austeniticos aumenta su resistencia a altas temperaturas. Los niveles residuales
de boro (20 a 40 ppm) en los aceros tienen una gran influencia sobre la microestructura y dureza de uniones
soldadas. La cinética de descomposicion de austenita a ferrita se retarda resultando en la formacion de

microestructuras bainitico-martensiticas en el metal de soldadura.

2.2 Definicion y clasificacion de aceros avanzados de alta resistencia.

Los aceros avanzados de alta resistencia, AHSS (Advanced High Strength Steels, por sus siglas en inglés) son
materiales complejos y sofisticados, con composiciones quimicas cuidadosamente seleccionadas presentando
una microestructura multifasica generalmente, resultante de procesos de calentamiento y enfriamiento
estrictamente controlados. Se emplean diversos mecanismos de endurecimiento para lograr un rango de

propiedades éptimas de resistencia mecdnica, ductilidad, dureza y fatiga [13].

Los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) se han introducido en la produccion de vehiculos para reducir
su peso total sin comprometer la seguridad del vehiculo y de los usuarios. Los aceros AHSS se han clasificado de
manera general en tres generaciones, sobresaliendo diferencias metalurgicas entre ellos, tal y como se muestra
en la figura 2.2, disefiados para cumplir limites sesgados tanto de resistencia mecanica como de alargamiento
total tras la deformacidn pldstica. De manera representativa, los aceros de primera generacién comprenden a
los aceros martensiticos (MS), de doble fase (DP), de fase compleja (CP), ferriticos-bainiticos (FB) y a los de
plasticidad inducida por transformacién (TRIP). En el caso de los de segunda generacidn se encuentran los
aceros de Plasticidad Inducida maclaje (TWIP). Finalmente, se encuentra en desarrollo los de la tercera
generacion, definidos por el novedoso tratamiento de temple y particidn, o mejor conocidos como aceros Q&P.
Estos aceros surgieron como una necesidad de potenciar el uso de los aceros de primera generacion,
valiéndose en su capacidad de transformar de fase durante el tratamiento térmico. Estos son aceros con
combinaciones mejoradas de resistencia y ductilidad en comparacién con los grados citados, con potencial para
capacidades de unién mas eficientes, a costos mas bajos. Estos grados reflejaran aleaciones y microestructuras

Unicas para lograr las propiedades deseadas. Asi, todos estos grados encuentran su aplicacion en diferentes
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componentes estructurales del cuerpo del vehiculo. Por ejemplo, los aceros DP y TRIP son excelentes en las

zonas de choque del automdévil por su alta absorcion de energia.

Mayor Alargamiento

Elongacion Total (%)

°c33858833

200 400 600 800 1.000 1200 1.400 1,600 1,800 2,000
Resistencia a la traccion (MPa)

0

Q@ psiin @ isscoedones @ Aceros AHSS 112 Geseracon

@  Acercs AHSS 2ra Generacion % Aceros AHSS 3ra Generacion

Figura 2.2. Los aceros pueden clasificarse como acero bajo carbono o dulce, acero convencional de alta

resistencia (HSS) y acero de alta resistencia avanzado (AHSS). Este Ultimo tiene tres generaciones [14].

El uso extensivo aceros AHSS, junto con la optimizaciéon del disefio de ingenieria, permite una estructura
adecuada en el cuerpo que es factible de producir y logra un rendimiento de 5 estrellas en caso de colision bajo
los estandares globales mas estrictos de choque, mientras que también supera los objetivos de reduccidn peso.
Un cuerpo de menor peso crea oportunidades para reducir el tamafo de los subsistemas del vehiculo, incluido
el tren motriz (chasis). Una conclusién importante es que estos mismos aceros pueden aplicarse a los vehiculos

convencionales, como se muestra en la figura 2.3 [15].
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DP 500,600- 11.8%

HSLA 450, BH 340,

400 - 32.7% ——

OF 1000 - 10%

TRIP 980 - 9.5%

TWIP 980 - 2.3%
CP 1000 - 1470 - 9.3%

Mild Steels - 2.6%

HF 1500 11.1%

MS 1200 - 1.3%

Figura 2.3. Estructura de una carroceria, utiliza aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) que se muestra en

diferentes colores [15].

2.3 Generalidades de los aceros de fase compleja.

El acero de fase compleja (CP) se caracteriza por presentar una microestructura multifasica que consiste en una
matriz de ferrita fina y una fraccidon volumétrica significativa de microconstituyentes duros, como bainita,
martensita y pequeiias cantidades de austenita retenida como se muestra en la figura 2.4, que se refuerza adn

mas con precipitados finos a lo largo de la matriz.

ol
Acero de Fase Compleja
{CF)

[ Ferrita !
— hrerr b : : :

x 1 - . - },,::‘ : h." o
- . w !‘[ 1] I-\".,--.fﬂ. ‘w\.‘;‘ 15.-.“.'._, _1:.1_‘.‘\.
[c+:] Bainita En'.f I R e e P 1

Figura 2.4. a) Microestructura esquematica de un acero CP y b) Micrografia de un acero CP 1000 [16].
Los aceros de fase compleja fueron producidos especialmente para perfilado con rodillos y procesos de

doblado y forjado. Estos aceros han probado ser adecuados para la produccion en serie, y se recomienda su
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aplicacion en partes de automdvil como armazones, refuerzos de puerta, placas de asientos, y componentes
del chasis. Una microestructura fina formada por componentes de alta resistencia y una alta resistencia al
agrietamiento, sin perder las excelentes propiedades mecanicas. Como resultado del balance de estas
caracteristicas, los aceros de fase compleja estan predestinados para uso en componentes de alto rendimiento

en caso de colisidén y presentan un gran potencial para el disefio ligero.

2.3.1 Efecto de la composicidn quimica.

Las excelentes propiedades mecanicas de los aceros avanzados de alta resistencia dependen en su gran
mayoria de la composicion quimica. Los mecanismos de refinamiento de grano, transformaciones de fase,
endurecimiento por solucion sdlida y precipitacidn, los cuales controlan directa o indirectamente los niveles de
dureza y resistencia mecanica, son dependientes de la composicidon quimica del acero, tal y como se muestra
en la figura 2.5. En contexto, la composicion quimica tiene un efecto muy marcado en las lineas de

transformacion del material.

A Calentamiento =% 4~ Enfriamiento >
Si, Al, P, Nb I
I

Si, Al, P, V

g Ferrita C, Mn, Cr, Mo, B

=

o

% C, Mn, Cr, Nb

= ——
[_|

Bainita

O1F Tiempo

Figura 2. 5. Esquema donde se muestra el efecto de los elementos de aleacidn sobre las curvas de
transformacidn de un acero de fase compleja.
El boro aumenta la resistencia del acero al promover la formacién de bainita o martensita. Se ha encontrado
que el efecto del boro en el fortalecimiento puede mejorarse agregando ciertos elementos de aleacién. Por
ejemplo, la presencia de molibdeno aumenta fuertemente el efecto del boro [17]. El niobio mejora

notablemente el efecto del boro cuando estd en solucion sélida. Sin embargo, el vanadio, que tiene una
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contribucidn conocida al endurecimiento por precipitacion, tiene muy poco efecto sobre el boro. También se
ha encontrado que la combinacién de cobre y boro reduce significativamente la temperatura de
transformacidn de austenita a ferrita [18]. Por otro lado, la adicion de boro en el acero puede afectar la

cinética de recristalizacion de la austenita.

Es bien sabido que el boro mejora significativamente la capacidad de endurecimiento del acero al suprimir la
transformacion de austenita en ferrita. Se pueden obtener mayores niveles de resistencia formando bainita o
martensita, de esta manera. Con frecuencia, una reduccién notable en la tenacidad se asocia con la formacion
de estas microestructuras, por naturaleza mas duras. Se descubrié que el tamafio de grano efectivo para la
fractura de escisién de los aceros bainiticos depende en gran medida del tamafio de grano de austenita antes

de la transformacién [19].

Por lo tanto, el efecto de cada uno de ellos se indica mas detalladamente a continuacion:

Carbono (C).
El C es uno de los elementos de aleacién mds importantes, el cual puede cambiar el comportamiento en
caliente tanto como la microestructura y cinética de transformaciones metalurgicas del acero. El ancho vy
profundidad del valle de ductilidad suele estar controlado por los porcentajes de C en el acero. Se ha
demostrado que reduciendo el nivel de C, el cual incrementa la velocidad de transformacién de austenita a
ferrita, es mas efectivo en fomentar la formaciéon de grandes cantidades de ferrita inducida por deformacion
justo por debajo de Ae3, resultando en valles de ductilidad muy estrechos. Los niveles de carbono deben ser

<0.1% en peso para que esto ocurra.

Niobio (Nb).

En los ultimos afios, el niobio se ha conocido como uno de los elementos de microaleacién mas importantes,
no solo porque puede refinar la estructura del grano sino también para agregar resistencia adicional a los
aceros a través de la precipitacion a muy alta precision.

En aceros laminados en caliente, el efecto beneficioso del niobio comienza durante el recalentamiento, donde
el elemento estd parcialmente en solucidon sélida a alta temperatura y parcialmente precipitado como
carbonitruros finos [19,20,21]. Los precipitados residuales ayudan a mantener un tamafio de grano austenitico
fino antes de la laminacion. Este efecto esta fuertemente relacionado con el tamafio de particula y la fraccion
de volumen del compuesto Nb(C,N). Se prefiere un tamafio de particula mas pequefio y una fraccion de mayor

volumen en términos de refinamiento del grano de austenita [22, 23]. Algunos precipitados ultra finos de Nb,

Pagina | 13



formados durante la laminacidon en caliente, especialmente durante las Ultimas etapas de deformacion,
retardan la recuperacién y recristalizacién de austenita. El retraso de la recristalizacidon de austenita conduce a
la formacidn de una estructura de grano austenitico al final del proceso de deformacién en caliente. Esta
estructura a su vez conduce a un tamafio de grano de ferrita, perlita, bainita (dependiendo de la composicién
del acero) incluso después de la transformacidn. El niobio también deprime la temperatura de transformacién
de austenita a ferrita (ferrita acicular) o bainita. Esta estructura generalmente resulta en una buena

combinacion de resistencia y tenacidad.

Titanio (Ti).
El titanio forma compuestos estables con oxigeno, carbono, nitrogeno y azufre a temperaturas de fabricacion
del acero para controlar estos elementos, disminuyendo asi sus efectos dafiinos. El titanio es el refinador de
grano mas efectivo en aceros y, en muchos aspectos, tiene una funcidn similar a la adicién de aluminio y
niobio. El titanio es mas caro que el aluminio, por lo que su uso como desoxidante no es aceptado. El efecto de
la adicion de titanio en los aceros sobre el retardo del engrosamiento del grano se debe principalmente a los
precipitados de TiN. El TiN se forma incluso en la etapa liquida de los aceros. Por lo tanto, es muy estable a la
temperatura austenitica. Las particulas de TiN de tamafo muy fino impedirdan el movimiento de los limites de
grano de austenita, por lo tanto, evitara que los granos crezcan. Sin embargo, el efecto de TiN en el
refinamiento del grano se reduce mucho cuando el tamafio de TiN es grande y su fraccidon volumétrica es baja.
Por otro lado, el Ti también se puede combinar con el carbono y el nitrégeno para formar compuestos de

Ti(C,N) en la austenita, lo que puede afectar la recristalizacidn de la austenita en cierto grado [24,25].

Vanadio (V).
El vanadio es el elemento mas soluble entre los principales elementos de microaleaciéon. No forma carburos ni
nitruros de manera efectiva a temperaturas de laminacién altas e intermedias. Por lo tanto, su efecto sobre el
retardo del crecimiento del grano no es tan fuerte como en el caso del niobio y del titanio. Sin embargo, el
vanadio puede combinarse con nitrégeno para formar VN en ferrita, lo que puede aumentar significativamente

la resistencia mecanica de este tipo de acero.

Manganeso.
Disminuye la temperatura de transformacién de austenita a ferrita, es decir, es un elemento estabilizador de la
austenita. A partir de 1.5% en peso contribuye al incremento de la dureza y resistencia del acero, pero en

menor medida que el C. Tiene un efecto significante sobre la templabilidad de los aceros. El estudio de la
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influencia del Mn sobre el conformado a elevadas temperaturas de aceros de baja aleacién es quiza el mas
limitado. Se cree que el Mn no afecta significativamente a los mecanismos de deformacidn, sobre todo a bajos
niveles de aleacion, ya que es un estabilizador de la austenita debido a que su estructura y radio atdmico es

similar.

Niquel.
Es un elemento que actla como estabilizador de la austenita, sin afinidad por el Cy completamente soluble en
el Fe. Al no tener afinidad por el Cy ser completamente soluble, no forma carburos, con lo que se encuentra en
solucién en la ferrita reforzandola y, por lo tanto, aumenta la tenacidad del acero. Tiende a aumentar la
resistencia a la cedencia, mejora la ductilidad y la resistencia a la fatiga. Al emplearse conjuntamente con el Cr

incrementa aun mas la dureza y la resistencia al desgaste.

Cromo.
El Cr restringe el campo de existencia del hierro gamma para favorecer la expansién del hierro alfa. De tal
manera que para contenidos de Cr superiores al 12% aproximadamente, la aleacidon conserva la estructura
ferritica desde la temperatura ambiente hasta su fusion. Es un fuerte formador de carburos, lo que se convierte
en un elemento endurecedor que mejora bastante las propiedades mecanicas de los aceros. Mejora la
templabilidad y tiende a incrementar la resistencia a la cedencia y la resistencia al desgaste. Se afiade
normalmente junto al Cu para mejorar la resistencia a la corrosidn, ya que juntos generan una capa de éxido

protectora del acero.

Cobre.
El Cu a diferencia de los elementos anteriores, se ha utilizado muy poco en los aceros avanzados de alta
resistencia o ultra-alta resistencia. Ademas de provocar un endurecimiento en la ferrita, este elemento de
aleacion mejora la dureza y la tenacidad acompafiados de un retraso en el temple. En un tratamiento termo-
mecanico, éste aparece como un fino precipitado de Cu que aumentan la dureza del acero. Debido a su
tendencia moderada a segregar, puede precipitar en la ferrita reforzdndola y dando lugar a una considerable

pérdida de la ductilidad para rangos de temperatura bajos (600 a 750 °C).
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2.3.2 Propiedades mecdnicas.

Los aceros CP tienen un rendimiento mecanico mas alto en comparacién con los aceros de doble fase,
presentando resistencias mecdnicas de traccidn superiores a los 800 MPa. Cuando se comparan con los aceros
DP, los aceros CP tienen una relacion de resistencia a la resistencia a la traccion mucho mas alta. En la figura

2.6 se nota la diferencia entre los dos aceros.
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Figura 2. 6. El esfuerzo ingenieril y la deformacidn ingenieril varian mucho entre los diferentes tipos de acero

[14].

Los aceros CP tienen una alta capacidad de endurecimiento en el trabajo a baja tensidn, alta resistencia a la
fatiga, alta absorcion de energia, resistencia al desgaste y potencial de endurecimiento por horneado. El
tratamiento térmico de los aceros CP laminados en caliente entre 500-700 °C puede aumentar aun mas el

punto de elasticidad del material hasta en 100 MPa.

Los aceros CP se sueldan facilmente entre si o con otras calidades comunes de acero; se pueden usar
soldadoras por puntos para otras calidades de menor resistencia con los ajustes apropiados. Los grados de
resistencia actual y de desarrollo varian de 780 a 1470 MPa. Resistencia a la traccion minima con 5-30% de

alargamiento total.
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Con un alargamiento alto y uniforme, y los aceros CP de rendimiento continuo tienen una maquinabilidad
excelente y son adecuados para la conformacion por estirado, la laminacién, la flexién y la expansion de

orificios estas propiedades se muestran en la figura 2.7.
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Figura 2. 7. Esfuerzo ingenieril y deformacién ingenieril en diferentes grados de acero fase compleja [7].

A continuacidn, se resumen las propiedades de los aceros de fase compleja (CP):
Resistencia a la traccion que alcanza y excede los 800 MPa.
Alta relacidn de rendimiento a resistencia a la traccion.
Excelente para la conformacién en frio, la flexion y la expansién de agujeros.
Fuertes cualidades de endurecimiento al horno.
Alta durabilidad y resistencia al desgaste.
Alta absorcidn de energia de choque.

Buena soldabilidad.

2.3.3 Principales aplicaciones.

Debido a la alta capacidad de los aceros CP para absorber la energia durante una colisidn, son particularmente
adecuados para la fabricacion de piezas relevantes para el choque en los automdviles, formadas en frio. Existen
varias aplicaciones automotrices en la estructura del cuerpo del vehiculo, la suspensidn y los componentes del

chasis [13].

A continuacidn, se enlistan los grados de produccidn actuales de aceros CP y ejemplos de sus aplicaciones
automotrices [26]:

CP 600/900: Rieles de bastidor, refuerzos de columna B, refuerzo de tunel.
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CP 680/780: Rieles de bastidor, componentes de chasis, travesafios.
CP 800/1000: Soportes de suspension, vigas de guardabarros.
CP 1000/1200: Refuerzos de riel de bastidor, soportes de panel basculante.

CP 1050/1470: Vigas parachoques, travesafios laterales.

2.4 Procesamiento termo-mecanico y térmico de aceros de fase compleja.

Laminacion en caliente de aceros CP.
En comparacién con los aceros Dual Phase (DP), la presencia del microconstituyente bainita en los aceros CP
proporciona niveles de resistencia mas altos. Usando pequeinas adiciones de elementos que retardan la
transformacion de austenita a ferrita, se pueden producir aceros laminados en caliente con una

microestructura bainita-martensita-austenita [27].

Estos aceros presentan una curva continua de tensién y deformacidén similar a la del acero de doble fase, a un
nivel de resistencia de entre los 1200 MPa y un alargamiento de hasta un 10%. El esquema utilizado para
producir aceros CP laminados en caliente a partir de una composicion CMnMoCrB microaleado con Nb se

muestra en la figura 2.8.

El pardametro mds importante es la temperatura de laminacién en caliente, que determina el tipo de
transformacién que ocurrird. El diagrama esquematico del diagrama de Transformacion-Tiempo-Temperatura
(TTT) mostrado en la figura 2.8b ilustra claramente que la laminacién en caliente a diferentes temperaturas

dara como resultado diferentes productos de transformacion.

a) b)
1300 1270°C 1 hora 151-'3”1-]"L
1200 . ey
1100 § T i, laminado en caliente en 6 pasos hite \
1000 - %, arviba de 850°C 1000 1
900 L o4
$  sood] I o 800 A— e A,
£ 7004 ' g T00 e . = Ar,
£ eool S 600l g e A oy A d
E 500 Z 500 L_"“"-_—-____:__ B T
= 400 E400] Ms . T y-su, T = -
& a0 enfriamiento Z 300 - - -
404 ] CT =720°C, 680°C. 550°C B g4
1004 100
04 — 0 : S —
Tiempo Tiempo

Figura 2.8. a) Esquema de laminacién en caliente y b) Diagrama TTT esquematico para la composicion de acero

reportada [27].
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Asi, Mesplont [27] aplicd ciclos de recocido que consistieron en un recalentamiento a una temperatura
intercritica entre Aci (temperatura a la que desaparece la austenita durante el enfriamiento) y Acs (temperatura
a la que se completa la formacién de austenita durante el calentamiento), seguido de un enfriamiento y una
retencién a una temperatura superior a la temperatura de inicio de la transformacién martensitica, con la
finalidad de producir una microestructura multifasica después del laminado en frio. Se puede ver en el
diagrama de la figura 2.9 que la fraccidon de volumen de ferrita y su contenido de carbono estan controlados
por la temperatura de homogenizado y el tiempo. Durante el enfriamiento, parte de la austenita se transforma
en bainita. La fraccion de volumen de bainita es una funcidon de la temperatura de homogenizado, que
determina el contenido de carbono en la austenita. Durante el enfriamiento subsiguiente a temperatura

ambiente, se forma martensita y algo de austenita puede permanecer sin transformar (austenita retenida).
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Figura 2.9. Diagrama de Fe-C que muestra la variacién de C en la austenita durante un ciclo de enfriamiento
[27].

2.4.1 Influencia de las transformaciones de fase en aceros de fase compleja.

La distorsidon producida en un acero cuando es sometido a un proceso termo-mecdanico se origina por la
presencia de varios factores de naturaleza térmica, mecdanica y microestructural que influyen conjuntamente e
interaccionan de manera simultanea [28-30]. En la mecanica del continuo la distorsidn se analiza por medio del
campo de deformaciones del material. La deformacion puede ser debida a solicitaciones mecdnicas (elastica y
plastica) y también de origen térmico, causada por gradientes térmicos, transformaciones de fase en el interior

del material y por fluencia plastica.
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La influencia de los elementos de aleacion sobre la transformacién austenita-martensita estd relacionada con
el porcentaje de carbono en la composicidon del acero. El acero tiene presencia de niobio y vanadio en su
composicion. Estos elementos de aleacidn presentan una alta afinidad para formar carburos, y un producto de
solubilidad elevado. Esto significa que los carburos precipitan de manera muy dispersa durante la austenizacién
y actuan de manera muy eficiente sobre el control del tamafio de grano austenitico [31,32]. Los carburos
actuan como elementos inhibidores del crecimiento del tamafio de grano [33], originando granos finos durante
la austenizacién y aumentando, por lo tanto, la dureza del acero. De esta forma, se consigue un acero con una
dureza aceptable a partir de un enfriamiento suave, por lo que se minimiza las inestabilidades dimensionales
originadas por la contraccion debida al enfriamiento, y la dilataciéon caracteristica de la transformacion

austenita-martensita.

La utilizacidon de vanadio como elemento microaleante en determinados aceros se ha practicado desde 1950
[34] y la composicion de vanadio disuelto en la matriz no influye en la estabilizaciéon del campo austenitico [35].
También hay estudios que hacen referencia al niobio como elemento influyente en la transformacion
austenita-martensita [36], donde muestra el efecto que tiene el niobio y sus carburos sobre la cinética de
transformacidn austenita-martensita. El andlisis del efecto del niobio y vanadio depende de las fracciones de
composicion de ambos elementos disueltos en la matriz y precipitados en forma de carburos. La presencia de
mayor cantidad de niobio disuelto en la matriz de austenita tiende a inhibir la transformacion austenita-ferrita
0 austenita-bainita, disminuyendo la velocidad critica de enfriamiento, definida como la velocidad minima de
enfriamiento con la que se obtiene Unicamente martensita como fase transformada. Por otro lado, un
aumento de la cantidad de niobio disuelto en la matriz austenitica, durante la austenizacién, aumenta la
cantidad de martensita transformada para velocidades criticas de enfriamiento mas bajas [31]. Sin embargo,
los carburos de niobio aceleran de manera considerable la transformacién austenita-bainita, al comportarse
como zonas de alta nucleaciéon, actuando de manera opuesta al niobio disuelto en la matriz. De esta manera,
una mayor concentracién de carburos de niobio puede mejorar las propiedades de dureza, pero perjudicar la
inhibicién de fases no deseadas como la bainita y, sobre todo, la ferrita durante el enfriamiento. El niquel actia
de estabilizador del campo austenitico, y favorece una disminucién de la velocidad critica de enfriamiento del
acero sin que se induzcan transformaciones de tipo difusional, como la austenita-ferrita, o de naturaleza mas

compleja como la transformacién austenita-bainita.

2.4.2 Mecanismos de endurecimiento.

Refinamiento del grano.
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La refinaciéon del grano es uno de los mecanismos de endurecimiento mas eficaz, mejorando propiedades
mecanicas sin pérdida en ductilidad. Es bien sabido, sin embargo, que la prediccion adecuada de las
propiedades mecdnicas de los materiales de grano fino es mucho mas complicada por las diferentes

deformaciones y el fortalecimiento de los mecanismos que operan en estos materiales [37].

Tal proceso de endurecimiento es consecuencia de que los bordes de grano actian como una barrera
infranqueable para el movimiento de las dislocaciones y, que el nimero de dislocaciones dentro de un grano,
afecta a cdmo éstas pueden trasmitir su efecto a granos vecinos a través de los bordes. El tamafio de grano de
un material depende del tratamiento térmico posterior a la deformacion pléstica, y en el caso mas

fundamental, de la velocidad de solidificacién [37].

El borde de grano actiia como punto de fijacidon, impidiendo la propagacién de las dislocaciones. Por un lado, la
estructura reticular de los granos adyacentes difiere en la orientacidon, por lo que se requeriria mas energia
para cambiar de direccién de deslizamiento. Ademas, el limite de grano es una regién desordenada con campos
de tensidon muy elevados [37]. Cuando varias dislocaciones que se mueven en el sentido indicado en la figura
2.10 por efecto de un esfuerzo aplicado, se encuentran con esos campos elasticos y se detienen cada vez a
mayor distancia provocando un apilamiento de las mismas. Esto aumenta la tensién interna acumulada vy
obstaculiza el inicio de la plasticidad, aumentando la resistencia a la fluencia del material.

Limite de grano

Grano A Grano B

Figura 2.10. Se muestra el refinamiento del grano, el limite entre los granos actiia como una barrera para el

movimiento de las dislocaciones [41].

e Deformacién en frio.
Cuando se habla de deformacidn en frio se refiere a un tratamiento que se hace por debajo de la temperatura
de recristalizacion para asi aumentar la dureza y resistencia a latracciéon de la pieza trabajada y, como

consecuencia, disminuyendo su plasticidad y tenacidad [38]. La densidad de dislocaciones aumenta con la
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deformacién plastica, por esto es mas dificil el movimiento de éstas a través de las dislocaciones ya existentes y

el material se vuelve mucho mas duro [29].

Solucién sélida.
Un método comun para aumentar la dureza y el limite eldstico de un material, asi como su velocidad de
endurecimiento, es la aleacién por soluciones sdlidas. La figura 2.11 indica el efecto de varios solutos en el
limite elastico. La efectividad del soluto depende de la diferencia de tamafio con respecto al solvente, y del
porcentaje agregado. Si el dtomo de soluto es mas grande que el del solvente, se inducen campos de
compresidn, mientras que, si es mas pequefio, son de traccidn. La presencia de cualquiera de los dos obstruye
el movimiento de las dislocaciones [39]. El endurecimiento por solucién solida se debe a la interaccién entre los
atomos de soluto y las dislocaciones. Esta interaccidon puede ser de atraccion o repulsion y en ambos casos se
produce un endurecimiento, ya que se requerird de un esfuerzo extra para continuar moviendo las
dislocaciones. Cuando hay atraccidn, la dislocacion es inicialmente atraida por el soluto y no se requiere un
esfuerzo extra, pero cuando la dislocacidn se aleja, el soluto la atrae de regreso, actuando como un lastre que
frena la dislocacion. En caso de repulsion, la dislocacidn es rechazada por el soluto, de modo que se requiere
un esfuerzo extra para vencer esa resistencia. En general, los atomos intersticiales producen mads

endurecimiento que los sustitucionales [40].

Alta
aleacidn

Aleado en
solucidn
stlida

Metal
puroe

~ B

Figura 2.11. Curva esfuerzo vs deformacién, comparacién de metal puro y una solucidn sélida [30].

Deslizamiento de dislocaciones.

El deslizamiento por dislocaciones es el mecanismo de deformacidn mdas comun en metales. Ocurre cuando se

aplica una fuerza cortante sobre un metal, cuando esta fuerza llega al estado critico ocasiona que los atomos se
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deslicen a lo largo del plano de deslizamiento provocando que el movimiento de la dislocacién produzca un

escalén en la superficie del metal o banda de deslizamiento, provocando que se deforme plasticamente.

e Tratamiento térmico (transformacién martensitica)
Ocurre en materiales que presentan una micro estructura de matriz austenitica (metaestable a temperatura
ambiente), la austenita se transforma en martensita cuando se somete a deformacién. Para garantizar una alta
capacidad de conformado, la austenita retenida debe poseer la denominada estabilidad dptima, de forma que
pueda experimentar una transformacién progresiva que se manifestara como un aumento continuo del
exponente de endurecimiento por deformacidn. La estabilidad de la austenita depende de una serie de
variables tales como la composicidon quimica, morfologia y tamafo de la austenita retenida, parametros de

proceso y las condiciones de conformado (temperatura, deformacion y velocidad de deformacién).

2.5 Fundamentos del proceso de temple y particion (Q&P).

El proceso de temple y particion, Q&P (Quenching and Partitioning, por sus siglas en inglés) es un tratamiento
térmico novedoso propuesto por J.G. Speer en 2003 que abordar los problemas de tenacidad de las aleaciones
martensiticas al tiempo que conserva la alta resistencia. El objetivo es obtener una microestructura que se
haya sometido a una transformacién martensitica incompleta, al enfriar rdpidamente dentro del campo de la
M;s y la Mt del acero, lo que resulta en una mezcla de martensita y austenita retenida (RA). La austenita se
estabiliza adicionalmente a temperatura ambiente mediante difusién de carbono, a través del proceso de

particién. El ciclo térmico y la particion se visualizan esquematicamente en la figura 2.12 [42].
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Figura 2. 12. Representacién esquematica del tratamiento temple y particién (Q&P) propuesto por Speer [43].
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2.5.1 Estabilidad de la austenita retenida.

La eficiencia con la que una etapa de particién ideal puede evitar la transformacidon a martensita durante el
temple depende de la homogeneizacién del carbono dentro de la austenita como se muestra en la figura 2.13.
Si bien la situacidn de la difusion en estado estable es facilmente solucionable por la primera Ley de Fick, las
condiciones existentes durante la particidon son significativamente mas complejas por dos razones. En primer
lugar, la difusion no es de estado estacionario porque hay un agotamiento continuo del carbono de la
martensita y un aumento correspondiente en la concentracion de carbono en la austenita. En segundo lugar, el
coeficiente de difusién del carbono en la austenita varia segin su propia concentracién [49]. Se han realizado
varios estudios sobre la difusion del carbono de la ferrita a la austenita, tanto de tipo experimental como
matematico. Experimentalmente los resultados confirman que, aunque la divisién de carbono definitivamente
tiene lugar, la variacidn en la concentracidon de carbono tanto dentro de la ferrita como en la austenita es
significativa [50,51]. De particular interés es el hecho de que la concentracién maxima de carbono se

encontraba en la austenita/martensita.

sitios imtersticiales estan
scupade por los atomos de ©

Figura 2.13. La transformacién martensita de la austenita durante el temple [52].

2.5.2 Importancia de la supresion de la precipitacion.

La precipitacién de carburos gracias a los elementos de aleacién y microaleacidén constituye la base del método
mas comun de fortalecimiento por tratamiento térmico, a saber, temple y revenido. Dichos elementos sirven
para dos propdsitos. En primer lugar, se aumenta la capacidad de endurecimiento del acero. Esto permite la
formacién de martensita en secciones profundas. En segundo lugar, durante el revenido, se forman
dispersiones de carburos muy finos que aumentan la resistencia. La etapa de templado es flexible y se puede
adaptar para producir una gama de propiedades mecanicas del mismo material de partida. La formacion de
carburos con elementos de aleacién y microaleacidn se evitan intencionalmente en los aceros Q&P en este

momento, debido a sus fuertes tendencias de formacidon de carburos [58]. Para favorecer la retencién de
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austenita y evitar la precipitacién de carburos, los investigadores estan recurriendo a elementos de aleacién

como manganeso, silicio, aluminio, molibdeno, cromo y niquel.

Algunos elementos de aleacion formadores de carburos, como el Mo, V y Nb, producen un efecto de
endurecimiento secundario tras el revenido a elevadas temperaturas, producido por la precipitacion de finos

carburos que distorsionan grandemente la matriz.

La formacién de carburos esta asociada con el temple de martensita, que ocurre en el régimen de tiempo y
temperatura donde también se lleva a cabo la particion. En el templado, la microestructura martensitica se
aproxima a un equilibrio de energia libre ayudado por la activacion térmica. Como se ha mencionado
anteriormente, el carbono ligado en carburos deja de estar disponible para la particion, disminuyendo la

cantidad maxima de potencial de la austenita retenida en la microestructura final.

2.5.3 Particion del carbono en la austenita.

A diferencia de las etapas anteriores de austenizacién y temple, no hay procesos de nucleacién y crecimiento
asociados con la etapa de particion. La cinética de la etapa de particion se rige por la difusion de carbono de la
ferrita a la martensita, a través del limite de ferrita/austenita, hacia la austenita. Por Ultimo, la homogenizacién
completa del carbono dentro de la austenita, la difusion de elementos de aleacidn y de sustitucién en el hierro

también debe incluirse en el proceso de particién.

En el hierro dependen de una vacante convenientemente ubicada, y del movimiento vibratorio de los 4tomos
circundantes. Para la difusion intersticial, el requisito es similar en que debe haber un sitio intersticial vacante
situado adecuadamente, y los atomos de la matriz deben moverse lo suficiente rdpido para permitir que el
atomo intersticial pase a través. La diferencia de tamafio entre carbono y hierro son tales que los dtomos de
carbono se acomodan dentro de los sitios intersticiales. Al considerar la difusiéon de carbono en las fases de
austenita, martensita y ferrita, es apropiado considerar la naturaleza y numero de sitios intersticiales, ya que
son estos factores los que influyen en la probabilidad de que un sitio intersticial adyacente esté vacante y, por

lo tanto, esté disponible para que un atomo de carbono se mueva (difunda).

2.5.4 Diseiio del ciclo térmico de temple y particion (Q&P).

La microestructura esperada para un acero procesado via Q&P contiene martensita con cantidades controladas

de austenita retenida. El primer objetivo es habilitar la formacién de martensita en un rango de temperatura.

Pagina | 25



El segundo objetivo es suprimir o retrasar la formacidn de carburos para que el carbono esté libre y enriquezca

la martensita.

La primera condicion se puede controlar facilmente con el contenido de carbono. La segunda condicién se
satisface mas cominmente mediante la aleacidon con un elemento que es insoluble en cementita [44], lo que
requiere la difusion del elemento fuera de la matriz base antes de la precipitacion. El elemento mas
comunmente utilizado para la supresidon de la precipitacion es el silicio [45]. El aluminio [46] también se ha
estudiado en menor medida, asi como el efecto del niquel, el cromo [47] y las adiciones de manganeso [ 48]. El
ciclo térmico de Q&P se describen de manera general de acuerdo a la numeracién indicada en la figura 2.14,
como sigue:

1) Latermodinamica de la formacidn de martensita y la cinética se discuten en que no hay movimiento de
carbono entre las fases durante la transformacidon desplazada de austenita a martensita. Asi, la
martensita se encuentra en estado super saturado.

2) Inmediatamente después de la transformacidn, los dtomos de carbono pueden moverse por difusién a
través de los limites de la fase, migrando (particiondndose) a la austenita retenida de la martensita
sobresaturada.

3) Durante la particién del carbono, los atomos de hierro permanecen inméviles.

4) No hay procesos como la formacion de carburos que impidan la divisién del carbono entre las fases.
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Figura 2.14. Esquema del tratamiento de temple y particion (Q&P) [43].

Un contenido aproximado de carbono de entre el 0.2% en peso es un valor tipico para lograr la particidn, que
permite la estabilizacién de aproximadamente 15% en volumen de austenita retenida a temperatura ambiente

cuando se calcula utilizando la metodologia propuesta por Speer [43].

2.5.5 Variantes del proceso de temple y particion.
e Temple-Particién-Revenido (Q-P-T).

Algunos investigadores se han basado en el proceso de tratamiento térmico Q&P al describir un proceso que
comienza con un tratamiento térmico Q&P convencional, seguido por un tratamiento térmico adicional de
temple [53,54]. Este proceso ha sido denominado temple-particidn-templado (Q-P-T). Durante el revenido, las
propiedades del acero se modifican alin mas por la precipitacién de carburos metaestables.

Sin embargo, algunos investigadores creen que el proceso de Q-P-T no representa un nuevo desarrollo, ya que
Q&P se ha realizado previamente en aceros que contienen elementos que forman carburos, por ejemplo,
Molibdeno y elementos de microaleacidn tales como vanadio y titanio [56]. Como la formacidn de carburos ha
sido reconocida previamente como una competencia potencial o real en el procesamiento térmico de Q&P, se
podria argumentar que el término "Q-P-T" es redundante. Ademas, la investigacidn mas reciente [55] sobre el

proceso Q&P de un solo paso ha indicado que es posible obtener un UTS de mds de 2400MPa, en combinacidn

Pagina | 27



con un alargamiento de mas del 10%. Por lo tanto, desde una perspectiva comercial, podria ser considerado
que el Q-P-T introduce un paso extra y costoso en el proceso de tratamiento térmico, sin proporcionar ninguna

mejora en la resistencia o el alargamiento.

Temple-Particidon-Austempering (Q-P-A).
Otra variacién denominada Quenching-Partitioning- Austempering (Q-P-A) ha sido reportada [57]. En el Q-P-A,
el objetivo es producir una microestructura trifasica que consiste en martensita, austenita retenida y bainita.
Se reporta que tal combinacién da como resultado propiedades mecanicas que van desde los 2000 MPa de UTS
y aproximadamente un 12.5% de alargamiento, hasta los 1482 MPa de UTS y un 18.9% de alargamiento. Sin
embargo, estas mejoras tienen un alto costo en términos de tiempo de procesamiento, para obtener estas

propiedades se llegan a emplear tiempos de tratamiento que van desde las 24 a las 48 horas.

2.5.6 Implementacidn industrial del proceso de temple y particién (Q&P).
La tendencia a que la industria automotriz considere la utilizacion de los aceros avanzados de alta resistencia se

basa en las siguientes necesidades [59]:

a) La reduccién de peso de los autos mediante el uso de acero de menor espesor, con el consecuente
menor consumo de combustible y por lo tanto menos emisiones;

b) La mejora de la seguridad pasiva de los vehiculos, que lleva a una mejor proteccion del ocupante por
mejor resistencia al choque.

¢) La competencia de materiales livianos como las aleaciones basadas en aluminio y las basadas en

magnesio.

Ademas, el uso creciente de aceros avanzados de alta resistencia (AHSS) es impulsado por las presiones
regulatorias a nivel mundial y de las mismas expectativas de los clientes. Por citar algunas se encuentran las
regulaciones del Programa de Evaluacién de Autos Nuevos (NCAP, por sus iniciales en inglés), con actuacién en
Europa y América del Sur, y de la Administracion de la Seguridad del Transito en las Autopistas Nacionales de
los EE. UU. (NHTSA, por sus iniciales en inglés), que ponen énfasis en la seguridad de los pasajeros por medio

de ensayos de choque frontal y lateral, como se muestra en la figura 2.15.
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Figura 2.15. a) Componentes estructurales de un automovil (en rojo) y b) Choque frontal a 60 km/h para

verificar el comportamiento de los componentes estructurales [59].

Mientras que el temple y la particion (Q&P) han sido explorados en el laboratorio para una variedad de
configuraciones de proceso, tales como chapa laminada en caliente y en frio, chapa gruesa, barras, alambre,
tubos estampados en caliente, sin costura o formados a presién en caliente, piezas forjadas y piezas fundidas,
la mayor atencién en la comercializacién de gran escala se ha enfocado en la chapa automotriz de alta
resistencia. En la figura 2.16 se presentan algunas de las aplicaciones automotrices de estos aceros. Se trata de
partes estructurales de automoéviles, producidas a partir de bobinas de este tipo de acero. Para la produccion
industrial masiva de estos aceros no se pretende hacer un tratamiento térmico clasico fuera de linea, como
seria tomar una parte y llevarla de la temperatura ambiente a la temperatura de austenizacién, enfriarla
bruscamente y luego llevarla a la temperatura de particion, mantenerla a esa temperatura y finalmente
enfriarla a temperatura ambiente. La idea es realizar el proceso en linea, aprovechando las temperaturas de
otros procesos. Por ejemplo, hacer la particion en una linea de recocido continuo o en una linea de galvanizado

por inmersidn en caliente.

™

Refuerzo de pilar B, izquierdo y derecho. Pilar B interior.
Espesor: 2 mm Espesor: 1,2 mm

Miembro lateral del piso frontal. Panel de puerta interior, izquierdo y derecho.
Espesor: 1,8 mm Espesor: 1,0 mm

Figura 2.16. Partes estructurales de automaviles producidas con acero de temple y particion [59].
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CAPITULO llI:
.
PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL.



En la figura 3.1 se muestra el diagrama de flujo del procedimiento experimental del presente proyecto de
investigacion. De tal manera que este capitulo Il describe el procedimiento experimental que se realizd para

fabricar, acondicionar y caracterizar microestructuralmente el acero avanzado de alta resistencia de fase

compleja (CP).

Fabricacion

/Acondicionamiento de la

Calculos matematicos
carga y Horno

Muestra sin Muestra con
boro (BO) boro (B3)

Corte de muestras y
acondicionamiento de
colada

Caracterizacion microestructural
de llegada (Muestra Ay B)

Microestructura y
macroestructura de las
muestras Ay B

Figura 3.1. Diagrama de flujo del procedimiento experimental.
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3.1 Disefio y fabricacion del acero de fase compleja.

Las etapas de la fabricacion del acero de fase compleja (CP) correspondieron con las actividades siguientes:

e Calculo de carga.

e Acondicionamiento y limpieza de la chatarra y ferro-aleaciones.

e Pesaje de las materias primas.

e Reparacion y acondicionamiento del revestimiento refractario del horno y ollas de vaciado.

e Construccién de moldes de arena en verde.

e Practica de fusidn en horno de induccidn electromagnética.

e Colada, solidificacidon y desmolde de lingotes.

La composicién quimica requerida en el acero de fase compleja (CP) se presenta en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1. Composicién quimica deseada del acero de fase compleja.

AceroCP | C Si Mn P S Cr | Mo | Ni Al Cu Nb Ti Fe
cp 0.16 | 0.28 | 1.6 0'331 0'337 0.5 | 018 | 01 0'212 O.;)O 0.1 | 0.05 96592

Para la fabricacién del acero de fas compleja (CP) se partio de dos tipos de chatarras, una de acero estructural y

otra de acero convencional al carbono AISI 1018. Para realizar el cédlculo de carga fue necesario conocer la

composicion quimica de cada acero, donde la composicion del acero estructural fue realizada en el

espectrometro de emision éptica del DIM-FQ. Asi mismo, se realizd una limpieza superficial empleando una

carda metdlica a los dos tipos de chatarra con la finalidad de remover la capa de oxidacion (ver figura 3.2).

Figura 3.2. Chatarra de acero estructural utilizada en el proceso de fabricacion del acero CP: a) Sin limpiar, con

capa gruesa de 6xido y b) Con limpieza, eliminacién de capa de dxido.
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Para la construccién del molde de arena se utilizé un molino chileno para revolver y mezclar los componentes
de ésta (bentonita, agua, etc.). Una vez obtenida la consistencia de la arena, se procedié a moldear la cavidad
expuesta de los lingotes de acero a obtener empleando un modelo rectangular de madera de 6.5 x 6.5 x 24 cm,
donde se vertié el metal liquido, como se muestra en la figura 3.3. Después del moldeo de la arena se dispuso

acomodar los moldes hechos para el proceso de vaciado del metal liquido como se muestra en la figura 3.4.

1
il
:

p
14

Figura 3.4. Moldes de arena en verde en donde se vertiera el acero liquido.

Par el caso del proceso de fusién del acero de fase compleja (CP), se utilizé un horno de induccidn
electromagnética con atmosfera abierta y con una capacidad de 40 kg. Este acero fue fabricado en el
laboratorio de fundicién de la ISIQIE del Instituto Politécnico Nacional (IPN). La primera parte del proceso de
fusion fue la carga del horno con la materia prima (las chatarras utilizadas), posteriormente se enciende el

horno de induccidn para comenzar el proceso de fundicién como se muestra en la figura 3.5.

Pagina | 33



Figura 3.5. a-b) Vista del horno de induccién y c) Carga en proceso de fusion.

Ya que la carga se fundid por completo, se practico la desoxidacién del bafio con ferrosilicio y posteriormente
esto, se procedid a agregar los elementos aleantes y microaleantes previamente encapsulados para ser
incorporados en el seno del metal fundido, garantizando asi su disolucién y retencién en el bafio metalico.
También, con el uso de una varilla de acero se escorifico el bafio metalico. Cabe resaltar que el Unico elemento
que no se agregd durante el proceso de fusion fue el elemento boro, ya que éste se adiciond por separado
directamente en la olla de vaciado empleando una varilla con el boro metdlico encapsulado en una chaqueta

de papel aluminio.

Al final de la fusién, se persiguid una temperatura de sobrecalentamiento de 1600 °C para poder realizar la
colada del acero CP. El sangrado del horno se hizo en varias secuencias, esto de acuerdo al numero de ollas
empleadas para el vaciado del acero en los moldes de arena. Cabe sefialar que las ollas de vaciado se
precalentaron a aproximadamente 1200 °C. En la figura 3.6 y figura 3.7 se muestran imagenes representativas

del procedimiento de fabricacidn del acero en el momento de la colada.
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Figura 3. 7. Operacidn de vaciado de acero CP liquido en los moldes de arena.

De tal manera que se vacio el metal liquido de la olla al primer molde de arena, identificando a este lingote

como BO (acero sin contenido de boro) y, después en la segunda secuencia de vaciado, se agregd 60 ppm del
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microaleante boro, el cual se agitd con una varilla de acero para homogenizar el boro en el metal liquido y se
vacio al segundo molde, identificandolo como B3. Después del proceso de vaciado, el acero que formara los
lingotes de acero CP solidificaron como consecuencia de la pérdida de calor, como se muestra en la figura 3.8.
Tras la solidificacion, se procedié a desmoldar los lingotes de acero AHSS de fase compleja (CP) fabricados,

donde el aspecto de los lingotes después del desmolde se muestran en la figura 3.9.

Figura 3. 8. Lingotes solidificando después de vaciado BO y B3.

Figura 3. 9. Aspecto final de los lingotes del acero de fase compleja (CP), BO y B3, respectivamente.

3.2 Analisis quimico.

La espectrometria de emisién por chispa es un método estandar para el andlisis directo de muestras metalicas,
de gran utilidad en fabricacién y control de la produccién en la industria. Se basa en la obtencién de chispas
entre dos electrodos, lo que produce un plasma de vapor en el cadtodo, de una temperatura mayor de 9726.85
°C (10 000 K). Esta técnica permite la determinacién rapida y simultdnea de muchos elementos quimicos en
aleaciones, incluyendo elementos ligeros como C, S, By P, por lo que es complementaria con la espectrometria
de fluorescencia de rayos-X para andlisis metalurgicos [60]. Un arco eléctrico o chispa se pasa a través de la
muestra, calentandola hasta una alta temperatura para excitar los electrones dentro de ella. Los electrones del
analito excitados emiten luz en longitudes de onda caracteristicas que se pueden dispersar con un
monocromador y se detectan como se muestra en la figura 3.10.
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Funda negativa (e-)
alrededor del anodo
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electrodos
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Figura 3. 10. Espectrémetro de emisidon atdmica de chispa o arco [60].

En consecuencia, de muestras cilindricas (monedas) obtenidas durante la colada del acero CP, se procedid a
realizar el ensayo de espectrometria de emisidon atdmica para conocer la concentracién de los elementos
guimicos que forman al acero CP. Para ello, dos cilindros de cada acero CP (B0 y B3) se desbastaron hasta grano
600 de lija de SiC de agua, con el propdsito de obtener la calidad superficial que demanda el ensayo. Dichos
ensayos se realizaron en el laboratorio de materiales avanzados del CINVESTAV-Saltillo en un equipo Spectro-
M11. Cabe resaltar que este laboratorio tiene la capacidad de detectar el elemento boro. Ademas, el contenido
de C vy S se determinaron mediante equipo con cdmara de combustion elemental marca LECO CS-200 en el

mismo centro de investigacion.

3.3 Prediccidn teodrica de fases presentes en el acero de fase compleja.

JMatPro es un software de simulacién que calcula una amplia gama de propiedades de materiales metdlicos y
esta especialmente dirigido a aleaciones utilizadas en la practica industrial. Usdndose JMatPro se puede hacer
calculos para estimar: i) equilibrio de fase, tanto en estado estable como en metaestable; ii) comportamiento y
propiedades de solidificacién; iii) propiedades mecanicas, propiedades termofisicas y fisicas y iv)
transformaciones de fase. JMatPro ha sido disefiado para que pueda ser utilizado por cualquier ingeniero o
cientifico que requiera conocer tentativamente las propiedades de los materiales como parte de su trabajo
diario [61].

Enseguida, tomando en cuenta la composicién quimica real de los aceros BO y B1, se diseiid el tratamiento
termo-mecdnico y térmico de Q&P, utilizando la base de datos de “general steels” del software JMatPro
version 7.0, para estimar las curvas tedricas de las transformaciones de fases y formacion de segundas fases
(particulas precipitadas) en funcién de la temperaturas, en el rango de los 1600 a los 20 °C, obteniendo valores
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cada 10 °C. Los diagramas tedricos de mayor importancia de conocer correspondieron a los TTT y CCT dado que
el acero es experimental y no existen diagramas de éste reportados en la literatura (debido a que el material es
experimenta, esto quiere decir que aln no se comercia a escala industrial, careciendo de una caracterizacién
mas a fondo a través del tiempo). En la figura 3.11 se muestra la interfaz de usuario del software JMatPro.
Sobre todo, se considerd de vital importancia conocer el tiempo disponible para templar cada acero y la

indicacidn de las temperaturas de transformacién martensitica Ms y Ms.
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Figura 3. 11. Menu del software JMatPro Version 7.0. y la Interfaz de usuario del Software.

Como se puede observar en las imagenes de la figura 3.12, el programa JMatPro generé los datos solicitados
de los diagramas TTT y CCT en funcion de aspectos metallrgicos del material, como lo es el tamafio de grano y

valores de las temperaturas intercriticas durante el enfriamiento.
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Figura 3. 12. Interfaz de usuario del software JMatPro durante el calculo de los diagramas tedricos TTT y CCT.

3.4 Corte y acondicionamiento de probetas provenientes de lingotes.

Se realizaron cortes a partir de los lingotes de acero AHSS de fase compleja (CP-BO y CP-B3, respectivamente)

para obtener las diferentes probetas a emplear en el presente proyecto de investigacion. Para ello, se utilizaron

dos maquinas, una maquina de sierra cinta y una cortadora de disco abrasivo. Asi, se obtuvieron dos probetas,

una para cada acero CP, con dimensiones de 3 cm de ancho x 3 cm de largo x 1 cm de espesor, con la finalidad

de revelar la estructura de colada (grano austenitico y arreglo dendritico), como se muestra en la figura 3.13.

También se cortaron cuatros probetas para la operacion de laminacion en caliente (tratamiento termo-

mecanico), dos para BO y dos mas para B3, con dimensiones de 2.5 cm de ancho x 2.5 cm de espesor x 5 cm de

largo, como se muestra en la figura 3.14. Cabe resaltar que, aunque el material se someteria la aplicacion de

calor para aplicar la deformacidn plastica en caliente, de cualquier manera, se tomé especial cuidado durante

el corte de las probetas, refrigerando cada corte.
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Probeta para Grano Austenitico

200mm

Probeta para dendritas

a)

190mm

Probeta para laminacion 1

Probeta para laminacion 2

Probeta para laminacion 1

Probeta para laminacion 2

Figura 3. 14. A) Esquema para realizar corte en los lingotes y b-c) Probetas para laminacién en caliente.
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3.5 Observacién y medicion grano austenitico en la condicién de colada.

Para la determinacién del tamafio de grano austenitico de las piezas de acero CP-BO y CP-B3 en la condicién de
colada, se realizé preparacion metalografica convencional, desbastando con lijas de SiC de agua de diferentes
granulometrias y puliendo con alimina de 1 um durante 30 min en pafo fino. Posteriormente, el ataque
guimico para revelar la estructura de colada y las dendritas se resume en la Tabla 3.2. Finalmente, se
obtuvieron 50 micrografias a 50X abarcando un drea de 2 mm?, para lo cual se utilizaron un estereoscopio
Olympus SZ-TP y un microscopio éptico Olympus PMG 3 (ver figura 3.15). Asi, las imagenes de los detalles
microestructurales se analizaron con el programa Image Pro Plus que se muestra en la figura 3.16, en donde se
calibré con el aumento de 50X y el software con el conteo de zonas blanca se calculé el didmetro de cada
grano. Para el proceso de unidn de las imagenes se utilizd el software de Adobe Photoshop CC tanto para
unirlas y disminuir el brillo y estabilizar las tonalidades de color para obtener una imagen estudiarle y

homogénea.

Tabla 3. 2. Reactivos de ataque quimico para el revelado de la microestructura y tamafio de grano austenitico.

Tiempo
Agente Reactivo Preparacion Temperatura objetivo de
ataque
Se mide la
tidad d
. . 4 ml de HNOs . car\ idad e Ambiente Revelar grano
Gliceregia al L glicerina, luego se 3 min
8 ml de Glicerina L, o (e
10% agrega el acido 25°C austenitico
8 ml de HCI ,
HCl y después se
agrega el HNOs
s Pri .
5 ml de acido HNOs er?i;o sz;sgrjgj Ambiente Revelar grano _
HNO: en agua 45 ml de alcohol gua y desp . . 5 min
etilico se adiciona el 25°C austenitico
acido HNO3
Primero se agrega
5 ml de acido HNOs el alcohol y Ambiente Revelar grano _
Nital al 10% 45 ml de alcohol después se . . 5 min
. . . 25°C austenitico
etilico adiciona el 4cido
HNO3
Se mide la
tidad d
0.5 g de CuCl canticad de agua
destilada y el
0.5 g de FeCls .
31 ml agua alcohol y Ambiente .
Agente 1 28 posteriormente . Dendritas 50s
destilada se agreea el HCI 25°C
10 miH orfgdltgimo él sey
8 ml alcohol etilico P
agrega el CuCl2y
FeCls
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Figura 3. 16. Interfaz de usuario del software Image Pro Plus para determinar el tamafio de grano austenitico
en los aceros CP en la condicidn de colada.

3.4 Diseiio del tratamiento termo-mecanico.

Para disefar los ciclos térmicos del tratamiento termo-mecanico y térmico de los aceros CP-BO y CP-B3, se
emplearon como referencia los diagramas tedricos TTT anteriormente obtenidos. Con los datos mostrados por
dichos diagramas fue posible definir la curva de enfriamiento tras la deformacién plastica en caliente. Asi, la
temperatura maxima de austenizacion fue de 1250 °C a una velocidad de 300 °C/h y el tiempo de permanencia
para el tratamiento de homogenizado fue de 3 hrs. Cabe mencionar que intencionalmente se decidié aplicar un
sostenimiento isotérmico a la temperatura de 500 °C con la finalidad de mitigar los esfuerzos inducidos
térmicamente en los aceros a causa del calentamiento. En consecuencia, en base a las bondades de los dos
aceros CP para realizar el temple, tras la deformacién pldstica en caliente teniendo una temperatura en el
acero por arriba de los 800 °C, cada acero se enfrio rdpidamente en aceite con la finalidad de retener los

productos metalurgicos del procesamiento termo-mecanico (ver figura 3.17).
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Figura 3. 17. Diagrama del disefio del ciclo termo-mecanico para los aceros CP-BO y CP-B3, respectivamente.

Previo al proceso de laminacidn en caliente, se tomaron las dimensiones iniciales de cada pieza y se realizé el
calculo para alcanzar un 80% de deformacidn vy, asi, conocer el espesor final de las dos probetas (CP-BO y CP-
B3), donde el espesor inicia fue de 2.5 cm (e; = 25 mm). Para calcular el espesor final, de acuerdo al grado de

deformacién fijado, se empled la relacion matematica mostrada en la ecuacién 3.1:

e, = |:ei _ [(ei )(%deformaCion)j:| =25mm — ((2'5’11’”)(8())) =5mm eeeernenn. (EC- 3-1)
: 100 100

Con los datos de operacion del molino laminador reversible (obtenidos de la placa técnica del equipo mostrada
en la Tabla 3.3, propiedad del laboratorio de materiales metalicos avanzados del [IM-UNAM, operado a una
velocidad de trabajo de 20 mpm, se prosiguid a calcular el nUmero de pasos para alcanzar el espesor final, cada
movimiento de reduccién de altura se realiza a 0.5 mm en una vuelta del dispositivo (volante) que controla la
apertura entre los rodillos de desbaste, por lo que cinco vueltas del volante equivalen a 2.5 mm. Esto quiere
decir que en cada pasada el espesor debe de disminuir 2.5 mm. Entonces, se procedié a calcular el nimero

total de pasos para obtener el 80% de deformacidn en caliente, de acuerdo con la ecuacién 3.2:
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#paws = |:(ef — ¢ )i| = ((ZSmm)(Smm)j = 8pasos ..................................... (ec.3.2)

2.5mm 2.5mm

Tabla 3. 3. Caracteristicas generales del molino laminador.

Datos de la laminadora.
FENN AMCA
Marca de laminadora
INTERNATIONAL

Modelo 5 MILL
Caballos de fuerza 25 HP
RPM 1750
Diametro de los rodillos de 5in

laminacion

Amperaje 42.7
Voltaje 500

En la figura 3.18 a 3.19 su pueden observar los detalles del molino laminador empleado para el procesamiento
termo-mecénico del acero CP. Asi mismo, se utilizé una mufla calentar cada probeta de acero CP (CP-BO y CP-
B3) a la temperatura maxima de austenizacién y homogenizar el material antes de deformar en caliente. Con la
finalidad de proteger las probetas del acero CP ante la oxidacion por efecto del calentamiento en la atmosfera
del horno, éstas se recubrieron superficialmente con pintura de éxido de zirconio. También se resalta el hecho
de que esta practica de recubrir el material también ayuda a que la manipulacién de las probetas, al momento
de abrir el horno y sacar las probetas calientes, sea facil, evitando que se peguen en la superficie de los

refractarios donde se colocan dentro del horno.

Los detalles de este procedimiento de reduccidn de darea transversal mediante laminacidon en caliente se

pueden observar en las figuras 3.20 a 3.21.
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Figura 3. 19. Vista frontal de la mufla utilizada y arreglo de las probetas de acero CP dentro del horno de
homogenizado.

Figura 3. 20. Tratamiento termo-mecdnico del acero CP-BO y CP-B3: a) Mufla abierta para sacar las probetas del
horno y b) Operaciéon de pasadas en el molino de desbaste.
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(b)

Figura 3. 21. Operacién de temple que se llevd a cabo tras la deformacion plastica en caliente: a) Fin de la
reduccion de area transversal (80% de RA), b) Temple en aceite y c) Aspecto final de cada acero laminado en
caliente.

3.7 Reduccion de espesor mediante laminacién en frio.
De igual manera, para los calculos de la laminacién en frio, se tomaron las dimensiones iniciales de la pieza la
minada en caliente donde e;= 5mm y se realizé el calculo para alcanzar otro 80% de deformacion vy, asi conocer

el espesor final, haciendo uso de la ecuacion 3.3:

ef — |:ei _ ((ei )(%a’eformacion)j} = Smm — ((57]’177’!)(80)) =1mm .eeeeennn (ec. 3-3)

100 100

Ademas, se generd el cdlculo para encontrar el nimero de pasos para reducir el espesor un 80% la probeta,
una vuelta del volante de reduccién de espesor del molino equivale a 0.5 mm, por lo que se decidié que por
cada pasada se redujera 0.25 mm, lo que equivale a media vuelta en cada pasada. Por lo tanto, el calculo para

la obtencion de numero de vueltas se obtiene mediante la ecuacion 3.4:

0.25mm 0.25mm

# oo = {(e" —¢r )} - ((5’”’”)_ (lm’")} — 16.pASOS v (ec. 3.4)

Finalmente, en la Tabla 3.4 se encuentran resumidos los pardmetros experimentales aplicados en el

tratamiento termo-mecanico y mecdnico del acero CP.

Tabla 3. 4. Pardmetros experimentales para el tratamiento termo-mecanico de BO y B3.
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Acero Tipo de operacion Parametros de proceso

€inicial = 2.5 mMm
T, = 1250 °C
\" cal = 300 OC/h

Laminacion en thomogenizado = 3 hr
caliente y temple Tiaminacien = 1250 °C
CP-BO
#pasos(SO%deformacion) = 8 pasos
y
Ttemp|e = 800 oc
CP-B3

€final= 5 MM

€inicial = 5 MM

. ., , Tiaminacisn = 20 °C
Laminacioén en frio
#pasos(SO%deformacion) =16 pasos

€final= 1 mm

3.8 Disefio y aplicacion del tratamiento térmico de temple y particion.

El acero avanzado de alta resistencia de fase compleja (CP) se sometié a tratamiento térmico bajo el concepto
del novedoso proceso de temple y particion (Q&P), tanto en su modalidad de un paso como de dos pasos, con
la finalidad de acondicionar la microestructura final del acero CP y asi poder observar los efectos, tanto de la
composicidon quimica (sobre todo del boro) como del efecto del ciclo térmico de Q&P sobre las propiedades
mecanicas. Las probetas de acero CP se identificaron como P1y P2, para distinguir el tipo de particién al cual se

sometio cada acero.

Ya que fue de primordial importancia conocer las temperaturas de transformacién martensitica M y Ms de
cada acero CP, fue necesario ejecutar ensayos dilatométricos en probetas conteniendo la condicion de
deformacién en frio. Para ello se utilizé un dilatdmetro de temple marca LIHSEIS modelo L78 RITA, propiedad
del Instituto Tecnoldgico de Saltillo (ITS), el cual se muestra en la figura 3.22. El calentamiento se realiza por
induccion y las mediciones de desplazamiento se realizan por el método LVDT (Linear Variable Differential
Transformer). Para las pruebas se utilizaron probetas planas con dimensiones de 5x11x1.2 mm. Los ensayos
fueron llevados a cabo en alto vacio utilizando termopares tipo K para la medicién de temperatura y gas helio

para el enfriamiento controlado.
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Figura 3. 22. Curva para el disefio para el tratamiento térmico tratamiento de Q&P Dilatémetro de Temple
LINSEIS-RITA L78.

Estos ensayos permitieron establecer las temperaturas de temple y de particion de acuerdo a la naturaleza
metallrgica de cada acero CP (CP-BO y CP-B3). Cabe resaltar que fue necesario realizar estos ensayos con la
intencion de tener certeza en el valor de las temperaturas de transformacidon martensitica de cada acero, sobre
todo, porque el software JMatPro puede mostrar cierto grado de variacion, arriba y abajo, en los valores de
dichas temperaturas o, simplemente, desviarse en el cédlculo como consecuencia del uso de la base datos que

no es propia de los aceros AHSS.

Una vez hechos los ensayos dilatométricos, se cortaron y limpiaron probetas de cada acero CP (CP-BO y CP-B3)
para someterlas al tratamiento térmico de Q&P, en la condicién de laminacién en frio, obteniéndose probetas
con dimensién de 2.5 cm de ancho x 1 mm de espesor x 5 cm de longitud (ver figura 3.23). Asimismo, se
decidid utilizar una temperatura de temple de 420 °C donde comienza la existencia de la martensita, esto con
la finalidad de generar una matriz bainita en los aceros en vez de matriz ferrita, como es lo mas comun. A partir
de este momento fue que se disefiaron y ejecutaron los ciclos térmicos del proceso Q&P, tanto de un paso
como de dos pasos, en los aceros CP. De esta manera, las probetas anteriormente mencionadas se llevaron a
una temperatura de homogenizacion de 1100 °C y se mantuvieron por 1 hora e inmediatamente se templaron.
En el caso de los aceros CP-Q&P-P1 (de un paso), el temple y la particidn se realizé en un horno de bafo de
sales ajustado a la temperatura de 420 °C, temperatura que representd la temperatura de particion,
semejando un sostenimiento isotérmico. El tiempo total de particién fue de 8 min. Cabe resaltar que, para
romper la capa de vapor generada por el choque térmico, al momento de sumergir cada probeta en el bafio de

sales se realizéd una agitacién manual y constante por un minuto y medio. Por otro lado, en el caso del
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tratamiento de los aceros CP-Q&P-P2 (de dos pasos), el temple se hizo en el bafio de sales, el cual se dejo por
un minuto y medio y, posteriormente, cada probeta de acero se introdujo en un horno a la temperatura de
particion de 600 °C hasta alcanzar el tiempo total de particion de 8 min, de manera consecutiva, segin cada
etapa en la particidn. Tras alcanzar el tiempo de particién, cada probeta se enfrié rapidamente en aceite hasta
temperatura ambiente. De esta manera, en la Tabla 3.5 se concentran los parametros empleados durante el
tratamiento de Q&P. De igual manera, en las figuras 3.24 y 3.25 se muestran los diagramas de los ciclos
térmicos empleados en el tratamiento de Q&P, tanto de un paso como de dos pasos y en la figura 3.28 se

observan imagenes de la secuencia experimental durante la ejecucién del tratamiento de Q&P.

Figura 3. 23. Probetas laminadas en frio cortadas para el proceso de Q&P.

Pagina | 49



Tabla 3. 5. Pardmetros experimentales para el tratamiento de Q&P.

Acero

Tipo de Tratamiento

Térmico

Parametros del Tratamiento Térmico

BO

Paso 1

(Temple)

T, = 1100 °C

V cal = 20 °C/min
thomogenizado = 1 hr

Thparticién (sales fundidas) = 420 °C
tiemple = 8 Min

Ttemple (aceite) = 25°C

B3

Paso 1

(Temple)

T, =1100 °C

V cal = 20 °C/min
thomogenizado = 1 hr

Thparticién (sales fundidas) = 420 °C
tiemple = 8 Min

Ttemple (aceite) = 25°C

BO

Paso 2

(Q&P)

T,=1100 °C

V cal = 20 °C/min
thomogenizado = 1 hr

Ttemple (sales fundidas) = 420 °C
tremple = 1.3 min

Tparticisn = 600 °C

tparticion = 6.3 min

Ttemple (aceite) = 25°C

B3

Paso 2

(Q&P)

T, =1100 °C

V ca = 20 °C/min
thomogenizado = 1 hr

Ttemple (sales fundidas) = 420 °C
ttemple = 1.3 min

Tparticisn = 600 °C

tparticion = 6.3 min

Ttemple (aceite) = 25°C
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Figura 3. 24. Aplicacién del concepto del tratamiento de Q&P de un paso para y CP-B3: a) Disefio del ciclo
térmico, b) Aplicacion del ciclo térmico sobre las curvas del diagrama de TTT del acero CP-B0 y c) Aplicacién del

ciclo térmico sobre las curvas del diagrama de TTT del acero CP-B3.
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Figura 3. 25. Aplicacién del concepto del tratamiento de Q&P de dos pasos para y CP-B3: a) Disefio del ciclo

térmico, b) Aplicacion del ciclo térmico sobre las curvas del diagrama de TTT del acero CP-B0 y c) Aplicacién del

ciclo térmico sobre las curvas del diagrama de TTT del acero CP-B3.
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Figura 3. 26. Secuencia llevada a cabo para el desarrollo del tratamiento térmico de Q&P: a-c) Para CP-Q&P-P1

y d-g) Para CP-

Q&P-P2.

Finalmente, en la figura 3.27 se muestra el ciclo completo para el acondicionamiento de la microestructura a

través de los tratamientos termo-mecdanicos y térmicos que se realizaron a los dos aceros de fase compleja y

muestra los cambios realizados por cada procedimiento desde su llegada con la estructura de colada, asi como

la reduccion de un 95% de su espesor y los procedimientos térmicos para generar las fases propias de un acero

de fase compleja.

Tempretura (°C)

Ciclo completo del tratamiento termo-mecanico y termico.|

b 1 Homog;enizado (12(IJO°C) I . - 10
1300 180min=3hr — (Q&P) | 1300
1200 - | . a(1paso) [ 1200
1100_' HomogenAlzado (1100°C) [ 1100
1000 i g 60min=1hr L Ao
00 - Particion(600°C) [~ 900
800 6min con 30s |- 800
700 700
600 _ 1min con 30s 1] [ 600
500 [ 500
400 Temple (420°C) 1AM [ 400
300 - e [ 200
200 b W || F200
100 . g’ﬂ u \ 100
04 Temple (25°C) Ve Temple 25°C) ' ' [ o
T |
€,inicia=25mm €4 =1mm tiempo (min)

Figura 3. 27. Ciclo completo del tratamiento termo-mecanico y térmico que se realizd para los dos aceros de

fase compleja de referencia y microaleado con boro.
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3.9 Caracterizacion estructural y microestructural en la condicién de temple y particion (Q&P).

3.9.1 Difracciéon de rayos-X.

A fin de obtener una descripcion mds completa de las fases y microestructuras que existen en nuestras
probetas se utilizd la técnica de difraccién de rayos que permite la identificacion de fases cristalinas como la
cantidad de ausentita retenida existentes en las probetas que fueron sometidas a los tratamientos térmicos. Se
utilizé un difractémetro Bruker D8 Advance Eco como se muestra en la figura 3.28 propiedad del IF-UNAM.
Para ello, se cortaron probetas de 5x5x1 mm de acero CP-BO y CP-B3 en la condicion de temple y particion,
tanto de P1 como de P2, conteniendo un desbaste hasta grano 600 para obtener una superficie regular y
uniforme. Las mediciones se llevaron a cabo en el rango de 20 a 120° en 26, empleando un filamento de Cu,

donde la velocidad del ensayo fue de 0.02°.

Figura 3. 28. Difractdmetro Bruker D8 Advance Eco.

3.9.2 Preparacion metalografica.

Par la preparacion metalografica de los aceros CP-Q&P-P1 y CP-Q&P-P2 se utilizd para el desbaste convencional
y pulido con pasta de diamante. Por ultimo, Por ultimo, se utilizé silica coloidal de 60 nm para el pulido fino
empleando una velocidad de 250 rpm en el disco de la pulidora. Asi mismo, se utilizé un pafio de neopreno,
especial para el uso de silica coloidal, previamente limpiado a vapor para eliminar particulas que puedan rayar
la probeta al pulir. El tiempo de pulido fue de una hora, esto con la intencidon de generar una superficie

altamente preparada y asi garantizar la mayor definicién microestructural tras el ataque quimico. En la figura
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3.29 se muestran detalles del equipo y del paifo de pulido. Cabe resaltar que las muestras se limpiaron con
agua destilada, alcohol etilico y aire caliente. Para una limpieza mas profunda, que elimine las particulas del

agente abrasivo, se hace uso del bafio ultrasénico durante 15 min, seguido de un secado con aire caliente.

Figura 3. 29. Pulidora metalogréfica y pafio de neopreno.

3.9.4 Ataque quimico.

Una vez finalizada la etapa de preparacion metalografica, se procedioé a diseiiar la matriz de experimentos para
el ataque quimico para revelar la microestructura final del tratamiento térmico de temple y particion,
empleando el reactivo de Lepera, donde los retalles para este fin se resumen en la Tabla 3.6. Para esto, el
ataque quimico se efectud a una temperatura de 70 °C, también tanto el acido picrico con el alcohol y el
metabisulfito con agua se calentaron en recipientes aparte y al llegar a la temperatura deseada se mezclaron
loas dos soluciones sin dejar que la solucién disminuya su temperatura se sumergio la probeta por 20 s y luego
se retird del agente de ataque. Antes y después de los ataques las probetas se limpiaron con agua destilada,
alcohol y aire caliente. Para una limpieza mas profunda, que elimine polvo o restos de abrasivo y el exceso de
los reactivos que se utilizaron para atacar e impedir un sobre ataque, también se hace uso del bafio ultrasénico

durante 15 minutos, seguido de un secado con aire caliente.
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Tabla 3. 6. Reactivos de ataque quimico para el revelado de la microestructura y tamafio de grano austenitico.

Tiempo
Agente Reactivo Preparacion Temperatura objetivo de
ataque
Se pesan en
diferentes
recipientes el
acido y el NazS20s5
1g de acido y se agrega el
picrico alcohol ala acido
CsH,0H(NO,)3 y el agua
1g de destilada al
metabisulfito de Na2S20s, se Revelar
Lepera 70°C 20s
sodio Na2S,0s calientan. microestructura
25ml de alcohol Al alcanzar la
etilico temperatura
25ml de agua requerida se
destilada vierte la solucién
de NazS20s y agua
destilada al
recipiente de
acido y alcohol

3.9.3 Microscopia dptica.

Para la observacién de la microestructura después del tratamiento térmico de Q&P se utilizé un microscopio
6ptico Olympus PMG 3 (anteriormente mostrado en la figura 3.15). Asi, se tomaron 5 micrografias a 500 y 1000
aumentos, también para medir el tamafio de grano y observar la cantidad y los detalles de las microestructuras

resultantes en las muestras.

3.9.5 Microscopia electrénica de barrido.

Con el fin de complementar las micrografias obtenidas por la microscopia dptica y caracterizar mas a fondo las
microestructuras formadas tras el tratamiento de Q&P, se empled un Microscopio Electrénico de Barrido
(MEB) de Ultra-Alta Resolucién JSM-7800F Schottky Field Emission Scanning Electron Microscope (JEOL),
propiedad del IF-UNA, como se muestra en la Figura 3.30. Para tal fin, se realizaron microanalisis quimicos por

EDS (Energy Dispersive Spectrometry, por sus siglas en inglés) de dos formas: i) mapeo quimico elemental vy ii)
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analisis quimico puntual. El primero arroja la composicién quimica cualitativa de un area en particular,
mientras que el segundo sirve para la obtencién de la composicidon quimica de un punto en especifico. Dichos

microanalisis fueron realizados bajo la modalidad de BSE (Backscattered Electrons, por sus siglas en inglés).

Figura 3. 30. Microscopio Electrdnico de Barrido de Ultra-Alta Resolucién JSM-7800F.

3.10 Caracterizacién mecdnica en la condicién de temple y particidon (Q&P).

3.10.1 Ensayos de microdureza HV.

Para realizar este ensayo se utilizé un microdurémetro Vickers FUTURE TECH modelo F11-7 como se muestra
en la figura 3.31, con un indentador de punta de diamante, empleando una carga de 100 gf y un tiempo de
carga de 10s. Los ensayos se realizaron en las superficies de las muestras CP-B0-Q&P de un paso y de dos pasos
y CP-B3-Q&P de un paso y de dos pasos; realizdndose siete indentaciones separadas cada una de ellas entre si
por 100 um en linea recta muestra. Esto se hizo con el fin de obtener un perfil de durezas y poder observar la

variacion de durezas a lo largo de la microestructura de los aceros.
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Figura 3. 31. Microdurémetro Vickers FUTURE TECH modelo F11-7.

3.10.1 Ensayos de traccion.

La resistencia mecdanica se determind mediante ensayos de traccidon usando una maquina de ensayos universal
marca MTS modelo QTEST/100 (ver figura 3.32) a temperatura ambiente y a una velocidad de deformacion de
0.001 s-1. La probeta fue maquinada de acuerdo con el apartado de seccién reducida de la norma ASTM E8

[30] (ver figura 3.33).

Figura 3. 32. Maquina de ensayos universal MTS QTEST/100.
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Figura 3. 33. a) Dimensiones de probetas para el ensayo de traccion y b) Probeta final para el ensayo de
traccion.
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CAPITULO IV:
.
RESULTADOS Y DISCUSION.



4.1 Resultados del analisis quimico.

En la Tabla 4.1 se muestra la composicién quimica del acero avanzado de alta resistencia de fase compleja (CP)
y microaleado por separado con B. Se puede observar que no existe una variacidon significativa con la
composicion quimica propuesta para la fabricacidn del acero, mostrada en la Tabla 3.1 del capitulo anterior.
Asi mismo, se resalta que el valor tanto de P y S se ve por debajo de la composicidon quimica propuesta. y, como
bien se conoce, el azufre y el fosforo son impurezas que debilitan en gran medida las propiedades mecdnicas
del acero. También, el contenido de boro se ajusta de manera cerrada al propuesto de 60 ppm; esto demuestra

que se efectlia una buena adicién del boro en el proceso de fabricacién de acero de fase compleja.

Tabla 4. 1. Resultados del analisis quimico por espectrometria de emisién dptica.

Acero CP C Si Mn P S Cr Mo Ni Al Cu Nb Ti Vv B Fe
CP BO 0.165 | 0.595 1.93 0.022 | 0.031 | 0.447 | 0.401 0.12 | 0.012 | 0.068 | 0.151 | 0.018 | 0.01 - Bal.
CP B3 0.16 | 0.591 1.94 | 0.023 0.03 0.449 | 0.397 0.12 0.01 0.067 | 0.156 | 0.014 | 0.011 | 0.006 Bal.

4.2 Resultados de la prediccion de formacion de fases y curvas TTT.

Se puede observar en la figura 4.1a que para el acero CP-BO, la zona liquida a altas temperaturas de 1600 °C. A
medida que la temperatura disminuye se obtiene el primer sélido en ferrita-6 (1507 °C), Posteriormente la fase
austenita-y se forma a los 1477 °C, como producto de la descomposicion de la ferrita-6, manteniéndose hasta
700 °C. Finalmente, la fase ferrita-a se forma por la transformaciéon que sufre la fase de austenita-y. De tal
manera que se puede seguir el de modo de solidificacion mostrado en la ecuacion 4.1. Asi mismo, se muestra
en la figura 4.1b la formacién carburos complejos tales como el M;Cs, el cual comienza a formarse a una
temperatura de 620 °C; o el M»Cs a 710 °C, y la formacidon de un fosfuro M,P a 478 °C. Estos carburos se
forman después de la transformacion de austenita a ferrita que son temperaturas por debajo de la line Acs v,
como se observa el diagrama de fases que se forman a porcentajes bajos (0-2%). La precipitacidon de estos
carburos también depende del mismo procesamiento térmico y termo-mecanico del acero. También se
muestra en la figura 4.1c, la formacién de carburos y precipitados a altas temperaturas como M(C,N) a 1320 °C
y TisC,S; a 1447 °C, donde estos carburos se forman casi al comienzo de la solidificacién, que empieza a una
temperatura de 1449 °C, con un porcentaje en peso menor entre (0-0.2%). Por otra parte, la formaciéon de MnS
también se da un poco antes de la solidificacién del acero a 1460 °C y, que permanece constante hasta

temperatura ambiente, con una fraccién en peso de 0.06%. La formacién de este sulfuro perjudica en las
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propiedades mecanicas del acero y se evita Unicamente reduciendo el contenido de S durante adicién de la

materia primara para la fusion. Ademas, en la figura 4.1c se indica la presencia de fosfuros como los MzP, M¢C,

MsP a bajas temperaturas, por debajo de los 500 °C. Estos precipitados pueden beneficiar las propiedades

mecdanicas como la dureza del acero, esto lo genera por el endurecimiento al obstaculizar el movimiento de las

dislocaciones. Las principales consecuencias practicas de la presencia de particulas precipitadas de carburos

como Ms3Cs, M;P, MnS, M(C,N), TisC5S2, M2P, MsC es la reduccion de las propiedades mecdnicas, especialmente

ductilidad y tenacidad, sobre todo cuando éstos se alojan en los limites de grano.
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Figura 4. 1. Fraccidn porcentual de las fases formadas en el acero de fase compleja (CP-B0) y de segundas fases

precipitadas durante el enfriamiento: a) fases principales, b) M7Cs, M23Cs, M2P c) MnS, M(C,N), TisC5S,, y d)

M,P, McC, MsP.
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En la figura 4.2a se observa la temperatura de inicio de solidificacidon par el acero CP-B3 que comienza a una
temperatura de 1420 °C. Esta temperatura cambia para cada acero debido a la presencia de boro. Se ha
observado que al incrementarse la cantidad de boro se abre la zona bifasica L+S [62], es decir, hace que ésta
aumente. Los boruros MsB; que se muestran en la figura 4.2c, el cual comienza la precipitacién a 830 °C,
aumenta su concentracion conforme disminuye la temperatura. También se observa la presencia de
carboboruros del tipo MB2Cs2 que precipitan a una temperatura de 1320 °C y que solo existe a temperaturas
altas y desaparece a la temperatura de 790 °C. De igual manera, también se forman a porcentajes bajos de
peso en un rango de 0 a 0.2%. Estos dos precipitados afectan las propiedades mecdnicas del acero de igual
manera que los carburos y, a su vez, aumentan el endurecimiento del material. En la figura 4.2d se observa los
mismos precipitados que acero CP-B0, con la diferencia de los precipitados ya mencionados. A pesar de la
cantidad de boruros formados, su fraccidon en volumen no es significativa, presentando un porcentaje en peso

de 0.02%, como valor maximo.
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Figura 4. 2. Fraccion porcentual de fases precipitadas en el acero de fase compleja B3 y de dobles fases
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A saber, diferentes compuestos precipitados ricos en B se pueden formar durante la fabricacion y el posterior
procesamiento de los aceros que son aleados o microaleados con B [63]. Por esta razén es conveniente calcular
y/o determinar las temperaturas de su formacién, composicion y fraccién volumétrica. Si la practica de
desoxidacion se ha realizado apropiadamente, se reduce la incidencia de éxidos de boro, ya que el B tiene una
gran afinidad por el oxigeno, mas grande que en el caso del V, Ta, Mn, Cr y el mismo Fe. En dado caso, se
prefiere usar un elemento de sacrificio que represente en la formacidn de precipitados menos perjudicales
para el comportamiento del acero, como lo son el Ti, Si, Ce, Al y Zr [64]; permitiéndose asi aumentar la
disponibilidad de B libre en su forma atémica para que se disuelva en la matriz del acero, inclusive cuando esta
presente el nitrégeno. Por lo tanto, cuando bajos se tienen bajos niveles tanto de oxigeno como de nitrégeno,
el boro puede precipitar en la forma de carburos de boro como lo son el M3(B,C) (un tipo de boro-cementita)
[65] y como Fexs(B,C)s en el caso de los aceros microaleados de bajo contenido de C. En este ultimo caso, la
presencia de elementos tales como el Cr, Mo y Nb fomentan la formacién de dicho compuesto [66]. Asi mismo,
precipitados complejos, como lo es el Fexs(B,C)s se pueden formar alrededor de particulas como el MnS o el
mismo TiN [63]. Con esto se ha elucidado que el B segrega mas rapido de esta ultima forma que en el limite de
grano. En un rango éptimo de entre 10 a 100 ppm, las diferentes formas en que se puede encontrar al B son: a)
Boro precipitado como Mj3(B,C)s, b) Combinado con el N como BN, c) Como elemento intersticial en solucidn
solida, d) Como un 6xido, pero usualmente en bajas cantidades. Entonces, se ha demostrado que el compuesto
M23(B,C)s es una de las formas mdas comunes que se pueden encontrar en aceros con 0.05-0.25% Cy 0-130 ppm
de B [67]. De igual manera, ha sido reportado que sélo el B soluble puede segregar y entonces precipitar

después como Mz3(B,C)s en los limites de grano [68].

En el caso de cuando se ejecuta un tratamiento térmico, el compuesto My3(B,C)s se manifiesta usualmente
antes de la transformacion de austenita a martensita y éste puede actuar como sitio de nucleacion para la

formacién de la ferrita e inclusive de la bainita [69].

4.3 Resultados de la difraccidn de rayos-X en la condicién de colada.

En la figura 4.3 se muestra los patrones tipicos de difraccién de rayos-X del acero de fase compleja CP-BO y CP-
B3 en condiciones de colada. Como se puede observar en el inciso (a), las fases constituyentes en la condicién
colada son principalmente ferrita-a, se puede observar que la cantidad de ferrita-a en los dos diagramas es

practicamente la misma a diferencia del diagrama mostrado en el inciso (b), en donde existe la presencia de un
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pico de austenita-y [111]. Esto se atribuye al efecto que tiene el boro para estabilizar a la austenita y suprimir la

transformacién de la austenita-y a ferrita-a [70].
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Figura 4. 3. Patrones de difraccidn de rayos-X de los aceros CP en condicién de colada: a) CP-BO y b) CP- B3.

4.4 Resultados de la medicion de tamaio grano austenitico en la condicion de colada.

En la figura 4.4 se observan los valores promedios de los dos aceros CP-BO y CP-B3. Sin embargo, es de
esperarse que el acero CP-BO tuviera un mayor tamafio de grano austenitico aun y cuando estan presentes los
elementos de Nb y Ti, que son fuertes refinadores de grano, el Ti con mayor efecto de refinacién de los dos. Es
evidente que el B tiene el mayor efecto refinador, lo cual ha provocado un refinamiento del grano en el acero
CP-B3 con un valor promedio de 140.37 um, en comparacidon con BO con un valor promedio de 206.54 um. Este
refinamiento es debido a la formacion de precipitados de los cuales se forman en los limites de grano durante
la transformacién austenitica- ferritica lo que impide la nucleacién de ferrita aunado al mismo efecto de
anclaje. Recientemente se reportd que en aceros austeniticos con alto contenido de Mn (aceros TWIP)
microaleados con B, el B tiene un efecto refinador en la estructura de colada, actuando a través de un
mecanismo inoculante [71]. Asi mismo, el dato arrojado por la norma ASTM, el tamafio de grano es muy
cercano al que tedricamente se utilizdé en el programa JMatPro para calcular las curvas TTT. Asi,
experimentalmente CP-BO tiene un tamafio de grano ASTM de 1.5 y CP-B3 de 2.5. Adicionalmente se resalta
que elementos de transicién tales como el Nb, Ti, Mo tiene poder inoculante y promueven el refinamiento de

la estructura granular del acero [72]. Cuando se obtiene una estructura burda, la fundicidn puede sufrir una
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disminucion de su resistencia al agrietamiento en caliente, por lo tanto, afectando la trabajabilidad en caliente

y, ademas, disminuyendo las propiedades mecanicas.
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Figura 4. 4. Perfil promedio del tamafio de grano austenitico en los aceros CP en condicion de colada.

Adicionalmente, la figura 4.5 contiene las micrografias de la estructura de colada de los aceros CP-BO y CP-B3.
La micrografia del inciso (a) muestra una morfologia mas alargada de los granos; en cambio, la micrografia del
inciso (b) muestra una morfologia de granos equiaxiales debido al extra poder refinador del boro, dado que
también el Nb y el Ti actian como refinadores de grano. Por lo tanto, se asume que este parametro
microestructural no influird en la cinética de precipitacion y transformaciones de fase de los aceros CP, es decir,

los resultados seran efecto exclusivo del contenido de boro en los aceros.

Figura 4. 5. Estructura de colada revelando el tamafio de grano austenitico: a) CP-B0 y b) CP-B3.
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4.5 Analisis del porcentaje de transformacion martensitica.

La figura 4.6 muestra las temperaturas criticas tedricas de la transformaciéon de martensita con el software
JMatPro, M es la temperatura a la cual comienza a formarse la martensita y M es temperatura a la cual se
completa la transformacidn en austenita a martensita. Los datos obtenidos por el programa JMatPro para el
acero CP-BO indican que el comienzo de la transformacidn martensitica (Ms) comienza a 355.5 °C y la
transformaciéon termina (Ms) a una temperatura de 293.5 °C, indicando adicionalmente que la M(50%) es a
370.8 °C. Por otro lado, para el acero CP-B3 la M comienza 352.8 °C y la My termina a 294.1 °C, con una
M(%50) a 371.3 °C; observandose que no existe mucha diferencia entre ambos aceros respecto de los valores
de M y Mg, pero si en la templabilidad, al ampliarse el tiempo disponible para templar el acero de 10 a 50 s,
como consecuencia del contenido de boro. La razén de la ganancia de templabilidad es que los 4tomos de boro

segregan a los limites de grano de la austenita por un mecanismo de no-equilibrio [73].
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Figura 4. 6. Curvas TTT tedricas mostrando las temperaturas criticas: a) CP-BO y b) CP-B3.

En la figura 4.7 se muestran las curvas experimentales de dilatometria obtenidas para el acero estudiado en
funcién de la velocidad de enfriamiento y del contenido de B. Se puede apreciar que, para el acero CP-BO, la M
experimental esta a una temperatura de 240 °C, Ms a una temperatura de 400 °C y M(50%) a una temperatura
de 335 °C. Para el caso del acero CP-B3, la Msexperimental se encuentra a 300 °C, Msa una temperatura de 420
°C y M(50%) a una temperatura de 360 °C. Con estos datos experimentales se procedidé a generar el disefio de
los tratamientos térmicos de Q&P aplicados a los aceros de fase compleja. Haciendo la comparacidn de los

datos de transformacién martensitica tedricos con los datos experimentales, se observa que existe un rango de
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diferencia afectado por la adicion de B, ya que éste suprime la transformacion de austenita a ferrita. Asi

mismo, la Tabla 4.2 resume los valores de las temperaturas intercriticas para los aceros CP-B0 y CP-B3.
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Figura 4. 7. Curva experimental de dilatometria para la transformacidn martensitica: a) CP-BO y b) CP-B3.

Tabla 4. 2. Resumen de los valores experimentales de las temperaturas intercriticas en el acero CP.

Acero Acl, °C AC3, °C MS, °C Mf, °C
CP-BO 733 831 398 234
CP-B3 738 873 410 263

Por un lado, se sabe que la temperatura de transformacidon martensitica (Ms) es funcion del contenido de los

elementos aleantes en el acero en el campo de la austenita, a alta temperatura, Entonces, la M; se puede

relacionar con la composicidn de la aleacion que puede alterar su valor; efecto notorio que genera el boro en el

acero CP. Por otro lado, es funcion del mismo tamafio de grano de la austenita cuando la fase de martensita

empieza a nuclear. La martensita se forma como placas o hojuelas dentro de los granos de austenita. Asi, el

numero de placas de martensita detectables por unidad de volumen dentro de la austenita esta relacionado

con el tamafio de grano de ésta. Por lo tanto, si se tiene un grano fino de austenita, existen mas sitios de

nucleacidn para la martensita, por lo que este factor también influye en el valor de la M [74].
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4.6.3 Resultados de la difraccion de rayos-X en la condicién de temple y particion (Q&P).

En la figura 4.8 se muestran los patrones de difraccién de rayos-X del acero de fase compleja CP-BO y CP-B3 con

el tratamiento térmico de Q&P, tanto de P1 y como de P2. De ellos, se puede apreciar la presencia de las fases

de ferrita-a y austenita-y en todos los casos. También se puede decir que en los aceros CP-B3 con P1y P2 hay

una mayor presencia de austenita retenida que en los aceros CP-BO, y que en el P1 del tratamiento Q&P hay

mayor cantidad de austenita retenida debido al efecto del boro. Los picos mostrados en todos los casos

corroboran las presencias de la fase austenita retenida (AR-y) a temperatura ambiente, tal y como se aprecia

en los picos de la austenita y ferrita, esto debido al tratamiento de dos pasos que genera la aparicion de mas

fases, en la que resalta la estructura BCT — body-centered tetragonal (BCT, 14/mmm) [75]. Esta fase BCT se

forma como consecuencia del recalentamiento (donde crece su fraccién volumétrica a mas alta temperatura)

en P2 para llevar a cabo la particion.
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Figura 4. 8. Patrones de difraccion de rayos-X de los aceros de fase compleja (CP) con tratamiento térmico de

temple y particién: a) CP-B0-Q&P-P1, b) CP-B0-Q&P-P2, C) CP-B3-Q&P-P1, d) CP-B3-Q&P-P2.
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Lu y col. [76] han obtenido informacién parecida en su estudio del tratamiento de Q&P en un acero de medio
contenido de C. Se resalta que la AR-y obtenida a temperaturas mas altas durante el temple es menos estable
debido a la cantidad relativamente alta de proporcion de AR-y con insuficiente particidn de C. Entonces, como
consecuencia de su baja estabilidad, ésta tiende a descomponerse durante el paso de la particion, formandose

fases como ferrita o martensita secundaria.

4.7 Resultados de la caracterizacion microestructural en la condicion de temple y particion (Q&P).

Con el objetivo de identificar la microestructura de cada acero tras el tratamiento térmico lleva a cabo
bajo el concepto de temple y particion (Q&P), inicialmente, se efectué un primer analisis por medio
de microscopia Optica. Gracias a esto fue posible la identificacion de las fases y los
microconstituyentes en los aceros (CP-BO y CP-B3). La microestructura que se obtuvo en cada uno de
los aceros con cada uno de los tratamientos térmicos arrojé diferentes morfologias en los
microconstituyentes y fases, tales como bainita, martensita, austenita retenida y ferrita. La presencia
de perlita es muy dificil de distinguir esto debido a la presencia de la bainita y al bajo contenido de
carbono del acero. Se presume su existencia en la matriz, pero en cantidades muy menores. La figura
4.9 muestra la microestructura del acero CP-B0-Q&P-P1, indicando una matriz bainitica con islas
mayores compuestas de austenita retenida y, en menor fraccién, islas de ferrita. La morfologia de las
microestructuras es diferente, por ejemplo, la austenita retenida se puede observar cdmo burda y
alargada en color café claro, mientras que la ferrita es fina en color claro brillante. Asi mismo, las
regiones oscuras cargadas corresponden a la martensita, que tiene forma de listones y la
microestructura remanente, en colores cafés claros y verdosos, corresponde la bainita, que es la

matriz del acero.
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Austenita
Retenida

Figura 4. 9. Microestructura del acero CP-BO-Q&P-P1.

Como se muestra en la figura 4.10, en la micrografia obtenida la microestructura del tratamiento térmico de
dos pasos para el acero BO (CP-B0O-Q&P-P2), existe un grano fino inmerso en una matriz bainitica, ademas de
observarse una martensita en forma de listédn. La presencia de martensita retenida es menor debido que al
generar el segundo paso se da lugar a la formacidn de ferrita y como no hay presencia de boro la ferrita puede
formarse sin ningln problema. También se observa que existe un cambio de la morfologia de agujas de la
martensita generada tras el enfriamiento rdpido con respecto a la anterior micrografia, correspondiente al

tratamiento de P1.
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Figura 4. 10. Microestructura del acero CP-BO-Q&P-P2.

Asi mismo, en la figura 4.11 se observa la microestructura del acero CP-B3 con el tratamiento térmico de un
paso (CP-B3-Q&P-P1). Esta contiene una matriz bainitica en un color café rosado y la martensita en listones con
una tonalidad en verde. De igual manera, se puede apreciar la morfologia de la austenita retenida, que
presenta un mayor tamafio y que se aprecia con una tonalidad de color azul claro. La cantidad de austenita
retenida es mayor debido al efecto del boro. Ademas, en la figura 4.12 se puede apreciar la microestructura,
del tipo fina, del acero CP-B3-Q&P-P2, muy caracteristica de un acero de fase compleja, donde la morfologia de
las fases y microconstituyentes es diferente a las condiciones anteriores, tanto su distribucién en la matriz

entre ellas, como los lagos de austenita retenida, la martensita en agujas, la matriz bainitica y la ferrita.
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Figura 4. 12. Microestructura del acero CP-B3-Q&P-P2.
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Como segundo esfuerzo, se realizé caracterizacién microestructural empleando microscopia electronica de
barrido (MEB). De esta manera, en las figuras 4.13 y 4.14 se observan las microestructuras y los resultados de
los analisis elementales a través de barridos en linea en los aceros CP-BO y CP-B3; esto con el objetivo de
analizar la distribucidn del elemento C a lo largo de las diferentes fases. Las micrografias de ambos aceros
muestran una matriz bainitica (B) con una distribucién multifasica propia de un acero de fase compleja (CP),
conteniendo martensita (M), austenita retenida (AR) y ferrita (F) (ver figuras 4.13 y 4.14 b y d). Los analisis
elementales realizados en la linea, donde una linea recta atraviesa diversas interfases, se puede observar la
distribucidn del carbono, donde la concentracién del carbono fluctta a lo largo de la matriz (las lineas 1,2,3 en
dicha figura). Es decir, este andlisis permite observar como el carbono difundié para poder enriquecer la
austenita retenida, esto atribuido al efecto provocado por la operacidn de particion. Es por esta razén que el
tratamiento de Q&P es considerado como un generador de microestructuras multifasicas formadas

principalmente por AR estabilizada a temperatura ambiente enriquecida con Cy una fase dura como la M [77].
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Figura 4. 13. Resultados de la microestructura del acero BO con tratamiento Q&P P1y P2 generados por MEB:

a) Acero B0O-P1, b) BO-P1 barrido en linea, c) Acero B0O-P2, d) BO-P2 barrido en linea.
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Figura 4. 14. Resultados de la microestructura del acero B3 con tratamiento Q&P P1y P2 generados por MEB:

a) Acero B0O-P1, b) B3-P1 barrido en linea, c) Acero B3-P2, d) B3-P2 barrido en linea.

Asi mismo, otras observaciones que se destacan es el efecto de la ruta de la operacidn de particiéon en los
cambios de las morfologias microestructurales. Es decir, la morfologia de la austenita retenida (AR) es muy
diferente para la operacién de particion de un paso (P1) comparada con la de la operacidn de dos pasos (P2),
ademas de que se percibe una distribucién de las fases mas homogénea, como también la morfologia de la
misma bainita (B) y martensita (M). Este cambio se atribuye en primera instancia al efecto que tiene el boro
para estabilizar la austenita y suprimir la formacién de ferrita y, en segunda instancia, al propio efecto térmico
de la particién. En el caso especifico de la AR, tanto para el acero CP-Q&P-B0O como para el CP-Q&P-B3 con
operacion de particiéon de un paso (P1), se observa una morfologia de bloque, siendo estd mas notoria en el
acero CP-Q&P-B3. Mientras que en el caso de la operacion de dos pasos (P2), se observa una morfologia mas
irregular de islas largas. Bajo este mismo concepto de las diferentes morfologias microestructurales de la AR,
Aoued vy col. [75] investigaron la evolucién microestructural durante el enfriamiento y la particion de un

modelo de aleacién de Fe-C-Mn-Si mediante analisis de imagenes. Basados en el aspecto topoldgico de las
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fases como un primer criterio de discriminacién, ellos identificaron y clasificaron diversas morfologias tanto de
la AR, B y otras fases BCT. De esta manera, las morfologias obtenidas en el presente trabajo de investigacion
son muy similares a las de ellos. Otra caracteristica importante que se observa al interior de la AR es la
presencia de finas particulas, posiblemente carburos, distribuidas de una manera homogénea. Este fenémeno
su puede explicar en términos del enriquecimiento en carbono de la austenita como el resultado de reacciones
competitivas como la particién del carbono de la martensita, la transformacién de la bainita y la captura de
carbono en la martensita. En consecuencia, una parte significativa del enriquecimiento de carbono observado

en la austenita puede atribuirse a la transformacion de la bainita [75].

28kU  X15,608 i Fe-USALI

10pm IF-7800F 5/8/2019
SEM WD 10.1lmm 17:22:31

X1,000 15.0kV LED
Figura 4. 15. Micrografias mostrando la matriz bainitica y las caracteristicas de la austenita retenida en: a)

Acero CP-B0-Q&P-P1, b) Acero CP-B0O-Q&P-P2, c) Acero CP-B3-Q&P-P1y d) Acero CP-B3-Q&P-P2.

Como puede observar en las Figuras 4.16 y 4.17, se realizaron analisis puntuales sobre distintos componentes

microestructurales y, donde fue posible ademas conocer la naturaleza quimica de los precipitados presentes en
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los aceros BO y B3 con los tratamientos térmicos de temple y particién (Q&P). Asi, se observa la presencia de un
pico muy alto de Nb que puede ser originado por algun carburo de Nb en los limites de grano, muestra la
segregacion de diferentes carburos de Nb o carbonitruros Nb(C,N) finos estos agregar resistencia adicional a los
aceros a través de la precipitacidn, con una distribucidn en toda la pieza tanto en el centro de los granos como
en el limite de estos. También picos de Mn que son de sulfuro de manganeso (MnS). Este precipitado se forma
si la velocidad de enfriamiento es suficientemente lenta, donde el Mn tendra tiempo de difundir a los limites
de grano y formara MnS, la presencia de este precipitado en los limites de grano puede ser prejudicial al
provocar fragilizacién. El Mo en solucidn efectivamente suprime la formacién de carburos fragilizantes y de la
perlita. Recordando que el Mo mejorar la tenacidad, pero también el efecto del molibdeno es provocar la
precipitacién de carburos pequefios y redondeados (en lugar de agujas) que no afecten a la tenacidad del
material. Por tanto, se puede concluir que este tipo de precipitados es beneficioso para el acero. Finalmente, el

andlisis quimico elemental ha indicado una mayor presencia de Mn, Nb y Mo y algunos picos de Tiy Cr.
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Figura 4. 16. Analisis quimico elemental puntual en el acero CP-BO-Q&P: a-b) P1y c-d) P2.
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Figura 4. 17. Andlisis quimico elemental puntual en el acero CP-B3-Q&P: a-b) P1 y c-d) P2.

4.8 Resultados de la caracterizacién mecanica.

4.8.1 Traccion.

La Tabla 4.3 muestra el resumen de los resultados obtenidos tras la prueba de ensayo de traccién uniaxial para
los aceros CP-BO y CP-B3 con el tratamiento térmico de Q&P (P1 y P2). Como puede observarse, los mejores
resultados, tanto de resistencia mecdnica como de alargamiento, se han dado en el acero CP microaleado con
boro. Asi mismo, hay un claro efecto de la operacion de particion en los aceros, ya que los valores de las
propiedades mecdnicas de mejoran en el caso de P2. Esto quiere decir que el acondicionamiento
microestructural que se ha realizado en los aceros ha sido bueno. Muchos otros trabajos que tratan este tipo
de tratamiento térmico también reportan mejoras en las propiedades mecdanicas [78,79], similares a los

obtenidos en el presente trabajo de investigacion. En el caso particular del trabajo que se realiza en el grupo de
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trabajo, Abarca-Pastrana [80] ha reportado valores de resistencia mecadnica de estos mismos aceros en
diferente condicidn microestructural. A partir de una estructura de colada aplicd directamente tratamientos
térmicos convenciones, como el de temple y revenido, y también aplicé el de temple y particion de un paso. Se
reporta que el acero que mejor se comporta es el acero CP-B3 en la condicidn de temple y revendo; mientras
que no hay un efecto marcado del tratamiento de temple y particién, siendo el mejor tratamiento el de temple
y revenido. Al comparar sus resultados con los presentes en este trabajo, se observa una mejora en las
propiedades mecdnicas, tanto de resistencia mecdnica como de alargamiento total. Esta mejora se atribuye en
primera instancia al acondicionamiento microestructural y en segundo término a las condiciones de

tratamiento térmico.

Tabla 4. 3. Resumen de las propiedades mecanicas medidas por medio de ensayos de traccidn uniaxial de los

aceros CP-B0 y CP-B3 en condicion de Q&P (P1y P2).

Espesor Ancho Alargamiento YS uTS
Material
(mm) (mm) (%) (MPa) (MPa)
BO-P1 1.43 4.88 6.9 1090.4 1300.7
BO-P2 1.3 5.22 8.2 1074.1 1399.5
B3-P1 1.15 4.69 9.7 1055.7 1515.8
B3-P2 1.35 4.69 11 1212.2 1593.9

En la Figura 4.18 se presenta la curva esfuerzo-alargamiento del acero BO con tratamiento térmico P1y P2. Se
observa que el acero con mayor porcentaje de alargamiento es alcanzado con el tratamiento Q&P en dos pasos
(BO-P2). También se puede apreciar una rapidez de endurecimiento por deformacion, se distingue una
diferencia en el comportamiento del acero BO-P1 con B0-P2 en el limite para B0O-P1 es levemente mayor que el
de B3-P2, B3-P2 presenta un comportamiento mas ductil. Este comportamiento puede atribuirse a la presencia
de los microconstituyentes mas suaves como la ferrita y la austenita retenida y de mayor deformacion a partir
del punto de fluencia. Y, por otra parte, el comportamiento fragil y de bajo porcentaje de alargamiento
obtenido lo tiene B0O-P1, debido a que se encuentra constituido principalmente por matriz bainitica, martensita
y menor presencia de austenita retenida, segun la ruta disefiada que se tomd aparir de los diagramas de TTT y
los datos experimentales de dilatometria. También era de esperarse que el tratamiento de temple y particion
aumentara el alargamiento y mantuviera constante sus propiedades mecanicas y asi se muestra en el

diagrama, cuando se comparan estos resultados con otros referentes a los mismos aceros en otra condicién

Pagina | 79



microestructural. Esto quiere decir que el efecto que tiene el tratamiento térmico de temple y particidon de dos

pasos arroja los mejores resultados.
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Figura 4. 18. Curva esfuerzo vs alargamiento del acero CP-B0O con el tratamiento térmico Q&P de un paso (P1) y

dos pasos (P2).

En la figura 4.19 se ve una tendencia en las curvas al superar el punto de fluencia de un incremento del
esfuerzo, este comportamiento de endurecimiento por deformacidon es mas notorio en el recocido con una
rotura enseguida del esfuerzo ultimo se debe al aumento en el contenido de B, y que de igual manera se
presenta baja deformacion. También se muestra un mayor % de alargamiento esto debido al tratamiento de
temple y particion que tiene ese fin de formar fases blandas sin afectar las otras propiedades mecanicas esto
debido a la difusién de carbono presente en la martensita y que por el mecanismo de difusion enriquece a la
austenita retenida asi aumentado su tenacidad sin afectar las demds propiedades, como se muestra en la
figura el acero B3-P1 tiene menor alargamiento con respecto a B3-P2, también en el acero B3-P1 tiene un
notable endurecimiento por deformacién que decae poco después de alcanzar el valor maximo de resistencia,
por otro lado el acero con las mejores con valores de esfuerzo de cedencia (YS) y resistencia maxima a la
traccién (UTS) como se muestra en la Tabla 4.3 y la figura 4.19, también se observa un % alargamiento
considerable de 11%, por lo que hay que recalcar que teniendo una matriz bainitica estd por arriba de lo

esperado ya que la bainita como la martensita son microconstituyentes duros, pero gracias a la formacién de
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austenita retenida y ferrita y a la adicién de boro este acero se comporta con las mejores propiedades

mecanicas que los demas aceros ya mencionados.

——B3-P1
1800 - ——B3-P2

1600
1400
1200
1000

800

Esfuerzo (MPa)

600

400

200

O I B D i B B I e

—
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 1
Alargamiento (%)

1T 71
1 12 13
Figura 4. 19. Curva esfuerzo vs alargamiento del acero CP-B3 con el tratamiento térmico Q&P de un paso (P1) y

dos pasos (P2).

Los elementos de aleacién contribuyen a la resistencia del producto final. Muchos intentos han sido hechos
para vincular la resistencia a la traccidn del producto final a su composicidon quimica. Existen muchas férmulas,
pero cada ecuacidn se adapta a un rango limitado de composicidn y no toma en cuenta la historia térmica del
acero. Sin embargo, tales férmulas son Utiles para estimar la resistencia mecanica del producto final a la hora
de disefiar nuevos aceros. Mesplont [27] ha reportado una ecuacién basada en la composicidon quimica para
poder estimar la resistencia mecdnica (TS, tensile strength) en MPa. Al alimentar dicha ecuacién con los valores
del porcentaje en peso de los elementos presentes en los aceros CP-BO y CP-B3 se obtuvo una resistencia

mecanica de 1483.68 MPa, tal y como se detalle enseguida:

TS(MPa) = 288 + 803C + 83Mn + 178Si + 122Cr + 320Mo + 60Cu + 180Ti + 1326P + 2500Nb + 36000B

TSso(MPa) = 288 + 803(0.165) + 83(1.93) + 178(0.595) + 122(0.447) + 320(0.401) + 60(0.068) + 180(0.018) +
1326(0.022) + 2500(0.151) + 36000(0)

TSso(MPa) = 1272.21 MPa
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TSe3(MPa) = 288 + 803(0.16) + 83(1.94) + 178(0.591) + 122(0.44) + 320(0.39) + 60(0.067) + 180(0.018) +
1326(0.021) + 2500(0.15) + 36000(0.0059)

TSe3(MPa) = 1483.68 MPa

Como se puede observar, el dato tedrico de resistencia a la traccidon con respecto a la composicidon quimica esta
ligeramente por debajo de resultado real que arroja una resistencia a la traccién experimental de 1593.9 MPa y
el TS tedrico es de 1483.68, gracias a esto se puede generar un disefio adecuado para fabricar aceros

experimentales.

4.8.2 Microdureza HV.

En la Figura 4.20 se presenta el valor promedio de dureza para cada tratamiento térmico (Q&P tanto de P1
como de P2) con y sin la microadicién de boro, asi como la presentacién comparativa de los mismos. Se puede
observar que la variacién de dureza en los aceros fue minima respecto al acero B3-P2, que presenta una mayor
dureza debido a una mayor cantidad de boro en la aleacién en comparacién con el otro acero CP-BO. Sin
embargo, cabe mencionarse que las durezas son muy cercanas debido al efecto de la matriz bainitica que
tienen todos los aceros. Se tiene una disminucidn en la dureza en el acero BO en comparacidn con el acero B3
(acero microaleado con boro). También hay que resaltar que el incremento de carburos y otros precipitados
finos aumentan la dureza de los aceros. Para el caso del acero BO, se observan durezas bajas, esto sucede
debido a la formacién de fases tales como la ferrita en la microestructura, pero la mayor influencia es el efecto

del boro; ademds de evidenciarse el efecto endurecedor por la microadicién de boro.
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Figura 4. 20. Resultados de la microdureza Vickers para los aceros de fase compleja (CP) tratados por temple y

particién (Q&P): a) BO con P1y P2y b) B3 con P1y P2.

Como en el caso anterior, también existen formulas con las que se puede estimar la resistencia a la traccién

utilizando el valor de la dureza promedio [27]. El valor de dureza se puede convertir a resistencia a la traccion

en MPa y como se observa también, haciendo una comparaciéon con TS tedrico utilizando la composicién

quimica que es de 1483.68 MPa y la TS experimental, los dos resultados tedricos son muy cercanos al real. Esto

quiere decir que el uso de las ecuaciones empiricas representan ser herramientas muy Utiles para disefiar un

acero con ciertos pardmetros. A continuacién, se detalla la alimentacién a la ecuacién empirica con el valor

promedio de dureza:

TS(MPa) = 80 + 2.57 Hv
TSeo(Mpa) = 80 + 2.57 (466.83)
TSeo(MPa) = 1279.75 MPa
TSe3(Mpa) = 80 + 2.57 (520.31)
TSe3(MPa) = 1417.19 MPa
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5.1 Conclusiones.
Con el disefio generado para un acero AHSS de primera generacion de fase compleja, mediante el balance de

cargar, uso de chatarra convencional y uso del software JMatPro, se logré fabricar el acero con 60 ppm de

boro. En base a los objetivos planteados y a la metodologia propuesta para este trabajo de investigacion, a

continuacién, se presentan las principales conclusiones:

1)

2)

3)

Con la utilizaciéon de los diagramas TTT, CCT y de formacidon de segundas fases tedricos que se
generaron en el programa JMatPro, se obtuvo la informacidn de existencia de las temperaturas de las
fases de interés y la prediccion de todas las segundas fases que se pueden generar a diferentes
temperaturas y gracias a esto se pudo disefiar la ruta mas apropiada para el acondicionamiento
microestructural del acero CP (laminacidn en caliente, en frio y TT de Q&P). Esta ruta ha representado
poder refinar considerablemente el tamafio de grano de la austenita como de otras fases. Es decir, en
la condicion de colada el tamafo de grano tiene un valor de 206 y 140 um para los aceros CP-BO y CP-
B3, respectivamente. Y tras el acondicionamiento microestructural, el valor del tamafio del grano
austenitico es aproximadamente de 10 um, en ambos aceros. Asi mismo, la diferencia en el tamafio de
grano en la condicion de colada se atribuye a un efecto benéfico del boro al actuar como elemento
inoculante durante la solidificacion. Ademas, con los célculos tedricos se pudo determinar el efecto que
tiene el boro en el acero CP al aumentar la templabilidad de éste. Finalmente, la técnica de
dilatometria permitid conocer las temperaturas experimentales de inicio y fin de la transformacién
martensitica (Ms y Ms). Con estos valores fue posible disefiar y aplicar el tratamiento térmico de temple

y particion (Q&P), tanto de un paso (P1) como de dos pasos (P2).

Se generd una ruta rigida de preparacion metalografica que garantizd el alto contraste de la
microestructura del acero de fase compleja, tanto de referencia como microaleado por separado con
60 ppm de boro. Gracias a esto, se logré diferenciar, mediante microscopia dptica, la coloracién de las
fases y microconstituyentes en los aceros. Para ello, se esta proponiendo una variante en la forma de

llevar a cabo el ataque quimico en caliente.

De acuerdo a la conclusiéon anterior, mediante microscopia dptica y microscopia electrénica de barrido,
se pudo determinar la morfologia y la distribucidn de las fases y de los microconstituyentes presentes
en el acero avanzado de fase compleja y también los precipitados finos y segundas fases generadas a

partir de la fundicién y del tratamiento termo-mecdanico y térmico de temple y particion (Q&P):
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4)

austenita retenida, martensita, bainita, ferrita y pequefas islas de perlita. Asi mismo, existe un efecto
marcado tanto del tipo de operacién de particidn, ya sea de un paso (P1) o de dos pasos (P2), y del
mismo contenido de boro. En el caso del tratamiento Q&P-P1, en ambos aceros (CP-BO y CP-B3), se
observa una topologia de bloque, mientras que en los de Q&P-P2 se observa una topologia irregular de
islas grandes. También se observd que la AR presenta en su interior precipitacion de carburos. Esto es
un indicativo de la ganancia en C en la RA por efecto de la particién. En consecuencia, existe un efecto
benéfico de migracion de C para reforzar fases suaves y, asi, obtener una ganancia en comportamiento

mecanico.

Existe un efecto de ganancia en resistencia mecanica en el acero microaleado con boro. Es decir, con
solo la adicién de 60 ppm de B, se tiene una equivalencia de hasta 10 veces mas de carbono en el
acero, a lo que lleva que con la adicién de boro hay un aumento en la resistencia y ductilidad del acero
de fase compleja. Asi mismo, en el caso de los tratamientos Q&P-P1 and Q&P-P2 en el acero CP-BO los
valores de resistencia mecdanica (esfuerzo ultimo a la tensidn) son de 1300.7 y 1399.55 MPa,
respectivamente. Por otro lado, en el caso del acero CP-B3, los tratamientos de Q&P-P1 and Q&P-P2
han permitido obtener valores de 1515.8 y 1593.9 MPa, respectivamente. De esta manera se observa
un mayor efecto de la operacién de particidon para el caso de dos pasos (P2) en el cada acero (CP-BO y
CP-B3). De igual manera, el mismo comportamiento se observa en el caso del alargamiento total,

obteniéndose mejores valores en el caso de la operacion de particidn para el caso de dos pasos (P2).
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