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1. Introduccion

En el dindmico escenario de la industria automotriz, donde las demandas de seguridad, eficiencia de
combustible y responsabilidad ambiental son imperativas, la busqueda de materiales avanzados
representa un novedoso campo de estudio. En respuesta a los rigurosos estdndares establecidos por
ULSAB-AVC, han surgido aceros de alta resistencia que se erigen como pilares esenciales para la

optimizacion del disefio mecanico de vehiculos.

En este contexto, surge el acero de temple y particion. Este acero, sometido al tratamiento térmico
propuesto por Speer y colaboradores 21, exhibe propiedades mecénicas excepcionales, con una
resistencia mecanica que alcanza hasta 1700 MPa y una ductilidad maxima potencial del 25%. Sin
embargo, la complejidad inherente a la composicion, microestructura y control de pardmetros en la

produccion de estos aceros plantea desafios sustanciales.

En este trabajo se busca caracterizar un acero AHSS, centrandose en la comparacion de variables clave:
la microaleacion de boro, la temperatura experimental de particion vinculada al tratamiento térmico
y la deformacion plastica en relacion con condiciones especificas de suministro y tratamiento térmico
durante la particion. La exploracion de estas variables proporcionard una comprensién mas nitida de
como se puede mejorar y personalizar el rendimiento del material para cumplir con las exigencias de

la industria automotriz.

La estructura de este trabajo abarcara una seccion introductoria de antecedentes para contextualizar
la clasificacion de los aceros AHSS, seguida de una revision exhaustiva de la literatura. Esta revision
no solo abordara las transformaciones esperadas en la microestructura, sino que también destacara la
importancia del control preciso de los parametros experimentales y sus posibles efectos. Finalmente,
el trabajo se enfocara en el proceso experimental, abordando la caracterizacion del material desde su
estado de suministro, explorando las variantes de aleaciones mediante la aplicacion del tratamiento

térmico propuesto, y culminando con una detallada caracterizaciéon mecanica de las muestras.
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1.1. Justificacion

Debido a requerimientos relacionados con urbanizacion, movilidad y estilo de vida, las industrias
de transporte y de construccion requieren desarrollo de materiales economicamente asequibles,
que cumplan con las disposiciones de disefios estructurales. Por medio de los aceros AHSS se
busca cumplir con los estdndares internacionales relacionados con seguridad, costo y cuidado del
medio ambiente. Asi, los aceros de tercera generacion de fase compleja que aun estan en
investigacion son vistos como materiales con gran potencial debido a la combinacion de

propiedades mecdnicas tales como su alta resistencia y buena ductilidad.

A nivel experimental se buscara estudiar el efecto del boro en un acero de tercera generacion con
relacion a su transformacidn austenitica durante el tratamiento térmico de temple y particion
(Q&P), asi como la identificacion de los posibles precipitados no metalicos formados.
Adicionalmente, una deformacién plastica aplicada durante la etapa de particion tanto de 1 como
de 2 pasos donde se buscara evaluar su posible incidencia en la migracion de especies quimicas
mediante la generacion de energia adicional asociada a la multiplicacion de defectos cristalinos
en cada cristal, principalmente a las dislocaciones, para promover la mejora en su resistencia

mecanica y su ductilidad.

1.2. Hipotesis

Es posible la generacion de defectos cristalinos (por ejemplo, dislocaciones y vacancias) mediante
un procesamiento termo-mecdnico de laminado en tibio realizado durante la etapa de particion
del tratamiento térmico de temple y particion (Q&P) en un acero de fase compleja que facilita la
migracion de especies atémicas desde las fases duras hacia las més blandas en pro de una mejora

en sus propiedades mecanicas.
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1.3. Objetivos

Objetivo general.

Evaluar el efecto de la deformacion plastica durante la operacion metaltirgica de particion en un acero
experimental avanzado de alta resistencia (AHSS) de fase compleja (CP) microaleado con boro al ser

sometido a procesamiento térmico de temple y particion (Q&P) de 1 y 2 pasos.

Objetivos especificos.

1. Evaluar la influencia del tratamiento termo-mecanico y mecanico del acero CP en estado

suministro por medio de la caracterizacion microestructural y estructural.

2. Disenar las condiciones experimentales requeridas para la aplicacion del tratamiento térmico
Q&P (de 1 y 2 pasos) con deformaciéon plastica, empleando herramientas de simulacion

termodinamica e informacion especializada reportada en la literatura.

3. Determinar la naturaleza microestructural, estructural y el efecto de la microadiciéon de boro

en el acero CP tras el tratamiento térmico Q&P (de 1y 2 pasos) con deformacién plastica.

4. Medir la resistencia mecanica del acero CP posterior al tratamiento térmico con deformacion

plastica mediante ensayos de traccion uniaxial, microdureza y nanodureza.
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2. Antecedentes

En las ultimas décadas debido a los exigentes estandares de la industria automotriz, se ha generado
una fuerte competencia entre los productores de materia prima como lo son la industria siderurgica y
metaltrgica para producir materiales de baja densidad con alta resistencia a los choques 2. Una de
las respuestas de la industria sidertrgica a los requerimientos de dicho mercado, ha sido crear ULSAB-
AVC (UltraLight Steel Auto Body- Advanced Vehicle Concepts) para promover en el disefio de
materiales la seguridad de los pasajeros, el bajo costo, la eficiencia del combustible y la
responsabilidad ambiental 4. Los aceros avanzados de alta resistencia AHSS (Advanced High
Strengh Steel) surgen de este proceso de innovacion que combinan la alta resistencia mecénica, la
capacidad de conformado y la ductilidad que facilitan la produccion de piezas como placas, vigas de
parachoques y vigas de refuerzo como se evidencia en la simulacion reportada por V. Sanic 571 (ver

Figura 1.)

pd

= Refuerzo
de pilar B

Lado exterior del cuerpo
Lado interior del cuerpo

Refuerzo de pilar B

Lado exterior del cuerpo
‘ - /_‘\
Retverzode plar A

Figura 1. Estimacion de cargas en carroceria experimental mediante andlisis de elementos finitos en parabrisas

delantero y vigas de parachoques: (a) Seccidon de refuerzo de pilar B, (b) Seccion de refuerzo pilar A y (c) Seccion

de balancin [l
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Los aceros AHSS son aleaciones sofisticadas que se diferencian del resto por su microestructura
multifasica que incluye la presencia de microconstituyentes como lo son la martensita, la bainita, la
ferrita de grano ultrafino y la austenita retenida I8! generada a partir de composiciones quimicas
cuidadosamente seleccionadas, y de procesamientos termo-mecdnicos, térmicos y/o mecdnicos que
permiten alcanzar esfuerzos de cedencia superiores a 400 MPa y un esfuerzo maximo a traccion mayor

a 600 MPa, de ahi que se posibiliten disefios que soporten mayores cargas en secciones transversales

de menores espesores 151,

Tal como se evidencia en la Figura 2, los AHSS estan clasificados por generaciones: la primera, la
segunda y la tercera. La primera generacion incluye aceros como lo son los martensiticos (MS,
Martensitic Steels), los aceros de fase compleja (CP, Complex Phase) y los aceros de plasticidad
inducida por transformacion (TRIP, Transformation Induced Plasticity), al ser de baja aleacion, tienen
limitado su costo de produccion lo que hace que sea atractivo para los fabricantes de automaviles. La
baja ductilidad de los aceros de la primera generacion representa su principal desventaja y es una de

las razones por las que se desarrollaron los aceros de segunda generacion (SSs).

v T T T
N . LT B Menor peso especifico N>

7a Generacion < yguumm
AHSS

~
o

3er Generacion AHSS s

Mayores esfuerzos y
recuperacioén elastica
VIAK FHO

Mayor alargamiento

Alargamiento total (%)

o538 888

0 200 400 600 800 1.000 1200 1.400 1.600 1.800 2000
Resistencia maxima a la traccion (Mpa)

@ Aceros dulces. . HSS convencionales. Q Aceros AHSS de 1° generacion.

.Aceros AHSS de 2" generacion. ¢, Aceros AHSS de 3" generacion.

Figura 2. Contraste de propiedades mecdanicas obtenidas para aceros avanzados AHSS 3.

Los SSs partieron de la adicion de aleantes como el manganeso (12-30% en peso) para estabilizar la

austenita a temperatura ambiente [1°. Asi, se promovié la plasticidad inducida por maclaje (TWIP,
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Twinning Induced Plasticity) y diferentes grados de aceros inoxidables austeniticos. Aunque los aceros
de la segunda generacion sobresalen por tener excelentes propiedades mecanicas y de resistencia a la
corrosion (para el caso de los inoxidables), su uso en la industria automotriz es condicionado por su
alto costo [101¢]. Finalmente, mediante la mejora por tratamientos térmicos de la primera generacion,
se produjo la tercera generacién buscandose combinar las ventajas de las generaciones anteriores ['”-
1, Como se evidencia en la Tabla 1, la tercera generacién tiene tipicamente 2 o 3 fases en su
microestructura y una aleacion limitada. Entre los materiales prometedores, se encuentran los aceros
de medio Manganeso y los aceros de temple y particion, que especificamente se estudiaran en este

proyecto de investigacion.

Tabla 1. Composicion y microestructuras de aceros avanzados de tercera generacion reportados en la literatura

(A: Austenita, F: Ferrita, M: Martensita, M': Martensita primaria, y RA: Austenita retenida) (2°1.

Acero Microestructuras Composicion quimica (% en peso)
Fe- (0.25-0.28) C-(2.5-3.0) Mn-(1.5-2.0) Si~(0.02-0.15) Cr.
M+RA
Fe-0.21 C-0.29 Mn-1.75 Si- 1.03 Cr- 2.86 Ni-0.31 Mo-0.05 Nb.
Fe- (0.20-0.30) C- (3.0-5.0) Mn- 1.6 Si.
M+ RA+ carburo
Q&P Fe- (0.20-0.30) C -4.0 Mn- 1-6 Si- 1.0 Cr.
M+F+RA Fe-0.19 C- 1.61 Mn- 0.35 Si- 1.1 Al
F+RA Fe- 0.1 C-7.0 Mn- 0.5 Si.
De medio Fe- 0.09 C- 4-6 Mn.
F+ M+ RA
manganeso Fe- 0.05C- 6.15 Mn- 1.5 Si.

Los aceros de temple y particion (Q&P) fueron propuestos en el 2003 por Speer y col. 21l siendo un
material sobresaliente debido al potencial de propiedades mecdnicas alcanzadas a bajo costo. El
tratamiento térmico de temple y particion puede ser descrito en dos etapas. La primera etapa consiste
en calentar el acero de interés hasta una temperatura donde el acero esté completa o parcialmente

austenizado, esto para hacer un enfriamiento muy rapido hasta alcanzar una temperatura entre Ms
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correlacionada al inicio de formacién de la martensita y la temperatura final Mt Este rango
previamente mencionado, esta definido por las curvas de temperatura-tiempo-transformacion (TTT)
para la composicion del acero que se quiera tratar. La segunda etapa, la de particion, requiere un
sostenimiento isotérmico bien sea a la misma temperatura final de templado (proceso de 1 paso) o a
una temperatura superior (proceso de 2 pasos) para finalmente templar hasta alcanzar la temperatura

ambiente. La Figura 3 representa el tratamiento térmico Q&P descrito.

2 pasos

/ 1 paso

Temperatura

Tiempo

Figura 3. Esquema del tratamiento temple y particion Q&P: (1) Temperatura de austenizacion, (2) Etapa de
temple 1, (3) Etapa 2 de particion y (4) Templado final a temperatura ambiente. A: Austenita, M1: Martensita
primaria, M2: Martensita secundaria, C: Carbono 231,

La martensita de los aceros Q&P puede estar clasificada en dos categorias: martensita revenida o
primaria (M, revenida durante la etapa de particién) formada en el primer templado, y la martensita
sin revenir, secundaria o martensita fresca (M?, generada durante la segunda etapa del tratamiento
térmico). La bainita y/o los carburos pueden aparecer dependiendo de los parametros especificos de
diseno durante el Q&P, siendo el contenido de carbono el elemento con mayor influencia para
modificar la microestructura final y las fracciones de fases resultantes ['ll. Normalmente, los aceros
Q&P tienen un sistema de composicion ternaria Fe-C-Mn, donde el carbono es inferior al 0.5% en peso
y el manganeso inferior al 5% en peso 2281, Asi también se utilizan pequenas proporciones de silicio
y/o aluminio inferior al 3% en peso para retardar la precipitacion de carburos durante la particiéon y

favorecer el enriquecimiento de la austenita [.28],



16

Al comparar los aceros de tercera generacion, los aceros Q&P se destacan por su resistencia alcanzada
al llegar a los 1700 MPa mientras que los aceros de medio manganeso logran los 1400 MPa. Al
comparar la ductilidad, se obtienen valores maximos de 25 y 40% respectivamente resaltdndose un
mejor comportamiento de los aceros de medio manganeso [*l. En estos dos aceros, la estabilidad
mecanica de la austenita retenida depende de su composicion, su tamafio de grano, su forma, su
distribucién espacial en la microestructura, la densidad de dislocaciones y su orientacion
cristalografica con respecto a la direcciéon en la que se aplique la carga %l Peng y col. ®l han
identificado cierto tipo de recristalizacién dindmica que refina los granos, engrosa la martensita y
aumenta la densidad de dislocaciones mediante la aplicacion de un tratamiento térmico de temple-
particion-deformacién-revenido (D-Q-P-T). Al compararse las propiedades mecanicas de los aceros
experimentales con y sin deformacidn, se ha obtenido una mayor resistencia a la traccion al ser
deformado de 1388.22 respecto 1330.45 MPa y mejor porcentaje de alargamiento de 17.72 y 13.64%
respectivamente, atribuido a la nucleacién de martensita en los limites de grano debido al efecto de la

deformacion, y la alta densidad de dislocaciones que obstaculizaria el crecimiento de martensita.

Figura 4. (a) Micrografia por MEB, (b) Mapa de fases EBSD del acero procesado Q&P (Fe-0.2C-4.0Mn-1.65i-1.0
Cr % en peso). Los autores denotaron y como austenita retenida) y o' como la martensita primaria/fresca

representadas con color rojo y verde respectivamente en el inciso b [%1.

Otros autores como De Diego y col. %], han analizado el efecto de los parametros de procesado en la
microestructura tales como, la composicion de fases, tamafio, fracciéon de volumen de los diferentes
microconstituyentes, textura y contenido en carbono de la austenita retenida relacionandola con las

propiedades mecdanicas obtenidas, donde han identificado que La cantidad de austenita retenida
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resultante se ve directamente afectada por la temperatura de particion. Por otro lado, trabajos
adicionales estan siendo publicados debido a la complejidad de los cambios al inducir cierta
deformacion plastica a los aceros con previo tratamiento térmico Q&P. Se tiene registro que, en el
2009, se realizo el primero acero Q&P laminado en frio procesado industrialmente por la sidertirgica
china Baosteel donde se alcanzé una resistencia a la traccion superior a 980 MPa y una ductilidad
superior al 15%. En el 2012, el acero que venia siendo investigado por Baosteel comenzo a
comercializarse con éxito. En los altimos afos, un grado de acero Q&P contintia en desarrollo debido

a que se busca alcanzar una resistencia a la traccion superior a los 1300 MPa (32331,

Respecto al efecto de elementos microaleantes Takahama y col. ¥%2 han analizado mediante un
modelo matematico, la influencia de la migracion de la interfase martensita-austenita en la cinética de
particion del carbono reportando posibles efectos de las movilidades de las interfases en la migracion
de especies quimicas durante la particion. En el caso del boro, su uso se da en cantidades de ppm
debido a posibles cambios estructurales debido a la precipitacion de carburos (Fe,Cr)23(C,B)s, nitruros
(BN) y o0xidos, puede considerarse el elemento intersticial mas grande o el sustitucional mas pequeno
ya que la relacién de tamafio atdmico de boro-hierro es <0.6 para intersticial y 20.85 lo que promueve
su segregacion en los limites de grano. Esto disminuye la energia en los limites de grano y conduce a
la reduccion de posibles sitios de nucleacion favorables de perlita y ferrita. Ademas, ante una ruta de
enfriamiento adecuada el boro facilita la transformacién bainitica que mejora la tenacidad y la
resistencia ['>3>%]. Dado que este proyecto de investigacion esta enfocado en evaluar los efectos del
boro como microaleante en la transformacion de austenita, la valoracidon de su efecto en el tratamiento

térmico Q&P sera tema de analisis.



3. Revision de la literatura

3.1. Transformaciones de fase en aceros AHSS
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El desarrollo de los aceros avanzados se basa en la seleccion de aleantes, y la generacion de

microestructuras multifasicas con el objetivo de alcanzar propiedades mecanicas preestablecidas en la

etapa de disefio. La Tabla 2 proporciona una vision de la composicion y los constituyentes caracteristicos

de diversos aceros seleccionados para las tres generaciones 401,

Con relaciéon a los aceros avanzados de tercera generacion de fase compleja CP, se reconoce que sus

criterios de andlisis estan enfocados en la obtencidon de microestructuras multifasicas sofisticadas que

emplean rutas de procesamiento tales como el tratamiento térmico Q&P explicado a profundidad mas

adelante.

Tabla 2. Caracterizacion composicional y microestructural de aceros avanzados de alta resistencia seleccionados

(AHSS) [0,

Clasificacion Composicién

Constituyentes de fase

AHSS Designacion del acero| C[%] Siy/o Al [%] Mn [%]

Austenita [%] Ferrita[%] Bainita[%] Martensita[%]

1a Generacion TRIP de bajo C 0.10-0.30 1.0-2.0 1.0-2.0 5a15 40a 60 35a45 -
2a Generacion Acero de Mn alto  [0.10-0.60 0-3.0 >14 100 - - -
3a Generacién Acero Q&P 0.10-0.30 1.0-2.0 1.5-3.0 5a20 - 0a3b5 60 a 95
3a Generacién| Acero de Mn medio |0.05-0.40 1.0-3.0 3.0-12 20a 60 40 a 80 - -

A continuacién, se abordardn las transformaciones de las fases esperadas pasando por la formacién de

martensita, bainita, y la austenita retenida.

3.1.1. Transformacion martensitica

El nombre 'martensita’ se establecié en honor al cientifico aleman Martens. Inicialmente, se empleo

para describir el microconstituyente mdas duro de los aceros templados. En la actualidad, se utiliza

para referirse a las transformaciones de fase en estado solido resultantes de esfuerzos de cizallamiento
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y a las transformaciones de desplazamiento posibles en aleaciones no ferrosas, metales puros,

ceramicos, compuestos inorganicos, gases solidificados y polimeros 43! (Ver la Tabla 3).

Desde finales de los ochenta, el estudio de la cristalografia de la martensita se ha basado en modelos
matematicos de minimizaciéon de la energia en la interfaz austenita-martensita. El objetivo es
relacionar deformaciones micro y macroestructurales durante la transformacién, promoviendo asi el
avance de las aleaciones con memoria de forma 441,

Aunque en su origen se empled para describir el microconstituyente mas duro de los aceros
templados, en la actualidad se utiliza para referirse a las transformaciones de fase en estado sélido
mediante la aplicacion de cizallamiento, asi como para las transformaciones de desplazamiento
posibles en aleaciones no ferrosas, metales puros, cerdmicos, compuestos inorganicos, gases

solidificados y polimeros.

Tabla 3. Resumen de temperaturas Ms donde se forma la primera martensita durante el enfriamiento y su

dureza Vickers aproximados “3l.

Composicion Ms[K] Dureza [HV]
ZrO; 1200 1000
Fe-31Ni-0.23C (%en peso) 83 300
Fe-34Ni-0.22C (%en peso) <4 250
Fe-3Mn-2Si-0.4C (%en peso) 493 600
Cu-15Al 253 200
Ar-40N2 30

La morfologia caracteristica de la martensita en diversos sistemas de aleaciones se manifiesta a través
de listones y placas. Estas microestructuras pueden presentar una alta densidad de dislocaciones,
como se muestra en la Figura 5a, o de maclas, como se ilustra en la Figura 5b, denominadas
subestructuras [#4#7. Mediante la Teoria Fenomenoldgica de la Cristalografia de la Martensita (TFCM),
se ha denominado el concepto de plano de habito como una interfaz definida que es un plano comun

entre la fase matriz (austenita) y la martensita. Esta interfaz, tiene la capacidad de moverse a
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temperaturas menores de 500 K y de desplazarse a temperaturas altas comparada con la velocidad de
las intercaras en la transformacion que implica difusién produciendo dos tipos de intercaras:
coherentes y semicoherentes.

La intercara coherente se obtiene por una deformacion plana invariante por cizalladura, produciendo
que los planos a ambos lados de la intercara tengan la misma estructura atémica. Las intercaras
coherentes estan libres de tensiones, ya que los planos interfaciales idénticos no presentan desajuste,
siendo el caso ideal, algunos ejemplos son las transformaciones de estructura cristalina FCC

(centrado en las caras) a HCP (hexagonal compacta) 71,

Plano de
deslizamiento

Zona
Austenita interfacial

E.\ Martensita

Interface de
Austenita discordancias

Figura 5. Modelo propuesto en la literatura de estructura en la interfaz martensita-austenita: (a) Martensita
deslizada y (b) Martensita maclada. (#4461,

El caso mas general es el de la intercara semicoherente que termina la transformacion en una
estructura cristalina BCC (centrado en el cuerpo), ante la alta proporcién de carbono y su ubicacion

en los sitios octaédricos, la celda termina siendo tetragonal centrada en el cuerpo.

AUSTENITA MARTENSITA

enl’ rapido

Figura 6. Transformacion de celdas unitarias de la austenita a la martensita [48].
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Respecto a la morfologia de la martensita, la martensita en listones es similar a cilindros agrupados
donde cada liston tiene el mismo plano de habito y relaciones de orientacion. Su crecimiento se da
adyacente y paralelo a los listones vecinos. En el caso de la martensita de placas, adquiere una forma

lenticular debido a la subestructura de maclas paralelas (Figura 7).

La peculiaridad de las transformaciones de fase no difusionales implica que, mediante pequenos
desplazamientos coordinados de cizalladura de los a&tomos (a distancias inferiores a las interatémicas),
se produce una distorsion en la estructura cristalina conservandose la composicion quimica de la fase
resultante en comparacion con la fase madre, como se ilustra en la Figura 8, ya que los atomos
mantienen a sus vecinos relativos 441, Esto no significa que los desplazamientos se den de manera
simultanea, sino que la transformacion es propagada mediante una interfase altamente movil con

velocidad alrededor de los 105 cm/s 441,

N

:

1

Figura 7. Imagenes adquiridas mediante FE-MEB EBSD: (a) Martensita en listones de aceros de bajo carbono.
Izquierda: Imagenes 3D de paquetes de martensita. Derecha: Figura de calidad de imagen y (b) Martensita en
placas de una aleacion Fe con 28.5 at% Ni. Izquierda: Esquema 3D de la distribucion de placas. Derecha:
Calidad de imagen 441,
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Figura 8. (a) Mapa de la distribucion del carbono en un acero X38CrMoV5-1 por espectroscopia de masa y (b)
Representacion de claster de carbono en la muestra 441,

La transformacion martensitica al no necesitar difusion a largas distancias, no solo se puede observar
a altas temperaturas, sino que también y casi de manera instantanea a partir de los 100 K donde los
movimientos de los atomos son insignificantes [4*-44. Segtin su cinética, estas transformaciones se
pueden clasificar como atérmicas o isotérmicas. La formacion de martensita atérmica ocurre debido a
la reduccion de la temperatura desde Ms hasta Mt mientras que la martensita isotérmica depende del
tiempo de sostenimiento a una temperatura constante, por lo general la martensita atérmica es la que

predomina.

Finalmente, las martensitas presentan una caracteristica adicional: son reversibles solo para el caso de
las aleaciones no ferrosas mediante un calentamiento que promueve el encogimiento de las placas
hasta la fase madre. Para el caso de las aleaciones ferrosas no son reversibles debido que, al aumentar
la temperatura, la martensita se transformaria por difusion a las fases mas estables: ferrita, cementita

0 austenita.

3.1.2. Transformacion bainitica
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Mientras que la perlita se forma a temperaturas entre 550°-720 °C y la martensita requiere
temperaturas relativamente bajas, dentro de un rango intermedio, la austenita se descompone en un
producto microestructuralmente diferente a las mencionadas con anterioridad. Fue conocido con
diferentes nombres hasta que finalmente se consolidé con la denominacion de bainita, en honor a Bain,

quién la descubrié mediante sus aportes en la construccion de diagramas TTT 42501,

La microestructura de la bainita se caracteriza por la formacion de finos agregados de placas (o
listones) de ferrita supersaturada con carbono, conocidas como subunidades que, dependiendo de la
temperatura de transformacion, se difunde hacia la austenita residual, promoviendo la precipitacién
de carburos (bainita superior) o la precipitacion de carburos dentro de la placa de ferrita (bainita

inferior), como se observa en la Figura 9.

Dependiendo del tratamiento térmico al que es sometida, la bainita puede presentar caracteristicas
microestructurales diferentes a las establecidas en la clasificacién de morfologias “clasica” 1°!l. Por esta
razon, actualmente se utilizan atlas para facilitar su identificacion. Ademas, otros investigadores como
Bramfitt y Speer 1!l (Figura 10) han propuesto un sistema de caracterizacion basado en la acicularidad
de la ferrita en relacion con precipitados interlaminares (B1), particulas en peliculas interlaminares (Bz)

y regiones discretas de la fase madre retenida (Bs) respectivamente.

Placa supersaturada en carbono

S
Difusion del carbono Difusion del carbono hacia
hacia la austenita la austenita y precipitacion
| del carburo en la ferrita
10mm
—>

Bainita Inferior
(Alta Temperatura) (Baja Temperatura)

Bainita Superior

Figura 9. Ilustracion esquematica de la microestructura de la bainita superior en inferior 1.
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Ferrita acicular con | Ferrita acdicular con particulas | Ferrita acicular con “islas
precipitacién “entrelazada” en precipitadas “entrelazada” en discretas”
bl licul
Plogue N Bah = Perlita (BF)
= Cementita (B:f) = Cementita (Bz%) =  Austenita (B+)
= Carburo épsilon (B:%) = Austenita (B2 = Martensita (B==)

= Martensita (B®)

Figura 10. Microestructuras MEB que muestran las 3 clase de bainita clasificadas por Bramfitt-Speer B1, Bz, B3 50511,

La bainita nuclea en los bordes de grano de la austenita y crece formando clusters, listones o placas
adyacentes una a la otra por “autocatalisis” o “nucleacidon simpatica” es decir que la transformacion
de una particula provoca la nucleacidon de otras que estén cerca, la agrupacion de estos clusters es
llamada “racimos” o sheaves de su traduccion al inglés 52%3. Su morfologia se caracteriza en un nivel
macroscopico por ser una placa en forma de cufia en las tres dimensiones con un espesor dependiente

del limite de grano (ver Figura 11).

Racimo de Bainita

Subunidad
b

Figura 11. Microestructura de racimos de bainita superior: (a) Microscopia optica y de trasmisién en campo

claro y oscuro y (b) Esquematizacion de subunidades en la “punta” de los racimos de bainita 52,
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La Figura 12 representa esquematicamente el crecimiento de los racimos de bainita en el grano de la
fase madre. Las subunidades estan caracterizadas por ser muy finas de grosor inferior a 1ym y
longitud aproximada de 10 um). Al observarse por microscopia dptica, los racimos y subunidades
tienen orientacion cristalografica idéntica, solo separadas por pequefios dangulos donde posibles fases
tales como el cementita la austenita sin transforma o la martensita pueden ocupar regiones. En
términos de la cinética que gobierna el proceso, la transformacion bainitica es similar a la ferrita o a la
perlita, pero en términos del efecto de la tension y la deformacion se comporta como la martensita, de

ahi que sea dificil explicar el mecanismo de formacion.

La temperatura a la que tiene lugar la transformacion bainitica permite la difusion del exceso de
carbono desde la subunidad hacia la austenita residual, iniciando la precipitacion de bainita (Figura
3.8.b, c) en el borde de grano por esta razon es posible que las placas iniciales no contengan carburos.
Posteriormente las placas se espesaran lateralmente por el crecimiento de la ferrita y la nucleacion de
carburos. La literatura sugiere que la bainita inferior es una mezcla eutectoide que requiere una
transformacion previa de la bainita superior, mientras que la bainita superior es el resultado de

transformaciones de ledeburitas y perlitas 521,
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b

Migracion de carbono desde oa y

Racimo de Bainita

Disminucion de %C. Nucleacion de los
listones de ferrita en el borde de o.

Con Silicio

Z

r__'_‘.f

Carburos

X

Carburos

—» Yret -> o’

% Yret e

Figura 12. Representacion esquematica del crecimiento de racimos de bainita superior %: (a) Crecimiento de

listones de ferrita supersaturada, (b) Migracion de carbono, (c) Principio de nucleacién en los bordes de la

ferrita, (d) Crecimiento de bainita sin silicio, y (e) Crecimiento de bainita con silicio.

En el disefio de aceros aleados el efecto de arrastre de soluto esta siendo considerado debido a que se

genera una region en los diagramas TTT donde se promueven reacciones incompletas debido a la

segregacion de pequenas cantidades de soluto en los limites de grano que retarda las reacciones

mediante la adicion de ciertos aleantes. Elementos aleantes como el silicio, manganeso, cromo,

molibdeno, cobre, entre otros han evidenciado la reduccion de la nucleacion de la ferrita, asi como el

enriquecimiento de carbono de la austenita circundante.



27

3.1.3. Estabilidad de austenita retenida

La austenita no transformada que estd presente en la microestructura a temperatura ambiente esta
designada como la austenita retenida (RA), para su estudio es necesario analizar su estabilidad
mecanica y térmica. El concepto de estabilidad mecanica esta relacionado a la resistencia de la
austenita retenida a transformarse en martensita mediante deformacion plastica (Transformation
Induced Plasticity o conocido como efecto TRIP) mientras que la estabilidad térmica se relaciona con
la tendencia a la formacion de fases termodinamicamente mas estables como consecuencia de la
temperatura. En este punto, es importante destacar que el analisis de ambas estabilidades contintia
siendo tema de investigacidn, al igual que la correlacion entre ellas. La literatura ha reportado que los
factores mencionados a continuacién son influyentes, pero ain se continia determinando sus
alcances: la composicion quimica (especialmente de los contenidos de carbono y manganeso), la
morfologia-tamano de grano de la austenita, y la distribucién de dislocaciones alrededor de la RA [¢¢-
69].

La Figura 13 recopila las dos diferentes morfologias reportadas en la literatura de la austenita retenida
bajo diferentes condiciones de procesamiento [66-681;

1. Austenita en bloques (Block RA).

2. Austenita laminar (Film RA).

En los aceros bainiticos con alto contenido en silicio, por ejemplo, la austenita retenida esta presente
entre la union de clusters de bainitas como bloques y también entre las placas de ferrita como ldminas.
Aunque la austenita retenida en bloques tiene un contenido de carbono mayor (1.14% en peso)
respecto a la austenita retenida en ldminas (0.64% en peso), la morfologia laminar resulta ser mas
estable mecanicamente. Una de las explicaciones por las cuales se da este fendmeno esta relacionada
con las fases que rodean a la austenita retenida. Asi, cuando la martensita rodea las ldminas de
austenita retenida, los esfuerzos de cedencia son mayores y se suprime la transformacion de la

austenita retenida.
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Peliculas de RA

- ;V_ r'4/ /i ‘ RA en bloque
e —

e Clausters Ferrita- [
Bainita 7

NS RA en bloque
N7 ’ >

Figura 13. Recopilacion y adaptacion de austenitas retenidas reportadas en la literatura mediante microscopia
optica (MO) y electrénica de barrido (MEB) y electrénica de trasmision (MET): (a) MO de acero bainitico
templado en un bafio de sales [®l. (b) MO de acero para trabajo en caliente AISI H13 1y (c,d) MEB y MET de

acero sometido a transformacion bainitica A 300 °C durante 24h (8],

3.2. Particularidades del tratamiento térmico de

temple y particion.

El tratamiento térmico de temple y particion fue introducido por Speer y col. en el 2003 ! como una
alternativa novedosa para producir aceros de tercera generacion de alta resistencia (AHSS). El

tratamiento térmico se ilustra en la Figura 14 [,
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Figura 14. Ilustracion esquematica del tratamiento térmico Q&P para producir microestructuras que contienen
austenita retenida incluyendo particion para 1 y/o 2 pasos [“11.

Para la seleccion de los parametros experimentales, es importante definir tiempos y temperaturas para

garantizar la microestructura deseada.

3.2.1. Austenizacion

La etapa de austenizacion suele ser la primera en la aplicacion de un tratamiento térmico y es
importante debido a sus implicaciones en los niveles de homogenizacion y crecimiento de grano. En
el caso del tratamiento térmico Q&P, donde se busca estabilizar la austenita mediante enriquecimiento
de carbono proveniente de las fases mas duras, es imperativo que el carbono esté disponible para
difundirse. Ante tiempos o temperaturas insuficientes de austenizacion puede precipitarse el carbono

como carburo impidiéndose asi la particion para la cual se aplica el tratamiento térmico 142
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Prediccion de los parametros requeridos para una correcta

austenizacion.

Antiguamente, se solian utilizar formulas empiricas para predecir los rangos de austenizacion
dependiendo de la composicion de los materiales. En la actualidad, este proceso se ha simplificado
gracias al uso de software de simulacion termodinamica. Estos programas, basados en la composicion
quimica y el tamafo de grano del material en estado de suministro, permiten predecir las
temperaturas criticas de transformacion (Ael, Acl y AC3) en el diagrama de fases correspondiente,

facilitando asi la seleccion de la temperatura en estado de equilibrio.

Cinética de formacion de la Austenita

La técnica de dilatometria ha sido una técnica convenientemente utilizada para monitorear el progreso
de la transformacion de austenita. Cuando la microestructura inicial es ferritica-perlitica, se observa
la formacion de austenita en dos etapas: La inicial, que corresponde a la disolucion de perlita y la
segunda que es la transformacion de ferrita a austenita. La nucleacion de austenita suele ser preferente

en los puntos de interseccion de cementita con los bordes de la colonia perlitica 43,

Cambios estructurales durante la austenizacion

La austenizacion es la transformacion en el acero ferritico con estructura ctibica centrada en el cuerpo
(BCC) a la estructura cubica centrada en las caras (FCC). La cementita y otros carburos se
descomponen y carbono liberado se retiene dentro de la austenita en los sitios intersticiales lo que

favorece una mayor solubilidad.
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3.2.2. Templado (QT)

El templado o enfriamiento muy rapido suele darse en la segunda y ultima etapa del tratamiento
térmico de temple y particion (Q&P), para entender las posibles fases formadas se recomienda la
revision de la seccién 3.1.

Cuando el hierro estd refinado y es de alta pureza (4 ppm de C), se considera que la falta de un niimero
significativo de defectos en la estructura de la ferrita es la causa de la promocién de una
transformacion masiva da lugar a una transformacién martensita esperada. A diferencia de las
transformaciones difusionales convencionales, las transformaciones masivas ocurren a una velocidad
que impide la difusion de largo alcance y por ende la composicién quimica es igual a la de la fase
madre. Para este caso, las transformaciones masivas no se obstaculizan por el limite de grano por lo
que el tamano de grano puede ser igual o superior al de la fase inicial *3l.

En contraste, al ir aumentando los contenidos de carbono (desde los 0.013 % en peso) se evidencia que
el mismo enfriamiento promueve la formacion de defectos que facilitan la transformacion
martensitica. Este cambio composicional implica que el hierro ultrapuro, carece de fuerza motriz para
la formacion de un producto martensitico metaestable, de modo que el control composicional sea un

factor importante en la obtencion de una microestructura martensitica [431.

Efecto del tamanio de grano de la austenita madre en la
formacion de martensita

Aunque el tamafio de grano austenitico no afecta la proporcion de austenita que se transforma a
martensita, existe una relacion entre el tamafio de la placa de martensita y el tamano de grano de la
fase madre. Grossmann y Stephenson encontraron que no solo se incrementé la templabilidad en
microestructuras con granos mas grandes, sino que los aceros con mayor templabilidad (por mayor

aleacion) fueron mas sensibles a las variaciones de tamafio de grano. También se ha encontrado que,
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a tamanos de granos de austenita mayores, la tension que se acumula entre los granos adyacentes
facilite el agrietamiento por enfriamiento rapido 3. Para el caso de un acero avanzado de tercera

generacion, los tamafios de grano esperadas estan el rango de 1 um a 2 um de didmetro

(3.2)

S5um

Figura 15. Tamano de grano caracteristico de acero de avanzado de tercera generacion Q&P % con limites de

grano > 10°. Notacion: Azul, Austenita y Rojo, Martensita.

Prediccion de la temperatura Ms y de la fraccion
transformada.

Al disefiar el tratamiento térmico de temple y particion, una de las etapas claves consiste en establecer
la temperatura de temple ideal, para obtener austenita retenida a temperatura ambiente. La ecuacion
de Koistinen-Marburger (Ecuacion K-M) se muestra en la Ec. 3.1. donde se asume que el 100% del

carbono esta en la martensita que migra hacia la austenita no transformada para estabilizarla [4].
fm =1—- ea’(Ms_Tq) (31)
La ecuacion K-M, se utiliza para predecir la fraccion de martensita formada al enfriar por debajo de

M;, donde f,, es la fraccién de martensita, T, es la temperatura de temple y a es un parametro estimado

mediante la expresion empirica propuesta por Van Bohemen resumidas en la Ec. 3.2 y 3.3.
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a=27.2-— Z S;x; —19.8[1 — e(—1-56xc)] (3.2)
i

con,

S;x; = 0.14x, + 0.21xg; + 0.11xc, + 0.08xy; + 0.05x,, (3.3)

Cuyas unidades son X 1073K ! y x; es el porcentaje en peso (wt%) del elemento aleante i. De trabajos
previos, se ha estimado @ como una constante universal equivalente a 0.011.
Aunque en la bibliografia estan reportadas diferentes ecuaciones para el inicio de la transformacion

martensitica, una de las mas utilizadas debido a su precision se enuncia a continuacion:

M, = 565 — z K;x; — 600[1 — ¢(-0-96%0)] (3.4)
i

donde,

Z Kix; = 31 x5 + 13x5; + 10x¢, + 18xy; + 12xp, (3.5)
i

Es importante considerar al disefiar el tratamiento térmico que, al aumentar la cantidad de martensita
previo a la etapa de particidn, se tendra a disposicion de mayor cantidad de carbono disponible para

la estabilizacion de austenita.

3.2.3. Particion (PT)

El principio fundamental del proceso de temple y particion (Q&P) consiste en transferir carbono desde
una martensita sobresaturada a la austenita para estabilizar ambas fases en un equilibrio metaestable
(ver Figura 16).

Tedricamente este fendmeno difusivo, ha sido explicado por Speer y col. 2!l mediante el criterio de
equilibrio de carbono restringido (CCE Constrained-Carbon Equilibrium) que especifica dos

condiciones requeridas para la particion descritas a continuacion:
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Figura 16. Esquema de equilibrio de energia libre de Gibbs respecto a contenido de carbono que muestra la

construccion tangente comun de equilibrio metaestable entre martensita y austenita [?l.

1. El potencial quimico del carbono en la martensita y austenita deben ser iguales (Ec. 3.6).
Asimismo, no se contempla posibles reacciones competitivas como la precipitacion de
carburos.

(3.6)
UecE= :u]C/‘CE

2. La particion de carbono es posible solo si, la interfase martensita-austenita es fija y por ende

ninguna fase crece dentro de la otra.
Al contrastar los enunciados, estudios recientes han demostrado:
Que la Ec. 3.6 es incompleta para describir el equilibrio por lo que se necesita una restriccion
complementaria basado en el balance de masa de hierro y carbono como se observa:
Para el hierro: £EE (1 — X5_qep) = £2(1 — X1) (3.7)

Para el carbono: fiiEXE coptfFEXE_cer=XE (3.8)

Fraccién total:f;i¢F + fFE=1 (3.9)
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Donde f,“(yX!_..; es la fraccion de austenita y carbono retenido en el equilibrio de carbono
restringido, ﬁ,o y X, 2,' la fraccidn inicial de austenita y el contenido de carbono nominal de una aleacion.
Asi la condicion CCE estaria representada en 4 ecuaciones (ec. 3.6-3.9) para la determinacion del
carbono final y su concentracion en la austenita y martensita posterior al particionado.

El enunciado 2 implica que atomos sustitucionales se conservan en cada fase y el tinico elemento que
difunde es el carbono. Sin embargo, se ha observado que la interfase no solo es movil, sino también
permeable. Siendo posible la migracion de especies en direccion bilateral 2. La Figura 17, evidencia

un ejemplo de migracion atomos de carbono, silicio y manganeso al ser sometido a 400 ° durante 300

s 1871,

at. %

Figura 17. Perfil de concentracion promedio de C, Si y Mn en la interfase austenita-martensita [#’1.

Al lograr seleccionar adecuadamente, la temperatura de particion (PT) y el tiempo de sostenimiento
(Pt) en el calentamiento isotérmico, se posibilitara el disefio de aceros multifdsicos con austenita

retenida enriquecida en carbono a temperatura ambiente.

3.3. Efecto de los elementos de aleacion y
microaleacion en las transformaciones de fase

El disefio de la composicion quimica de los aceros tipicos Q&P se basa en generar microestructuras

con austenita retenida donde se evita la formacién de carburos o cualquier transformacion difusiva
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debido a que estas reducen la cantidad de carbono disponible para la estabilizacién de la RA y por
ende las propiedades mecénicas para las cuales son disefiados I”>l. La Figura 18. resume el efecto de

los elementos aleantes en el desplazamiento de las curvas TTT.

El carbono como elemento aleante en mayor proporcion ademas de disminuir la temperatura Ms,
facilita la estabilizacion de la austenita a temperatura ambiente [”7]. Speer [l menciona que, al controlar
la proporcion de carbono y su contribucion de pequenas fracciones de RA, se favorece el
endurecimiento por deformacion. Por otro lado, la adicion de Cr es requerida para reducir la
difusividad del C en la austenita y ralentizar la descomposicion de la austenita, se ha reportado
recientemente como mas efectiva que el Ni en la estabilizacion de la RA para tratamientos térmicos

Q&P.

El silicio, el aluminio y el fosforo son elementos de aleacion utiles que impiden las transformaciones
por difusion, retrasando también la formacion de cementita. Forouzan”’! menciona que estos
elementos al no poderse disolver en la cementita, terminan representando un retraso de la
transformacion de fases. Para la fabricacion de aceros Q&P, de los elementos previamente
mencionados el Si es el mas efectivo porque a diferencia del Al no busca la descomposicion mas rapida
de la austenita a bainita. Sin embargo, se requiere un control de su proporcién para aceros que
requieren ser galvanizados porque tiende a favorecer la formacion de 6xidos adherentes. Cuando las
condiciones de operacion requieren temperaturas de particion mas altas a las del templado, el
molibdeno es adicionado junto al silicio por tener un buen comportamiento con los productos

laminados revestidos por inmersion en caliente donde la particion se logra junto con el revestimiento

[75,77]

Al adicionar manganeso, se ralentiza la velocidad de transformacion. Aunque utilizando el niquel la
estabilizacién de la austenita resulta mas eficaz durante tiempos mas prolongados a temperaturas mas
altas, comercialmente se sigue utilizando el manganeso debido a sus costes de producciéon. En el caso

del niobio se considera su efecto en cantidades pequenas (alrededor de 0.1% en peso) debido a su
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tenencia de formar carburos estables que restringen el tamafo de grano de la austenita y aumentan la

temperatura de recristalizacion de esta.

Temperatura

.nnl.lll!lo.’.

Ms

C, Mn, Si, Cr,
Mo, Ni, Nb

C, Mn, Cr, Mo, B

-
0

-

=
-
o

A

C, Mn, Cr, Mo,

Perlita yi o' ®/NbyB
Bainita &MnCL [ AS
Precipitacionde
sasannw _’.‘ : p
% i carburosen la
region bainitica
Ed

Tiempo

Figura 18. Representacion del efecto de aleantes en diagrama TTT [7¢,

Por ultimo y no menos importante el efecto del boro serd considerado como elemento microaleante.

En cuanto a la adicién de boro, se ha evidenciado una mejora de las propiedades mecanicas a altas

temperaturas debido a posibles transformaciones de fase de diferentes AHSS al aumentar su

templabilidad cuando se utiliza en cantidades de partes por millén . Kim y col. ¥l han demostrado

una mejora de la conformabilidad en caliente de un acero TWIP al microalearse con titanio, evitando

la fragilizacion del limite de grano en el proceso de colada continua y promoviendo la formacién de

precipitados Ti (C, N) en lugar de BN. Tales estudios indican que la ductilidad en calidad se mejora

cuando el boro se segrega en los limites de grano de la austenita porque inhibe la nucleacion de ferrita

y se aumenta la cohesion. El anexo 1 resume los principales aleantes utilizados y su funcién dentro de

los aceros Q&P.
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4.Materiales y metodologia experimental

4.1.Materiales

Las muestras utilizadas en este proyecto de investigacion fueron dos aceros avanzados de fase
compleja suministrados por el equipo de trabajo, obtenidos mediante una fusién al aire libre
empleando chatarra de acero de composicion conocida y ferroaleaciones mediante un horno de
induccion electromagnética. La composicion base del acero fue 0.15% C, 2% Mn y 0.6% Si con
cantidades residuales de cromo, niquel, molibdeno y cobre, ademas de 0.015% de titanio y una alta
adicion de niobio equivalente a 0.15% en peso buscando favorecer la estabilizacion de la austenita.
Asi, los aceros identificados como CP-B0 y CP-B3 descritos en la Tabla 4 obtuvieron esencialmente la

misma composicion con una diferencia de 60 ppm de boro.

Tabla 4. Composicion quimica (% en peso) del acero CP en estado de suministro estimada mediante
espectrometria de emision por chispa.

Composicion
C Si | Mn P S Cr | Mo | Ni Al Cu | Nb Ti B Fe
(% en peso)

CP-B0 016 | 059 | 1.94 | 0.02 | 0.03 | 044 | 040 | 0.12 | 0.01 | 0.06 | 0.15 | 0.01 0 Bal.

CP-B3 0.16 | 0.59 | 1.93 | 0.02 | 0.03 | 044 | 0.39 | 0.12 | 0.01 | 0.06 | 0.16 | 0.01 | 0.006 | Bal.

Con el objetivo de propiciar un alivio de defectos de la colada, los aceros fueron sometidos a un ciclo
de tratamiento termo-mecénico (laminado en caliente) y mecdnico (laminado en frio) como se muestra
en la Figura 19. De esta manera, las muestras en estado de suministro correspondieron a ldminas con

deformacion plastica previa.
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Figura 19. (a) Diagrama de disefio del ciclo termo-mecanico y mecanico (b) Vista en estado de suministro

posterior a la deformacion plastica inicial.

4.2.Caracterizacion microestructural

Debido a que las muestras se encontraban previamente deformadas, fue necesario identificar la
direccion de laminado (RD), centrandose en la zona de interés correspondiente al area perpendicular
ala RD, conocida como region transversal (TD). Las muestras fueron seccionadas utilizando un disco

de diamante.

Como se describe en la Tabla 5, para revelar la microestructura la preparacion siguié el desbaste
convencional en papel lija SiC hasta P2000, un pulido con pasta de diamante y silica coloidal hasta
particulas de 0.04 micras y un ataque con Lepera modificado a 75 °C. Es importante mencionar que el

tiempo de pulido varié para las probetas observadas debido a requerimientos en el acabado superficial
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para las técnicas de microscopia (Optica y electrénica de barrido), y difraccion de electrones

retrodispersados.

Tabla 5. Proceso de preparacion de muestras metalograficas para microscopia Optica y electronica de barrido.

Paso | Proceso

1 Desbaste con lija SiC P80 a P2000

Pulido con pasta de diamante 3a 1 pm

Pulido silica coloidal 0.04 um

(W |

Ataque quimico con Lepera modificado

La etapa del ataque quimico requirié diferentes ensayos respecto a la concentracion de los reactivos,

los tiempos de exposicion y la temperatura de trabajo, determindndose el protocolo que se describe a

continuacion:

Tabla 6.

Protocolo de ataque quimico con Lepera modificado en aceros CP [1l.

Agente Reactivo Condiciones Procedimiento
Lepera -1 g de acido picrico | Temperatura | Paso 1: Hacer picral y solucion acuosa
modificado | (CeH20H(NO2)3). 75 °C picral y | con Na25:0s.
-1 g de metabisulfito de | punto de | Paso 2: Calentar los vasos por separados
Objetivo: sodio (Na25:205). ebullicion hasta alcanzar 75 °C.
Revelar -25 ml de alcohol | solucion Paso 3: Verter la solucion acuosa en el
microestruct | etilico(C2HsO) acuosa picral.
ura -25 ml de agua | Tiempo Paso 4: Sumergir la muestra en la
destilada. 2 minutos solucion durante 2 minutos.

Paso 5: Limpiar, y secar la muestra.

Las muestras fueron observadas en el microscopio dptico Olympus PMG 3, el microscopio digital

Keyence VHX-970F y el microscopio electrénico de barrido de Ultra-Alta resolucion JSM-7800F de
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emision de campo equipado con fluorescencia de rayos-X por energia dispersiva (EDS) para

microanalisis quimicos puntuales, lineales y de érea.

Figura 20. Microscopios utilizados para caracterizacion microestructural: (a) Microscopio dptico Olympus PMG
3, (b) Microscopio digital Keyence VHX-970F y (c) Microscopio electrénico de barrido de Ultra-Alta resolucion
JSM-7800F.

4.3.Caracterizacion estructural

Difraccion de rayos-X (DRX)

A partir del ensayo de difraccion de rayos-X (DRX) se procedio a analizar las fases presentes en la
microestructura. La técnica se baso en la interpretacién del espectro de intensidad vs angulo de
difraccion, donde los picos generados correspondieron a estructuras cristalinas con direcciones
interplanares caracteristicas. Se utilizo el difractometro Bruker D8 Advance Eco (ver Figura 21.) bajo

las condiciones especificadas en la Tabla 7



Figura 21. Difractometro Bruker D8 Advance Eco.

Tabla 7. Resumen de condiciones para difraccién de rayos-X.

Parametro Condiciones
Tipo de ensayo 0/20
Rango de medicion | 20 a 120°
Incrementos 0.02°
Paso 4s
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Para los aceros CP, se emple6 el espectro para aplicar el método Rietveld mediante el software de

analisis cristalografico Match, con el proposito de cuantificar las fases de la microestructura. Las

muestras ensayadas fueron sometidas a una limpieza superficial con SiC hasta P1500, seguida de una

limpieza ultrasonica.
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Difraccion de electrones retrodispersados (EBSD,
Electron Backscatter Diffraction)

La aplicacion de esta técnica proporciona una amplia informacion cristalografica de las muestras de
estudio. En este trabajo experimental, se han utilizado el mapeo de fases (PM), la imagen de polos
inversa (IPF) y la imagen de calidad (IQ) para obtener informacién de la localizacion de la austenita
retenida, orientaciones cristalograficas preferenciales, tamafio de grano y estimacion de fases
respectivamente. La Tabla 8 resume los pardmetros experimentales seguidos en el microscopio

electronico de barrido.

Tabla 8. Parametros experimentales utilizados para MEB-EBSD.

Parametro Valor
Voltaje 20kV
Corriente 1x10° A
Vacio 9.6x10°° Pa

Apertura del objetivo | 25 um

Angulo de inclinacién | 73 ©

Distancia de trabajo 18 mm

Tamaro de paso 4.75 um
Tamafo de mapa 23.93x17.95 um?
No. de puntos 88400

El principio de funcionamiento del MEB-EBSD establece que, la muestra de analisis se coloca dentro
de un microscopio de barrido (MEB) orientada hacia el detector e inclinada con un angulo entre 70 y
75° con respecto al haz de electrones incidente. Asi, se facilita la difraccion de electrones
retrodispersados (ER) que salen de la muestra hacia el detector. Cuando los ER difractan en
direcciones preferenciales por la ley de Bragg, se forman patrones de bandas (o lineas de Kikuchi) que
son indexadas mediante el software del equipo para dar informacion de los aspectos cristalograficos

previamente mencionados #4831,
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En relacion con el andlisis de la imagen de calidad (IQ), a continuacidn, se explicard la metodologia
seguida en la aplicacion del método estadistico multimodal para la estimacion de fases. Segun lo
reportado por Jinghui WU y colaboradores [11%], se identifican ciertos requisitos esenciales para lograr

una interpretacion mas precisa del espectro 1Q:

1. Se sugiere realizar la delimitacion de los bordes de grano para angulos superiores a 15°. Esta
practica facilita el escaneo puntual del drea contigua al limite de grano, permitiendo una mejor
observacion de los defectos en estos puntos criticos. Graficamente siguiendo esta condicion el

diagrama del histograma resultante se describe en la Figura 22.
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Figura 22. Histograma de IQ. Muestra de ejemplo BOP1-XD.

2. Debido a que la imagen de calidad es altamente sensible a factores operacionales incluyendo
la preparacion superficial y el procesamiento de imagen, la normalizacion de los valores 1Q

puede compensarlo. La Ecuacién 4.1. y 4.2. indican la metodologia para hacerlo analiticamente.

[Quniciar 4.1.
IQNormalizada = ﬁ X 100 ( )
estandar
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10:: =10
1Qnormaiizada = IQémC,lal_ IQQTr.un x 100 (4.2.)
max min

1Qiniciar €s €l valor absoluto obtenido del experimento, y la  IQcstanaqar €5 €l valor de IQ
promedio, la cual permite hacer la suposicion de tener una estructura cristalina perfecta. De
este modo, se obtiene un histograma con valores de IQ normalizados entre 0 y 100, facilitando

la identificacion de los IQ promedio presentes en la muestra y los reportados en la literatura.

0.04 T T T T T T T T
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Figura 23. Histograma de IQ Normalizada. Muestra de ejemplo BOP1-XD.

3. Aplicacion de Distribucion Normal y el Modelo multimodal.
El perfil de distribucion de la IQ suele presentar una forma de campana Gauss caracteristica,
lo que lleva a la utilizacion de la distribucidon normal para suavizar y modelar los datos. Dado
que la microestructura de los materiales puede estar compuesta por multiples
microconstituyentes, se emplea el modelo multimodal para descomponer la distribucion total
en varias distribuciones normales independientes. Cada una de estas distribuciones representa

a un microconstituyente especifico en la muestra, lo que permite un andlisis detallado y una
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estimacion cuantitativa de los componentes microestructurales. El modelo multimodal se

describe asi:

K 4.3)
N = z n;
¢ 4.4
1Q = ZND(ni:Hi,Ui,) (24)
i=1
45

<e¢

k
10— ) ND(no,1,0:)
i=1

Donde N es el numero total de puntos escaneados; ¢ es el error minimo aceptable y ND
(n;, u;0;) es la aplicacion de la distribucion normal a los datos n; con media y; y desviacion
estandar o; . Al ajustar la distribucion normal y satisfacer especialmente la tltima ecuacion, se
obtiene la representacion de las distribuciones normales de cada constituyente en la

microestructura.

4.4. Analisis térmico

Dilatometria

Esta técnica, conocida también como analisis termomecanico (TMA), mide las contracciones o
dilataciones lineales de una muestra sélida en funcion de la temperatura. Esto facilita el analisis de
procesos como la dilatacion térmica, posibles transiciones de fase, reacciones quimicas y densificacion.
(861,

Los ensayos se llevaron a cabo en el dilatdémetro LINSEIS modelo L78 RITA (ver Figura 24) para la

medicidon de temperaturas de transformacion y curvas dilatométricas a diferentes velocidades de
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enfriamiento. Ademas, para complementar los datos obtenidos mediante la técnica MEB-EBSD, se
llevaron a cabo simulaciones de tres tratamientos térmicos con el fin de obtener martensita, bainita y

ferrita, respectivamente.

Cémara de
calentamiento y

medicion

Controlador

Figura 24. Dilatometro de temple LINSEIS modelo L78 RITA.

Tabla 9. Resumen de condiciones experimentales de tratamientos térmicos realizados por dilatometria (ver
Anexo 8).

Objetivo Tratamiento térmico
Formacién de microestructura: 1.Calentamiento (20 °C/s)
Martensita 2. Austenizacién (T=950 °C, t=600 s)

3. Enfriamiento (V=100 °C/s hasta T=25 °C)

Formacion de microestructura: 1.Calentamiento (20°C/s)

Bainita 2. Austenizacién (T=950 °C, 600s)

3. Enfriamiento (V=10 °C/s hasta T=450 °C)
4. Sostenimiento (T=450 °C, t= 1200 s)

5. Enfriamiento (V=100 °C/s hasta T=25 °C)

Formacién de microestructura con 1. Calentamiento (70 °C/s)
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Ferrita+tMartensita 2. Austenizacion (T=950 °C, t=300 s)

3. Enfriamiento (V=20 °C/s hasta T=650 °C)
4. Sostenimiento (T=650 °C, t= 2700 s)

5. Enfriamiento (V=100 °C/s hasta T=25 °C)

4.5.Diseno y desarrollo de tratamiento térmico
Q&P

Las temperaturas intercriticas de transformacion son un punto clave en el disefio de los tratamientos
térmicos, ya que proporcionaran informacién sobre la cinética y los mecanismos de transformacion de
fases en los aceros. Esto es esencial para el control de la microestructura y, por consiguiente, de las
propiedades mecanicas resultantes. Para ello, se han determinado las temperaturas Aci, Acs, Ms y M
de los aceros CP-BO y CP-B3. La Tabla 10 resume las condiciones experimentales requeridas del

tratamiento térmico para la obtencion de estos datos.

Tabla 10. Resumen de condiciones experimentales para la determinacion de las temperaturas intercriticas Aci,
Acs, Ms y Mt de los aceros CP-B0O y CP-B3.

Etapa Condiciones

Calentamiento | 20 °C/s hasta 1100 °C

Sostenimiento | 1100 °C durante 600 s

Enfriamiento | 200 °C/s hasta 25° C

La interpretacion de los ciclos térmicos para la determinacion de las temperaturas intercriticas se
fundamenta en las curvas resultantes al graficar la derivada de la expansion térmica (dAL) frente a la
temperatura. Como se puede apreciar en la Figura 25, durante el proceso de calentamiento se
identifican dos puntos de inflexién. El primero, que va desde una fase de dilatacion a una ligera

contraccion, corresponde a la temperatura Ac: o al inicio de la transformacion austenitica desde el
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punto eutectoide mientras que el segundo, que se extiende desde una leve contraccion hasta la
dilatacion, estd relacionado con el parametro Acs o la temperatura maxima de transformacién
austenitica. Al compararse los valores se observo para ambos casos consistencia de las temperaturas

de austenizacion respecto a su contenido de boro.

En el caso del proceso de enfriamiento, la interpretacién de los diagramas se realiza de derecha a
izquierda, donde se pasa de una contraccion a una dilatacion, relacionada con el inicio de la
transformacion martensitica (Ms), y finalmente se observa un punto de inflexion para continuar con
la contraccion relacionada al fin de la transformacion martensitica (Mf). En los casos de las
temperaturas Ms y Mt se observa un leve incremento en la temperatura de transformacion debido a la
presencia del boro. Este aumento se debe a que el boro, como microaleante en los aceros HSLA, tiende
a segregarse intersticialmente en los limites de grano de la austenita lo que conduce al retraso de la
formacion de ferrita y perlita y que a su vez promueve microestructuras bainiticas o martensiticas

durante el enfriamiento [12103-104],
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Figura 25. Curvas experimentales de dilatometria para la determinacion de las temperaturas intercriticas: (a)
Acero CP-B0 en calentamiento, (b) Acero CP-B0 en enfriamiento, (c) Acero CP-B3 en calentamiento, (d) Acero

CP-B3 en enfriamiento y (e) Tabla de resumen.

Diagramas CCT y TTT

Para la prediccion de las distintas fases o precipitados que se pueden formar, tomando en cuenta la
composicion quimica real de cada acero CP, se realiz6 un andlisis tedrico termodinamico de prediccion
de fases en equilibrio utilizando el software comercial JMatPro (Java-based Materials properties). La

Figura 26 muestra la interfaz de esta herramienta de apoyo de simulacién termodinamica. Entre otros



posibles usos, se incluye los equilibrios de fases (zona estable y metaestable), propiedades de

solidificacion, propiedades mecdanicas y transformaciones de fase.
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Figura 26. Interfaz de software JmatPro 7.0. empleado en el andlisis térmico.

A partir de la temperatura de austenizacion y el tamano de grano promedio estimado en la seccion
5.1.3, utilizando el software de simulacion JMat Pro, se generaron los diagramas TTT y CCT, los cuales
se resumen en la Figura 27. Se observo que, en presencia de boro, las curvas experimentaron un ligero
desplazamiento hacia la derecha. Experimentalmente, este desplazamiento hacia la derecha indica
una ralentizacion de las reacciones de difusion atomica que ocurren durante el enfriamiento. Una de
las ventajas de este fendmeno es que, al retrasar la formacion de fases mas suaves, como la perlita, se
pueden obtener microestructuras mas finas con propiedades mecanicas mejoradas, como una mayor
resistencia. Ademas, el boro puede mejorar la templabilidad del acero, lo que implica que el acero se

endurecera de manera mas profunda durante el proceso de templado.
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Figura 27. Curvas tedricas generadas mediante el software de simulacién termodindmica JMatPro.
Temperatura-Tiempo-Transformacién (TTT): (a) CP-B0, (b) CP-B3. Curvas de enfriamiento continuo (CCT) (c)
CP-B0, y (d) CP-B3. Temperaturas Ms y Mr determinadas teéricamente.

Parametros de diseno

Para el disefio del tratamiento térmico de temple y particionado se tomaron en cuenta los siguientes

parametros:

1. Temperatura Acs+ 50 °C equivalente a 920 °C.

2. Temperatura de templado a temperatura inferior y superior a Ms para evaluar el efecto de la

temperatura en la microestructura.
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3. Velocidad de enfriamiento dependiente de la agitacion. Para favorecer el templado inicial se
utilizard un bafio de sales y un posterior templado en aceite.

4. Tiempos y temperaturas de particionado buscaran evitar la precipitacion de carburos.

La Figura 28 y la Tabla 11 resumen los pardmetros para el tratamiento térmico y las nomenclaturas de

las muestras usadas durante el proceso experimental.
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Figura 28. Resumen de condiciones experimentales establecidas para el tratamiento térmico de temple y
particion Q & P en aceros de fase compleja BO y B3.



Tabla 11. Resumen de condiciones experimentales para el tratamiento térmico de temple y particion (Q&P)

Condiciones generales
Vaalentamiento= 0.33 °C/s hasta 920 °C
thomogenizacien= 920 °C durante 600 s
Ttemplado 1=350 °C en bafio de sales fundidas (con agitacion rapida)

Ttemplado 2=25 °C en aceite (con agitacion moderada)

T.T. Deformacion (Boro? Nombre Condiciones de particion

Tpartici(’m en bario de sales fundidas= 35() °C

No No BOP1-XD tparticion= 300 s en bano de sales
Particion Si (60 ppm) B3P1-XD Tremplado 2 en aceite= 25 °C
del Thparticion en bafio de sales fundidas= 350 °C
paso No BOP1-CD tparticien= 240 s + def. + 60 s
Si Si (60 ppm) B3P1- CD deformacion plastica 2 pasos

Ttemplado 2 en aceite™ 25 OC

TTemplado en bafo de sales fundidas™ 350 OC

No No BOP2-XD Veatentamiento= 20 °C/min

Particion Si (60 ppm) B3P2- XD Thparticién 2 en mufla= 600 °C
de 2 ttemplado= 300 s

pasos Ttemplado 2 en aceite= 25 °C

TTemplado en bario de sales fundidas= 350 °C
Si No BOP2-CD Vaalentamiento= 20 °C/min
Si (60 ppm) B3P2-CD Tharticién en mutla= 600 °C
tparticion en mufla= 240 s + 60 s
deformacion plastica 2 pasos
tremplado= 300 s

Ttemplado 2 en aceite= 2D °C
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4.6.Aplicacion de tratamiento térmico de
temple y particion (Q&P)

Antes de aplicar el tratamiento térmico fue necesario rectificar las muestras que serian deformadas
durante la particion, con el objetivo de tener un mismo paso graduado para la laminadora (Fig.29 ay
b). Por lo tanto, las laminas en estado de suministro se laminaron en frio hasta alcanzar un espesor
muy cercano a 2.50 mm. Al mismo tiempo, se continu6 el monitoreo de la temperatura en el bano de
las sales mediante el uso de dos termopares (Figura 29.c) y un controlador para garantizar la

temperatura de particion requerida.

La Figura 29.d muestra las secciones organizadas en el laboratorio para la aplicacion del tratamiento
térmico de temple y particion. Experimentalmente, se requirieron 5 secciones compuesta de: 2 muflas,
un bano de sales, la laminadora y un bafio de aceite. Todas las muestras fueron austenizadas a 920 °
C durante 10 minutos debido a la geometria de las muestras. Posteriormente como se especifica en la
Tabla 9, las muestras se templaron en un bafio de sales a 350 °C. Para el caso de las muestras BOP1 y
B3P1, se mantuvo un sostenimiento isotérmico para completar la particion de 1 paso a esta
temperatura, por su parte, las muestras BOP2 y B3P2 se templaron y después de 30 s, se introdujeron
nuevamente en la mufla dispuesta a 600 °C.

La deformacion plastica para la particion de 1 y 2 pasos se realizd en 2 pasos, alcanzando una
deformacion aproximada de 30% respecto al espesor inicial. Finalmente, el templado a temperatura

ambiente, se realizd en el bano de aceite con agitacion alta.
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1 Calentamiento a
. Austenizacion
3. Sostenimiento para
particion de 2 paso

4 2. Sostenimiento para
particion de 1 paso
y 4. Templado =S
ik ) final n' m | ~

Figura 29. Evidencia de aplicacion del tratamiento térmico de temple y particion: (a) LaAminas rectificadas a 2.5

mm de espesor, (b) Graduacion de paso en laminadora, (c) Monitoreo de temperatura en bafio de sales a 350 °C
y (d) Etapas de trabajo para la aplicacion del tratamiento térmico: 1. Horno para el calentamiento a la
temperatura de austenizacion a 920 °C, 2. Bafio de sales con termopares acoplados en las resistencias y el bafio
para garantizar la temperatura de particion (Muestras P1) y temple inicial (Muestras P2), 3. Horno para etapa
de particion a 600 °C y 4. Bafio de aceite a temperatura ambiente para templado final.
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4.7.Caracterizacion mecanica
Microtraccion

Los ensayos de microtraccion uniaxial se realizaron para estimar el comportamiento mecanico de los
aceros de fase compleja tratados térmicamente por temple y particion de 1 y 2 pasos con deformacion
plastica. Las muestras fueron mecanizadas por duplicado bajo la norma ASTM D1708. Mientras que
la Figura 30.a resume las condiciones establecidas por norma, la secciéon b muestra el estado real

superficial de las muestras ensayas.

= ==t Parametros [nm]| a
| l r Lo [ Longitud inicial | 25
a —
= \,_- ’. L a | Ancho 4
o/ >/ g
bl ‘ "X e | Espesor 2
s w W B
|
BOP1 BOP2 B3P1 B3P2

Figura 30. Muestras de ensayo de microtraccion: (a) Condiciones bajo norma ASTM D1708 y (b) Estado
superficial real.

Respecto al equipo utilizado, se empled la maquina universal de ensayos de marca MTS modelo
QTEST/100 equipada con un extensémetro cuidadosamente dispuesto como se evidencia en la Figura

31. El ensayo se realiz6 a temperatura ambiente con una velocidad del cabezal de 1 mm/min.
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Q TES"_'/MQ__,j

Figura 31. Maquina Universal de ensayos MTS- QTEST/100: (b y c) Ubicacion de extensémetro para
microtraccion.

Microdureza

Los ensayos de microindentacion son realizados para evaluar y cuantificar la variacion de dureza en
una distancia corta. A partir de las condiciones establecidas por la norma ASTM E-384, las muestras
de suministro fueron indentadas con una carga 100 g-f durante 10 segundos (Figura 32) cada 50
micras. Para poder realizar este ensayo fue necesario tener las probetas atacadas con Lepera
modificado como se describié previamente en la Tabla 4 y realizar un desplazamiento en la superficie

para la obtencion de 18 datos por muestra.

Figura 32. Ensayo de Microdureza: (a) Microdurémetro Vickers Future Tech F11-7 y (b) Huella de indentacién
Vickers.
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Nanodureza

La nanoindentacion es una técnica utilizada para medir las propiedades mecdnicas a escala
nanométrica. Se basa en la medida de la carga versus la profundidad de penetracién al ser indentada
una punta afilada y dura (generalmente de diamante) sobre el material (ver Figura 33.). A partir de
esta prueba, se obtienen propiedades mecdnicas importantes del material, incluyendo: dureza,
modulo de elasticidad y moddulo de fluencia. Para este trabajo, se limitara su uso a la estimacién de la
dureza y de energia.

Para el proceso experimental, se trabajo a partir de una carga de 300 mN, y un coeficiente de Poisson

de 0.3. cada muestra se indento 10 veces cada 500 nm

N . x,yyzdela de capacitancia
platina 7

| Mesa antivibratoria I 3 2 A 5 L D)

= . 8 O _ ")
Controlador de 8|  Medidorde g
movimiento en desplazamiento
e

Figura 33. Ensayo de Nanodureza: (a) Mesa antivibratoria, (b) Controlador de software y (c) Indentador
Berkovich.
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5. Resultados y discusion

5.1.Resultados de la Caracterizacion de Aceros
en Estado de Suministro

Estimacion de fases en la microestructura mediante
JMatPro

La Figura 34 resume los diagramas de fases en equilibrio calculados mediante J]MatPro en un rango
desde la temperatura ambiente hasta los 1600 °C para los aceros CP-B0 y CP-B3. Se observa que la
linea liquidus comienza a formarse desde los 1500 °C para ambos aceros, mientras que la linea solidus
1440 °C para el CP-B0O y los 1420 °C para el CP-B3, lo que significa que la microaleacion de boro
extiende la region bifasica liquido-solido y como resultado promueve la segregacion durante la
solidificacion. Esto se atribuye a que el boro interacttia con otros elementos en la aleacion, lo que
requiere mas energia para que la aleacion pase de estado liquido a estado sélido 18-%3,

Cuando se contempla un enfriamiento lento desde los 700 °C, es importante tener en cuenta la
precipitacion de cementita. Esta fase es no deseada en el proceso de tratamiento térmico de temple y
particion, ya que resulta de la migracion del carbono desde las fases mas duras hacia la formacién de
carburos en lugar de permanecer en la austenita retenida para estabilizarla a temperatura ambiente.
De esta manera, estos datos preliminares resaltan la importancia de controlar cuidadosamente la
velocidad de enfriamiento.

Finalmente, al estudiar los posibles precipitados presentes a temperatura ambiente, se observa la
formacion de precipitados del tipo M (C, N), M2 (C, N) y MnS en ambas aleaciones, que corresponden
a compuestos de carbonitruros y sulfuros, respectivamente. Es relevante destacar que, en el caso del
acero CP-B3, la microaleacion de boro desencadena adicionalmente la formacion del compuesto MsBa.
Estas observaciones son fundamentales para estimar los posibles precipitados presentes en la
microestructura, asi como el comportamiento de las aleaciones estudiadas a partir de su composicion

quimica y su velocidad de enfriamiento.
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Figura 34. Diagrama de fases en equilibrio estimado mediante software de simulacion termodinamico JMatPro:
(a, ¢, e) Aceros sin boro CP-BO y (b, d, f) Aceros con 60 ppm de boro CP-B3.
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Analisis estructural

En este estudio estructural, se ha realizado una comparacion entre las muestras CP-B0O y CP-B3 en su
estado de suministro. La principal diferencia entre ellas radica en la presencia de una microaleacion
de 60 ppm de boro. Utilizando la técnica de difraccion de rayos-X, se ha logrado identificar dos formas

alotrdpicas del hierro, mostrando valiosa informacion sobre su estructura cristalina (ver Figura 35).

El hierro alfa (a-Fe) estd asociado a la martensita, la bainita y la ferrita [*3941%, y para este caso
encontrado en las orientaciones (110), (200), (211) y (220). Por otro lado, el hierro gamma (y-Fe) con la
austenita retenida, ha sido identificada exclusivamente en la orientacion (111) 1. La Tabla 12 resume
la cuantificacion de la austenita retenida mediante de difraccién de rayos-X y difraccion de electrones
retrodispersados. Por ambas técnicas, se identific una relacién inversa del contenido de boro y el

porcentaje de austenita retenida estimada siendo en promedio de 7.6% y 3.6% para la muestra CP-B0

y CP-B3.
—B0 .
200 - B3| ¢ (110)
— 150 1 H
©
E a (211)
> o (200)
T
S 100 - | ]
2 v(111) “ o (220)
[} J
=
50 -
. A A______,/\

20 30 40 50 60 70 80 90 100
Angulo de difraccion (26)

Figura 35. Patron de difraccion de rayos-X de muestras en estado de suministro: en gris, BO (sin boro); en rojo,
B3 (con 60 ppm de B).
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La presencia de la austenita retenida (RA) en las muestras se debe al disefio composicional de la
aleacion desde la colada %], Tedricamente, se habria anticipado que la microaleacion de manganeso,
silicio, aluminio y niobio como elementos gammagenos promovieran la estabilizacién de la RA a
temperatura ambiente, sin embargo, de acuerdo con lo reportado en la literatura, el niobio gobierna
la cinética de transformacion al desplazar las lineas A (hacia arriba) y Mt (hacia abajo), promoviendo

una transformacion martensitica incompleta 1101,

Tabla 12. Cuantificacion de austenita retenida mediante DRX y MEB-EBSD.

Condicion DRX [%] | EBSD [%l]
CP-B0 (Con def. en caliente + temple+ def. en frio) 6.3 9.0
CP-B3 (Con def. en caliente + temple+ def. en frio) 3.0 4.2

Respecto a la localizacion de la RA en mapas de fase por EBSD, la Figura 36 (a,b) muestra que los
sitios preferentes de estabilizacion de la fase son las dislocaciones y los limites de grano. Esto debido
a que, la deformacion plastica en caliente mediante la recuperacion dindmica promueve el apilamiento
de precipitados y elementos soluto como el carbono en los sitios de alta energia, favoreciendo la

estabilizacion de la fase de interés [127-128],

La Figura 36 (c,d) por su parte, muestra un mapa de figuras de polos inversa (IPF), donde los colores
en el diagrama representan la policristalinidad del material a partir de la deformacion plastica en
caliente y en frio. Las orientaciones preferenciales corresponden a (001) <100>, (112) <111> y (001)

<110>.
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R — - S ———— — ) ol

Figura 36. Imagen MEB-EBSD de muestras en estado de suministro. Mapa de fases (a) CP-B0, (b) CP-B3, Imagen
de polos inversa (c) CP-B0 y (d) CP-B3.

Tamano de grano

Los valores del tamafio de grano desde la condiciéon de suministro se resumen en la Tabla 13. Como
puede observarse, a partir de la condicion de colada, se obtuvieron tamafios de grano
correspondientes a 206.54 y 140.37 um para los aceros CP-B0 y CP-B3, respectivamente. Tal como se
habria anticipado en trabajos previos, la microaleacion del boro favorecié el refinamiento del tamafio
de grano en la colada 82831031061 Sin embargo, al aplicarse la deformacién en caliente, el temple y el

trabajo en frio, la correlacion del refinamiento y la influencia del boro como microaleante no se
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visualizd. Aun asi, al comparar los resultados bajo la ultima condicion se evidencié una reduccion
drastica a 1.97 y 3.65 pm, lo que representd una disminucion de aproximadamente 100 veces su

tamafio de grano inicial identificAndose a su vez tamafios de grano no uniformes (ver Figura 37).

La explicacion de este fendmeno radica en el procesamiento del material. Tras la colada inicial, las
muestras se sometieron a una deformacién plastica en caliente, lo que favorecié una recuperacion
dinamica que reorden¢ las dislocaciones mediante la formacion de estructuras estables en subgranos.
Luego, con la deformacion plastica en frio, debido a la alta densidad de subestructuras, se alcanzé un
punto en el que las dislocaciones moviles no se absorbieron ni aniquilaron entre si, lo que resultd en
una acumulacion de defectos lineales en el cristal. Estas dislocaciones interactuaron entre si,

generando nuevos obstaculos y, como consecuencia, tamanos de grano mas finos 1303,

Es esencial destacar que, bajo estas condiciones, los aceros, aunque poseen una alta resistencia
mecanica y dureza, no resultan viables para su uso practico debido a la alta concentracion de
dislocaciones, baja tenacidad y resistencia a la fatiga 8. En este trabajo, se introdujo una alta
deformacion como condicion inicial para analizar el impacto de la subestructura y el tamafio de grano

en las transformaciones de fase al aplicar el tratamiento térmico de temple y particion.

Tabla 13. Tamafio de grano a partir de condiciones de suministro. Condicién de colada tomada de un trabajo
previo 1%l *Diametro promedio de Feret.

Condicion Tamafio de grano [um] | Imagen
CP-B0 (Colada) 1% 206.5+95.7 51.3.a
CP-B3 (Colada) 1% 140.4 63.0 513.b
CP-B0 (Con def. en caliente + temple+ def. en frio) | 1.9 + 1.5* 513.c
CP-B3 (Con def. en caliente + temple+ def. en frio) | 3.6 + 0.9* 51.3.d




200 um

Figura 37. Imagen por microscopia optica de muestras bajo condicion de colada (a) CP-BO y (b) CP-B31%l. )
Imagen de calidad promedio de grano obtenida por MEB-EBSD de muestras en estado de suministro a 2000x
(c) CP-BO, y (d) CP-B3.

Caracterizacion microestructural

La Figura 38 muestra un resumen de micrografias opticas obtenidas de los aceros en condicion de
procesado termo mecénico de laminado en caliente+ temple+ laminado en frio. Estas micrografias se
tomaron de cortes realizados en las direcciones tanto paralelas como perpendiculares a la direccion
de rolado. Mediante la coloracion del proceso de ataque con Lepera Modificado y de acuerdo con lo
reportado en la literatura %31, puede ser posible la identificacion de la martensita por su color blanco

o azul, y de la bainita por presentar colores cafés.
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Acero CP sin Boro

Acero CP con 60 ppm de boro

Paralelo a la direccion de rolado Perpendicular a la direccion de rolado

Figura 38. Micrografias de MO de acero de fase compleja después de ser atacado con Lepera modificado, RD
(Direccion de laminado) y TD (Direccion transversal o perpendicular al laminado): (a) BO-RD, (b) B0-TD, (c) B3-
RD, y (d) B3-TD.

Por microscopia electronica de barrido, a su vez se identificé que la matriz de las muestras consiste
principalmente de martensita y bainita. Siguiendo lo reportado por Kumar 'y Graux 7, la
identificacion de las fases se lleva a cabo mediante el estudio de su morfologia. Se observd que la
martensita se forma en bloques (Mb) y como agujas (M), la bainita por su parte se observa como

unidades aciculares delgadas (b).
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Figura 39. Micrografias de MEB de acero de fase compleja después de ser atacado con Lepera modificado: (a)
BO-TD 7000x y (b) BO-TD 1500x

En la Figura 39.b a su vez, evidencid la presencia de precipitados no metalicos con la morfologia
alargada y de particulas elipsoidales continuas, caracteristicos de los carburos de niobio. Es altamente
reconocido que, aunque el niobio se utiliza como elementos de aleacion en los aceros AHSS debido a
su capacidad para refinar el tamano de grano durante la laminacion en caliente, su alta afinidad con
el carbono y el nitrégeno tiende a promover la precipitacion de carburos con estequiometria Nb (C,
N) altamente perjudiciales para las aplicaciones que requieren deformacion plastica o como en nuestro

caso de estudio, el efecto TRIP.

Resultado de los ensayos de microdureza Vickers

La microdureza de los aceros en estado de suministro se midié siguiendo los pardmetros
recomendados por la norma ASTM E384 3], especificados en la seccion 4.6.1. Se observa que la
microdureza de las muestras CP-B0 y CP-B3 se encuentra en el rango de 530 HV con una desviacion
de #30 HV. Esto se debe a la homogeneizaciéon microestructural lograda durante el tratamiento

termomecanico en caliente y al endurecimiento posterior debido a las deformaciones en frio. Ademas,
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el templado contribuy6 a promover las transformaciones adifusionales de bainita y martensita, lo que

también incrementa la dureza del material.

Bajo esta condicidon de procesamiento, y dados los resultados obtenidos de microdureza, una posible

aplicacion preliminar de este material estaria asociado a condiciones de desgaste [100-102],
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Figura 40. Resumen de micro durezas en material de suministro.

5.2. Resultados de la Caracterizacion de Aceros
con Tratamiento Térmico Q&P

Resultados de la caracterizacion estructural

La Figura 41 resume los espectros de difraccién de rayos-X para las muestras tratadas térmicamente
mediante temple y particion. Se consideran tres variables principales en este andlisis: el contenido de
boro (B0 sin boro o B3 con 60 ppm), la temperatura de particion (P1 para un paso a 350 °C y P2 para

dos pasos a 600 °C) y la deformacion plastica durante la particion (XD sin deformacién y CD con

deformacion).
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Figura 41. Patrones de difraccion por Rayos-X de acero avanzado de fase compleja tratado térmicamente por

temple-particion de 1 paso (BOP1XD, BOP1CD, B3P1XD, B3P1CD) y 2 pasos (BOP2XD, BOP2CD, B3P2XD,
B3P2CD).

Asi, se logro identificar dos formas alotropicas del hierro en el material analizado. El hierro alfa (a-
Fe) se relaciond con fases como la martensita y la bainita, presentando picos de difraccion en las
orientaciones (110), (200), (211) y (220). Por otro lado, el hierro gamma (y-Fe) se asoci6 con la austenita
retenida y se identific inicamente en la orientacién (111). Aunque se ha reportado en la literatura que
la austenita retenida puede estar presente en otras orientaciones, como la (200), (220), (311) y (222), no
fue posible distinguirla bajo las condiciones de ensayo. Este hallazgo resalta la importancia de abordar
el proceso experimental con cuidado, y considerar posibles limitaciones en la deteccion de las fases

presentes mediante esta técnica, especialmente debido a su baja concentracion en la muestra.

El tratamiento térmico de temple y particion se aplica para promover la difusion de carbono desde

fases mas duras, como la martensita, hacia las mas blandas como la austenita con el fin de estabilizarla
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a temperatura ambiente, por esta razdn, se gener6 un interés particular en cuantificar esta fase de
manera precisa. La Tabla 14. resume su cuantificacion mediante difraccion de rayos-X y electrones

retrodispersados.

Tabla 14. Estimacion de austenita retenida mediante DRX y MEB-EBSD en muestras tratadas térmicamente por

temple y particion.

Boro | Deformacion T.T Nombre | DRX [%] | EBSD [%l]
No No BOP1-XD 3.0 5.4
No Si 1 BOP1-CD 3.2 6.1

60 ppm No paso B3P1-XD 11 4.5
60 ppm St B3P1-CD 15 6.1
No No BOP2-XD 1.9 6.3
No Si 2 BOP2-CD 4.5 7.2
60 ppm No pasos B3P2-XD 14 5.2
60 ppm Si B3P2-CD 2.1 6.5

Al comparar los resultados obtenidos a través de ambos métodos, se revela un patron interesante: la
estabilizacion de la austenita retenida (RA) se favorecio a menores contenidos de boro. Esto es
especialmente notable bajo condiciones experimentales especificas, como la particién de un solo paso

a 350 °C (con la excepcion de BOP2-CD) y la deformacion plastica durante la particion.

Respecto a la localizacién de la RA, la Figura 42 y el Anexo 2 muestran colonias agrupadas en los
limites de grano de alto angulo. Esto se explica mediante el anclado de solutos en sitios de altas
energia (tales como las subestructuras y los limites de grano) que favorecen la estabilizacion de la fase

de interés a temperatura ambiente debido a proceso difusivos caracteristicos de la particion.
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Figura 42. Imagen MEB-EBSD. Mapa de fases para la distincion de austenita retenida (verde).

Por otra parte, a través del andlisis de imagenes IPF, se logré una identificacion preliminar de
orientaciones cristalograficas preferencias de los granos en (001), (122), (111) y (223). Estas
observaciones se correlacionaron con la paleta de colores del tridngulo de referencia, lo que permiti6
una mejor comprension de la textura. Las muestras evidencian predominantemente una estructura de
tipo BCC, y su microestructura no presenta una orientacion preferencial. El tamafo y la forma de los
granos son heterogéneos, por lo que se espera que la distribucién estandar reportada del tamafio de

grano sea amplia.

111

E

001 101
RD

Ferrita, BCC

Figura 43. Imagen MEB-EBSD. Imagen de polos inversa de muestras con tratamiento térmico de temple y

particion. (b) Proyeccion estereografica de referencia.
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Tamano de grano

En el estudio comparativo del tamafio de grano de las muestras sometidas a tratamiento térmico
respecto a la condicion de suministro, se observo que ni el contenido de boro ni el tratamiento térmico
tuvieron un impacto significativo en la refinacion del tamafo de grano. Mas bien, se identificé que la
deformacion plastica durante la particion fue el factor determinante en este proceso. La Figura 44.

resume los valores de tamafio de grano obtenidos mediante el analisis de la imagen de calidad.

| [ ] |
% R

Diametro de Feret (Micras)
(98]
|

BOP1XD B3P1XD BOP2XD B3P2XD
' BOPICD | B3PICD | BOP2CD | B3P2CD

Figura 44. Resumen de didmetro de Feret promedio obtenidos por Imagen de calidad (IQ).

Al comparar diferentes pares de muestras, tales como BOP1XD vs. BOP1CD, BOP2XD vs. BOP2XD,
B3P1XD vs. B3P1CD y B3P2XD vs. B3P2CD, se observd que la deformacion plastica contribuyd a
refinar el tamafo de grano en casi un 22%. Esta disminucion en el tamafio de grano se atribuye a la
aplicacion de deformacion plastica durante la particiéon en frio (de 1 paso a 350 °C) y en tibio (de 2

pasos a 600 °C), que promovid una recuperacion dindmica mediante el reacomodamiento y



74

aniquilacion de dislocaciones producto del laminado. La microestructura tendiendo al equilibrio,
forma una subestructura con limites de grano de bajo dngulo y de subgranos como se evidencio en las

imagenes de calidad (ver Anexo 4).

Entre las muestras analizadas, se destaco la BOP1CD (sin boro, con particion de un paso y con
deformacion) con el tamafio de grano més reducido, equivalente a 1.84 um. Es importante sehalar que
la alta desviacidn estandar en estas muestras se debe a la presencia de granos de diferente tamano y
geometria en la microestructura, una caracteristica cominmente observada en los aceros de fase

compleja desde la colada. (ver Figura 45).

0.04

Fraction Number Length
0.528 56001 5.91 mm
0.344 36490 3.85mm
0.128 13573 1.43 mm |

Diametro (micras)

Figura 45. Imagen MEB-EBSD: (a) Imagen de calidad de muestras BOP1CD, y (b) Distribucion de tamano de

grano (didmetro de Feret).

Analisis de la matriz por microscopia

La Figuras 46, y el Anexo 5 resumen las micrografias obtenidas por microscopia optica y digital de
los aceros tratados térmicamente mediante el proceso de temple y particion en 1 y 2 pasos, con y sin

deformacion. Posterior a su preparacion superficial, las muestras fueron sometidas a un ataque de
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contraste con Lepera Modificado utilizado en aceros multifase AHSS para la identificacion de

microestructuras complejas [°021,106],

Figura 46. Micrografias de caracterizacion microestructural para muestras sometidas a tratamiento térmico de

temple y particion Q&O de 1y 2 paso. (Superior) Microscopia optica 50X, (inferior) Microscopia digital 2000X.

Con base en la informacion recopilada de investigaciones previas [°0°11%ly las observaciones realizadas
en los aceros, se ha logrado identificar que los colores verdes/azul y blanco estan asociados con la fase
martensitica, mientras que los colores naranjas/café indican la presencia de bainita en la
microestructura.

Es relevante destacar que, aunque la técnica de ataque por contraste ha demostrado ser til en la
caracterizacion de aceros de alta resistencia (AHSS), el analisis microestructural a través de este

método presenta dificultades significativas debido a la finura de la microestructura y a la respuesta
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similar de los constituyentes al ataque quimico. El tiempo de exposicion al reactivo y el lapso entre el
ataque y la observacion microscopica son criticos, ya que las muestras pueden degradarse con el medio
tal como se observa en el inciso ¢ del Anexo 5.b. En términos generales, se ha identificado que las
muestras analizadas presentan una matriz compuesta principalmente por martensita y bainita, con la
presencia de precipitados.

Al comparar los resultados obtenidos mediante microscopia dptica y digital, se identifico que la
variable con el mayor efecto en los cambios de las morfologias y colorimetria es la temperatura de
particion de 600 °C. En especifico, en las muestras BOP2 y B3P2, se ha observado lo que la literatura
denomina Blocky Martensite (Ms) 1121151, El mecanismo de formacion se explica a partir de la
transformacion martensitica adifusional de la Seccién 3.1.1. El grano madre de la austenita al
dividirse en varios bloques resulta orientado paralelamente al mismo plano de habito y a partir de la
rotacion de angulo del cristal (inferior a 5°), se da la division a subgranos compuesto por listones
individuales.

La Figura 47a. muestra la topografia de los paquetes de martensita en bloque mediante microscopia
electronica de barrido, utilizando electrones secundarios donde la superficie se caracteriza por ser lisa,

continua y uniforme, compuesta por estructuras internas (listones).

IF-7800F 11-Aug-23
SEM WD 10.1mm

Figura 47. Micrografias MEB-Electrones secundarios de Martensita en bloques B3P2CD: (a) 2500x, (b) 8000x.
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Figura 48. Micrografias MEB-Electrones secundarios de Martensita en bloques BOP2XD: (c) 2500x, (d) 8000x.

Por su parte, la Figura 48. muestra también la presencia de Ms y de la martensita en listones
intragranulares que se identifica por presentar una orientacion cristalografica preferencial y una
frontera de grano bien definida. El efecto de cada morfologia sobre las propiedades mecanicas, siguen
siendo tema de estudio.

Respecto a la bainita, se ha identificado la presencia de ésta en la matriz del acero como unidades
delgadas o listones grandes con formas irregulares. La bainita es una microestructura que se formo
como resultado de un mantenimiento isotérmico por debajo de la linea de transformacién de la
martensita (ver diagrama TTT en la Figura 27). La formacion de la bainita en estos aceros de fase
compleja se ha propuesto como un proceso de "autocatdlisis”, lo que significa que la transformacion
de la bainita se inicia y promueve a si misma a partir de un nucleo inicial. En términos de la cinética
que gobierna el proceso, la transformacion bainitica es similar a la ferrita, pero en términos del efecto
de la tension y la deformacion se comporta como la martensita, de ahi que sea dificil explicar el

mecanismo de formacion.
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Segun la propuesta de caracterizacion microestructural de Bramfitt y Speer 5], se ha determinado que
la bainita presente en estos aceros experimentales exhibe una morfologia acicular con una
precipitacion "entrelazada" en bloque y pelicula. La morfologia acicular se refiere a una apariencia
similar a listones o laths, lo que contrasta con la estructura laminar mdas comin de la bainita
convencional. La precipitacion "entrelazada" se refiere a la disposicion de las fases de ferrita y
cementita en la bainita, donde estas se intercalan y entrelazan de manera compleja, creando una
microestructura altamente intrincada.

Finalmente, aunque la austenita retenida resultaba ser la fase de mayor interés, no pudo ser
identificada mediante esta técnica debido a su baja fraccion en volumen. Sin embargo, al buscarse la
RA en la microestructura se encontr6 informacion interesante de los precipitados mediante barridos

lineales por MEB-EDS detallados mas adelante.

Analisis de la matriz mediante técnica OIM-EBSD.

La realizacién del andlisis OIM-EBSD es particularmente util en el andlisis de microestructuras
complejas que, al ser estudiadas a partir de técnicas convencionales de caracterizacion metalografica,
son dificiles de identificar debido a su similitud morfologica. Esta técnica, esta basada en la
informacion proporcionada por la imagen de calidad (IQ) de las muestras. La IQ resulta ser un
concepto arbitrario, pero empiricamente ttil, que resume la calidad e intensidad de los patrones de

Kikuchi obtenidos mediante la transformada de Haugh por difraccion de electrones retrodispersados

(EBSD).

En el contexto metaltirgico, como se describio en la seccién 3.1, las transformaciones de fase
martensitica y bainitica de los aceros de fase compleja dependen completamente de las velocidades
de enfriamiento [0, Aunque para ambos casos se mantenga la misma estructura cristalina, estas
velocidades tienen efectos directos en la generacion de defectos cristalinos particulares para cada fase
[124125] En el caso de la martensita, las imperfecciones inherentes de las celdas promueven una

densidad de dislocaciones en el orden de 10'> cm? superior en un orden de magnitud a la bainita, asi
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como la acumulacion de subgranos y celdas desplazadas debido a la presencia de dtomos de carbono
(12351, Estos defectos en el EBSD se ven reflejados en una disminucion de la intensidad de las bandas de

Kikuchi indexadas, y, por ende, una menor IQ promedio y una mayor nanodureza [15].

Al aplicar el método estadistico multimodal para el andlisis de fases complejas a partir de la IQ,
propuesto por Wu y col. '3l y detallado en la seccion 4.3, se obtiene la descomposicion de la
distribucion normal “general” en varias distribuciones normales asociadas a las fases que componen

la microestructura compleja como se muestra en la Figura 50.

0.05 . | . : : . :
- - Fase1
0.04 ----Fase? _
e Fase 3 — =
: ] aussian
g Sumatoria 71 ||Equation y = y0 + Al(w*sart(pi/(4*In(2)))) * exp(-4In(2)*(x-xc)*2/w"2)
:(' Plot Peak1(F.A) Peak2(F.A) Peak3(F.A)
0.03 + = (lvo -1.34921E-4 = 1.546 -1.34921E-4 + 1.546 -1.34921E-4 + 1.546|
8 XC 5450437 £ 1.7612 455714 +23.01285 65.5066 + 0.68114
c RIS 0.36647 £ 1.0586 0.2775 £ 0.88876 0.37978 £ 0.1896
0 w 2293478 £ 10.5293 27.353+ 10.18545 17.95633 + 0.85149
] 0.02 - _| ||Reduced Chi- 3.58325E-9
E ) R-Square (C 0.99993
(TS Adj. R-Square 0.99997
0.01 =
0.00
100

1Q Normalizada

Figura 50. Distribucion normal de muestra BOP1-XD obtenida a partir imagen de calidad (IQ) mediante método

estadistico multimodal.

La pregunta clave que surge es como diferenciar y asignar a cada distribucion normal la fase a la cual
corresponde. Para abordar este desafio, se disenaron tratamientos térmicos de las fases esperadas en
el acero de fase compleja (ver la Tabla 9 de la seccion 4 y el anexo 9). A través del andlisis de los IQ
promedios experimentales, se establecié una correlacion con los IQ reportados en la literatura y los IQ

promedio con Q&P. La Figura 51 muestra los resultados obtenidos.



81

0.04 — T ' '
— — Bainita
.......... Martensita
Sumatoria
0.03
& 2
g :
= <
Z S o002+
5 5
= g
A
2 Y 0014
0.00
0
1.Q. Normalizado
0.04 - ¥ ' '
uLB
.......... Martensita
- — UPB
= Sumatoria i
0.03
3
s s |
S $ 002
E g
® p— 3 !
= 3
M :
0.01 4
0.00

100

1Q Normalizada

Figura 51. Analisis estadistico multimodal de fases “puras”: (a) IQ y (b) Distribucion de fases.

Se identifico6 que, mediante el disefio de los tratamientos térmicos, las fases tenian IQ promedios
asociados, lo que permitié identificar los rangos de IQ normalizados (eje X) que correspondian a cada
fase. Siendo para la martensita los valores entre 20 y 50, para la bainita entre 55 y 75, y para la ferrita
valores superiores a 80. Ademas, la microdureza medida confirmé valores reportados de estas fases
en la literatura 125120, ]a Tabla 15, resume lo anterior descrito. Esta metodologia experimental emerge
como un método valioso para identificar y asignar cada curva de distribucién normal a la fase
especifica de interés, lo que contribuye a una caracterizacién mas precisa de las microestructuras de

estudio [43-50,117-120]
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Tabla 15. Resumen de datos IQ de fases a partir de disefio de tratamientos térmicos por dilatometria.

Fase IQ promedio | Microdureza [HV] | Desviacion estandar
Martensita 20-50 395.39 20.78
Bainita 55-75 313.19 20.28
Ferrita Mayores de 80 250.41 20.28

La importancia de la simetria en las distribuciones consideradas radica en la consistencia y
repetibilidad de los IQ estimados. Con el fin de asegurar la consistencia de los resultados, se
emplearon funciones gaussianas para suavizar las curvas. Al aplicar estas funciones a los datos, se
logra una representacion mds suave y continua de las distribuciones, permitiendo una interpretacion
mas clara y precisa de los patrones presentes en los resultados. Este enfoque se basa en la premisa de
alcanzar un coeficiente de correlacion superior a 0.9, lo cual constituye un estandar “seguro” en
analisis estadisticos. Sin embargo, es relevante sefialar que, a pesar de la eficacia general, se detectaron
desafios especificos en la muestra BOP1-CD. Este inconveniente se atribuye a posibles ruidos del

histograma resultante.

Respecto a las distribuciones obtenidas, se puede observar en la Figura 52 y 53 la aplicacion del
método multimodal aplicado a los IQ de las muestras con tratamiento térmico de particién de 1 paso
y de 2 pasos respectivamente. Por su parte, la Tabla 15 resume la estimacion cuantitativa de las fases

de estudio.
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Figura 52. Analisis estadistico multimodal de fases de acero con tratamiento térmico Q&P de 1 paso.

Tabla 16. Estimacién de fases mediante método estadistico multimodal de 1Q.

. . Fases
Muestra Coef1c1enfe/3 de Martensita | Bainita
correlacion
(B+L)

BOP1-XD 0.95 72.9 27.1
B3P1-XD 0.92 73.3 26.7
BOP1-CD 0.88 66.7 33.3
B3P1-CD 0.90 65.3 34.6
BOP2-XD 0.94 72.5 27.5
B3P2-XD 0.93 71.1 28.9
BOP2-CD 0.93 80.5 19.5
B3P2-CD 0.98 92.9 7.1
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Figura 53. Analisis estadistico multimodal de fases de acero con tratamiento térmico Q&P de 2 pasos.

Al estudiar la descomposicion de distribuciones, se observa una distincion en las martensitas segtin
su morfologia, siendo de bloques y acicular asociada a IQ entre 40 y 50, y valores de IQ menores de
35, respectivamente. Estos valores se han estimado, de acuerdo a la diferenciacion de la ferrita y bainita
reportada en la literatura de acuerdo a sus morfologias equiaxiales, aciculares y en placas. Se ha
identiciado que para morfologias mas aciculares, el IQ tiende a ser minimo debido a la alta densidad

de dislocaciones y presencia de subestructuras 1151201,

En cuanto a la bainita, se caracteriza por presentar valores de IQ en el rango de 55 a 75. Es relevante

senalar que Javaheri [1'8] realizo una diferenciacion entre la bainita superior y la bainita inferior en
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aceros laminados de medio carbono, proporcionando una guia para identificar posibles tipos de
bainita en la microestructura. Este analisis detallado de las fases a través de la IQ ofrece una

herramienta valiosa para la caracterizacion precisa de las microestructuras en aceros de fase compleja.

En relacion a la influencia de las condiciones de los tratamientos térmico y las fases obtenidas, se ha
identificado que los tratamientos térmicos con particion de 2 pasos (600 °C) muestran una mayor
proporcion de martensita en bloques, como también se observd mediante microscopia Optica y
electronica en la secciones anteriores. Esto se atribuye a la aportacion maxima de energia a
temperaturas mas elevadas y a la deformacion plastica, lo que estaria correlacionado con mayores
resistencias y durezas. Por otro lado, se identifico que los tratamientos térmicos de 1 paso y con
deformacion plastica en frio (a 350 °C) aunque promovieron transformaciones de desplazamiento,

también favorecieron la migracion de carburos caracteristicos presentes en la bainita.

Estimacion de la migracion de especies mediante MEB-EDS

Continuando con la observacion de la matriz, y los limites de grano, la evaluacion de la migracion de
especies atomicas debido al tratamiento térmico y la deformacién plastica, se identificaron varios

aspectos:

e A pesar de que los limites de grano parecian diferenciarse de la matriz durante la observacion
por microscopia, se ha determinado que no siempre representan la precipitacion de otras fases.
En lugar de ello, se atribuye esta aparente diferenciacion a la morfologia de las martensitas

reveladas con el Lepera, ya que el elemento predominante relacionado es el hierro.
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Figura 54. Microanalisis EDS de Limites de grano en la muestra B3P2XD.

Contrario a las expectativas de identificar la RA a geometrias definidas, se observo
precipitacion caracterizada por un enriquecimiento notable de Molibdeno y Niobio con posible

estequiometria como la que sefial6 JMatPro en la seccion 5.1.

La diferencia en las morfologias observadas podria estar vinculada a la posicion cristalografica
especifica de cada precipitado. La Figura 55. resume de manera ilustrativa el caso de dos
precipitados con composiciones similares pero con orientaciones cristalinas distintas,

subrayando la importancia de la posicion cristalografica en la microestructura resultante.
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Figura 55. Microanadlisis EDS de precipitados enriquecidos en Mo y Nb.

La microestructura reveld la presencia de morfologias particulares en los limites de grano (ver
Figura 56). Al llevar a cabo microanadlisis y evaluar las variaciones en la composicion, se ha
identificado una potencial segregacion de soluto en estas dreas. Especificamente, se observo
que las morfologias alargadas estaban estrechamente asociadas con elevados contenidos de
molibdeno. Este vinculo entre la forma de las estructuras y la concentracion de molibdeno

sugiere una influencia directa de este elemento en la morfologia de los limites de grano. Este
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hecho no solo respalda la teoria de arrastre de soluto, sino que también destaca la importancia

del molibdeno en la configuracion de la microestructura del material.

Figura 56. Microanalisis EDS de precipitados enriquecidos en Mo en los limites de grano.
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5.3. Resultados de la caracterizacion mecanica
de los aceros tratamos térmicamente

Los aceros avanzados de fase compleja de tercera generacion representan una evolucion significativa
en la busqueda de mejoras de las propiedades mecanicas y la ductilidad (tal como se mencioné en los
antecedentes). Este avance tiene como objetivo primordial la optimizacién del disefio de componentes
del chasis en la industria automotriz.

La realizacion del ensayo de microtraccion uniaxial se configura como un medio fundamental para
obtener informacién detallada sobre el comportamiento mecanico de estos aceros. Esta evaluacion se
lleva a cabo mediante la cuantificacion del porcentaje de alargamiento. Simultdneamente, se evaltan
aspectos cruciales de la resistencia mecdnica, tales como el esfuerzo de cedencia (YS, Yield Strength)
y la resistencia a la traccion maxima (UTS, Ultimate Tensile Strength). En el marco experimental, se ha
procedido a cuantificar estas tres propiedades en los aceros que han sido sometidos a tratamientos
térmicos de temple y particion. Especificamente, en aquellos aceros que experimentaron deformacion
durante la fase de particion. La informacion recabada se presenta en la Tabla 16, proporcionando una
sintesis clara de los datos obtenidos en este estudio.

Tabla 17. Propiedades mecdnicas medidas mediante ensayo de traccion uniaxial de BO y B3 tratadas

térmicamente por temple y particion con deformacion plastica durante la particion.

Muestra | %Alargamiento | YS [MPa] | UTS [MPa]
BOP1-CD 17 1045 1068
BOP2-CD 6.5 1326 1345
B3P1-CD 6.9 1364 1394
B3P2-CD 9.7 929 1215

En relacion con la primera propiedad, se observa un porcentaje de alargamiento relativamente bajo.
Se atribuye esta observacion no tanto a una limitacion inherente de la ductilidad de los aceros, sino
mas bien a consideraciones vinculadas al mecanizado y disefio de la pieza seleccionada para la prueba.
Este fenomeno se sustenta en el hecho de que, bajo las condiciones geométricas particulares de la

muestra BOP1-CD, se lograron valores maximos de alargamiento de hasta un 17%.
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Al examinar la superficie de las muestras después del ensayo de microtraccion, en contraposicion a la
superficie de fractura ductil anticipada, se identific6 un mecanismo de fractura ductil-fragil (ver la
Figura 57). Este fendmeno se da debido a la existencia de una concentracion de esfuerzos cercano a las
mordazas, lo cual limit6 la continuacion de la deformacién. En el centro de las cuatro muestras, se
observa una superficie rugosa con microcavidades, caracteristicas de la deformacién plastica ductil
inducida por la carga. Por otro lado, la zona lisa y plana en los extremos esta correlacionada con la
propagacion rapida de grietas. Esta observacion resalta la importancia de tener en cuenta las

condiciones geométricas especificas de las muestras en el analisis de la ductilidad del material.

Det WD Exp F————— 1mm eV S : WD BExp 1 1mm
SE 2321 BOP1CD 200KV 50 3 220 1 BOP2CD

4
AccV Spot Magn Det WD Exp AccV Spot Magn Det WD Exp FH—— 1mm
200kV 5.0 20x SE 220 1 B3P 20.0kV 5.0 20x SE 21561 B3P2CD

———

—~—

Figura 57. Superficie de fractura obtenida tras el ensayo de microtraccion uniaxial a temperatura ambiente
mediante electrones secundarios: (a) BOP1-CD, (b) BOP2-CD, (c) B3P1-CD, y (d) B3P2-CD.

En relacién con la segunda propiedad analizada, en la resistencia a la cedencia se observd que los

aceros BOP2-CD y B3P1-CD alcanzaron valores superiores en comparacion con el material que no
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experimentd deformacion plastica durante la particion ['%l. En referencia a la resistencia maxima, la
aleacion BOP2-CD exhibié un comportamiento notable al alcanzar una resistencia maxima de 1364
MPa. Aunque no se evidenciaron mejoras significativas en las propiedades mecénicas respecto al
tratamiento térmico sin deformacidn, la resistencia maxima alcanzada supera los 1100 MPa reportados
para aceros de fase compleja de primera generacion 1512131l debido a la austenita retenida estabilizada

y la formacion de martensita en bloques.

La comprension de este fenomeno se da al examinar la presencia de la austenita retenida, evaluada a
través de técnicas de difraccion de rayos-X y electrones retrodispersados. La austenita retenida se
localiz6 de manera especifica en los bloques de la martensita, promoviendo a su vez, la particion de
elementos sustitucionales e intersticiales como el carbono, el manganeso y el boro que promovieron
la formacion de soluciones soélidas, fortaleciendo la estructura cristalina de la fase. Asi, se evidencio
que la distribucion y enriquecimiento de la austenita retenida promovié una mejora en el

comportamiento mecanico.

En relacion con las microdurezas medidas, se pudo constatar un beneficio adicional en los aceros
sometidos a deformacion plastica durante el proceso de particion. La aplicacion de deformacion en
frio se revel6 como un factor determinante al inducir una mayor densidad de dislocaciones, producto
de la acumulacion de energia interna en el material. Un aspecto destacado en este contexto es la
significativa microdureza estimada para el acero BOP1-CD equivalente a 488.06 HV. Este resultado
resalta la influencia positiva de la deformacion plastica, particularmente en el incremento de la
resistencia del material, manifestada a través de la medida de microdurezas, consolidando la
importancia de la interaccion entre la deformacién y las propiedades mecdanicas en la mejora de las

aleaciones. La Figura 58, resume los datos medidos para todas las muestras.
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Figura 58. Resumen de microdurezas medidas en los aceros de fase compleja tratados térmicamente por temple
y particion.

El ultimo ensayo de caracterizacion mecdnica en el acero de estudio fue la nanodureza. Asi se ha
proporcionado una perspectiva detallada de las propiedades mecanicas a nivel nanométrico,
revelando las distintas fases presentes en la microestructura del material. Se destacd la uniformidad

en los datos, sugiriendo coherencia en las propiedades mecanicas entre las muestras.

El niimero de indentaciones para cada muestra fue de 5. Se selecciond un area libre de poros y se
indento siguiendo una cuadricula de referencia con una distancia de 50 micras por cada medida por
los que indentaron diferentes zonas (ver Figura 59, 60 y Tabla 17). La consistencia en el
comportamiento mecdnico y la recuperacion observada en las curvas de indentacion de las ocho
muestras refleja una uniformidad en la resistencia del acero. Sin embargo, la diferenciacion en las
nanodurezas revel6o informacion crucial sobre la resistencia relativa de las fases. Con valores
superiores a 8 GPa para la Martensita, entre 3 y 5 GPa para la Bainita, y entre 1 y 2.5 GPa para la

Austenita Retenida, tal como se ha reportado también en trabajos previos [122124],
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Este andlisis exhaustivo no se limita a la cuantificaciéon de la nanodureza; también investiga las
energias eldstica-plastica asociadas a cada fase, brindando una perspectiva mas completa de las
propiedades del material. La Martensita exhibe destacada energia elastica, reflejando su capacidad
para soportar cargas antes de entrar en la region plastica permanente. En contraste, tanto la Bainita
como la Austenita Retenida presentan preferentemente energia plastica, indicando una mayor

capacidad para deformarse de manera permanente.
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Figura 59. Resumen de curvas de carga-desplazamiento de los ensayos de nanoindentacion para las muestras
con tratamiento térmico de 1 paso.
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Figura 60. Resumen de curvas de carga-desplazamiento de los ensayos de nanoindentacion para las muestras

con tratamiento térmico de 2 pasos.

En resumen, la combinaciéon de nanodureza e identificacion de fases en el acero de estudio ha
proporcionado una comprension enriquecida de su comportamiento mecéanico. Este enfoque
meticuloso no solo revela la dureza relativa de las fases, sino que también desentrafia la naturaleza
elastica y plastica especifica asociada a cada componente microestructural, contribuyendo asi a una

caracterizacion exhaustiva de las propiedades mecanicas del material.
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Tabla 18. Nanodurezas resultantes de las curvas carga-desplazamiento.

Nanodureza H [GPa]
Muestra | Martensita | Bainita | Austenita
BOP1-XD | - 2.6 1.45
BOP1-CD | - 3.06 -
B3P1-XD | 10.3 3.1 -
B3P1-CD | 11.9 2.87 -
BOP2-XD | - - 2.2
BOP2-CD | - 3.22 1.25
B3P2-XD | - 25 -
B3P2-CD - - 1.55

6. Conclusiones

1. El tratamiento térmico y mecanico para la condiciéon de suministro logré no solo refinar la
microestructura sino también promover la recuperacion dindmica y el anclamiento de
precipitados y dislocaciones en los limites de grano. Este proceso favorecio la estabilizacion de la

austenita retenida, especificamente asociada a la orientacién (111).

2. Tal como lo mostraron las curvas de enfriamiento obtenidas por dilatometria, los tratamientos
térmicos de temple y particion dependen completamente del control de la temperatura y de las
velocidades de enfriamiento. A nivel experimental, se logro la obtencion de una microestructura
compuesta por martensita, bainita, austenita retenida y precipitados complejos. La observacion
de la microestructura de los aceros de fase compleja analizados solo fue posible tras garantizar

una preparacion metalografica Optima mediante la técnica de ataque quimico por contraste.



96

3. La aplicacion del tratamiento térmico de temple y particion tuvo como objetivo evaluar el efecto

de la microaleacion de boro, la temperatura de particion y la deformacion pldastica (en frio y en

tibio). Los hallazgos fueron los siguientes:

Se observé un favorecimiento de la estabilidad de la austenita en las aleaciones sin boro,
con temperatura de particion de 350 °C y con la aplicacion de deformacion plastica durante
la particion.

El tamano de grano demostro depender de la deformacion plastica, ya que las dislocaciones
actuaron como barreras facilitadoras de la formacion de subgranos. Los tamaros de grano
minimo y maximo fueron de 1.84 um y 3.22 um, respectivamente, y estuvieron asociados
a las muestras BOP1-CD y B3P2-XD.

A través del analisis cualitativo de la microestructura mediante MEB-EDS, se identificé un
enriquecimiento de la martensita en bloques en carbono, manganeso, niobio y boro en las
aleaciones B0 y B3.

El andlisis OIM fue la técnica empleada para la cuantificacion microestructural de las fases
existentes, basandose en un andlisis estadistico de los defectos identificados en la imagen
de calidad obtenida por MEB-EBSD. Este andlisis reveld la promocion de martensita en
bloques durante la particién de dos pasos.

Se identifico la presencia de carburos complejos compuestos de molibdeno y niobio en la

microestructura, atribuible a la alta afinidad de los aleantes presentes en el acero.

5.El analisis del comportamiento mecanico se llevd a cabo mediante las técnicas de microtraccion

uniaxial, microdureza y nanodureza, revelando lo siguiente:

La resistencia maxima alcanzada fue de 1324 MPa, y se evidencié una dependencia directa
entre la UTS y el porcentaje de austenita retenida. Este fendmeno se atribuye a la migracién
de elementos que aportan resistencia a la fase. En cuanto a la ductilidad, no fue posible

estimar el porcentaje maximo de alargamiento para todas las muestras debido a
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concentraciones de esfuerzos generadas durante el mecanizado. A pesar de ello, la muestra
BOP1-CD mostré una deformacion maxima del 17%.

e La microdureza estimada experimentd mejoras significativas bajo la condicién de
deformacion plastica durante la particion.

e La nanodureza permitid cuantificar las durezas de las fases de interés, revelando valores
superiores a 8 GPa para la martensita, entre 3.5 y 5 GPa para la bainita, y entre 1 y 2.5 GPa
para la austenita retenida. Se destaco que la martensita se caracterizo por su energia

elastica, mientras que la bainita y la austenita lo hicieron por su energia plastica.
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Anexo 1. Resumen de las funciones de los elementos aleantes y microaleantes en los aceros de temple y particion

[90-94]

Elemento

Funcion

Aleante principal (0.20-0.30% en peso)

+Efecto endurecedor. Estabilizador de austenita.

Altas concentraciones: Deteriora la soldabilidad, y promueve Ila
precipitacion de carburos

Microaleante (0 a 60 ppm)

+Inhibidor de ferrita, refinador del tamafo de grano. Aumenta la
templabilidad.

Altas concentraciones:

Nb, Ti,V

Microaleante
+ Refinador del tamafio de grano de la austenita. Mejora la tenacidad.
Altas concentraciones: Promueve precipitacion de NbC.

Aleante (<2% en peso)

+Estabilizador de austenita. Débil formador de carburos. Aumenta la
templabilidad.

Altas concentraciones: Deteriora la soldabilidad.

Si

Aleante (<1.5 % en peso)
+Elemento desoxidante. Retarda formacion de Cementita.
Altas concentraciones: Deteriora la capacidad de recubrimientos.

Aleante (<1% en peso)

+Estabilizador de austenita, refinador de tamafio de grano, disminuye la
tendencia de fractura durante el templado.

Altas concentraciones: Alto costo.

Microaleante (0.2 a 0.4% en peso)

+Mejora la templabilidad. Refinador de grano.

Altas concentraciones: Promueve la formacioén de carburos y aumenta el
costo.

Cr

Microaleante

+Mejora la templabilidad. Refinador de grano.

Altas concentraciones: Promueve la formacion de carburos y promueve
engrosamiento de austenita retenida.
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Anexo 2. Imagen MEB-EBSD. Mapas de fases para la distincion de austenita retenida (verde) en tratamiento
térmico de 1 paso (P1).
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Anexo 3. Imagen MEB-EBSD. Mapas de fases para la distincion de austenita retenida (verde) en tratamiento

térmico de 2 pasos (P2).
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Anexo 4. Imagen MEB-EBSD. Imagen de polos inversa de muestras con tratamiento térmico de temple y
particion de 1 paso (P1)
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Anexo 5. Imagen MEB-EBSD. Imagen de polos inversa de muestras con tratamiento térmico de temple y

particion de 2 pasos (P2)
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Anexo 6. Imagen MEB-EBSD. Imagen de Calidad de muestras con tratamiento térmico de temple y particion de
1 paso (P1).
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Anexo 7. Imagen MEB-EBSD. Imagen de Calidad de muestras con tratamiento térmico de temple y particion de
2 pasos (P2).
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Anexo 8. Microscopia dptica de muestras con tratamiento térmico de temple y particion de 1y 2 pasos a 50X,

Flecha roja presencia de precipitado.
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Anexo 10. Microscopia electrénica de barrido de muestras con tratamiento térmico de temple y particion de 1y
2 pasos a 2000X.
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Anexo 11. Condiciones de tratamiento térmico para la generacion de fases puras por dilatometria. (a)

Martensita, (b) Bainita, (c) Ferrita+tMartensita
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Anexo 12. Curvas de esfuerzo-deformacién de muestras deformadas durante la particion.
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Anexo 13. Curva de carga-desplazamiento de los aceros de fase compleja tratados térmicamente con particion

de 1 paso.
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Anexo 14. Curva de carga-desplazamiento de los aceros de fase compleja tratados térmicamente con particion

de 2 pasos.
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