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Resumen

Actualmente los procesos de fabricacién de aceros microaleados han incorporado
tanto las rutinas convencionales usadas en la fabricacion de aceros al carbon, asi
como también la introduccidn de modificaciones en los mismos. Por su
combinacién de propiedades mecanicas, como una alta resistencia con una alta
ductilidad y tenacidad, los aceros microaleados representan una familia de aceros
ampliamente utilizada y han resultado ser una alternativa atractiva para la
produccion de barras de refuerzo o de acero estructural. En el presente trabajo se
reportan las caracteristicas microestructurales debido a la precipitacion de los
carbonitruros de niobio, durante el procesamiento de una colada experimental de
un acero microaleado con niobio. Se observaron un densa y gran poblacién de
carbonitruros de forma cuboidal de gran tamafio, tanto en las palanguillas como en
las barras de refuerzo. Por la distribucidon de tamafios obtenida esto indica que
sblo se encontraron pequefas variaciones durante todo el proceso. Se encontrd
evidencia de que una cierta fraccién en volumen de niobio permanece en solucion
sélida en los aceros en forma de palanqguilla. Se efectuaron comparaciones por &}
efecto del contenido de nitrogeno tanto en la microestruciura como en las
propiedades mecanicas de dos aceros microaleados con niobio.

Se efectuaron una serie de observaciones y mediciones de la cinética de
crecimiento y disolucién de los carbonitruros de niobio de gran tamaiio a distintos
tratamientos de solucidn. Las temperaturas entre 1473 K y 1573 K muestran
procesos de crecimiento y disolucion competitivos, esto debido al crecimiento de
las grandes particulas de carbonitruros de niobio a expensas de las mas
pequefias, o por los contenidos de nitrbgeno y niobhio que permanecen en solucién
sélida. Se determinaron en este rango de temperaturas, los tamafios criticos de
particula, mediante un analisis de la evolucion de la distribucion de los tamafios de
particula obtenidos. A mayores temperaturas (1623K- 1723K), solo prevalece el
proceso de disolucion, encontrandose que las velocidades de disolucién aumentan
al aumentar la temperatura de tratamiento.

El envejecimiento producido durante el pandeo o doblez de barras de refuerzo fue
estudiado. El procedimiento de prueba de desdoblez, se disefic para predecir la
susceptibilidad de que aparezca una fragilizacién por envejecimiento. En el
presente trabajo se considerd la influencia del carbono, azufre y el nicbio en el
comportamiento en una serie de 300 coladas de acero para barras de refuerzo
microaleadas con niobio. Por la evidencia microestructural y por los resultados
estadisticos obtenidos el efecto del azufre y del carbono son determinantes en las
fallas encontradas durante el ensayo. Los precipitados ricos en niobio contribuyen
a que la ferrita se endurezca durante el envejecido artificial.






Abstracg _

Many conventional steel mills are developing experience in the practices of
fabrication of high strength low alloy steels, in addition to the standard routines
which are used for processing plain carbon steels. Microlalloyed steels are a wide
and an attractive alternative for reinforcing bars or as a structural steel, because it
combines high strength with high ductility and toughness, and weldability In the
present work several microstructural characteristics are reported due to the
precipitation of niobium carbonitrides obtained during the fabrication of an
experimental batch of a reinforcing niobium steel. A dense and large population of
large cuboidal carbonitrides were observed both in billets and in reinforcing bars.
The distribution size indicates only small changes throughout the process. Also
evidence that a fraction of niobium remains in solid solution in the billets, and a
comparative study is made on the effect of nitrogen on the microstuctural and
mechanical properties of two niobium microalioyed steels.

Observations and measurements of the kinetics of coarsening and dissolution of
large cuboidal niobium carbonitrides during solution treatments of a high nitrogen
nicbium microalloyed steel are reported. At temperatures between 1473 K and
1573 K a competitive coarsening and dissolution process was established where
the larger niobium carbonitrides grew at the expense of the smaller, or empioying
niobium and nitrogen which remained in solid solution. In this temperature range
growth or dissolution rates and critical sizes could be determined from the analysis
of the evolution of particle size distribution. At higher temperatures (1623-1723K),
only a dissolution process existed, where the dissolution rates as a function of
particle size was found to increase with increasing temperature.

The aging of bent reinforcing steel bars in concrete structures are considered in
modern international standards. Rebend test procedures have been designed in
order to predict the aging embrittlement susceptibility by submerging bent
reinforcing bar specimens in boiling water. Subsequently the bars are rebent or
straightened in order to determine the loss of ductiiity or embrittiement of the aged
material. The present work considers the influence of carbon, sulfur and niobium
on the performance of reinforcing bars in rebend test of 300 heats of microalloyed
steel bars with a variety of compositions. The microstructural evidence and the
statistical results clearly indicate the strong influence of carbon and sulfur on
rebend failure, while niobium-rich precipitates contribute to the hardening of the

ferrite grains during aging.






Introduccién

Las actividades de investigacion, desarrollo tecnologico y las practicas de produccion
en el campo de aleaciones ferrosas han cambiado radicalmente desde que la
tecnologia de los aceros microaleados se modificd intensamente, sobre todo en la
década de los 90’s. Asi mismo se acrecentd como nunca la amplia gama de
aplicaciones en diversos sectores industriales.

Desde hace ya un poco mas de tres décadas este intenso desarrollo de la metalurgia
ferrosa, ha provocado que el conocimiento de la tecnologia de procesamiento de estos
aceros se haya modificado substancialmente. Las tecnologias involucradas como la
fabricacion del acero, la colada, la laminacién y los enfriamientos, se han ido
perfeccionando sustancialmente. Todo esto debido principalmente a la necesidad
actual de que simultaneamente exista un aumento en la productividad y una mayor
calidad en el producto. Un ejemplo a citar seria que con la introduccién del proceso
BOF, permitic que se consiguiera una disminucion en los niveles de carbono en
grandes cantidades de acero, lo cual origind la introduccion de aceros de bajo carbono
con una alta resistencia.

Otro ejemplo importante en el desarrollo de estos aceros fue la introduccion de la
metalurgia de la olla (i.e. refinacién, inyeccién, etc); este proceso se introdujo al requerir
aceros mas limpios (i.e libres de impurezas, control de inclusiones, mayor eficiencia de
los microaleantes, etc). Es en esta etapa donde los procesos de desulfurizacion y de
desoxidacion son llevados a cabo, ha provocado que los tiempos de residencia en
hornos de arco o en los convertidores (BOF), se han acortado considerablemente.

Por ultimo ofro ejemplo importante fue cuando se introdujo la laminacion controlada,
que provocd que las pobres propiedades de impacto de los aceros al niobio
aumentaran, al utilizar una laminacién controlada a temperaturas de acabado mas
abajo, vy asi producir morfologias de granos finos de austenita recristalizados o
elongados sin recristalizar, los cuales entonces podrian transformarse en granos de
ferrita finos y poligonales durante el enfriamiento.

Poco después de la introduccién de la laminacion controlada, se desarrolld el proceso
de enfriamiento controlado, enfocandose principalmente para el procesamiento de

placas. La razdn de este proceso era que el tamafio de grano de la ferrita disminuye al
1 .



disminuir la temperatura de transformacion y—a, y por consecuencia tanto la tension de
fluencia, como la tenacidad aumentan (i.e enfriamiento acelerado).

El fratar de presentar cronolégicamente una interaccidn entre los avances en la
refinacién y el disefio de los aceros microaleados, es un poco dificil ya que la velocidad
con la que se han desarrollado ha sido diferente para distintas areas, en distintos
paises y mercados.

Ahora bien, como las ideas vy la tecnologia se han ido transfiriendo en ambos sentidos
a través de los distintos productos (ie laminas, placas, tuberias y barras), esto ha dado
como resultado que el panorama sea algo difuso, y a la vez exista un traslape en la
metalurgia relacionada.

Por el tamafio de la industria acerera, los cambios que se han manifestado en la
fabricacion de los mismos, han transcurrido lentamente, sin embargo si se compara la
tecnologia de hoy con la de hace 30 afios, es evidente que han existido cambios muy
radicales; esto se ilustra en la siguiente tabla, en la que se indican los tipos de

procesos y los alcances que estas tecnologias han tenido en el tiempo 2.

Tabla. Evolucion de la tecnologia en la manufactura de aceros microaleados 2.

Etapa de Proceso 1960 (desde 1990 Equipo actual-
entonces) (actualmente)| caracteristica
principal
Fabricacion de hierro Alto Horno Alto Horno y | Remocién de P,
tratamientos S, Si.
de metales
calientes
Fabricacion de acero| Horno abierto, BOF Control y
EAF Kaldo disminucidén de C
Metalurgia de la olla No RHOB,VAD,V | Remocion y/o
OD,CAB, etc | ajustede S, P,
O,NyC.
Colada Lingoteo Colada Control de la
continua segregacion y la
microestruciura,
Dispersion de
precipitados.
Laminacion Recalentamiento | Laminacién Maximiza ia
controlada y |solubilidad de los
directa elementos
microaleantes




Tratamiento después| Enfriamiento al | Enfriamiento Beneficios a
de la laminacidn aire o acelerado o partir del

tratamiento temple directo tratamiento

térmico después de la

laminacion y

solubilidad de los

elementos

microaleantes

Todos estos cambios en los procesos se han reflejado principalmente en las
propiedades mecanicas de estos aceros y gradualmente dieron lugar a la fabricacion
masiva de aceros microaleados. Se establecidé que con muy pequefas adiciones de
elementos metélicos como Nb, V y Ti, y conjuntamente con los cambios en su
procesamiento, se obfuvo como resuitado la produccidn de aceros mas resistentes y
tenaces que los aceros al carbono, los cuales se han ido reemplazando.

Dentro de estos aceros al carbono, que han sido reemplazados por los aceros
microaleados, se encuentran las barras de refuerzo ahora fabricadas de acero
microaleado y utilizadas en la construccién. Las razones de este reemplazo se basan
principalmente por cuestiones econémicas en ahorros de material, y por motivos
técnicos que tienen que ver con la relacién resistencia/peso, que dentro de la
construccion es primordial. Por ejemplo la aplicacion de un acero grado 60 en lugar de
un acero grado 40, en donde este numero indica la tensién de fluencia en ksi,
representa un 40% menos de acero, y para un igual nivel de esfuerzos nominales.

Los caminos principales para aumentar la tension de fluencia de barras de refuerzo, por
arriba de los 500 MPa han sido mediante una deformacion en frio, por endurecimiento
por deformacion durante y/o después de ser laminadas en caliente®, por torsion

"9 v mediante el uso

(proceso “Tor’)®, por tratamiento térmico (proceso “Tempcore
de microaleantes aunado a procesos de laminacion.

Ademas de los requerimientos de una minima tensién de fluencia, hay otras
propiedades mecanicas tan importantes que tienen que ver con la seguridad y la
habilidad para poder trabajar las barras de refuerzo. Por ejemplo para poder soportar
una deformacion plastica localizada, se requiere un minimo total de elongacion. Para

un 6ptimo disefio, comunmente se aplica un doblez y un desdobles (i.e ensayo de
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doblez BS 4449 ) y asi sucesivamente las propiedades requeridas en barras de
refuerzo estan dadas por diversas especificaciones.

La metalurgia de los aceros microaleados, esta gobernada por la solucion y la
precipitacién de los carburos y nitruros. El caso de las barras de refuerzo microaleadas
no es la excepcion, en donde a lo largo del proceso de fabricacion en el horno olia, la
colada continua y la laminacion, el Nb, V, Ti y Al se han utilizado para aumentar su
resistencia, ademas del Mn.

Todos estos avances no hubiesen sido posible sin una completa apreciacion, por un
lado de los efectos de la refinacion del grano en la resistencia y en la tenacidad, y por
otro, el conocer y entender los diversos caminos por los que un tamario de grano fino
puede llegar a obtenerse.

Un importante numero de fenémenos metalurgicos basicos estan involucrados durante
el procesamiento de los aceros microaleados, siendo la precipitacion uno de ellos,
fendmeno que es muy significativo en diversas formas.

Durante la laminacién controlada y/o acelerada de estos aceros a medida que la
temperatura disminuye la precipitacién de los carburos y nitruros, se lleva a cabo en la
region de la fase v, tipicamente en los limites de grano y en la red de dislocaciones. El
resultado completo de todo esto es el de controlar los procesos de recuperacion y
recristalizacion, y el de inhibir el crecimiento de grano de la fase y.

Durante la transformacion de v — «, la presencia de precipitados (carburos, nitruros o
carbonitruros) puede influenciar marcadamente la cinética de transformacién de fase,
asi como también la morfologia del producto (ferrita). Cuando la deformacién es
continua en la regién ferritica, la presencia de precipitados finos dispersos, pueden
retardar o suprimir la recristalizacion. El producto es por lo general un acero con
tamafio de grano muy fino (< 10um) acompafado de una fina dispersién de carburos
y/o carbonitruros, que hace que la resistencia aumente apreciablemente por la
refinacion del grano asociado.

Las relaciones de solubilidad entre los distintos precipitados que se forman,
representan una simplificacion de la situacion real, pues en la practica los aceros

microaleados por lo general contienen mas de un elemento microaleante vy
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concentraciones de C y N variables, los cuales modifican la composiciéon de las fases
precipitadas.

Se ha hecho referencia que los carburos y nitruros poseen un atto grado de solubilidad
mutua, por lo que mas de un metal (Nb,V y Ti), acompafiado de C y N, pueden estar
presentes en los precipitados que se forman durante el procesamiento de estos aceros.
La solubilidad de los precipitados es también un factor muy importante en determinar la
velocidad de crecimiento de los granos, la cual en su momento determina la efectividad
del anclado de los limites de grano y de los arreglos de las dislocaciones.

En los procesos de laminacidon controlada, la temperatura de inicic es de
aproximadamente los 1250 a 1200 °C, y si se llegan a formar precipitados (como TiN,
AIN o NbN}, es muy poco probable que logren un significativo efecto sobre el anclado
de los limites de grano. Sin embargo, a medida que la temperatura disminuye
aproximadamente a los 1050 °C se espera que los precipitados ricos en nitrégeno sean
los primeros en formarse, los cuales gradualmente se enriquecen en carbono a medida
que el proceso continuo. Lograr la maxima solubilidad a las mas altas temperaiuras
relacionadas durante el proceso, dependerda de que se fengan las relaciones
estequidbmetricas requeridas, que depende a su vez de los datos de solubilidad del
carbono, del nitrégeno y de los microaleantes.

E! anclaje de los granos y los sub-limites durante el trabajado en caliente da como
resultado que los procesos de recuperacion y recristalizacion se retarden, ya sea de
manera simultanea con la deformacion o subsecuentemente entre pasos de la
faminacion. Dependiendo del procesamiento, un acero microaleado puede recristalizar
varias veces en la region de la fase y por la presencia de finos precipitados, y su efecto
esta en funcién del incremento en los niveles de deformacién; lo cual conducira a
obtener un tamafo de grano fino de ferrita.

Ahora bien, cuando la temperatura disminuye la precipitacion se inicia antes vy
dependiendo que tanto soiuto se tenga en la fase y procedera a precipitar al pasar a
través de la transformacion de y—«; se espera que exista una precipitaciéon substancial

de carburos y nitruros. Esta precipitacién se llevard a cabo en [as dislocaciones



preferentemente, aunque también esta se llevara a cabo en los limites de grano de la

ferrita, ya sobresaturada después que la transformacion ha concluido.
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Objetivos del presente trabajo.

a) Estudiar el efecto del nitrogeno durante la fabricacidn de aceros microaleados con
niobio sobre las propiedades mecénicas y la microestructura.

b) Estudiar la cinética de crecimiento y de disolucion de los precipitados de
carbonitruros de niobio que se forman durante la fabricacién de aceros microaleados
con niobio.

c) Estudiar el efecto de las variaciones en contenidos (%en peso) del carbono, azufre y
niobio en el envejecimiento y la fragilizacién que se puede llegar a presentar en barras

de refuerzo de aceros microaleados con niobio.



Capitulo . Revisién de la literatura.

1.1 Antecedentes- Aceros microaleados.

Los aceros microaleados se han ido desarrollando de forma continua, y su desarrollo
se ha ido logrando debido principalmente a que esta clase de aceros son
econdmicamente rentables, y a su vez se ha logrado establecer un balance adecuado y
optimo con sus atractivas propiedades tales como: alta resistencia, alta tenacidad,
buena soldabilidad y alta formabilidad.

Su gran desarrollo se ha logrado gracias a la combinacidon de los elementos
microaleantes y los procesos termomecanicos. Estos aceros se pueden producir con un
rango de tensiones de fluencia de entre 290-550 MPa, y un rango de esfuerzos
maximos de entre 415-700 MPa. Los principales mecansimos de endurecimiento en
este tipo de aceros son: a) Por refinamiento del tamafio de grano; b) Por
endurecimiento por precipitacion; ¢) Por generacion de subestructuras-dislocaciones; y
d) Por endurecimiento por solucion soélida.

La figura .1 " nos relaciona los distintos mecanismos de endurecimiento con la tension
de fluencia de aceros de bajo contenido de carbono, con microestructuras de ferrita y
perlita. En la misma figura se indican los tamafios de grano tipicos que se pueden
obtener, tanto para aceros de bajo carbonc laminados en caliente, como para aceros
microaleados laminados de forma controlada “*. Es evidente que los incrementos en
resistencia debidos al refinamiento del grano y al endurecimiento por precipitacion,
tienen un papel importante en el endurecimiento de los aceros microaleados.

Las aplicaciones de los aceros microaleados son muchas y diversas, y las industrias en
donde sus aplicaciones mas abundanies son: la construccién, la industria petrolera y la
industria automotriz @*+®,

En relacion a su resistencia, los acercs de bajo carbono laminados en caliente poseen
tensiones de fluencia en el rango de los 275 MPa, mientras que los aceros aleados
templados y revenidos se encuentran en el rango de los 690 MPa, pero son
relativamente caros de producir. Mientras que los aceros microaleados, en la condicién
de laminacion, se han disefiado con el proposito de obtener tensiones de fluencia
intermedias en el rango de entre los 550 y 700 MPa, esto a través de un refinamiento

del tamafio de grano y al endurecimiento por precipitacion 24719,
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Las composiciones de l0s aceros microaleados son similares a los aceros de bajo
carbono, con excepcidon de que los primeros poseen pequefias cantidades de
elementos de transicién (V, Nb, Ti), que son fuertemente formadores de carburos y
nitruros '3, El nitrégeno es otro elemento que algunas veces también se utiliza 417,
La precipitacidon de estos elementos microaleantes proporciona el principal incremento
en resistencia de este tipo de aceros.

Ademas de las modificaciones en composicion los aceros microaleados, también se
pueden producir mediante tratamientos especiales tales como la laminacion controlada

o B48182) Estos tratamientos promueven la obtencién de

y el enfriamiento controlad
una microestructura fina y el estado de precipitacion, que son los responsables de que
se logren aumentos en su resistencia y tenacidad ©->°1114.17.22.23)

La resistencia y la tenacidad estan generalmente relacionadas reciprocamente; por lo
que el endurecimiento asociado con la formacién de una solucidon sdlida con los
elementos microaleantes, una sub-estructura con dislocaciones y una precipitacion
puede dar como consecuencia una disminucion en la tenacidad del acero '¢%%?%, Sin
embargo, el endurecimiento a través del refinamiento del grano de ferrita, da como
resultado un aumento simultaneo tanto en resistencia como en tenacidad ©'%20:2223)
Por lo tanto, la disminucion de la tenacidad por el incremento de la resistencia a tfravés
de la precipitacion de los microaleantes se compensa al refinar el grano v esto hace
que la tenacidad se incremente, lo cual permite que exista una 6ptima combinacién de

resistencia y tenacidad ©1920:2223)

.2 Tratamientos Termomecanicos.

Los tratamientos termomecanicos (TTM) son tratamientos de proceso, que combinan la
deformaciédn plastica con un proceso térmico. El objetivo general de estos tratamientos
es el de producir microestructuras y mejorar las propiedades gue no pueden obtenerse
si se tratan por separado tanto térmicamente como mecanicamente ©#2" En relacién
a los TTM de los aceros microaleados el principal objetivo es condicionar a la austenita
antes de transformarla, y esto se logra controlando el proceso de recuperacion,

rectistalizacion y crecimiento de grano durante la laminacién en caliente (17182831



El control de la austenita se consigue a través de los TTM, estos se disefian para
incrementar los sitios de nucleacidén de ferrita y asi poder controlar su velocidad de
nucleacion. La mayor cantidad de sitios para la nucleacién de la ferrita estd asociada
con la relacidon superficie-volumen (s/v) de las microestructuras de austenita, siendo
esta relacibn muy alta. También es posible que a través del subenfriamiento, la
velocidad de nucleacién de la ferrita se puede incrementar al disminuir la energia de
activacion del proceso de nucleacién, via un incremento en la fuerza de activacion del
mismo®233),

Puesto que la nucleacion de granocs de austenita es en parte un fendmeno relacionado
con superficies, esta aumenta en el limite de la relacién de s/v de la austenita, lo que
hace que se incremente el numero de sitios de nucleacién. Las distintas
microestructuras de austenita con valores altos de s/v estan asociados con lo siguiente:
a) Granos finos, recristalizados y equiaxiados,

b) granos muy elongados, deformados y no-recristalizados, y

¢) una alta densidad de bandas de deformacion.

Es posible disminuir el tamafio de grano de las microestructuras de granos
recristalizados minimizando su crecimiento durante el recalentamiento de los
planchones y también a través de tratamientos de recristalizacion repetitivos durante
los procesos de trabajado, esto hace que la relacion s/v aumente.

Por otro lado, mediante una laminacion controlada, seguido de un retraso durante el
régimen de recristalizacién parcial, es posible generar granos muy elongados y con
atias densidades de bandas de deformacién, esto genera una material no-recristalizado

%) Este tipo de laminacién se

el cual también posee relaciones de s/v altas (193
efectua aplicando cargas muy altas para lograr las altas deformaciones que se
requieren en el régimen de baja temperatura de la fase austenitica ©43°).

Es importante resaltar que la deformacion antes de que la transformacion se lleve a
cabo da como resultado en un incremento en la temperatura de transformacion para la
ferrita poligonal. Esto provoca que la ferrita crezca y que la velocidad de nucleacion
debido al refinamiento estructural de la austenita, aumente también @507

Mediante los elementos microaleantes y/o un enfriamiento acelerado durante la

transformacion, la fuerza de activacion aumenta, asi como también la velocidad de
10



nucleacion de la ferrita. Ademas la velocidad de crecimienio de la ferrita es lenta a

bajas temperaturas, por que se trata de un proceso térmicamente activado.

l.2.a Recristalizacion

Los métodos por los cuales estas microestructuras austeniticas se consiguen, es a
través de una combinacion de efectos de deformacion concurrente y de una evolucién
microestructural. Tanto la temperatura como la cantidad de deformacion influyen
fuertemente la cinética de recristalizacion 2%, Ciertos trabajos reportan ¢'*® que
existen cuatro mecanismos individuales con los cuales se puede obtener una estructura
austenitica completamente recristalizada, y los mecanismos son: a) recristalizacién
estatica, b) recristalizacion dinamica, c¢) recristalizacion metadindmica y d)
recristalizacién continua. La recristalizacion estatica ocurre cuando la nucleacion y el
crecimiento de los nuevos granos se lleva a cabo después de la deformacion &% La
recristalizacién dinamica es resultado de una nucieacion y crecimiento de los nuevos
granos, pero de manera concurrente con la deformacion ©13%%) [ a recristalizacion
metadinamica se define como la nucleaciéon que existe durante la deformacion, con un
crecimiento subsiguiente a la misma ©'*%49 por otro lado, la recristalizacién continua
es una manera avanzada de la etapa de recuperacién, en fa que no hay un movimiento
notorio de fronteras de grano angulo alto @' 33849,

La recristalizacion estatica se logra mediante TTM a altas temperaturas,
desarrollandose una recristalizacion repetitiva para formar granos recristalizados finos
por encima de la temperatura en la cual se logra la formacion de una microestructura
completamente recristalizada, a esta temperatura la han denominado Trx (temperatura

(18 19,35,38-41)

de recristalizacion rapida) La microaleacion tanto en solucibn como

precipitada, es muy importante durante todo el proceso termomecanico. La
precipitacion de los microaleantes restringe a los granos de austenita que crezcan

durante el recalentamiento; asi como tambien el crecimiento de los granos
recristalizados durante la deformacién a alta temperatura %4246,
Durante la deformacidon a baja temperatura los elementos microaleantes que

permanecen en solucion, retardan los procesos de recuperacion y recristalizacion

o (31:47.48)

mediante un efecto de obstaculizacién del solut . La precipitacién de los
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microaleantes en este rango de temperatura suprime completamente la recristalizacion
mediante e! anclaje de los limites y sub-limites de grano ©'*474%) Por o que, los TTM
se disefian para minimizar el crecimiento de grano durante el recalentamiento por
encima de Trx, y posteriormente maximizar las reducciones por debajo de la
temperatura en la cual se desarrolla una microestructura completamente no-
recristalizada, después de un retraso para evitar microestructuras parcialmente
recristalizadas, a esta temperatura la han reportado como Turx {1931:35:38)

Una vez que las condiciones de los TTM son las adecuadas para que ocurra una
precipitacion significativa (por debajo de la Trx), y que por otro lado el proceso de
trabajado prosiga, esto provoca un efecto en la disminucion en la relacion de granos
elongados de austenita . Por lo que, el grado de reduccion debe llevarse al maximo, por
debajo de Turx, para que disminuyan antes del limite los granos subsecuentes de
ferrita. Todo lo anterior presupone que la ferrita primeramente nuclea en los limites de
grano de la austenita 4344

Ademas de los requerimientos arriba expuestos, se debe de llevar a cabo también el
endurecimiento de la matriz ferritica mediante la precipitacion de los microaleantes.
Esta precipitacion en austenita es generalmente considerada gue no contribuye al
endurecimiento de la ferrita %, Por lo que, por la adicién de un microaleante (i.e.
metal de transicién) uno debe de optimizar la particion entre la precipitacion de ferrita y
de austenita. Esto conduce a una aproximacién reportada como una microaleacién
dual, en donde el precipitado mas estable se usa para el control de la estructura
austenitica durante los TTM, y un precipitado de menor estabilidad es utilizado para el
endurecimiento de la ferrita (ej. Nb) #°5152

La precipitacion de los microaleantes que ocurre durante los TTM es
predominantemente inducida por deformacion, por lo que bandas de deformacién por
corte y los limites de sub-grancs de austenita son los sitios preferenciales para la
nucleacion de los precipitados ©1#°3%9 De hecho, se ha encontrado #1499 cyando
menos en aceros microaleados con Nb, que la velocidad de precipitacion es muy lenta

en austenita recristalizada y sin deformar.
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l.2. b Control del tamafio de grano.

El tamafio final del grano de austenita asi como su forma se consigue en ires etapas,

esto segun algunos reportes @183 en Ia figura 1.2 se muestra esquematicamente

como los granos de austenita (tamafio y forma) cambian durante las tres etapas de
laminacion las cuales se describen a continuacion.

1) El inicio de la laminacién se lleva a cabo alta temperatura, por encima de los
1000°C (es la temperatura final en laminacién convencional), aqui la austenita
recristaliza completamente y el tamarfio de grano crece a un tamafio considerable.

2} La temperatura final de laminacién es alrededor de los 1000°C; aqui existen tres
posibilidades: a) la recristalizacion no concluye, pero es confinada a los limites de
grano de la austenita; b) si la recristalizacion es completa y es seguida de un
crecimiento del grano; y c¢) si la recristalizacion es completa, pero no hay
crecimiento de grano, y esto dara como resultado en un grano fino y uniforme,
después de la transformacién de la austenita.

3) Esta ocurre si la temperatura final de laminacion esta entre el rango de 950 °C y Ars;
aqui la austenita no tendra tiempo suficiente para recristalizar. Los granos de ferrita
transformados seran pequefios y tendran una baja densidad de dislocaciones, ain
si la austenita ha sido severamente trabajada.

Sin embargo se ha considerado ©*°® que se obtiene un endurecimiento

subestructural, el cual tal vez se pueda considerar como la cuarta etapa, y esta es

como sigue:

4) Como se muestra en la figura 1.3 %% |a temperatura final de laminacion esta por

debajo de Ars; y la ferrita se forma durante la laminacion, por lo que habra una

subestructura con dislocaciones, que se desarrolla en la ferrita trabajada en caliente, y

esto provocara un incremento en la resistencia.

La adicion de elementos microaleantes afectaran el tamafio del grano de dos formas;

primero, los precipitados no disueltos y/o los precipitados formados a alta temperatura

suprimen el crecimiento de grano de la austenita ©*®" El tamafio de grano resultante
es determinado por la fraccién en volumen de los precipitado, el tamafio de la particula

g (8061

precipitada y por los tipos de precipitado . Por ejemplo, los precipitados de

carburos de Ti son mas efectivos para suprimir el crecimiento de grano de la fase
13



austenitica, que los carbonituros precipitados de Nb. Este efecto también se consigue
con los precipitados no disueltos en aceros microaleados. Pero segln una serie de
investigaciones #1937 15 etapa uno, la cual corresponde a la laminacion por encima
de los 1000°C, el tamafio de grano final después de laminar es independiente del
tamafio de grano inicial. El tamarfio de grano recristalizado después de laminar es
funcién de la deformacion solamente y esto converge a un valor limite en la relacién de
reducciones.

Otro efecto importante de los elementos microaleantes en el control del tamafio de
grano es que el V, Nb y Ti son todos capaces de retardar la recristalizacion de la
austenita ©17:313638408582) | 54 estructura granular tiene forma de hojuelas y tiene una
alta relacion superficie / volumen, lo cual dara como resultade granos de ferrita finos

después de la transformacion.

1.3 Microestructuras obtenidas por transformacion.

Las microestructuras de los aceros microaleados son predominantemente mezclas de
ferrita y perlita %59 11:12:24.3040.80) 4inicas de aceros de bajo carbén enfriadas al aire.
I.3.a Ferrita.

Tanto el tamafio de grano y la morfologia de los granos de austenita influyen el tamafio
de grano de la ferrita. Sin embargo, el tamafio de grano de la ferrita esta especialmente

relacionado con la velocidad de nucleacion de la ferrita, que siguiendo con la teoria
n (24 33 63)

clasica, esta dada por la siguiente expresio
No. = Nsexp [-[AG, + AG* ]/kT | (1)

En donde Ns, es el factor pre-exponencial, el cual es funcién del nimero de sitios de
nucleacién disponibles, AGp, es la energia de activacion para la difusion, AG*, es la
barrera de activacién para la transformacién austenita a ferrita, k es la constante de los
gases, y T la temperatura absoluta.

Ns aumenta con la relacion S/V de los defectos dentro de la microestructura
austenitica; la relacion S/V es dependiente del grado de deformacion de la austenita
antes de la transformacion a ferrita ®® La presencia de los precipitados ayudan a

establecer la adecuada estructura de la austenita mediante la inhibicibn de los
14



procesos de restauracion en las condiciones finales de laminacién, ast como también
promueven la nucleacidon de la ferrita, mediante la reduccion del crecimiento de la
ferrita durante la transformacion, dejando libres mas sitios de nucleacion #°% %,

Otro parametro el cual afecta el tamafio de grano de |a ferrita es el de la velocidad de
enfriamiento desde la regiébn austenitica. Un enfriamiento rapido baja el rango de

n 4% asto

temperaturas en donde tanto la ferrita proeutectoide y la perlita se forma
hace que disminuya el crecimiento de la ferrita y incremente la velocidad de nucleacion
al aumentar el sub-enfriamiento vy la fuerza de activacién ©* %, Un efecto similar ocurre
como resultado del uso de aleantes y la tendencia generalizada es que las
temperaturas de transformacion tienden a disminuir a medida que se incrementa el
contenido de aleantes “2%)

(67-70), y los factores que la controlan

La morfologia de la ferrita también puede variar
son: la estructura interfacial, los sitios de nucleacion, el tamafio de grano de austenita
previo, la velocidad de enfriamiento y la composicion @+3203857174) £ |5 figura 1.4 se
muestran distintas morfologias de la ferrita, dependiendo de la temperatura de

(73), y de su velocidad de enfriamiento (c y d)".

austenitizacion (a y b)
Existen cinco tipos principales de morfologias de ferrita proeutectoide que se pueden
desarrollar en los aceros, y se clasifican de acuerdo a los sitios de nucleacion y a la

forma cristalina dentro del sistema de clasificacion morfologico de Dube ©7"

y son:
aliotromorfa, Widmanstatten-placas laterales, Widmanstatten-dientes de sierra,
idiomorfa y Widmanstatten-intergranular,

La aliotromorfa se forma bajo condiciones de pequefios subenfriamientos, de tamafios
de grano de austenita pequefios y de bajas velocidades de enfriamiento ©3.71): se
caracteriza por una morfologia “de bloques” en los bordes; lisa (interfase y/a
incoherente), o facetada (interfase y/o coherente), cuando se observa en seccion
transversal ",

Las placas I[aterales de Widmanstatten se producen bajo condiciones de
subenfriamientos grandes, tamafios de grano grandes de austenita, y velocidades de
enfriamiento muy rapidas. En este caso, la difusién es limitada, sin embargo la fuerza

de activacion disponible para la transformacion es alta; hay cristales en forma de placas
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0 agujas, los cuales se desarrollan hacia el interior del grano de la matriz en la
vecindad de los limites de grano de la misma. Las placas primarias crecen
directamente desde los limites de grano de la matriz, mientras que las placas
secundarias usualmente se desarrollan de la alitromorfa ya presente en las fronteras de
grano ©7,

Los dientes de sierra de Widmanstatten se producen bajo condiciones intermedias de
los limites de grano aliotromorfo y las placas laterales de Widmanstatten; al observarse
en seccion transversal aparecen como triangulares, en contraste con la forma de
agujas de las placas laterales de Widmanstatten. Existen dientes de sierra primarios y
secundarios, y se desarrollan en los limites de grano de austenita, y en los limites de
grano de la ferrita aliotromorfa respectivamente 77,

Las placas de ferrita, las cuales nuclean dentro de los granos de austenita, se les
denomina placas intergranulares; las inclusiones no-metdlicas son sitios comunes de
nucleacion para este tipo de morfologia de ferrita. Su formacién es favorecida por
tamafios de grano grandes de austenita, ain mayores a los de placa lateral. Ademas,
bajos contenidos de C (< 0.4%) promueven esta formacion, puesto que la formacion de
perlita consume austenita inestable muy rapido, vy esto provoca el desarrollo de la
fuerza de activacion 3857172

La ferrita idiomorfa son cristales casi equiaxiados, que se forman casi completamente
en el interior de los granos de austenita. En aceros hipoeutectoides se forman
intergranularmente a temperaturas de 25 a 50 °C por debajo de Aes; esta morfologia no
es comun en microestructuras formadas isotérmicamente, y es una de las morfologias
de la ferrita que han sido poco estudiadas 7>,

1.3.b Perlita.

La morfologia de |a perlita se sabe que es dependiente de la composicién del acero, del
tamafio de grano previo de austenita y de la velocidad de enfriamiento %% Sy

(75,77,80}

morfologia puede variar de granular, en la cual aparece algo globular a laminar,

{7276)  Ahora bien, si

en la cual se observan un espaciamiento muy regular entre ellas
sé alea con Mn, y existe un tamario de grano muy fino y velocidades de enfriamiento
muy lentas 7% disminuye la posibilidad de que se desarrolle una morfologia

laminar. En la figura 1.5 ®» se muestra una perlita laminar tipica enfriada en el horno.
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El espaciamiento interlaminar de perlita puede afectar significativamente las
propiedades mecanicas, particularmente la tension de fluencia y Ia resistencia al

(924334381 hero esto sdlo es significativo en aceros que contienen cuando

impacto
menos de un 15 a 20 % de perita ®®) Varios parametros pueden afectar el
espaciamiento; por ejemplo se ha observado que disminuye con la temperatura a la
cual se forma 7%,y esto da como resultado la disminucion en la distancia en la cual
el C puede difundir a bajas temperaturas. El espaciamiento interlaminar se expresa de
la siguiente forma ©+83:

dofe
AHVAT

En donde Sp es el espaciamiento interlaminar, ¢ es la energia interfacial por unidad de

(2)

area en el limite de ferrita/cementita, Te es la temperatura de equilibrio la reaccion
eutectoide (Aeq en aceros), AHv es el cambio de entalpia por unidad de volumen entre
la austenita y la mezcla de ferrita/cementita y AT es el grado de subenfriamiento por
debajo de Aeq.

La fraccidn en volumen de perlita se determina por su composicion quimica 7¢%
siendo el contenido de C uno de los factores mas importantes que determina su
cantidad®*%® Por otro lado el efecto de los elementos aleantes en la particion de la
aleacion, puede cambiar apreciablemente los calculos 488 Grozier®, desarrollo
una ecuacion para describir estos efectos en aceros al C:

%Perlita =-10.7+110.9(%C)+11.3(%Mn)+48.4(%Si) (3)

La ecuacién se aplica en los siguientes rangos de composicién: hasta 0.30%C, 0-
1.8%Mn, 0-0.25%Si para 0-40% de perlita, la ecuacion ilustra el grado en la que varios
establizadores de austenita y ferrita pueden afectar la cantidad de perlita en la

microestructura.

1.4 Precipitacidon en aceros microaleados con V, Nb y Ti.

|.4.a Termodinamica de la precipitacion

Los precipitados mas importantes formados en los aceros microaleados con V, Nb y Ti
son los carburos y nitruros; los carburos y nitruros de Nb son intersolubles® %),

formando los carbonitruros de Nb. Los productos de solubilidad para los carburos y
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nitruros de V, Ti y Nb en austenita, han sido determinados como funcién de la

(90-101)

temperatura por varios investigadores , Y estos se muestran en la tabla 1.1

Tabla |.1 Productos de solubilidad en austenita y ferrita.

Carburo/nitruro Solubilidad Ref.no.
VC en austenita log [V][C]=-9,500/T+6.72 93
log [V]* [C]*= -10,800/T+7.06 08
log [V]* [C]’= -940/T+5 65 99
VC en ferrita log [V] [C] =-12,265/T+8.05 100
NbC en austenita | log [Nb] [C+12/14N]=-6,770/T+2.26 90
log [Nb] [C] = -7,900/T+3.42 93
log [Nb] [C] = -7,510/T+2.96 101
NbC en ferrita log [Nb] [C] = -10,960+5 43 95
log [Nb] [C] = -9,930/T+3.90 100
TiC en austenita log [Ti] [C] = -7,000/T+1.71 90
log [Ti] [C] =-10,475/T+5.33 93
log [Ti] [C] =-10,300/T+5.12 96
TiC en ferrita log [Ti] [C] =-9,575/T+4.40 100
VN en austenita log [V] [N] = -8,330/T+3.46 90
log [V] [N] = -7,070/T+2 27 91
log [V] [N] = -7,840/T+3 02 92
log [V] [N] = -8,700/T+3.63 93
NbN en asutenita log [Nb] [N] = -8,500/T+2.80 93
log [Nb] [N] = -10,230/T+4.04 94
log [Nb} [N] = -7,000/T+1.71 96
NbN en ferrita log [Nb] [N] = -12,230/T+4 96 95
TiN Fe-liquido log [Ti] [N] = - 16,586/T+5.90 93
TiN en austenita log [Ti] [N] = -15,020/T+3.82 93
log [Ti] [N] = -8,000/T+0.32 97

18



Los productos de solubilidad a distintas temperaturas han sido calculados a partir de
los datos de [a tabla 1.1 y se grafican con el reciproco de la temperatura, estas se
muestran en las figuras |.6(a,b,c) y |.7(a,b,c), para los carburos y nitruros
respectivamente.

Generalmente, los nitruros son menos solubles que sus correspondientes carburos; el
TiN es el que tiene la menor solubilidad y cominmente aparece como particulas

(102-105) y se puede formar en los inicios de la

grandes en forma de cuboides
solidificacion (1931419 este tipo de precipitados no contribuye en el endurecimiento
por precipitacion, principalmente por las distancias tan grandes entre las particulas.
Entre los carburos, el VC es él mas soluble en la fase asutenitica;, durante el
recalentamiento a temperaturas del orden de los 1100°C es suficiente para poder

disolver todos lo VC en aceros de bajo C microaleados con V.

l.4.b Cinética de la precipitacion en austenita.

Durante la solubilizacién, algunos precipitados no disueltos, pueden permanecer en la
region austenitica; la cantidad no disuelta dependera del producto de solubilidad, esto
es, tanto de su composicidn quimica como de su temperatura de solubilizacién.
Durante el enfriamiento del acero desde ia temperatura de solubilizacion (regién y), el
producto de solubilidad disminuira y algunos elementos microaleantes precipitaran
como carburos y/o nitruros.

No es simple poder medir cuantitativamente la cinética de precipitacién debido a las
dificultades para poder medir las fracciones en volumen de los precipitados. Las
técnicas mas comunes aplicadas en estudios de cinética de precipitacion en aceros

microlaedos son diversas. Por ejemplo por separacion quimica o extraccion 191%) o

mediante el equilibrio de atmésferas de Hx-CH. "°®; por replicas mediante MET !

a (111,112}, s (37,48,53 114-

7

110},

por durez por resistividad eléctrica '; por calculos termodinamico

7. v una técnica experimental reciente que consiste del analisis de los precipitados
Y p q

b}

mediante microscopia de campo iénico %%,

a®"que a partir de resultados de dureza la precipitacion a

Por ejemplo se report
900°C (sin deformacién) se termina en 24 horas después de un tratamiento de solucién

a 1250°C. Para el mismo acero utilizando analisis quimico, se reporta‘'®que a 67
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horas a 900°C es insuficiente para terminar la precipitacién. El método de campo
ibnico”'®reporta que cuando menos se requieren temperaturas de 1300°C para
terminar la precipitacién en aceros microaledos con Nb, y diversos contenidos de N,
Existe otro método de prueba y es el de compresidon en caliente a deformacién
constante, este método es muy utilizado para estudios cinéticos de precipitacion en
aceros microaleados y se basa en la determinacién de la deformacién de esfuerzo
méximo para curvas de flujo a altas temperaturas "'%'2%) Jonas "'® encontré por este
método que la cinética para la precipitacidn tanto estatica como dinamica, es por lo
general mas rapida, que la determinada por otros métodos para aceros similares.
Reportan('¥12% también que esta técnica es méas sensible a la presencia de particulas
coherentes que otros métodos tales como el de extraccion quimica. Un reciente
trabajo'?" reporta que mediante analisis microquimico utilizando una sonda atémica
parece ser una herramienta muy poderosa para determinar cantidades de elementos
microaleantes en solucién con austenita, en general estos resultados estan en acorde
con los productos de solubilidad de la literatura.

En aceros microaleados, después de solubilizar y enfriar en el rango inferior de la
region de austenita (sin deformar), una completa precipitacién podria tomar varias
horas. Sin embargo utilizando una predeformacion puede acelerar la velocidad de
precipitacion®: 192 118.119.122). gaqiin Jonas'??con un 5% de predeformacion se acelera
la velocidad de precipitacion estatica casi un orden de magnitud y que la precipitacién
dinamica es mas rapida que la velocidad de precipitacion estatica con y sin
predeformacion.

Los elementos aleantes también afectan la cinética de precipitacion; Jonas (119129
indica que en aceros de 0.05%C,0.0355Nb, aumentando el contenido de Mn de 0.42%
a 1.25%, esto retarda la velocidad de precipitacion por un factor de diez en tiempo.

Los diagramas PTT (temperatura-tiempo-precipitacion)t''®2%1%®  determinados por
otros metodos que no fuera mediante las curvas de flujo por compresiéon en caliente,
sino por andlisis electroquimico de particulas de segunda fase para carbonitruros,
también presentaron las curvas en forma de C. Para aceros microaleados con Nb, la

nariz de la curva ocurre entre los 950°C y 900°C, y para aceros al V microaleados, esta
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ocurre a menores temperaturas alrededor de los 850°C y 900°C, esto por la mayor
solubilidad de los V (C,N).

l.4.c Precipitacién de Microaleantes.

La funcidn de los precipitados-microaleantes tiene dos aspectos, uno es la precipitacion
en la fase austenitica durante los TTM, e inhibir los procesos de recuperacion y
crecimiento de grano, y como resultado crea un gran numero de nucleos de ferrita,
produciendo con esto tamafios de grano de ferrita muy finos. Segundo, a sabiendas de

que hay microaleantes en solucién, la precipitacién se lleva a cabo durante y siguiendo

la transformacion oy (0 6175:108,107,124,125)

La precipitacidon de los microaleantes ocurre a una escala muy fina y puede
significativamente aumentar la resistencia del acero ¢81016313561123). 154 nrecipitados
formados pueden tener diferentes composiciones, dependiendo si se forman en las
fases de austenita o ferrita. Los elementos metalicos de transicion utilizados como
microaleantes son generalmente V, Nb y Ti, pues todos eilos son fuertes formadores de
carburos, nitruros y carbonitruros (%45:10:23.31,35 48 103.115,126,127)

Los carbonituros de V, Nb y T, tienen una estructura cristalina tipo B1 o NaCl como se

(126,127)

puede ver en la figura 1.8 . Este tipo de estructuras esta compuesto de dos redes

interpenetradas de fcc, con los atomos de C y/o N ocupando los sitios de una de las
redes y los atomos de los elementos microaleantes los sitios de la otra red 727381127
Otra forma alterna de ver la estructura es como una red de fcc, en la que los atomos de
C o N ocupan las posiciones octaedrales y los dtomos de los microaleantes los sitios de
la red.

Cuando se trata sélo de carburos y/ o nitruros, estos tal vez no necesariamente sean
estequiometricos, y son mutuamente solubles en todo el rango de sus composiciones,
por lo que es posible que ocurra una serie de estequiometrias ©075127:128)

Para seleccionar las composiciones y los tratamientos termoguimicos optimos, es
importante conocer la estabilidad termodinamica, la cinética de precipitacion y la
cinética de crecimiento de los microaleanies, lo anterior puede estar significativamente

relacionado con la estequiometria de los precipitados.
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Existen diversos meétodos para analizar la estequiometria de los precipitados y algunos
de ellos se mencionan a continuacion. Uno de los métodos para analizar la

(123131 siendo a

composicion de los precipitados es el analisis mediante rayos X
través de la relacion entre el parametro de red del precipitado y su composicion
(81.125.132). o] parametro de red se determina por difraccion de rayos X de los residuos de
los precipitados extraidos.

Uno de los inconvenientes de este método es la baja recuperacion de los precipitados
durante el proceso de extraccion (disolucion); otro problema es la ambigledad
asociada con los sitios vacantes en la red de los precipitados, esto permite que se
determine un rango de esteguiometrias para un cierto parametro de red.

Otro método es la microscopia de transmision electrénica (TEM) que por la difraccién
de electrones de los precipitados dispersos, también posee errores similares a los
obtenidos mediante el analisis por rayos X, sin embargo es un método bastante
utilizado (31 48,103-105 133,134)“

Un tercer método es mediante microanalisis via EDS/WDS de los precipitados, esta
técnica no es muy viable para el analisis de los precipitados por los tamafios tan
pequefios que estos poseen y el tamafio minimo del haz que se usa. La técnica de
espectroscopaa de la pérdida de energia de electrones (EELS) es una alternativa,
puesto que tanto el C y el N se pueden detectar, pero el tamafio de los precipitados es
un factor limite. La técnica de analisis quimico de los residucs extraidos es
generalmente poco viable, por el tamafio de las muestras y el C amorfo que acomparia
a los aceros al C.

Una ultima técnica es el analisis térmico diferencial combinado con el analisis del gas
que se desprende (DTA-EGA) "#% eg una interesante alternativa por que puede
analizar pequefias muestras.

Se ha encontrado que la composicidn de los precipitados se puede relacionar con la
composicién de los aceros ¢1M103127136.137). ooty o5 de esperarse debido a las
interacciones de solubilidad de los carburos y los nitruros de los elementos
microaleantes, por ejemplo los nitruros son mas estables termodindmicamente y se
disuelven a mayor temperatura 9319019 Ademas, se ha reportado que un aumento

en la concentracion de uno de los elementos microaleantes y una disminucion en ef C,
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resulta en la formacion de carbonitruros (?%3%) Tampién se ha reportado que un
incremento en la relacién N/C , da como resultado un incremento en la fraccion de N
de las fases de carbonitruros, incluyendo la formacién de nitruros puros ('2%13%141)

En contraste con estos hallazgos, otros investigadores ('%%1211%9) han reportado que la
composicion de los precipitados en aceros microaleados es independiente de la
composicion de los aceros. Algunos de estos reportes indican que los precipitados
encontrados eran puros o casi puros nitruros, y gue esencialmente no detectaron C.
Ahora bien, los carbonitruros de V, Nb y Ti pueden precipitar tanto en ferrita como en
austenita #*'%9: a |a precipitacion en la austenita se le conoce como precipitacion
inducida por deformacion “8%9142: esto s& debido a la mayor difusividad a altas
temperaturas, siendo que la precipitacidon en austenita es mas basta, mientras que la
precipitacion que se lleva a cabo durante o después de la transformacion es
generalmente muy fing 13% 142144)

Otros factores que influyen en el tamafio de los precipitados son: el grado de
n(4,48,49,104,123,142,143) 0(4 37,104,119,123,126,146), y el

tiempo a la temperatura después de la deformacién. El tamaiio de los precipitados se

deformacio , la velocidad de enfriamient
sabe que disminuyen con el aumento de la deformacion (194123138143) "ogto tal vez se
deba a que la deformacion forma mas sitios de nucleacién, y que con un mayor niimero
de sitios de nucleacién hay menos microaleantes disponibles para cada sitio y por
consecuencia se producen precipitados mas pequefios. Por otro lado también al
aumentar la velocidad de enfriamiento, da como resultado la formacién de finos
precipitados debido al incremento en sitios de nucleacion, esto acompafado de una
difusion limitada ©+47 4878104143 ' cyando las velocidades de enfriamiento son bajas o
se mantiene isotérmicamente después de la deformacidn, los precipitados tienden a
crecer (118,119,138,146-148)”

Los precipitados formados durante la transformacién y -» «, son el resultado de una
reaccion en la interfase, que involucra la concurrente descomposicion de la austenita a
ferritat34450 124.149). £ aste tipo de precipitacion, las laminillas finamente espaciadas de

finos carburos o nitruros (carbonitruros), nuclean sucesivamente en la interfase y/a,

23



siendo que las laminillas delinean las posiciones que los limites y/o ocupaban
anteriormente ©0124:125.149)

Este tipo de precipitados en la interfase son frecuentemente muy pequefios, del orden
de 100 A, con espaciamientos entre las laminillas del mismo orden o un poco mas
grandes® 12419 " Un aspecto interesante del mecanismo de la precipitacion
interfacial es su crecimiento por la extension de los pliegues en direccion paralela a la
interfase de la intercara!™'?®; mientras que la precipitacién se lieva a cabo en los
limites de la interfase, el limite avanza por un movimiento lateral de los subsecuentes
pliegues®%)

Se ha determinado %% que el tamafio de la precipitacion interfacial aumenta con la
temperatura de transformacion y que los tamafios de particula finos estan asociados
generalmente a grandes fracciones en volumen de las mismas; considerando que las
temperaturas de transformacion disminuyen al aumentar la velocidad de enfriamiento.
También se ha reportado 1#12°'9 que la dispersién de los precipitados tiende a ser
mas grande por la presencia de otros aleantes, tales como Cr y Mo, induciendo estos
una velocidad de transformacién mas lenta,

Determinar en donde se lleva a cabo la precipitacién ( austenita o ferrita), se ha
efectuado mediante el andlisis de las diferencias en tamafio de los precipitados; y
también aplicando TEM, ha sido posible diferenciar entre aquellos precipitados
formados en austenita y ferrita, mediante las relaciones de orientacion precipitado-
matriz ©%124,

El grado de coherencia de los precipitados con la matriz depende en parte del tamafio
del precipitado; precipitados muy pequefios son coherentes, y a mediada que crecen, la
desorientacion de las dos redes aumenta, hasta que se crea una interfase semi-
coherente (159,

Cuando la precipitacion ocurre en austenita los carbonitruros de vanadio se orientan en
una relacion cubica con la matriz, tal que: {100} vicn) / {100}, y <100> yc Ny // <100>,
$50.124.149) Guando se transforma a ferrita el plano (111) y es reemplazado por el (110)

o, de acuerdo a las relaciones de Nishiyama-Wasserman y Kurdyumov-Sachs ©1°7;
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por lo que el resultado de la precipitacién en austenita es la alineacion de {111} v ¢ n)
con el {110},.

Sin embargo, cuando la precipitacion se lleva a cabo en la fase ferritica la relacion de
Baker-Nutting®*'23145152154) e |3 que resulta, en donde: {001}vcny #/ {001}, ¥ <110>
vieN) // <100> . Estas relaciones de orientacion, se han confirmado experimentalmente
por diversos investigadores (124151153

De manera general se asume que la precipitacién de los microaleantes en austenita
esta asociada con el control microestructural de la misma, esto es mediante la
refinacién del grano, y en el retraso de los procesos de recuperacion v recristalizacion.
Por otro lado, la precipitacion de los microaleantes de forma interfacial en ferrita se
lleva a cabo durante fa transformacion y—« y/o la precipitacion, y esto puede causar el

endurecimiento en la microestructura obtenida.

I.4.d Precipitacion Interfacial en Ferrita y Endurecimiento Secundario.
Si un acero microaleado se enfria desde la temperatura de solucién a través de la
region austenitica, se forman precipitados en esta fase. En el rango de temperaturas de
la transformacion y—a, hay una disminucién discontinua en las solubilidades de los
carburos y/o nitruros, las figuras 1.6 y 1.7 muestran la solubilidad de los carburos y
nitruros de V,Nb y Ti en la regidn a y v ; llevandose a cabo la precipitacién en limite de
la interfase y/a.
Se ha demostrado que en los aceros microaleados con Nb, V y Ti transformados
isotérmicamente o enfriados continuamente forman hileras de precipitados de
carbonitruros o dispersiones finamente bandeadas en matriz ferritica (434475.76.154-156)
Esta es la morfologia mas usual de la precipitacion interfacial, en la cual la interfase y/o
precipita y crece durante la transformacion.
Se propuso ">71%) yn modelo difusional para este tipo de precipitacion interfacial en
aceros microaleados con Nb, el cual sugiere que el factor que controla la velocidad es
la difusion de Nb en ferrita. En la figura 1.9U°”, la linea XY es la mitad del camino entre
la Gltima hilera de precipitados que se forman y la nueva posicion de la interfase v/a, se
supone que los atomos de Nb se mueven de la linea XY hasta la dltima hilera y la
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nueva interfase y/o. Las distancias que el atomo de Nb puede viajar en ferrita durante
la transformacién son consistentes con el espaciamiento entre las hileras %, 80 a 400
nm. Los tamafios de particula de los precipitados interfaciales son muy pequefios (del
orden de 50 A) y son coherentes con la matriz de ferrita; por lo tanto tienen el potencial
de contribuir sustancialmente al endurecimiento por precipitacion. Los carburos de V,
Nb y Ti formados por una precipitacion interfacial todos tienen una relacion Baker-

Nutting con la matriz de ferrita y es:

{100}, /{100 ., {100) //(101) , , (93159,

a-Fe
lLos precipitados derivados a partir de la precipitacion interfacial son muy similares a
aquellos que se producen durante el endurecimiento secundario en aceros templados y
revenidos, tanto en el tamafio de particula como en su cristalografia. M.Tanino!"®?,
encontro en un acero 0.2%C-0.5%V, que después de austenizar y templar, y
reviniéndolo a temperaturas entre los 550 °C y los 650 °C, observaba un intenso
endurecimiento secundario. Las particulas precipitadas se identificaron como VC; el
tamafio de la particula estaba alrededor de las 50 A, y seguia una relacién del tipo
Baker-Nutting con respecto a la matriz de ferrita. Por otro lado al aumentar la
temperatura a 700°C, provocaba que los precipitados de VC crecieran entre 50-200 A,
y la dureza disminuia rapidamente.

También, se reportan®*%” resultados muy similares al investigar el comportamiento de
la precipitacion y el efecto del endurecimiento del NbC durante el revenido y el
enfriamiento continuo. Por lo que la precipitacion interfacial obtenida a través de una
transformacion, ya sea por enfriamiento continuo u isctérmico, representa una ruta
directa en la obtencion de microestructuras clasicas de temple y revenido, con el

consiguiente ahorro en energia y costos de produccion.

1.5 Propiedades Mecanicas.

El comportamiento mecanico de los aceros microaleados esta en funcién de la
composicién y la evolucion de la microestructura durante su procesamiento. El tipo y la
cantidad de elementos en solucién sélida, la precipitacion, el tipo de microestructura, la

densidad de dislocaciones y el tamafio de grano, todos estos factores son importantes

26



para el endurecimiento 247880161188}  Sqemas estos no son necesariamente

independientes 0 sus mecanismos son solo aditivos.

En esta seccion se presentan en o posible de manera cuantitativa, los efectos relativos
de cada uno de los factores arriba mencionados en las propiedades mecanicas; en
relacién al contexto de esta tesis, solamente se consideraran estructuras enfriadas al

aire.

I.5.a Propiedades tensiles.

En general, se puede decir que la resistencia de un metal esta acorde con la dificultad
que tiene una dislocacién para moverse a través de la red’>'%":1%%: en una red perfecta
sin modificaciones por endurecimiento, posee una resistencia inherente, a esta se le
conoce como la tension de Peierls-Nabarro %7 Los incrementos en endurecimiento

que a continuacion se describen, son por arriba de esta inherente resistencia.

1.5.a.1 Endurecimiento por solucion sdlida.

Al alear la red de los aceros microaleados con elementos de distintas caracteristicas
atémicas, se crean distorsiones en la matriz que impiden el movimiento de las
dislocaciones y por ende que la resistencia aumente. La desventaja asociada con el
endurecimiento por solucién sdlida de la ferrita, es el que los elementos que son mas
efectivas, no pueden ejercer una mayor influencia por su limitada solubilidad, por

(2,22.24.90.161.162) ' A| aumentar la velocidad de enfriamiento y la

ejemplo el C y el N
temperatura, esto provoca un aumento en la cantidad de aleantes que se mantienen en
solucién, suponiendo que estas especies pueden precipitar; esto da como resultado
una mayor resistencia a la tension, una mayor tension de fluencia y bajas ductilidades
(78,90,161 ,162)”

Tedricamente, los efectos del endurecimiento por solucion sélida son proporcionales a
la raiz cuadrada de la concentracién de solutos®?. Sin embargo, a bajas
concentraciones se puede aproximar a una dependencia lineal; los efectos de los
elementos tipicos de aleacidn en el incremento en la tension de fluencia de aceros con

microestructuras de ferrita-perlita poligonal se muestran ia tabla |.2.
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Tabla 1.2 Incrementos en la tension de fluencia (AY) de aceros ferriticos-perliticos, con

estructuras poligonales 98283 169.170)

Elemento AYMwt% (MPa)
Mn G982 83) 32
Mn (768 31
Si (58,82,83) 83
Ni (5082 83) 0
Cr(59‘82,83) -31
P(59,82,83) 678
Cu(59,82,83) 39
Mo(59 82,83) 11
Sn(59‘82’83) 123
CyN 59 B2 83) 5,544
CyN{ 4,620

De la tabla anterior se deduce que hay un efecto consistente de los elementos
intersticiales (C y N) sobre la tension de fluencia, se sefiala un coeficiente de
endurecimiento de alrededor de 5,544 MPa/1%wt de elemento intersticial ©°5289,
Todos estos datos estan basados en el % en peso de los solutos, por lo que los soiutos
con un peso atomico menor producen un mayor efecto sobre el coeficiente de
endurecimiento, que para solutos con pesos atdmicos mayores, para un cierto % en
peso.

Ahora bien, en general los coeficientes de endurecimiento tienden a incrementarse al
aumentar la distorsion de la red, los datos reportados!'*?'y que estan basados en los %
atomicos de los elementos, indican que esta distorsion también es mayor con los
elementos intersticiales; sin embargo con elementos substitucionales esto cambia. Por
ejemplo, el Sn incrementa la distorsidén de la red y su coeficiente de endurecimiento es
mayor (123 MPa); sin embargo el Mn y Si, distorsionan muy poco la red y su coeficiente
de endurecimiento es parecido. Sin embargo, si se considera el valor del coeficiente de

endurecimiento (ver tabla |.2) en funcion del % en peso, el Si tiene un valor mayor que
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el Mn, 83 y 32 MPa respectivamente, y esto se debe a que hay dos veces mas atomos
de Si que de Mn por 1% en peso.
Resalta en la tabla 1.2 el valor del P (678 MPa) en funcidén del % en peso, este efecto

132 Sin embargo este

en funcidén del % atomico también es alto (384 MPa/1%at)
elemento no ejerce ninguna distorsién en la red. Las razones de este comportamiento
es tal vez que su efecto esta basado en un mecanismo distinto a la interaccion elastica
con las dislocaciones, y que por su naturaleza metaloide existan mas bien
interacciones del tipo quimicas, eléctricas o geométricas 174172

Por ultimo el efecto negativo que el Cr ejerce ( -31 MPa), se puede explicar debido a
que siendo el Cr es un fuerte formador de nitruros, actia como removedor del
nitrégeno, por lo que cuando el acero es enfriado lo suficientemente lento, para evitar la
formacién de martensita o algun otro producto intermedio, el resultado es la remocion
del nitrogeno de la solucién sélida. Entonces este efecto dominara sobre la variacién en
el endurecimiento, pues se ha reportado ©%'™ que removiendo un 0.008% en peso de
N, esto provocara una disminucién en la tension de fluencia en un orden de 30 a 40
Mpa; por consiguiente el Cr alrededor de 1% en peso en el acero causa una remocién

completa de N, lo cual provocara un efecto de ablandamiento de la solucion sdlida
{80 173)

I.5.a.2. Mecanismos de endurecimiento por precipitacion. Introduccién.

Cuando la solubilidad de un elemento aleante en un metal se excede, se produce ia
precipitacién, y en el caso de los aceros microaleados este es un mecanismo muy
importante de endurecimiento, asi como lo es el refinamiento de grano.

Las particulas que se forman a altas temperaturas en austenita, si bien son muy
efectivas para controlar el tamafio de grano, no provocan endurecimiento por que son
grandes y se encuentran muy espaciadas. Las particulas que endurecen son aquélias
que se forman a bajas temperaturas en austenita, en la interfase o-y durante la
transformacién, y en la ferrita durante el enfriamiento. Por su alta solubilidad el VN

tiende a precipitar en ferrita, en donde es un efectivo endurecedor (193129,
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Cuando menos hay dos modelos generales concernientes a este mecanismo!'7* ')
uno de ellos es el modelo de Ashby-Orowan @ 81:82165.168-170) o0 ha sido ampliamente

aceptado. Mateméticamente este modelo se expresa como #1177

.= L(l'Zijln X @)
118\ 24 2b
en donde 7, es la tensién de corte resuelta que aniquila el efecto del precipitado; X, es

el tamafio promedio del precipitado ( por intercepcion lineal); L, es la distancia de las

particulas de una superficie a la otra y que es igual a [J—l_.-]i en donde ng es el
nS

numero de particulas por unidad de area; G, es el médulo de corte (8.065 Gpa para
Fe), y b es la magnitud del vector de Burgers en la direccion de deslizamiento (0.248
nm para Fe).

Para el caso de los aceros microaleados, con precipitados muy finos y dispersos, L>>x,
la ecuacion 4 se reduce a:

7 (Mpa) = 5;\/? m[z.sﬁo*‘} ®)

De lo anterior se desprende que este mecanismo de endurecimiento aumenta su efecto
al reducir el tamafio de las particulas y al aumentar su fraccidn en volumen. En la figura
.10 se muestra el efecto del tamafio de precipitado y la fraccion en volumen scbre la
tension de fluencia; se puede observar que se requieren fracciones en volumen
considerables, para lograr un endurecimiento, a menos que los precipitados sean muy
pequefios (< a 30 A). En la misma figura se compara con el mecanismo de Orowan,
que se describe mas adelante en esta seccion.

Los precipitados que endurecen a este tipo de aceros no estan confinados solo a los
carburos y/o nitruros, hay reportes de endurecimiento en este tipo de aceros por Cu en
rangos de 1 a 1.5 % en peso, en la que el endurecimiento se lleva a cabo por un efecto

de aglomeracién de los atomos de Cu en la fase ferritica Y,
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1.5.a.2.1 Endurecimiento por precipitacién mediante particulas coherentes debido
a una interaccién dislocacion-particula de amplio rango.

El endurecimiento, el cual es un efecto de amplio rango, proviene del campo de
esfuerzos generado mediante particulas precipitadas, las cuales poseen un volumen
especifico que difiere al de la matriz. Esta clase de esfuerzos internos puede oponerse

al movimiento de las dislocaciones Mott y Nabarro ") calcularon la deformacién por

corte y a una distancia r desde el precipitado con radio r, :

y=é-95 (6)

siendo £ el desequilibric entre la matriz y el precipitado y esta dado por la siguiente

expresion:

3Bo

&= (7)
3B+2E/(1+v)

en donde v es el mddulo de Poisson; B es el médulo de la particula precipitada; en

donde 3 se define como & = SA £., siendo A la constante de red de la matriz, A, es la

5

constante de red del precipitadc, y E es el médulo de Young.

Ahora bien, consideremos un cristal que contiene N particulas precipitadas esféricas
por unidad de volumen, y cada una de radio r,;, la distancia promedio entre las
particulas precipitadas debe ser del orden N =3 Podemos entonces calcular la
deformacion por corte promedio, ym, como el camino medio entre dos particulas
precipitadas, esto es, a.

La deformacion promedio es:
j/m = 85']’03 N (8)
Sea f la fraccion en volumen precipitada:

f=—m'N (9)
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Substituyendo para N tenemos que:

T AR BRNE P (10)

El esfuerzo de corte resuelto critico para fluencia puede expresarse de la siguiente

manera:
7, =7,G~2Gs (11)

en donde G es el modulo de corte.

Noétese que de acuerdo a la teoria de Mott y Nabarro"'"”, la 1y es independiente tanto
del tamafio de particula como del espaciamiento interlaminar.

Una aproximaciéon mas detallada que la anterior fue propuesta por Gerold y Haberkon
(78). ellos utilizaron para su calculo una aproximacion con una linea recta para la forma
de la dislocaciéon, y el aumento en la tensidn de corte resuelta critica debido a la

precipitacion esta dada por:

[ R

Az = 3Gg§f%(§] (12)

en donde f es la fraccién en volumen del precipitado; r es el radio de la particula; b es el
vector de Burgers, ¢ es el desequilibrio entre el precipitado y la matriz, y G es el médulo
de corte.

L a ecuacién anterior se cumple si:

%<3'51”‘<1 (178-181)
16 b 2

considerar dislocaciones lineales.

esto es, por que en el célculo se hace la suposicién de

1
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Gleiter 1%, utilizé una aproximacion similar a la de Gerold y Haberkorn para el célculo
de la tensién de corte resuelta critica provocada por las particulas coherentes debido a
una interaccion particula-dislocacion de amplio rango; sin embargo considera en su
modelo a las dislocaciones flexibles, en lugar de lineas rectas, por lo que su ecuacion

€s como sigue:
V4
Ar=118G,s%f'%[ %J 2 (13)

en donde las variables tienen el mismo significado que en la ecuacion 12.
La principal diferencia entre las ecuaciones 12 y 13, es que At en la ec.13 depende de
la fraccion en volumen f elevada a una potencia de 5/6 en vez de %2 como se muestra

en la ecuacion 12,

1.5.a.2.2 Endurecimiento por dislocaciones. Introduccién.
El endurecimiento provocado por las dislocaciones esta expresado en la siguiente

relacion (182387

Aoy =k\fp (14)

en donde, Aoy, es el aumento en la resistencia, k, es constante y, p, es la densidad de
dislocaciones.

En general, la densidad de dislocaciones aumenta al disminuir [a temperatura de
transformacion, ya sea por efecto de los elementos microaleantes, o por un aumento en
la velocidad de enfriamiento. Las dislocaciones se encuentran intimamente asociadas
con el movimiento del frente de transformacion; sin embargo, los aumentos observados
en aceros ferriticos-perliticos debidos a un endurecimiento por dislocaciones, es
normalmente pequefo, alrededor de 7.5 MPa a temperaturas de transformacion

alrededor de los 550 °C (#11283)

1.5.a.2.2.1 Endurecimiento por precipitacion a través del corte de dislocaciones.
Un par de trabajos reportados'®'® derivan una relacion para la tensién de corte

critica resuelta, que se requiere para que una dislocacion corte un arreglo de particulas

» O TESIS GOH
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percipitadas deformables, estas con un espaciamiento L en una matriz con un médulo

de corte G; la relacion es:

Ar:o'iibcos%— 0<é <100 (15)

%
Az':%é[cos%] 180° =4 >100° (16)

en donde 9. es el angulo critico para que la dislocacion se rompa desde la particula, las
variables tienen el mismo significado que las ecuaciones 11y 12.

Brown!"® modifico estas dos ecuaciones suponiendo que el esfuerzo requerido para
que una dislocacion corte a través de un precipitado esférico de radio r, es ¢ (ver

figura 1.11)*%) El radio de curvatura de la dislocacion dentro del precipitado debe de

ser r=Gb por lo que el angulo critico para que una dislocacion corte a través de

20%°

la particula esta dada por cos & «, » por lo que sustituyendo en las
2=21,7 0

ecuaciones 15 y 16 estas quedan como sigue:

- - 1.67, 5 0.32*Gb <r < 0.59} (17)
L oz o
} * } * %
- 1.6r.0 | ro < < 0.32$Gb (18)
L 0.32G, o

A partir de las ecuaciones 17 y 18 se pude decir que la resistencia aumenta al

incrementarse el tamafio de particula, y que opera el mecanismo de endurecimiento
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por corte de dislocaciones; asumiendo también que las particulas son esféricas

. N4
r% _ (%] y que la resistencia aumenta con (7).

.5.a.2.2.2. Endurecimiento por Precipitacion mediante la formacién de bucles
{(Mecanismo de Orowan).

Orowan'® propuso un mecanismo de endurecimiento para particulas precipitadas las
cuales son impenetrables por las dislocaciones; siendo las particulas sobrenvejecidas e
incoherentes. En su trabajo puntualizd que si una matriz suave y ductil posee una
segunda fase de particulas duras, interceptando el plano de deslizamiento de una
dislocacion, se requerira un esfuerzo adicional para doblar las dislocaciones entre ias
particulas. Si el esfuerzo para doblar las dislocaciones es lo suficientemente grande
para forzar a las dislocaciones dentro de un semicirculo, las dislocaciones pueden
pasar las particulas, dejando bucles o lazos de dislocaciones alrededor de los
precipitados. El mecanismo de bucles se muestra esquematicamente en la figura 1.12.
Si L es el espaciado entre las particulas en el plano de deslizamiento, entonces habra

un esfuerzo de corte adicional y esta dado por:

ar=2L (19)
bL
en donde T, es la tension de la dislocacion en linea; L, es el espaciamiento enire las

particulas, y b es el vector de Burgers. Ahorasi T =-;-Gb2 , entonces Az = (;b .

La ecuacién 19 fue modificada por Kelly y Nicholson!'®”, al introducir la siguiente

aproximacion de tension de la dislocacién en linea T, y esta es:

Gb* L
T = In—= 20
4 ¢n2b (20)

en donde ¢ =—1—(1+~1~1—j, v es el moédulo de Poisson.
-V
La forma final del mecanismo de endurecimiento de Orowan esta dada por:

Gh . L
Ar=Y2 yin L 21
Ry T 1
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Ashby"'"™® modifico la teoria de Orowan de manera mas detallada; y la modificacién se
origina a partir de la dependencia de la tension de la dislocacion en linea T (0), v la
energia de la dislocacion en linea E (6) en el angulo 6 formado entre el vector de

Burgers vy la tangente de la dislocacion en linea, y esta es:

d*E()
T(h=E@)+ 22
() =E@)+— 7 (22)
La expresion final del modelo Ashby-Orowan esta dada por (22171:172.188,189).
Ar=12Gh ), X (23)
2364 2b

en donde X, es el diametro promedio de la intercepcién planar de un precipitado; L, es
el espaciamiento entre superficie y superficie; G, es el moédulo de corte; y b, es el vector
de Burgers.

SiL y X estan en micras, la ecuacién 23 queda como sigue:

2.6 X
Ar(MPa) =~ =nln| ——— 24
(MFa) L [soxm"”] 4
Suponiendo de que Ao~ 2Ar, la ecuacién 24 se puede escribir como sigue:
5.2 X
Ac(MPa)=—In ———— 25
o\MPa) L n[s Ox‘lO“‘J (<)

Y asumiendo que las particulas precipitadas son esféricas, la ecuacion 25 se puede
expresar en términos del tamafio de la particula precipitada, y la fraccidn en volumen f.
Si ns es el nimero de particulas por unidad de area del plano deslizado, entonces
queda como sigue:

(&
Ms( | } (26)

También L puede estar dada como:
I=—L % 27)

Jr

Substituyendo la ecuacion 26 en la 27, queda como sigue:

=¥ 7 _
L—X[ i 1} (28}
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Ahora bien, si tanto la fraccién en volumen del precipitado como el tamafio de particula
del precipitado son muy pequefios entonces L>>X, entonces |la ecuacion 28 se puede

escribir como sigue:

- |~
L—X\/; (29)

Substituyendo el valor de L en la ecuacidn 29 dentro de la ecuacién 25, queda como
sigue:
e
I -4
5.0x10
Puesto que el tamafio de particula requerido en las ecuaciones anteriores se define

Ac(MPa) = 5'9;([]71 (30)

como el diametro promedio del circulo de interseccién entre la particula y el plano de
deslizamiento, es necesario relacionar el didametro observado del precipitado D con
respecto a X . De acuerdo con la ecuacidon de Fullman ™%, |a relacién entre D y

X es la siguiente:

1

— —{ 22
X:D(EJ (31)

en donde, es la medicidbn por observacion del diametro promedio de la particula

precipitada (por ej. TEM ).

I.5.a.3. Mecanismos de endurecimiento por precipitacién identificados en aceros
microaleados.

En aceros microaleados con Nb (0.15%C-0.02%Nb) se reporta un endurecimiento
considerable después de mantener a 1200 °C seguido de un enfriamiento al aire®! 191,
sin embargo al recalentarlo a 900 °C durante 5 minutos, el edurecimiento se reducia
casi totalmente. Por ofro lado, no se observaron pérdidas de endurecimiento después
de mantener tiempos muy largos, cientos de horas, a temperaturas en la region

g ¥81031%9) a6 Jas pérdidas de endurecimiento al

superior de la ferrita. Se report
calentarlo en la region austenitica es debido a la relajacidn de las deformaciones
coherentes asociadas con el precipitado, y sugiere que el principal efecto del
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endurecimiento de los finos precipitados que se forman durante la transformacion y—o
se debe a las deformaciones coherentes.

En su trabajo T.Gladman et al.%?2"" determinan cuantitativamente el endurecimiento
por precipitacion en aceros microaleados en funciéon del modelo de endurecimiento por
dispersion de Ashby-Orowan Una serie de aceros microaleados con Nb con 0.1%C vy
0.5%Mn fueron preparados en el cual el contenido de Nb variaba de 0.12% a 0.043%.
Estos aceros fueron mantenidos a 1200 °C y posteriormente enfriados al aire; la
tension de fluencia resultante se muestra en la figura .13 como funcion del contenido
de Nb. De la figura concluyeron que existe un acuerdo razonable entre el
endurecimiento observado y el que se obtiene mediante la ecuacion de Ashby-Orowan;
y asumen que el tamafio de particula precipitada estaba alrededor de los 30A, y sobre
la base de los resultados experimentales estos fueron comparados con los valores
calculados a partir de la ecuacion de Ashby-Orowan, como se puede observar en ia
figura |.14, en la figura también se incluyen por comparacion los resultados para Tiy V
en aceros microaleados, esta figura es parecida a la figura 1.10, sin embargo ia figura
.14 es del trabajo original de T.Gladman ©",

Batte y Honeycombe!'** ') investigaron el efecto del endurecimiento de los VC en la
matriz de ferrita. Una serie de aceros microaleados con V se solubilizaron a 1200 °C y
luego se templaron en bafio de estafio en un rango de temperaturas de 725°C-850°C;
obteniéndose distintos tamanos de particula de VC en la matriz de ferrita. Para poder
comparar el endurecimiento por precipitacion observado debido al VC y el mecanismo

de endurecimiento de Orowan, utilizaron la siguiente ecuacion:

Ar:ﬁl’_[HlenL (32)
47 1-v) 2b

en donde r, es el espaciamiento entre particulas; v, es el médulo de Poisson.
Efectuaron una comparacion entre el endurecimiento observado y el calculado; los
resultados experimentales no presentan correlacién con el mecanismo de
endurecimiento de Orowan, y las diferencias son grandes cuando el tamafo de

particula tiende a ser mas pequefio.
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(193) " investigaron el efecto del endurecimiento por precipitacién en

Lapointe y Baker
aceros microaleados con V los cuales se enfriaron a distintas velocidades de
enfriamiento después de un tratamiento de solubilizacién. Intentaron correlacionar el
aumento medido de endurecimiento por precipitacién con la resistencia calculada a
partir de la ecuacion de Ashby-Orowan. La discrepancia enire la teoria y lo
experimental es muy grande, sobre todo a medida que los valores de tensién de
fluencia se incrementaban, por arriba de los 200 MPa la diferencia ya era muy
marcada. Esta diferencia nuevamente se acentia para el caso de los aceros que
fueron enfriados rapidamente y el tamafio de los precipitados obtenidos era muy
pequefio.

Por lo anterior parece ser que el endurecimiento Ashby-Orowan basado en el
mecanismo de endurecimiento por la formaciéon de bucles de Orowan, no pude ser
utilizado para el endurecimiento de particulas pequefias coherentes.

Otros trabajos, sin embargo modificando y/o refinando el modelo de Ashby-
Orowan®@ 34194195 rannrtan que en aceros laminados en caliente y recocidos que
contienen Ti, Nb y V, la contribucién al endurecimiento por precipitacion por particulas
de menor tamario, poseen una buena correlacion entre los valores experimentales y los

calculados.

1.5.a.4 Efecto de la microestructura.

En los aceros microaleados los efectos de la microestructura con relacion a la tension
de fluencia (YS) y su resistencia maxima a la tension (UTS), pueden esencialmente
relacionarse con la perlita y el tamafio de grano. Pickering ('®17®)  evalud
cuantitativamente los efectos de |a periita en las propiedades tensiles en aceros de bajo
C; mostrd que la perlita virtualmente no causa ningtin efecto en la YS, especialmente a
bajas fracciones en volumen de perlita %) sin embargo hay un pequefio incremento
en la UTS, debido al endurecimiento por deformacion de la perlita®®2%9 E|
espaciamiento interlaminar también afecta la resistencia, pero solamente cuando
exista una cantidad considerable de perlita (fraccion en volumen).

El incremento en la UTS se expresa como sigue
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Ao, (MN/m2) = (fa)"[720+3 557%] (33)

en donde, fa, es la fraccion en volumen de ferrita, y S, es el espaciamiento interlaminar
de perlita. Para fracciones en volumen de perlita menores de 0.15, el incremento es
virtualmente insignificante. La perlita disminuye la ductilidad, esto se hace evidente
mediante pequefias disminuciones en la elongacion, tanto en la uniforme como en la
total, y se muestra como sigue:

Ag =-0.016 (% perlita) (34a) y

Agy = -0.020 (% perlita) (34b)
en donde &, es la elongacion uniforme y & es la elongacion total.
Probablemente la caracteristica estructural mas importante que afecta la resistencia es
el tamafio de grano de ferrita, pues simuitaneamente incrementa tanto al resistencia

83171198190 E| tamafio de grano es funcién de: a) el tamafio de

como la ductilidad®®!
grano de la austenita, b) la temperatura de la transformacion y—»a y ¢) de la
precipitacion.

Una expresion desarrollada empiricamente, la ecuacion de Hall-Petch (%8 "% muestra

la relacion del tamafio de grano con la YS:
oy=0,+kd™"? (35)
En donde, g, es la tension de fluencia, d, es el didmetro del grano (mm), o, es la
fuerza de friccién que se opone al movimiento de las dislocaciones (la tension Peierls-
Nabarro), y k, es la constante del material.
La o, se ha reportado para aceros en aceros de bajo C enfriados al aire, tener un valor
alrededor de los 88 Mpa, para un amplio rango de tamafios de grano (82171199.200). |4
constante k se reporta en un valor entre 15 y 18 N/mm®? (282171.197.201.202). mjentras d

se reporta con un exponente de —1/2, ampliamente aceptado; Morrisson®™®, y

posteriormente Pickering “'"", sugirieron que d estaba en funcion del tamafio de
grano, tal que:
5
n=s — . 36
10+d""? (36)

Algunos trabajos con relacién a los los efectos de estructura-propiedades, reportan

(481171203205 qe existe un efecto separado del endurecimiento provocado por el
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tamafio de grano y el de los subgranos. Sin embargo en el presente trabajo, las
estructuras determinadas mediante MET, en los aceros estudiados, indicaron que la
densidad de dislocaciones era muy pequefia, para que pudiese provocar un desarrollo

significativo de subgranos o endurecimiento.

I.5.a.3.1 Calculo de la tensién de fluencia sin endurecimiento por precipitacion.

En aceros de bajo C, la tensién de fluencia es dependiente principalmente del tamafio
de grano y del efecto del endurecimiento por solucion sdlida. A medida que el
contenido de C se incrementa, otros efectos como la fraccion en volumen de ferrita y el
espaciamiento interlaminar de la perlita, se tornan importantes y hay que considerarlos.
Gladman et al®" 7", desarrollé una ecuacion empirica para la tensién de fluencia para

mezclas de ferrita-perlita, y esta es como sigue:

1 1 L 1
o, (MPa)=15.4{ {5 2.3+3 8(%Mn)+113d 2 +(1— faij{116+025Sp 2}+4 U%Si)+27.64/%N

(37)

En donde fua, es la fraccidbn en volumen de la ferrita; d, es la interseccion lineal
promedio del didmetro del grano en mm; y S,, es el espaciamiento real de la perlita en
mm.

Sp es espaciamiento promedio interlaminar medido Opticamente de acuerdo al método
propuesto por Birkbeck y Wells . y e¢llos establecieron una relacion de
aproximadamente de 1.3 entre los espacimientos interlaminares promedio medido

opticamente y los medidos mediante microscopia electrénica.

1.5.b Ductilidad.

La ductilidad se puede definir ©1%'% como |a habilidad que posee un material para
soportar cantidades substanciales de deformacidn plastica; en un ensayo estandar de
tensién algunas veces se define como la deformacién plastica total y esta esta limitada

por el inicio de la fractura 125189,
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Ahora bien, como a la ductilidad por lo general se observa que varia inversamente con
la resistencia, los conceptos arriba expuestos y discutidos, se aplican igualmente a su

definicion.

1.5.¢ Tenacidad.

El refinamiento de grano es el Unico mecanismo de endurecimiento en la cual tanto la
resistencia como la tenacidad mejoran, por lo que es recomendable tener una
microestructura tan fina como sea posible.

La tenacidad se define como la capacidad de un material en absorber energia,
mediante la deformacién plastica antes de fracturarse™®: por lo que es necesario
describir los modos de fractura que pueden ocurrir en los aceros microaleados.

Hay basicamente tres mecanismos mediante la cual la fractura puede ocurrir en los
aceros microaleados y son: clivaje, fractura intergranular y coalesencia por

5?7208 gsin embargo la fractura intergranular, en este tipo de aceros

microhueco
enfriados al aire es muy rara, por lo que solo se describiran aqui los otros dos
mecanismos.

El clivaje es un modo de fractura transgranular, en la cual la fractura ocurre a lo largo
de los planos cristalograficos preferenciales; en metales bce estos planos son la familia
{100} a temperatura ambiente®*'?’ 28 Una faceta del clivaje, es que usualmente
posee escalones de corte entre los planos de clivaje paralelos, a estos se les conoce
como los “patrones de rio”?*®21%; el tamario de esta faceta, es igual a tamario de grano
en los aceros ferriticos-perliticos %8211,

El desarrollo de una grieta por clivaje ocurre en tres etapas: 1) por la formacion de
microgrietas de clivaje en uno o dos granos, como resultado de la nucleacién en una
macla o en otro concentrador de esfuerzos, 2) por el desarrollo de la fractura de clivaje
en varios granos y 3) por una falla completamente catastrofica de la pieza, debido a la
inestabilidad de la fractura. El clivaje es una fractura fragil asociada casi siempre con la
fractura por debajo de la temperatura de transicion ductil-fragil %%,

La coalescencia por microhuecos es un modo de fractura, el cual tiende a ocurrir por
encima de la temperatura de transicién ductil-fragil. Se caracteriza por una apariencia

g (207212

macroscopica de tipo fibrosa, y de hoyuelos a mayores aumenio ). Esta ocurre
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en tres etapas: nucleacion, crecimiento, y coalescencia. Generalmente la nucleacion se
inicia con la decohesién en las interfases o en particulas; seguido de un crecimiento de
los huecos alrededor de las particulas, por efecto de esfuerzos hidrostaticos, y
finalmente con el enlace de los huecos (microhuecos), en el cual una fractura
completa se lleva a cabo #2208213)

Una consideracién importante en la evaluacion de los mecanismos de endurecimiento,
es su efecto en la resistencia a fracturarse de manera fragil; un importante numero de
trabajos con relacion a los distintos efectos que causan los elementos de aleacion, la
microestructura, la precipitacion, las inclusiones y la densidad de dislocaciones con la
fractura han sido reportados *112:23,3561,171,200-202.214.215). , 5 continucion se describen
estos efectos.

Este efecto se puede racionalizar considerando que el requerimiento de una grieta de
clivaje es el de re-orientarse o re-nuclearse, cada vez que encuentra a un limite de
grano de gran angulo® ') Varios investigadores @¢1.171199200.218) hap determinado
que la tenacidad, expresada como temperatura de transicion por impacto (ITT),
disminuye alrededor de 11.5 °C por cada incremento unitario en d ~"*(mm™) Es
importante reconocer que algunas veces la disminucién en el tamafio de grano (i.e. por
la precipitacién), puede ser dafiina hacia la tenacidad.

El efecto del C en la tenacidad se manifiesta indirectamente a través de la produccion
de periita, la cual es algo dafiina en cuanto a las propiedades de fractura®® 23214216 217).
esto se debe tal vez al agrietamiento de las laminas de cementita.

El N libre es extremadamente dafiino a la fractura, y esto se hace evidente con relacién
a su efecto en la ITT ®117" y se expresa como:

AITT (°C)= 700 (% Np) * (38)

en donde, N; es el % en peso del N libre.

En general, los elementos aleantes substitucionales incrementan el [TT con excepcidn
del Ni®>®3: también poseen efectos secundarios que pueden aumentar o disminuir la
ITT, a través de la precipitacién o al disminuir la temperatura de transformacién 417
La precipitacion de los carbonitruros se ha reportado que tiene un efecto negativo en la

tenacidad; la incrementa de 0.3 a 1 °C por cada 1MPa de aumento en resistencia,
(81,47,48,121,122,171 218)
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La literatura con relacion al efecto de la inclusiones sobre la tenacidad (1 1819 36,61.208 219-

2. resulta ser algo conflictiva; sin embargo parece ser que las inclusiones “blandas”
no se fracturan, tales como MnS, pero si se elongan o son irregulares provocan
concentracion de esfuerzos internos, debido a la relajacion de la triaxialidad en las
interfases internas®®"""" Ahora bien, si esta restriccion es baja, se desarrolla un
estado de esfuerzos localizados, y entonces se deforma plasticamente, en lugar de
fracturarse.

Por otro lado las inclusiones “duras” o fragiles pueden ser perjudiciales a la fractura,
esto debido al agrietamiento o decohesién de las particulas®®. En general el efecto de
las inclusiones en las propiedades mecanicas es tal vez relativamente pequefio®' 7",
Como se describid antes, la ferrita forma escencialmente dos morfologias, la
aliotromorfa y las placas de Widmanstaiten; si bien la investigacion no ha sido muy
detallada, a excepcién de las microestructuras de soldaduras®***), prevalece el efecto
que ejerce el tamafio de grano.

Usualmente los precipitados inhiben crecimiento de placas de Widdmansttaten, por lo
que poseen formas preferentemente aliotromorfas. Sin embargo cuando hay
enfriamientos muy rapidos, se forma ferrita acicular o Widmanstatten, con agujas
grandes de ferrita, con una alta relacién especular, lo que causa que sus propiedades
de fractura se deterioren. Esto tal vez se deba a un camino o recorrido de la fractura
menos tortuosa entre las placas o agujas®® 2%,

Por otro lado, cuando se tiene ferrita acicular fina, en donde las agujas o placas son
mas cortas y poseen relacion especular menor, se ha reportado que la tenacidad es
buena®®?%) En general para una morfologia dada, las propiedades de fractura de la

ferrita son mejores al disminuir el tamario de grano de ferrita.
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Figura L.4.Figuras a y b muestran las distintas morfologias de ferrita, obtenidas a partir
de diferentes tratamientos térmicos de un acero 0.23%C-1.2%Mn, enfriado al aire: a)
austenizado a 900 °C; b) austenizado a 1150 °C %),

Figuras ¢ y d, se trata de un acero de 0.4%C-1.2%Mn, enfriado en dos medios con el
mismo tamafio de grano: c)enfriado en el homo; d)enfriado al aire ™. Todas las

micrografias estan a 60X
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Figura 1.5. Colonias de perlita con distintas orientaciones y espaciamiento. Acero con
0.75% de C-0.8% Mn enfriada en el horno desde 750 °C ¥*, (500X).
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Figura 1.8. Estructura B o NaCl "?*'®, | os carbonituros de V, Nb y Ti tienen una
estructura de este tipo; en donde dos redes interpenetradas de fcc con los atomos de C
y/o N, ocupando los sitios de una de las redes y los microaleantes los sitios de la otra
red.
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Capitulo Il. Procedimiento general experimental.

1.1 Manufactura de los aceros estudiados.

Los procesos de manufactura de los diferentes aceros microaleados se llevaron a cabo
en las instalaciones de la empresa SICARTSA e ISPAT Mexicana en la Ciudad de
Lazaro Cardenas ,Mich.

El proceso de fabricacion de los aceros microaleados utilizados en el presente trabajo
se muestra en la figura 11.1 y consiste en lo siguiente:

ePrimeramente se produce arrabio en el alto horno, este se produce a partir de los
minerales de hierro, coque, caliza y dolomita; a la salida el arrabio consiste de un fierro
de alto carbono {aprox. de 4.0% en peso).

sLa transformacién del arrabio en acero se lleva a cabo en un convertidor basico al
oxigeno (BOF), el oxigeno insuflado dentro del bafio liquido, se combina con el carbono
y las impurezas, para asi formar el acero.

«El acero liquido se transfiere a una olla de 120 ton donde se efectla la adicién final de
los elementos aleantes y durante este paso, la mezcla liquida se agita y se homogeniza
con una lanza de nitrégeno. El ajuste se efectla con el apoyo de los analisis quimicos
(ver seccion 11.2.b), controlando carbono, manganeso, silicio, azufre, fésforo, aluminio,
nitrogeno y los elementos microaleantes (i.e. Nb en el presente trabajo).

sAjustada fa composicion el acero se transfiere de la olla a una maquina de colada
continua, especificamente al distribuidor que es el que actiia como regulador del flujo
del acero, y una vez ajustado este se alimenta a los moldes en donde solidificara en
forma de palanquilla cuadrada de aproximadamente de 125 mm por lado.
Posteriormente las palanquillas se transfieren a una zona en donde se les deja enfriar
al aire hasta la temperatura ambiente.

sPrevio al tratamiento termomecanico, la palanguilia se recalienta a unos 1150-1200
°C, durante 4 horas, con el proposito de homogenizarlas antes de ser introducidas al
molino de laminacion. La laminacién para la elaboracién de barras de refuerzo requirio

de 14-15 pasos para las barras de 12.5 mm de diametro; la temperatura final de la
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laminacion fue de alrededor de 900 a 1000 °C seguido de un enfriamiento al aire a 200
°C, a una velocidad aproximada de 70 °C/ min.
A partir de palanquillas y de las barras asi producidas, se tomaron las muestras para su

caracterizaciéon microestructural y mecanica para el presente estudio.

1.2 Caracterizacion.

Il.2.a. Anélisis quimico.

Los distintos analisis quimicos elementales fueron realizados en muestras de los
aceros microaleados preparadas en forma de cupones de aprox. 4 a 5 mm de espesor,
se efectuaron mediante un especirometro de emision optica Sepectrotest F, que opera
con excitacion por arco eléctrico en aire, asi como también con excitacion por chispa en
atmosfera de argdn. Sin embargo, para la etapa de ajuste de la composicion quimica
de los aceros en la olla (ver seccién 1.1}, las muestras se obtuvieron vaciando en un
molde metalico el acero liquido, y asi fueron analizadas, sélo mediante espectrometria
de emision optica.

Para lograr una determinacidon mas precisa del nitrégeno se utilizé un equipo ANA
mod.1400, que se basa en una técnica de combustion catalitica de forma
automatizada®™. Ademas para determinar los contenidos de carbono y azufre se utilizo
un analizador elemental Lecco acoplado con un horno de induccién. Para ambas
técnicas la cantidad de muestra utilizada para cada anadlisis fue de aprox. 50 a 70 mg

de rebaba obtenida de los aceros microaleados.

I1.2.b. Microscopia optica.

Las muestras obtenidas de palanquilla y/o barra se seccionaron longitudinalmente, esto
es en el sentido de avance de la colada continua, para el caso de las palanquillas y
para las barras en el sentido de la laminacioén. Por otro lado, también se obtuvieron
muestras seccionadas transversalmente a la direccion de los procesos arriba
mencionados.

Ciertas muestras se montaron en baquelita para facilitar su manejo. Las muestras se

prepararon metalograficamente para su observacién, mediante los meétodos ya
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estandarizados de desbaste y pulido ® , posteriormente atacadas con nital al 2%
durante 5 a 15 segs.

Todas las observaciones metalograficas se llevaron a cabo en un microscopio
metalografico marca Olympus PMG3, con una camara acoplada para las
microfotografias.

La determinacion de la fraccion en volumen de la ferrita (en ciertos casos se diferencio
entre una ferrita acicular y la ferrita poligonal) se llevd a cabo mediante un método
manual y sistematico de conteo de puntos, estandarizado por la ASTM @ utilizando una
rejilla de 5 x 5. El tamafio de grano ferritico se determiné mediante la técnica de
interseccion *). El espaciamiento interlaminar de |a perlita se determiné mediante el uso

de un microscopio electrénico de barrido ©.

I.2.c. Microscopia electronica de barrido.

Para la caracterizacion microestructural, y la de los distintos precipitados y/o particulas
de segunda fase encontradas el equipo que se utilizd fue un Jeol 6400 acoplado con un
espectrometro dispersivo de energia Kevex Delta IV, para la realizacion de los analisis
quimico. En ocasiones para los estudios morfologicos y de fractura también se empled

microscopio de barrido Jeol T-200.

[l.2.d. Microscopia electronica de transmision.

Para estudiar la morfologia de los precipitados y en general los efectos
microestructurales, a partir de muestras previamente seleccionadas se prepararon
laminillas. Para llevar a cabo las observaciones, el material que se eligié fue de
preferencia de las areas adyacentes a las areas utilizadas para su caracterizacion
mediante microscopia 6ptica ¢ de barrido. Las observaciones de las laminillas en MET
se realizaron mediante un microscopio JEOL 2010 a 200 Kv , equipado con un EDS.
Se cortaron muestras de acero de aproximadamente 250 um de espesor mediante una
cortadora de disco de diamante de baja velocidad. Posteriormente las muestras se
desbastaron mecanicamente mediante lijas de SiC con el objetivo de remover cualquier

oxido y emparejar la superficie de la muestra. Mediante este desbaste mecanico se
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logrd adelgazar las muestras hasta 50 a 75 um, limpiandolas con metanol al termino de
este paso. Algunas muestras se adelgazaron quimicamente hasta espesores de 25 pm
en una solucién de 80 ml de HxO,, 15 ml de agua destilada y 5ml de HF. En otras
muestras se utilizé un adelgazador mecanico, con el cual se logra obtener espesores
hasta de 15 a 25 um, y con el cual se pueden generar superficies concavas.
Finalmente se obtuvieron discos 3mm de diametro, mediante un cortador de las
laminillas de acero. Estos discos se adelgazaron electroliticamente hasta perforarlos en
una unidad de electropulido con doble chorro Tenupol Struers. El electrolito que se
utilizé fue una solucion de 5% HCIO4 (conc.60%) + 95 % de CH3COOH (conc. 96%); la
temperatura del bafio se mantuvo entre 10 y 15 °C mediante nitrogeno liquido y el
voltaje y la corriente se mantuvo a 20-25 V y de 11-21 mA, respectivamente.
Generalmente se lograba perforar entre los 30 seg y 1 min., las muestras se
enjuagaron varias veces en metanol y se secaron perfectamente antes de ser
observadas.

Se efectuaron observaciones de los precipitados vy las caracteristicas
microestructurales tanto en campo claro, como campo oscuro y se obtuvieron patrones

de difraccion de electrones en areas seleccionadas.

Il.2.e. Ensayos de tension y compresion.

Los ensayos mecanicos se efectuaron en el acero microaleado maquinadas a 12.5 mm
de diametro, adecuandose a las normas ASTM E8-96a® y E9-89a'”) para pruebas de
tension y/o compresion respectivamente. Los ensayos se llevaron a cabo en una
maquina Instron mod. 4200 para ensayos mecanicos; la tension de fluencia se
determiné de acuerdo a la norma ® con la relacion del 0.2% de deformacion,
utiizandose un extensémetro de 20 mm. Otras barras se probaron tal cuai, sin
necesidad del maquinado con &l objeio de obtener sdlo su valor maximo a la tensién
(UTS).

I1.2.d Ensayos de dureza (macro y microdurezas).
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Para los ensayos de macrodureza se utilizé un equipo de dureza Rockwell Lecco
mod.RT-120A y para los ensayos de microdureza Vickers se utilizé un microdurémetro
Matsuzawa mod. MHTZ2; ambos ensayos se realizaron de acuerdo a las normas ASTM
E140-95 ® y ASTM E384-89 © respectivamente.

Bibliografia.

1).Tech.Note ST ANA 1400 a-e, Carlo Erba Strumentazione (1978).
2) Metals Handbook Vol.9, 10" Ed ASM, Metals Park, OH, (1993).
3). Especificaciéon ASTM E562-95, EA.ASTM,PA, (1997).

4). Especificacion ASTM E112-96 y E1382-97, Ed.ASTM,PA, (1997).
5). G.Birkbeck and T.C.Wells, Trans.AIME, 242, p.2217, (1968).

6). Especificacion E8-96a, Ed. ASTM,PA,(1997).

7). Especificacion E9-89a, Ed.ASTM, PA, (1997).

8). Especificacion E140-95, Ed. ASTM, PA, (1997).

9). Especificacion £384-89. EA.ASTM, PA, (1997).

69



cogue + mineral

chatarra

arrabio

‘ )
ferroaleaciones

colada continua

S ———
tratamiento
en olla
g i}
I barra
e Eﬁ%m m— 5 - — —————

palanguilla recalentamiento laminacidn en
T amb. a 11580 - 1200°C caliente a 1000°C

Figura Il.1. Esquema del proceso de fabricacién de palanquillas y barras de refuerzo
de acero microaleado.

70



Capitulo lll. Efecto del nitrégeno en la precipitacion y en las propiedades
mecanicas de aceros microaleados utilizados en la fabricacién de barras de

refuerzo.

lil.1 Introduccién,

Los aceros microaleados que contienen Nb, V y Ti ya sea individualmente o por
una combinacidon de estos conforman una familia importante de aceros
comerciales, como ningun otro tipo de aceros ‘" | Durante los ultimos 20 afios
han estado sometidos a una muy detallada investigacion tanto cientifica como
tecnologica.

Mediante una adecuada seleccion de los microaleantes y de los procesos
termomecdanicos, se pueden obtener en este tipo de aceros microestructuras de
grano fino, ademas de ser susceptibles a ser endurecidos por precipitacion. La
combinacion Unica de sus propiedades surge de la precipitacion de carburos,
nituros y/o carbonitruros, y de su interaccidon con los procesos termomecanicos,
esto es a través de los mecanismos de recristalizacién y crecimiento de grano de
la fase austenitica y de su transformacion a ferrita ©9,

Por otro lado, el uso de molinos de laminacién convencionales para el
procesamiento de este tipo de aceros ha abierto una gama de posibilidades con
relacion a los diversos tratamientos termomecanicos que existen, y las alternativas
que esto representa para hacer aun mas atractivos estos aceros ®. Las
caracteristicas mas importantes de la mayoria de este tipo de aceros es que
poseen una mayor resistencia a la fluencia, una alta ductilidad, tenacidad y una
buena soldabilidad

Este tipo de aceros se ha propuesto para la fabricacién de barras de refuerzo para
ser utilizadas en la industria de la construccion en estructuras ductiles para
edificios sujetos a ambientes sismicos "', En diversos paises, muchas de las
barras de refuerzo se fabrican utilizando aceros de medio carbono los cuales por
lo general poseen una resistencia a la fluencia por encima de los 415 MPa, pero
estos aceros tienen una soldabilidad muy pobre, por el alto contenido de carbono

o por el carbono equivalente propuesta por Dearden—O'Neil "*'®, dicha expresién
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es como sigue: CE=C+ ﬂ? + (Cr +ﬂ540 i V) + (Ni;scu)

claramente la influencia del carbono y los elementos aleantes en la templabilidad,

, Y que demuestra

gue corresponde a la mayor dureza de la regién afectada por el calor en la
soldadura.

Para poder aumentar la resistencia en barras de refuerzo grado soldable, es que
se adicionan los elementos microaleantes como se mencioné antes, pues son
capaces de formar carburos, nitruros o carbonitruros estables, que son los que
constituyen la base para poder incrementar la resistencia y otras propiedades de
estos aceros "' Sin embargo se reportan otras alternativas para incrementar la
resistencia y ha sido a traves del control de elementos como Mn y Si, claro esta
que estos elementos son determinantes en el control del carbono equivalente, lo
cual los hace poco atractivos por su baja soldabilidad (Norma ST52 DIN y acero
ruso grado 25rc). Mas adelante estos elementos fueron combinados con
elementos microaleantes como Ti y V, v se reportan resistencias del orden de los
600-700 Mpa (>0,

Por otro lado, también con estos aceros de medio carbono se presentd una
limitante en relacion al tipo de transicion elastico-plastico. La mayoria de las
teorias de estructuras reforzadas de concreto consideran que el comportamiento
mecanico del acero se representia por solo dos parametros: el modulo elésticoE y
la tension de fluencia oy, Tipicamenie se espera que el acero responda a
eventuales deformaciones de la estructura, primero de un modo lineal, durante el
régimen elastico y luego este fluira plasticamente a un esfuerzo constante hasta
aproximadamente 1.5% de deformacion. Cada cédigo o modelo en construcciones
resistentes a los terremotos, asume un comportamiento elastico-perfectamente
plastico del acero, y las razones principales son: a) que sea predecible y b) que
posea una energia de absorcion adecuada al fluir plasticamente "% Lo que esto
quiere decir es que el acero posea una region de Luders amplia después de la
fluencia , regién que es muy reducida en los aceros de medio carbono (1729,

Por lo general los aceros microaleados generalmente presentan una curva de

tension-deformacion con un punto de fluencia bien definido y una deformacion de

72



Luders extendida, la cual es similar al modelo reolégico elasto-plastico que se
considera para las barras de acero, en el célculo del comportamiento de las
estructuras duictiles de concreto (182025

Durante el procesamiento de las barras de refuerzo de este tipo de aceros
microaleados con Nb {(ver capitulo Il Procedimiento experimental general); en la
etapa de la metalurgia de la olla, es donde se efectian los ajustes finales de los
elementos microaleantes y aleantes, y se utiliza un chorro de nitrégeno para la
agitacion y homogenizacion del acero en estado liquido. Sin embarge, el chorro de
nitrdgeno puede provocar efectos residuales que pueden ser criticos durante la
fabricacion. Durante la colada continua de los planchones, un exceso de nitrégeno
puede llegar a combinarse con los elementos microaleantes para formar particulas

°c 82729, nhor suspuesto

muy estables a temperaturas por arriba de los 1300
estas particulas no se disuelven facilmente al recalentar los planchones a
temperaturas alrededor de los 1100 y 1150 °C, antes de ser laminados.

Se sabe que debido al atrapamiento de los elementos microaleantes (Nb, V, Ti)
por el nitrdgeno en la formacién de precipitados grandes, causa una disminucién
en el potencial de los elementos microaleantes a permanecer en solucion sélida, y
que a su vez durante o después de la laminacién, se puedan formar carburos,
nitruros y/o carbonitruros finos, los cuales inhiben el crecimiento del grano y
endurecen por precipitacion ©°3%-32),

En este capitulo se presenta un estudio comparative del efecto del nitrdgeno en la
microestructura y en las propiedades mecanicas, asi como una serie de
caracteristicas de la precipitacién de los nitruros, carburos y/o carbonitruros de Nb
durante la fabricacién de coladas experimentales de un acero microaleado con Nb

para barras de refuerzo.

lll.2 Procedimiento Experimental.

Para el presente estudio se utilizaron dos aceros microaleados con Nb en forma
de palanquilla de una colada especial, asi como también en forma de barras de
refuerzo de la misma composicion. El procesamiento de los aceros experimentales

utilizados en el presente estudio se fabricd tal y como se menciond en él capitulo
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correspondiente al procedimiento general experimental (capitulo !l}. Asi como se
menciond el ajuste final de la composicién quimica se logré introduciendo los
elementos aleantes y agitando el bafio liquido con un chorro de nitrégeno. La
compaosicion quimica de los aceros estudiados se muestra en la tabla l11.1.

Para su estudio microestructural se prepararon muestras que fueron obtenidas a
partir de las palanquillas y de las barras de refuerzo; eliminando los extremos, y
posteriormente se llevaron a cabo cortes en el centro de las palanquillas de
aproximadamente tcm de espesor, y a partir de estas se cortaron cupones de
aproximadamente 1cm por lado. De las barras de refuerzo se prepararon discos
de aproximadamente de 1cm de espesor y 10 mm de diametro.

La preparacion de las muesiras para su caracterizacion metalografica se efectu6
tal y como se menciona en el capitulo general de experimentacion del presente
trabajo. Sin embargo, durante la preparacién de las muestras, estas fueron
electropulidas y atacadas con una solucion de 60 cm® de acido perclérico y 940
cm® de acido acético; el potencial eléctrico utilizado durante el electropulido y el
ataque fue de 20 a 30 volts.

Con este procedimiento los nitruros de Nb de gran tamafo, o los carbonitruros
ricos en nitrégeno se pudieron revelar claramente durante su observacion
mediante microscopia electrénica de barrido; asi como también las fases
presentes (ferrita-perlita) y algunas particulas de segunda fase como las
inclusiones de sulfuro de manganeso, y particulas ricas en Al y Si.

Las distribuciones de los tamarfios de particula se determinaron a partir de contary
medir campos de aprokimadamente de 500 particulas a una amplificacion de
5000X. La maxima dimension lineal observada de cada particula se considerd
como la medida de su tamanfo; puesto que no todas las particulas observadas
eran esféricas o facetadas, fue necesario definir un tamario de particula promedio,
de tal forma ir promediando dos mediciones independientes y perpendiculares
para cada particula, segun fuese el caso.

También se prepararon muestras para ser observadas en microscopia electrénica
de transmision, el procedimiento se menciona en el capitulo |, correspondiente al

procedimiento general experimental.
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Las pruebas mecéanicas se realizaron en una maquina de traccion Instron
mod. 1125, utilizando directamente las barras de refuerzo sin maquinar, utilizando
las normas correspondientes (ASTM-AB15 o ASTM-A706 o la BS 4449). También
se prepararon muestras de tension estandar ASTM de 12.7mm de diametro,
maquinadas partir de las palanquillas, obteniéndose estas de los centros de la
palanquilla. Las muestras se dimensionaron y se ensayaron segun la norma ASTM
A 370-84.

1.3 Resultados y discusion.

I11.3.1. Caracterizacion microestructural.

Los resultados de los analisis quimicos de las coladas A y B de los aceros
microaleados con Nb utilizados para el presente estudio se muestran en la tabla
I,

Tabla lll.1. Composicidn quimica de las coladas experimentales de los aceros

microaleados con Nb (% en peso).

Colada| %C %Mn %Si %P %S %Nb %Al %N
A 0.21 1.41 0.36 | 0010 | 0.020 | 0.046 | 0.003 | 0.0046
B 0.21 1.61 0.34 | 0022 | 0018 | 0.046 | 0.003 ' 0.0073

Las figuras 1ll.1 a y lll.1b muestran las microestructuras correspondientes a la
palanquilla de los dos aceros, se observa una microestructura que consiste
predominantemenie de ferrita-perlita, y con una tamafio de grano promedio de
alrededor de 30 um. La forma de la ferrita que se observa es facetada y en ciertas
regiones curveada. Sin embargo, se puede observar alguna tendencia a formar
placas y algunas de ellas son intergranulares (ver flechas), siendo estas formas de
ferrita ampliamente reportadas 3% Estas diversas formas indican que durante el
procesamiento de la colada continua hay una serie de subenfriamientos durante la
transformacién y—o, en las que la movilidad de la interfase y/a ya sea
curveada o facetada disminuye, y si el enfriamiento es rapido, esto es a mayores
subenfriamientos la tendencia es formar una ferrita del tipo acicular, o mas

propiamente ferrita del tipo Widmanstatten ©>*# (ver flechas).
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En cuanto a la regién perlitica se puede observar que es una perlita laminar fina,
ya que el espaciamiento interlaminar disminuye al disminuir las temperaturas de
transformacion. Sin embargo sin ser muy evidente y por los subenfriamientos que
pueden existir durante el proceso de colada continua, se presupone gque hay cierta
formacion de bainita superior 2,

Las microestructuras resuliantes obtenidas de las barras de refuerzo después de
ser laminadas en caliente, se observan en las figuras Ill2a y lll.2b. La
microestructura es esencialmente ferrita-perlita, con un tamafo de grano promedio
de 9-10 um; la forma de la ferrita indica que su transformacién es acelerada por el
proceso termomecanico (deformacion de la fase yesto se refleja en como es
su morfologia facetada y redondeada, ademas de acicular en regiones (ver flechas
en fig.lll.2a, b). Esta altima morfologia se debe a que el proceso de nucleacion en
las microestructuras deformadas, se lleva a cabo no sélo en los limites de grano
de la fase y, sino también al interior de los granos; y también la velocidad de
nucleacion aumenta®”’,

La segunda fase que se observa practicamente no esta definida, hay regiones en
donde hay perlita muy fina y poco desarrollada esta fase se sabe que su proceso
de nucleacion es mayor, cuanto mayor es la deformacion de ia fase vy, llevandose a

%8) Sin embargo dependiendo del grado

cabo éste en los limites de grano de y
deformacién estos sitios pueden ser sitios de nucleacién, ademas de los limites de
grano de la v, los limites de las maclas de recocido y las bandas de deformacion
(36.47)“

La otra fase que se encuentra presente y sin embargo no es facil de resolver es
una bainita superior. Se mencioné arriba que la ferrita acicular se forma por [os
subenfriamientos durante el proceso deformacion, sin embargo se reporta ®® en
aceros de bajo C aleados con Nb (0.06%), y laminados de manera controlada,
que esta fase se encuentra dispersa acompafada de islotes de cementita y
martensita, y en los mismos aceros pero laminados en caliente de manera
convencional o normalizados ©*>*" se encuentra una microestructura de bainita
superior, con ferrita acicular, muy similar a la que se reporta en el presente

estudio.
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lll.3.2. Elementos aleantes.

A partir de la composicién de ambas coladas (ver tabla 1il.1) se puede decir que la
contribucién de la mayoria de los elementos es similar, sin embargo en la colada A
el contenido de manganeso, fosforo y nitrdgeno es menor. El manganeso como el
silicio, son endurecedores del acero por solucion solida ©**" y son
extensivamente utilizados en los aceros, y no sélo por ser endurecedores. Ambos
aceros poseen una cantidad similar de silicio, por lo que su efecto en ambos
aceros es similar, es importante resaltar aqui que el silicio es usado cominmente
como desoxidante.

Por otro lado el manganeso, al ser mayor su proporcion, su efecto es mayor; este
elemento por lo general se aflade por su bien sabida capacidad de combinarse

o ¥ ademas se utiliza para

con el azufre y formar sulfuros de manganes
controlar la transformacion durante el enfriamiento desde el rango de temperaturas
de la austenita e incrementa la proporciéon de perlita, y ademas posee una cierta
influencia como refinador de grano “>4%),

En cuanto al fésforo, es un elemento con un usoe muy limitado como endurecedor
por solucion sélida, solo en placa o lamina muy delgada, y su contenido debe de
limitarse por sus efectos adversos en la tenacidad de los aceras “7.

El Niobio en ambos aceros se mantiene constante, siendo su papel principal el de
formar precipitados del tipo Nb(C,N); estando estos completa o parcialmente
disueftos durante su procesamiento (i.e. colada continua, recalentamiento,
tratamiento térmico, etc.) “®*%: y su grado de solubilidad dependera de las
condiciones de procesamiento, que se refleja en el producto de solubilidad “%°.
La influencia de estos precipitados es que retardan el crecimiento de grano de v,
durante la etapa de recalentamiento y laminacidon, y en la cinética de
recristalizacion de la fase y ©%

Ademas, el niobio remanente y que se encuentra en solucidén generalmente
precipitara en la fase o ya sea durante o después de la transformacion y—«, v
esto provocara un incremento en la resistencia, esto a través de los mecanismos

clasicos de endurecimiento por precipitacion.

TESIS CON
FALLA DE ORIGEN
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En lo que al nitrégeno se refiere, este elemento se encuentra casi siempre en los
aceros, aunque su solubilidad es baja en condiciones normales de procesamiento,
este ejerce grandes efecios sobre los mismos. Algunos de estos son dafiinos, casi
siempre van acompafiados con diversos fenémenos de fragilizacion, que se han
detectado durante los procesos de refinacion del acero, disefiados estos con el
proposito de disminuir su contenido ©153),

El nitrogeno tiene un efecto dafiino de atrapar al Nb para formar particulas
cuboidales grandes a alta temperatura, y como se mencioné antes, este
atrapamiento de Nb reduce el potencial de este microaleante como un refinador de
grano y endurecedor por precipitacion a través de la formacidén de precipitados
coherentes de carbonitruros de Nb en |la matriz ferritica a bajas temperaturas.

Este rol del nitrégeno es complejo, pues segun los argumentos de solubilidad “*
>-57 s de esperarse que a altos contenidos de nitrégeno la temperatura de
precipitacién durante el enfriamiento aumente, y por lo tanto se formen grandes
particulas y poco efectivas. Ahora bien, se reporta ©"°® en la formacion de TiN,
que cuando la precipitacion se produce en el bafio liquido, se producen nitruros
bastos y muy dispersos; y que cuando esta se lleva a cabo en las proximidades
del punto de fusion en el estado sélido, la tendencia es similar, esto es a que se

formen particulas de gran tamafio y dispersas.

111.3.3. Morfologia e identificacion de los precipitados

Por lo que en nuestro caso el alto contenido de nitrdgeno mostrado en la
composicidon quimica de las coladas A y B, es de esperase que induzcan la
formacién de grandes particulas, y que tal vez esto se deba a la poca
sobresaturacién que hay durante el procesamiento, provocando una escasa
nucleacion ©®. Este efecto se muestra en las figuras 11i.3 y lil.4; que corresponden
a las particulas encontradas tanto en palanquila como en las barras
respectivamente en ambos aceros.

Se observa que la morfologia de las particulas encontradas son esencialmente
cuboidales, aunque en algunos casos estas se facetaban, y optaban por formar

particulas angulares o poliédricas (Figura 1l1.4 c); en su mayoria las particulas se
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localizaron en matriz ferritica. Este tipo de morfologias ha sido reportado en
aceros microaleados de bajo C con niobio del orden de 0.030-0.040 % en peso, y
con nitrogeno dentro de un orden de 0.0020 a 0.008% en peso y con trazas de Ti
(e73981) | os microanalisis efectuados en las distintas particulas cuboidales se
muestran en la figura 111.5; sobresaliendo un pico que corresponde al Nb, asi como
también el pico correspondiente al hierro de [a matriz. Lo cual indica que la gran
mayoria de estos precipitados se tratan de nitruros y/o carbonituros de niobio.
Podemos decir por los resultados obtenidos que la morfologia de los precipitados
depende aproximadamente de su tamafio, y no de la composicién quimica nominal
de los aceros (tabla 1IL.1). Se reporta ®® que a altas temperaturas 1350-1500 °C la
aparicioén de nicleos muy pequefios (< 20 nm de diametro) de carbonitruros de Ti
y Nb y son casi esféricos, lo cual indica que la nucleacion se lleva cabo en el
estado solido, y no sdlo en el estado liquido del hierro, como se esperaria. Durante
la observacién de los precipitados encontrados esta morfologia no se encontré
debido a las bajas amplificaciones utilizadas para su observacion. Sin embargo,
este tipo de nucleos no es comun observarlos, porque es muy probable que exista
un crecimiento de la fase y durante el rango de temperaturas de enfriamiento.

Las particulas cuboidales o poliédricas son en general mas grandes (50-200nm)
que las esféricas; este carhbio de morfologia puede ser provocado por una
inestabilidad en la interfase ®®, y se reporta que esta se caracteriza por la
formacion de esquinas en los nlcleos esféricos, cuando los tamafios de particula
exceden un tamafio critico aproximadamente de 20 nm ©* %%,

Estas perturbaciones en las particulas esféricas son controladas ya sea por
difusion en la interfase, o por una difusiéon en volumen en la matriz y/o en el
precipitado, dentro de una matriz que se encuentra continuamente sobresaturada
de Nb, C, N durante el enfriamiento. En los microanalisis la aparicion de Fe dentro
de las particulas analizadas (figura 111.5) puede influir el proceso de crecimiento,
alterando tal vez la difusion superficial.

Las particulas observadas con formas poliédricas o angulares (figura 111.4), se cree
que se forman por un subsiguiente crecimiento de las particulas cuboidales

particufarmente en las esquinas; este fenémeno se ha estudiado tedricamente en
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o ® 89 | a minimizacion de la

el caso de interfases liquido-liquido ®® y sélido-solid
energla total de deformacion elastica de la matriz y del precipitado ©**” asociado
con el crecimiento angular de las esquinas en la region de la fase vy, esto puede
ser lo que cause el crecimiento asimétrico de este tipo de morfologias poliédricas

®3 v de Nichols ©, reportan también la

o0 angulares. El trabajo de Sekerka
presencia de morfologias de tipo dendritico, indicando que aparentemente este
tipo se forma por perturbaciones senoidales que se generan a lo largo de
particulas angulares, acompafiadas por un crecimiento lateral, dandole a los
precipitados una apariencia de dendritas de solidificacion.

De los microanalisis efectuados (figura 11l 5), se deduce que los gradientes de
concentracion de Nb son bastanie homogéneos, sin embargo no es posible a
partir de estos resultados indicar las posibles variaciones dentro de los
precipitados que es muy probable que exista en distintas posiciones de los
cuboides o los poliedros. Lo cual permitiria establecer, si al existir cambios en los
gradientes de concentracion de Nb dentro de los precipitados, como es la
velocidad de difusion, que se esperaria que fuese muy lenta como ha sido
reportado para precipitados de Ti y Nb ®®®: y esta baja difusividad de las
especies (Nb), es la que indica que este tipo de precipitados (morfologias) posean
un alto punto de fusion %,

Sin embargo, hay evidencia de que alguna fraccion del contenido de Nb
permanece en solucion solida en la palanquilla, esto por los pequerios precipitados
coherentes que se formaron en la matriz de ferrita durante o inmediatamente
después del proceso de laminacién. La figura I11.6 muestra las microfotografias
obtenidas durante la observacion de un grano de ferrita de una barra de refuerzo
mediante microscopia electronica de transmisién. En la figura Ill.6a se muestran
las dislocaciones y los precipitados; la figura |lIl.6b es el campo obscuro de los
precipitados. El patrén de difraccion (figura 1l.6¢c), se observan reflexiones
intensas que son de la matriz ferritica, y un patron hexagonal de muchos
precipitados de carbonitruros de Nb "; |a indexacién de estos se muestra en la
figura 11.6d. La distancia interplanar que se obtuvo a partir del patrén hexagonal

de los precipitados fué de 0.254 nm; esta distancia interplanar esta muy cercana
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con uno de los nitruros de Nb reportados (?, Aparentemente hay una orientacién
preferencial de los precipitados con respecto a la matriz ferritica, esto se supone
por la poca dispersion del patréon hexagonal mostrado en la figura lll.6c. Los
precipitados se encuentran alineados en la direccién [001] con respecto a la

direccion [011] de la matriz ferritica .

lll.3.4. Tamafio y distribucién de los precipitados.

Los datos experimentales obtenidos durante el conteo y medicion de los tamarios
de particula fueron procesados para obtener los histogramas, que representan la
frecuencia relativa de las clases de tamafo de particula observadas en la
microestructura (fase a principalmente). A partir de los histogramas es posible
obtener una curva de distribucion acumulada, esta forma de representar
graficamente las distribuciones fue revisada con cierto de detalle por Exner et al.
(74)

En el presente trabajo para la comparacion de los tamarnios de distribucion se
considerd sélo las particulas de forma cuboidal, esto debido a su mayor incidencia;
se encontro que la distribucién de tamafios (diagonal) de esta forma de particulas
es similar a una distribucién lognormal, siendo esta distribucién en general la méas
empleada en la descripcion de tamafios de grano y de particulas (747,

Por lo tanto, en cada caso se calculd la media geométrica y la desviacion estandar
de los logaritmos de los tamanos de particula, en la figura I1l.7 se muestran los
datos asi obtenidos. Las distribuciones de los tamafios de particula se
normalizaron tomando en cuenta el area cubierta durante la medicion; por lo que n
(r)dr,enlafigura lll.7, representa el numero de particulas cuboidales por unidad
de area, con un tamafio de diagonal entre r y r+dr. La palanquilla del acero de Ia
colada B posee un mayor nimero de particulas cuboidales por unidad de area que
la palanquilla del acero de la colada A; el tamafio promedioc en ambos aceros es
esencialmente el mismo, siendo de aproximadamente de 1.3 um.

Los tamarfios promedio y las densidades de poblacién de las particuias de forma
cuboidal determinadas en las barras de refuerzo se muestran en la figura |11.8; se

aprecia que los tamafios persisten en los aceros aun después del proceso de
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laminacion, lo cual indica el hecho de que las particulas se forman o se disuelven
a las temperaturas de inicio del proceso de laminacion.

L.os tamarios y la distribucién de los precipitados observados estan en funcién de
las velocidades de enfriamiento. Si el enfriamiento es lento desde altas
temperaturas se llegan a formar los precipitados, y su tamafio tiende a ser mayor,
y esto debido a que el tiempo es mayor, provocando que las particulas crezcan
durante el enfriamiento “3%7:77,

En procesos como los de colada continua, el que se lleguen a formar distintos
tamafios de precipitados (ver figura IlIl.7) indica que hay una serie de
subenfriamientos ", esto esta enmarcado en las variables del proceso tal como la
velocidad de enfriamiento, que afecta el tamafio de particula y la velociadad de
precipitacion de los precipitados. Mintz y Arrowsmith ©" 7% reportan que a mayor
velocidad de enfriamiento del acero, hay una menor precipitacién de los
carbonituros de Nb en la matriz y hay una mayor y mas fina precipitacién de los
mismaos precipitados.

De los resultados obtenidos mostrados en la figura 1Il.7 se puede decir que hay
precipitados mas grandes, lo cual indica que hay un menor subenfriamiento, y hay
precipitados menores que indican que este subenfriamiento es mayor. Esto

o ™) en la que se establece que los tamafios de

concuerda con lo reportad
particula tienden a ser mas pequeiios al incrementar la velocidad de enfriamiento
durante y después de la solidificacion de lingotes o en colada continua.

Por otro lado es importante considerar el efecto del nitrogeno en el tamafio y
distribucion de los precipitados. Las velocidades de enfriamiento durante el
proceso de colada continua, son en general velocidades relativamente lentas (60 a
120 °C/min) ®V. En estas condiciones se provoca la formacion de precipitados a
base de nitruros a altas temperaturas, y sobre todo con altos niveles de

concentracion de nitrogeno ©¥

, lo cual produce particulas grandes y poco
efectivas, esto se puede ver en la poblacion de precipitados en el acero B que hay
mas cantidad de estos, debido a la presencia de mayor contenido de nitrégeno.

Se reporta ®¥ que a mayores velocidades de enfriamiento, la precipitacion se

inicia a bajas temperaturas, y esto se debe a que es necesario un mayor grado de
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subenfriamiento. Esto por consecuencia provoca que se lleguen a formar nucleos
pequenios, por el aumento en la energia de activacién durante la nucleacion.
También, el crecimiento de estos nucleos es restringido, por la baja temperatura la
cual restringe el tamafio de las particulas formadas a altas velocidades de
enfriamiento.

De la figura 111.8 se desprende que los precipitados formados durante el proceso
de colada continua persisten durante la laminacion en caliente, y que el acero que
tiene mayor contenido de nitrdgeno (acero B} al igual que en las palanquillas, se
producen grandes particulas. La persistencia de estas particulas aun después del
proceso termomecanico se debe a que el nitrogeno ejerce un efecto perjudicial
con la presencia de Nb, puesto que los carbonitruros de Nb son menos solubles y
tienden a precipitar excesivamente en la fase y ®”. Sin embargo, el rango de
tamafios de los precipitados es menor que en el de las palanquillas, lo que hace
suponer que al recalentar las palanquillas (aprox. a 1200 °C), algunos de estos
precipitados grandes se llegan a disolver, o a coprecipitar, o tal vez se deba a que
a esta temperatura haya una menor sobrestauracion, y como consecuencia se

incrementara el anclado de los limites de grano de la y

l11.3.4. Propiedades Mecanicas

Los resultados de las propiedades mecanicas que se efectuaron en las barras de
refuerzo de las dos coladas de acero, se muestran en la tabla Ill.2. Se puede
observar que la resistencia a la traccidn y la ductilidad de ambos aceros es
esencialmente la misma. En un caso, en el acero B, la tension de fluencia es un

poco menor, pero su resistencia a la traccién es un poco mayor.

Tabla Il1.2. Propiedades mecanicas de los aceros

Acero | Tensidn de fluencia | Resistencia maxima | % de elongacion
(MPa) a la tension, (MPa)
A 473 620 24
B 455 682 23
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De la composicion quimica de los aceros (Tabla lll.1), y si consideramos el efecto
de endurecimiento del Mn por solucion sdlida, se puede esperar que el acero B
muestra propiedades mecéanicas superiores a las del acero A. Sin embargo el alto
contenido de nitrégeno contribuye a aumentar la poblacidon de los grandes
precipitados cuboidales ricos en Nb, reduciendo el potencial del Nb como formador
de precipitados coherentes a bajas temperaturas.

Por lo que la ventaja potencial que posee el acero B en las propiedades por el
mayor contenido de Mn sobre el acero de la colada A, se reduce por el efecto del
nitrdgeno sobre el Nb durante el proceso de colada continua de la palanquilla. El

efecto se muestra esquematicamente en la figura 111.9.

ll1.4 Conclusiones.

-La formacion de grandes nitruros de Nb de forma cuboidal, o de carbonitruros
ricos en nitrdgeno, representa un problema potencial en los procesos de
fabricacién de los aceros microaleados con niobio. La cantidad de los precipitados
presentes en los aceros experimentales, esta relacionado con el contenido de
nitrégeno de los aceros.

-Las distribuciones de los precipitados observados tanto en la palanquilla como en
las barras de refuerzo no muestran grandes cambios durante los procesos de
fabricacion, lo cual indica la alta estabilidad de los grandes carbonitruros
formados.

-La formacién de precipitados cuboidales a altas temperaturas durante el proceso
de colada continua, reduce el contenido de niobio en solucion sélida inhibiendo la
formacion de pequefios precipitados coherentes. En los aceros estudiados se
encontré que un exceso de aproximadamente 30 ppm de nitrégeno en el acero B
en relacién con el acero A, puede reducir al potencial de endurecimiento del niobio
aproximadamente en el equivalente al efecto de endurecimiento por solucion

solida de 0.2% en peso de manganeso.
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Figuras lll.1a y b. Microfotografias que muestran la microestructura caracteristica
de los aceros A y B en forma de planquilla.
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Figura lll.2a,b. Microfotografias que muestran la microestructura caracteristica de
los aceros A y B en forma de barras de refuerzo.
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Figura lll.3.a,b y ¢ Morfologias de las particulas cuboidales encontradas en la
palanquilla del acero B
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Figura lll.4.a,b y c. Distintas morfologias de particulas encontradas en barras de
refuerzo del acero B,
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Figura llI.5. Especiro de energia dispersiva de rayos X (EDS) obtenido de una de
las particulas cuboidales. Resalta un pico de Nb y otros tres de Fe, relacionados

con la matriz de Fe-o del acero microaleado
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Figura lil.6. Micrografias de microscopfa electronica de transmision en el interior
de un grano de ferrita.
(a) imagen de campo claro, que muestra los precipitados y las dislocaciones.
(b) Imagen de campo obscuro de los precipitados con estructura hexagonal.
(c) Patron de difraccion de una zona que cubre a varios precipitados.
(d) Indexaciéon de los puntos del patrén de difraccion (c). Los puntos mas
intenos corresponden a la matriz de ferrita y el arreglo hexagonal
corresponde a los precipitados.
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Figura I1l.7. Representacion lognormal de las distribuciones de los tamarfios de
particula obtenidos en las palanquillas de las coladas experimentales.
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Figura Ill.8. Representacion lognormal de la distribucion de los tamanos de
particula obtenidos en las barras de refuerzo de las dos coladas experimentales.
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Figura l11.9. Configuracion esquemética del efecto del endurecimiento entre los
aceros de las coladas A y B debido a los elementos aleantes que los contienen,
tanto en los aceros de la colada A como en los aceros de la colada B,
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Capitulo IV. Crecimiento y Disolucion de Grandes Precipitados de Niobio en
un Acero Microaleado.

IV.1 Introduccién.

Un exceso de nitrégeno en el estado liquido en aceros microaleados, se ha
reconocido como perjudicial porque el nitrogeno induce la formacion de grandes
precipitados, como carburos, nitruros y/o carbonitruros durante la colada 7,
siendo en el proceso de colada continua de un acero microaleado en donde se ha
reportado este exceso de nitrégeno "

Estos grandes precipitados una vez que se forman por arriba de los 1573 K,
generalmente presentan formas cuboidales y angulares, reconocidos como
nitruros o carbonitruros ricos en nitrégeno %, estos son muy estables y no se
disuelven durante el recalentamiento previo a la laminacién a temperaturas
alrededor de 1373 K '°® pudiendo esto representar un parcial desperdicio de la
funcion que los elementos microaleantes poseen.

Por otro lado, la principal contribucion del niobio, vanadio y titanio principalmente,
y algunos otros elementos en la fabricacidon de aceros microaleados, es la
formacidn de pequefios precipitados como carburos y/o carbonitruros, y que esto a
su vez hace que se obtengan una combinacion unica de propiedades mecanicas
como, una alta resistencia con una alta tenacidad y ductilidad, y también con una
mejor soldabilidad ©®. Esta combinacién de propiedades depende de Ia
precipitacion de nitruros o carbonitruros, formados en la regién austenitica, y que
el papel que desempefian es de retardar el crecimiento de grano y la
recristalizacion de la austenita, durante o inmediatamente después de los
procesos de laminacion en caliente """, Microaleantes como niobio o titanio
remarcan este efecto debido a la supresion en la migracion de los limites de
grano, y esto provoca que aumente la velocidad de nucleacién de [a ferrita, y que

(1517 )

durante su transformacié se obtenga un grano muy refinado Los

precipitados formados durante esta etapa también tienden a endurecer a la ferrita
{18,19)

Una practica de aceracién que consiste de alto horno-horno basico de oxigeno,

es uno de los procesos mas comunes para la fabricacién de aceros microaleados
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(2021 Debido a la demanda de aceros mas limpios, fué desarrollada una etapa
adicional es la denominada metalurgia de la olla 2020 Dicha etapa fue separada
de la aceracion tipica con el propésito de efectuar practicas de desoxidacion y
desulfurizacion. En la olla, se utiliza un jet de nitrégenc o de argon para la
agitacion del bafio liquido y asi efectuar los ajustes composicionales del acero.
Ahora bien si durante esta etapa la exposicion del bafio liguido al jet de nitrégeno
se prolonga; esto puede provocar un incremento en el nivel de nitrogeno del acero,
lo cual favorece la formacién de grandes precipitados como carbonitruros de
niobio. Sin embargo, afiadiendo de forma controlada aluminio o titanio para atrapar
al nitrogeno, esto puede evitar que se formen los grandes precipitados #7122,
Durante el presente trabajo, se llevd a cabo un estudio acerca de la cinética de
crecimiento y/o disolucién a alta temperatura de grandes nitruros y/o carbonitruros
precipitados en aceros microaleados al niobio con un alto contenido de nitrégeno,
siendo el tamafio de las particulas superior a 250 nm.

Existen algunos trabajos publicados tedricos y experimentales, que consideran
estos procesos cinéticos en relacién a los precipitados en aceros microaleados,
pero en estos solo consideran tamafios de particula formadas menores a los 50
nm (1819232420 En |5 practica, la extension de la disolucién de estas particulas
depende criticamente de la distribucion del tamafio de las particulas; se ha
reportado que para las particulas grandes la temperatura de disolucidn esta por
arriba de los 1600 K, mientras que la temperatura de disolucion para particulas
pequefias, con tamafios del orden de 1 nm, puede ser tan baja como los 1260 K
(1,27-30)

En el presente trabajo se presenta como se caracterizé |la cinética de crecimiento y
disolucidon de carbonitruros de niobio grandes de forma cuboidal, esto mediante el
analisis de la evolucion de la distribucién de los tamafios de particula en muestras
tratadas a altas temperaturas ®*°3". Se determiné la velocidad de crecimiento y/o
disolucion de las particulas en funcion de su tamafio y el tamafio critico de las
mismas para un crecimiento cero dentro de un rango de temperaturas dadas;
también se determiné la fraccién en volumen de los precipitados ocupados en el

acero, como funcion de la temperatura de tratamiento.
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IV.2 Procedimiento experimental.

Para este trabajo se utilizé6 acero en forma de palanquillas y barras de refuerzo
laminadas en caliente de una colada especial, la cual fue disefiada con el
propodsito de desarrollar aceros de refuerzo microaleado grado soldable bajo la
especificacion britanica B4999 ©2). Ei acero utilizado para el presente estudio se
muestra en la tabla IV.1.

El proceso de fabricacion de este acero se menciona claramente en el capitulo Il
correspondiente al procedimiento general experimental del presente trabajo.
Durante la colada continua se elaboraron las palanquillas de seccién cuadrada de
alrededor de 15 cm por lado, estas a su vez se recalentaron a 1423 °C y se
laminaron en caliente para obtencion de barras de 12mm de diametro.

La palanquilla se maquinod eliminando los extremos( oxidacién, decarburizacion,
etc); luego se efectuaron cortes del centro de la palanquilla de aproximadamente 1
cm de espesor, y de estas se cortaron cupones de aproximadamente 1 cm por
lado. Por ofro lado a partitr de las barras se seccionaron discos de
aproximadamente 1 cm de espesor y 10 mm de diametro.

Los tratamientos de solucién se llevaron a cabo utilizando un horno para alta
temperatura Lindberg, mod.A-178 con control de temperatura dentro de un rango
de 5 K. , utilizando atmoésfera de argon. Se efectud un tratamiento de referencia a
1373 K durante 1800 segs, y ademas cinco tratamientos a 1473, 1573, 1623 y
1723K también durante 1800 segs, subsecuentemenie las muestras se templaron
en aceite para temple con agitacién moderada.

La caracterizacion microestructural se llevé a cabo tanto en las muestras
obtenidas en la palanquilla y en las barras de llegada, como en las muestras
tratadas térmicamente. La preparacion metalografica se realizé tal y como se
menciona en el capitulo II, referente al procedimiento general experimental; sélo
que hay que mencionar que durante el desbaste grueso y fino se hizo con cuidado
de no remover a los precipitados formados. Todas las muestras preparadas para
su observacion optica y en microscopia electronica de barrido fueron atacadas

mediante una solucion de nital del 3 al 5%.
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Mediante el analizador de rayos x de energia dispersiva acoplado al microscopio
de barrido (EDS), se identificaron claramente los grandes precipitados de nicbio
en la matriz de ferrita y perlita tanto en la palanquilla, en la microestructura de
llegada, como en la barra de acero reforzada tratada térmicamente. Con el
detector utilizado, no fue posible detectar los elementos ligeros como nitrégeno y
carbono, por lo que no se pudo establecer con precision si los grandes
precipitados de niobio, eran nitruros o carbonitruros. Sin embargo, varios autores
hacen referencia a la presencia mayoritariamente de carbonituros en los aceros

111121929 hor lo que en este estudio se hace referencia

microaleados con niobio ¢
sblo a este tipo de particulas. También, se prepararon laminillas del acero
estudiado para ser analizadas mediante microscopia electronica de transmision. El
procedimiento de preparacidon se detalld en el capitulo |I, asi como las
caracteristicas del microscopio utilizado.

La distribucion de los tamafios de las particulas cuboidales de carbonitruros de
niobio se calcularon de manera acumulativa, a partir de contabilizar un promedio
de 150 mediciones de tamarios de particula de cada muestra, cubriendo un area
de 0.5 mm? por cada muestra. Una distribucion de tamafio acumulativa representa
el numero de particulas por unidad de area o de volumen, que es mayor o igual
que el tamafio dado. Los histogramas de dos dimensiones obtenidos para cada
muestra, se convirtieron a tres dimensiones utilizando técnicas estandarizadas
@334 Por otro lado, puesto que las distribuciones se pueden aproximar mediante
funciones tipo log normal, especialmente cuando estas se expresan en forma de
distribuciones acumulativas, esta expresion continua es la que se utilizo en lugar
de los histogramas originales. Se llevé a cabo el calculo de la velocidad promedio
de crecimiento o disolucién de las particulas, como una funcién de su tamafo, y
esto se hizo analizando la evolucion de las distribuciones acumulativas con una

metodologia que ha sido antes descrita &7
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IV.2 Resultados y Discusién.

IV.2.1. Caracterizacion microestructural.
La composicion quimica del acero microaleado utilizado para este frabajo se
muestra en la tabla 1V.1.

Tabla V1. Composicidon quimica del acero microaleado en % en peso.

%C %P %S %Si %Mn %Nb %Al %N

0.21 0.022 0.018 0.34 1.61 0.046 0003 | 0.0073

La microestructura del acero estudiado se muestra en la figura IV.1a, que
representa la microestructura del acero en forma de palanquilla, esto es el acero
obtenido después de colada continua. La microestructura fue obtenida en el centro
de la palanquilla y se observan granos de ferrita y perlita, las inclusiones que se
observaron son del tipo de AlCaSi, redondeadas, principalmente, sin embargo
también se observaron algunas inclusiones alargadas que corresponden a MnS,
mezcladas con los alumino silicatos.

Las figuras IV.2 a y b muestran los microanalisis efectuados en este tipo de
inclusiones. Los granos son relativamente mas elongados y se pudo observar
cierta segregacion, como producto de estructuras de colada. El tamafio de grano
promedio oscila entre 25 y 35 um. La figura IV.1b representa la microestructura
obtenida en el acero después de laminar en caliente y obtener las barras de
refuerzo de aproximadamente 12 mm de diametro. Se observa una
microestructura formada por granos de ferrita y perlita, siendo la perlita mas fina
que la perlita obtenida en el acero en forma de palanquilla (fig. 1V.1a). Se
observaron inclusiones tal y como en el caso de la palanquilla (figura 1V.2). El
grano es mas equiaxial y el tamafio de grano es mas pequefio ( 8 a 11 um).

En la figura IV.3a muestra las particulas cuboidales principalmente localizadas en
la region ferritica que se enconiraron en ambas formas del acero, el tamafio
promedio de estas particulas encontradas en fa palanquilla fue de
aproximadamente 1 um y en las barras el tamafio promedio fue de 0.85um
aproximadamente. En la figura IV.3 b, muestra la microestructura que se obtuvo
después de que el acero fue solubilizado y templado, se puede apreciar en esta

imagen que la forma cuboidal de los precipitados es retenida.
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La figura IV.4 muestra el patrdn de microanalisis encontrado en este tipo de
particulas mostrando principalmente un pico de Nb, lo cual nos induce a pensar
gue se tratan estos precipitados de carbonitruros de Nb; sin embargo es
conveniente aqui resailtar que el detector de EDS utilizado en estos microanalisis
no posee la capacidad de detectar elementos ligeros como el N, que es un
elemento que se esperaria encontrar %37,

Las observaciones efectuadas mediante microscopia de transmisién en las
muestras laminadas en caliente indican que después de solidificar la palanquilla,
una cantidad significativa de Nb permanece en solucion soélida o se encuenfran
formando pequefios precipitados. Asi también durante y después de la laminacion
en caliente, el Nb que esta en solucidon solida puede precipitarse y formar
pequefias particulas. L.os granos de ferrita en la muestra laminada en caliente se
muestran en la figura IV.5, en donde se observa una fina precipitacion de
carbonitruros de Nb, estos se pudieron identificar al analizar los patrones de
difraccién obtenidos en estas regiones, identificando principalmente carburos de
Nb y Nitruros de Nb (ver patrones anexos a la fig.IV.5). Siendo la estructura
netamente hexagonal, en donde la direccion (101) del precipitado es paralela a la
direccién (110) de la ferrita. Esta identificacidon concuerda con lo reportado con
relacién a compuestos del tipo NboN y NbN €9

Por lo general los carbonitruros de Nb se reportan como formas cubicas, sobre
todo con contenidos de Nb del orden de 0.04%, sin embargo a mayores
porcentajes de Nb (0.10%) y /o altos contenidos de N (0.012%) se reportan
compuestos de formas no-clbicas®™™**. Algunos de estos compuestos se han
identificado mediante rayos x y con patrones de difraccion como un NbN
hexagonal (fase & o £} 0 como precipitados tetragonales Nb-O-N ©844-48)

Ahora bien es importante resaltar que debido a las similitudes en la estructura
cristalina del NbC y el NbN que se forman en los aceros sea relativamente dificil
poder efectuar un estimado preciso de su composicion. Ademas que el NbC vy el
NbN forman series de soluciones sdlidas isomorfas, por lo que a los precipitados

resultantes se les considera como carbonitruros ®%#*48 Por ejemplo en aceros
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comerciales por lo general existe suficiente N para poder sobresaturar a la ferrita,

lo que hace que invariablemente los precipitados que se forman contengan N.

IV.2.2 Efecto de la temperatura.

En la figura IV.6 se muestra el efecto de las temperaturas de solubilizacién en la
fraccién en volumen de los precipitados grandes y de forma cuboidal. Los
tratamientos efectuados a temperaturas por debajo del 1600 K no afectan
significativamente la fraccion en volumen precipitada. El aparente aumento en la
fraccion en volumen de los precipitados en las muestras tratadas a 1473 K, es
posible que no se deba a una fluctuacién estadistica; sino que tal vez es muy
probable que las grandes particulas cuboidales hallan crecido a expensas del Nb,
C o N remanente en solucién sdlida después de la solidificacion. Se reportan
grandes carbonitruros de Nb (300 nm)®, cuando hay un excedente fuera del
equilibrio de este elemento, lo cual es posible que suceda en el proceso de
precalentamiento de las palanquillas, ocasionando que estas pariiculas tengan un
efecto retardante en el crecimiento de grano de la austenita durante el
precalentamiento. Por lo que aceros microaleados con Nb pueden poseer un
grano fino de austenita al inicio de la laminacién, obteniéndose durante dicho
proceso a temperaturas por arriba de los 1273K, un grano fino recristalizado de
austenita.

Por otro lado, claramente hay una reduccién en la fraccidon en volumen de los
precipitados a temperaturas de 1623, 1673 y 1723 K. Este resultado es
consistente con los repories de diversos investigadores, en donde se ha
establecido que la temperatura de disolucion de particulas grandes de Nb es de
1605 K 125297 siendo esta temperatura ligeramente menor a la determinada
experimentalmente en el presente trabajo.

En la figura IV.7 se muestran las distribuciones de los tamafios de particula
acumulativos para las muestras tratadas a 1473 y 1573 K. Cada distribucién se
comparé con el tratamiento térmico de referencia a 1373 K. Como se menciond, a
partir de una comparacién de cada una de las distribuciones acumulativas es

posible determinar ciertas caracteristicas de la cinética de crecimiento y disolucién
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de los precipitados . También de la misma figura se desprende que la poblacién
de los tamafios de particula menores a 1.1 um disminuyen durante el tratamiento a
1473 K, mientras que lo opuesto sucede para la poblacion de particulas mas
grandes.

El calculo de la velocidad de crecimiento o disolucién de fas particulas en funcion
de su tamafio, se muestra en la figura I[V.8. A 1473 K, la velocidad de crecimiento
a 1 um es nulo, es negativo para las particulas mas pequefas y positivo para las
mas grandes. En la misma figura se muestra la curva de crecimiento y disolucion
de las particulas de las muestras tratadas 1573 K, en este caso el tamafio critico
para un cero de crecimiento es mayor, alrededor de 1.3 um, y las velocidades de
disolucion y crecimiento son mas grandes en magnitud.

La estabilidad reportada en aceros similares con particulas grandes, tratadas a
temperaturas por debajo de los 1600 K (152730523854 og |3 manifestacion de
procesos competitivos, en donde las particulas de mayor tamafioc crecen a
expensas de las particulas de menor tamafio.

Por otro lado, en la figura IV.9 se muestran las distribuciones acumulativas de [os
tamafios de particula de las muestras tratadas a 1623, 1673 y 1723 K, y estos
valores se comparan con la muestra de referencia tratada a 1373 K. Las muestras
tratadas a estas temperaturas no presentan ninglin crecimiento de particulas,
porgue ninguna de las distribuciones se interceptan con las distribuciones que se
obtuvieron con la temperatura que se consideré como referencia. Ademas, se
puede inferir con estos resultados que en cierto grado, todos los tamafios de
particula se disuelven.

En la figura 1V.10 se muestran los resuitados obtenidos al calcular la velocidad de
disolucién de las particulas como funcién de su tamafio a partir de su distribucion
para cada una de las temperaturas arriba mencionadas. Lo que se observa es que
todas las velocidades de crecimiento son negativas, y que la velocidad de
disoluciéon es mayor para las particulas mas pequefias, esto es, que el efecto es

mayor cuando [a temperatura de tratamiento es mas alta.

104



A partir de los resultados obtenidos se pudo confirmar que a partir de los 1623 Ky
por arriba de esta, la disolucién de los grandes carbonitruros cuboidales es
generalizada para todos los tamaiios de particula.

Podemos argumentar que a partir de los resultados obtenidos a las distintas
temperaturas de recalentamiento, es posible que exista precipitacion de NbN en
las temperaturas de fusién y solidificacion de los planchones durante el proceso de
colada continua. Esto ha sido observado principalmente en aceros microaleados
con Tiy Nb ),y que a medida que las temperaturas disminuyen hay un aumento
en la dispersion de las particulas precipitadas, y estas a su vez son mas finas. En
particular, las precipitaciones que se llevan a cabo en el rango de transformacion
y—a, 0 bien que se hayan formado a partir de la ferrita sobresaturada, con
tamafios de particula del orden de < 20nm, poseen un efecto endurecedor por la
concentracion de esfuerzos y el anclado de las dislocaciones.

Ahora bien, la cinética de los procesos de precipitacidon puede estar influenciada
en mayor medida por la composicion quimica del acero, por la temperatura y por
las caracteristicas de la deformacion en los procesos de laminacion en caliente.
Como por ejemplo altos contenidos de C y N, trae como consecuencia una
precipitacion mas rapida, al existir una sobresaturacion pronunciada de la solucion
solida; sin embargo otros elementos como el Mn y Mo tienen un efecto a la
inversa, esto es, retardan la precipitacion al reducir la actividad termodinamica del
C ydelN.

El comportamiento de la cinética de crecimiento y disolucion de las grandes
particulas de carbonitruros de Nb, se comportan como lo reportado para pequefios
precipitados (19209282 ostn es que hay ciertos precipitados grandes que no se
disuelven a altas temperaturas.

Por otro lado, se reporta ®”) que a altas temperaturas de precalentamiento, pueden
existir grandes particulas {carbonitruros) que no se disuelven, solo contribuyen al
proceso de refinamiento de grano, y no al endurecimiento por precipitacion esto
debido a que hay un amplio espaciamiento en su distribucién. Sin embargo, otros

(28,29,60,61)

autores mencionan que algunas de estas grandes particulas de

carbonitruros no desempefian un papel importante en el retraso del proceso de
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recristalizacion de la fase asutenitica, debido principalmente a los tamarios tan
grandes de particula obtenidos a altas temperaturas de precalentamiento.

Durante los procesos de laminacidn controlada, la temperatura de inicio

) (62 63)

normalmente se encuentra alrededor de los 1300 oC (1573 K , ¥ que durante

esta temperatura existen precipitados principalmente nitruros de Nb, que se

conoce que estos son menos solubles y a su vez mas resistentes a crecer que los

h(#44862) hero esta resistencia al crecimiento tiende a disminuir al ir

24,62

carburos de N
progresivamente sustituyendo N por C en los precipitados®®2%4%) gin embargo
estos precipitados pre-existentes es poco probable que puedan lograr un anclado
significativo de los limites de grano. Por otro lado, a medida que la temperatura
disminuye durante el proceso de laminacion, se espera que los precipitados ricos
en N seran los primeros en formarse, y los cuales a medida que el proceso
continua se enriquecen de carbono. Experimentalmente se ha comprobado que
los sitios preferenciales son los limites de grano, los sub-limites y otras redes de
dislocaciones que se producen durante el trabajado en caliente

IV.3 Conclusiones

-El alto contenido de nitrégeno del acero microaleado estudiado desarrolld una
microestructura rica en grandes carbonitruros de forma redondeada y cuboidal
principalmente.

-El tratamiento de solucién provocd cambios bastantes significativos en Ia
distribucién de tamafios de los carbonitruros cuboidales considerados.

-La poblacién de pequefios carbonitruros disminuyo considerablemente, cuando la
temperatura de tratamiento se encuentra por debajo de los 1623 K, mientras que
los grandes precipitados crecieron a expensas de los mas pequefios o debido a
algun remanente en solucion sélida (i.e.Nb-N).

-Se calcularon las velocidades de crecimiento de las particulas grandes y las
velocidades de disolucion de las pequefias, asi como también el tamafio critico
aproximado para un crecimiento cero. A temperaturas de fratamiento de 1623 Ky
por arriba, provocd una disolucidén de los precipitados de todos tamafios y

progresivamente un crecimiento negativo.
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Figura IV.1b. Microestructura del acero microaleado en forma de barra de
refuerzo.
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Figura IV.2a y b. Espectros de EDS obtenidos en algunas de las inclusiones
encontradas tanto en palanquilla como en la barra de refuerzo del acero
microaleado al Nb.

111



Figura IV.3 a y b. La figura a muestra las particulas grandes de carbonitruros de
Nb en granos de ferrita; la figura b muestra una particula cuboidal retenida
después del tratamiento de solubilizacion y temple.
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Figura IV.4. Patron de EDS obtenido en una de las particulas cuboidales de
carbonitruro de Nb.
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Figura IV.5. Microscopia electrénica de transmision obtenida de la muestra
laminada en caliente (barras de refuerzo); se observa una fina precipitacion de
NbN y de NbC en granos de ferrita, segun los patrones de difraccion obtenidos.
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Capitulo V.Envejecimiento y fragilizacién de barras de acero microaleadas
V.1 Introduccién.

Una de las diversas tendencias de la industria acerera ha sido el desarrollo de
barras de refuerzo microaleadas de alta resistencia y baja aleacion, como
sustitutos de barras de acero de medio C. Su desarrollo ha estado enmarcado por
razones tanto tecnoldgicas, que tienen que ver con la relacion peso-resistencia
necesaria para la construccion, como econdmicas, en cuanto economizar material.
Por ejemplo, la aplicacién de las barras grado 60 en sustitucion de las de grado 40
(el numero indica la tensién de fluencia en ksi), da como resultado que alrededor
de un 40 % menos de acero, para las mismas tensiones nominales %

Las dos formas de incrementar la tension de fluencia de las barras son por
deformacién en frio o mediante la adicidon de aleantes o microaleantes, junto con
ciertos procesos de control de laminacion en caliente. Actualmente estos procesos
se aplican, pudiéndose argumentar en contra o a favor, sin embargo esto depende
del lugar y ademas depende de las aplicaciones finales. 9, Existen varias
especificaciones con relacion a las propiedades que son requeridas en las barras
de acero de refuerzo como resuliado de la demanda, primero por sus altas
resistencias a la fluencia, y posteriormente para el mejoramiento de su respuesta
al doblez, asi como también en su tenacidad para aplicaciones en regicnes
sismicas o en los cimientos de centrales nucleares y mas recientemente, en sus
aplicaciones en soldadura sin el requerimiento de precalentamientos ©1%12

La deformacion plastica y la temperatura desarrollan transformaciones
microestructurales importantes en los materiales. Los efectos del C, S y Nb en las
caracteristicas de comportamienio de distintos aceros han sido ampliamente
estudiados. Asi por ejemplo, en aceros de bajo C, se ha encontrado que la péerdida
de ductilidad por deformacion a altas velocidades de deformacion es provocada
por la precipitacion dinamica de particulas ricas en hierro (Fe-Mn)S dentro de los
granos vy de los limites de grano de la fase y, y que la pérdida de ductilidad
aumenta al aumentar el contenido de S ® Por otro lado la pérdida de ductilidad

disminuye notoriamente al disminuir el contenido de S a menos de 10 ppm (13)
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El Nb y el S también son perjudiciales para fa ductilidad en caliente de aceros al C-
Mn-Al de colada "*'); reduciendo sus contenidos mejora su ductilidad y reduce el
agrietamiento transversal. Por lo general al afiadir Nb se manifiesta la presencia
de finos precipitados de Nb (carburos y/o nitruros) #2€1913 1 gin embargo, la
adicion de S resulta en la precipitacion de sulfuros en los limites de grano y
también en una fina precipitacion de oxisulfuros de hierro, que son en tamafo y
distribucién, similares a los precipitados de Nb (1314 ),

En aceros microaleados con Nb; la precipitacion inducida por deformacioén, induce
al endurecimiento de la fase austenitica, y este efecto se logra al maximo cuando
el tamano de las particulas es de 2 a 3 nm, independiente de la composicion del
acero o de las condiciones previas de recalentamiento/procesamiento %, El
maximo endurecimiento se consigue en las etapas iniciales, estimado entre el 5 y
15% de precipitacién al equilibrio; pero una vez logrado este incremento en el
endurecimiento, este decae rapidamente al disminuir el numero de particulas por
unidad de volumen, esto es por que el tamafio de las mismas se incrementa 1%,
Los mecanismos que existen durante las condiciones de procesamiento que hay
para este tipo de aceros y que conducen a una precipitacién por deformacion no
son claros, sin embargo el que haya aglomerados de atomos de C y Nb
dependientes de la temperatura, es tal vez una consistente explicacion de las
observaciones efectuadas en aceros microaleados con Nb %,

Después de laminar en caliente aceros bajo C y alto contenido de Mn, y en
ausencia de una deformacién plastica no se encontrd precipitacién intergranular
de carburos y/o nitruros de Nb en la fase austenitica. La cantidad de precipitados
de Nb en austenita se encuentra fuertemente influenciada por las condiciones de
laminacion 39y su tamafio en austenita aumenta al aumentar el contenido de
Nb. Asi mismo, no se observd precipitacion inferfacial o en ferrita en los aceros de
alto contenido de Mn, los cuales se transforman a una ferrita acicular al enfriarlos
al aire ®,

En aceros de baja aleacidon y bajo C, el agrietamiento en caliente en la superficie
de planchones obtenidos por colada continua, se puede explicar en términos del

comportamiento de la precipitacién de carburos y/o nitruros 3 '* 19 E| origen del
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agrietamiento en caliente durante los procesaos de laminacion, también recae en la
precipitacion de carburos y/o nitruros, y no se encuentra relacionado con la
fragilizacion tan severa provocada por mecanismos similares, pero con
precipitacion dinamica de sulfuros, la cual comunmente se observa al deformar a
altas velocidades, después de precalentar a altas temperaturas.

Poca atencion se le ha otorgado en la literatura en cuanto a estudiar la influencia
que pueden tener el C, S y Nb en barras de acero microaleado durante procesos
de doblez y desdoblez, y subsecuentes envejecidos en agua hirviendo. Por lo que
en el presenie capitulo se expone el estudio efectuado en barras microaleadas,
investigando el efecto de estos elementos constituyentes en dichos aceros al ser

ensayados en procesos de deformacidén-envejecimiento.

V.2 Procedimiento Experimental

Los aceros utilizados en este estudio se fabricaron tal y como se mencioné en el
capitulo Il. Tanto la composicidén del acero microaleado con Nb y como el proceso
termomecanico se condujeron con el proposito de obtener las méas adecuadas

97 para barras de

propiedades mecanicas de acuerdo a estandar britanico B4449
refuerzo grado no-soldable. En el presente estudio, unas 300 coladas de 120 tons
cada una se consideraron, tanto su composicién quimica, como sus propiedades
mecanicas se utilizaron para el analisis estadistico que se describe més adelante.
En la tabla V.1 se muestra el rango de las composiciones quimicas de estos
aceros. De las 300 coladas, un conjunto de seis muestras representativas fue

seleccionado para llevar a cabo un estudio experimental detallado; las
composiciones quimicas de este conjunto se muestran en la tabla V.2, asi como
también una columna que indica el resultado de la falla en el ensayo de

desdoblez.

Tabla V.1. Rangos de composicion quimica de las coladas, en % en peso.

%C

%Mn

%Pmax.

%S

%Si

%Nb

%N

%Al

0 24-043

1.30-1 42

0.0035

004- 007

0.18-023

028-.045

005- 010

003- 007
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Tabla V.2. Composicion quimica de los aceros seleccionados, en % en peso.

Acero %C %Si %P %3 %Mn %Nb %Al %N Falla
No. Ensayo
(B4449)
1 0.26 021 0.017 | 0.032 135 0.044 | 0.004 | 0.008 X
2 0 31 0.24 0022 | 0017 1.42 0030 | 0004 | 0.007
3 034 017 0019 | 0034 1.38 0034 | 0006 | 0005
4 0.37 0.21 0014 | 00389 132 0043 | 0.004 | 0007 X
5 0.43 022 0.016 | 0.030 1.37 0.039 | 0003 | 0007
6 046 0.19 0010 | 0.024 1.38 0046 | 0005 | 0.009

El diametro de las barras de refuerzo utilizadas fue de 35 mm, sin embargo
también se usaron didmetros de barra de 6.5 mm y de 12.7 mm, con el propésito
de evaluar el efecto del diametro en la incidencia de la fractura.

El estandar B4449 "7 requiere tensiones de fluencia minima de 460 MPa y % de
elongacién por encima del 12%. Las 300 coladas estudiadas aqui cumplieron con
todas las especificaciones del estandar con relacién a su resistencia, elongacion y
de doblez, para esto sus propiedades mecanicas se determinaron mediante el uso
de una maquina universal estandar de 200 tons métricas de capacidad. También
se utilizd una maquina de doblez para llevar a cabo los dobleces a 180 ° en

muestras de 1.2 m de largo utilizando plantillas de 120 mm de diametro.

V.2.1 Ensayo de desdoblez.

La misma especificacion britanica B4449 "7 incluye un ensayo de desdoblez el
cual fue disefiado para simular la condicién del acero después de doblarlo y de
envejecerlo frente a la fragilizacion de las secciones dobladas, esto es poner a
prueba un acero simulando una o dos décadas después de estar en servicio, esto
asegura la calidad mecanica del acero. El ensayo de desdablez se llevd a cabo en
las 300 coladas, y el ensayo consiste de lo siguiente: una muestra de ia barra de
refuerzo de 35mm de diametro recta de 1.2 m de largo se introduce en la maquina
de doblez, la barra se fija a través de unos sujetadores, uno de estos sujetadores
tiene un movimiento libre de tal forma que la barra se pueda doblar hasta formar

un angulo de 45 ° con un mandril de una curvatura de 3 veces el diametro de la
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barra; posteriormente la barra doblada se sumerge en un recipiente con agua
hirviendo durante 30 min. Después la barra se desdobla a su forma original y si

hay ruptura o aparece cualquier tipo de fractura en la barra, esta se rechaza.

V.2.2 Tratamientos de envejecimiento.

Muestras de las barras laminadas en caliente de los seis aceros seleccionados,
mostrados en la tabla 2, también fueron utilizadas para llevar a cabo un estudio
detallado del proceso de deformacion plastica y envejecido, y fratar de detectar el
endurecimiento por envejecido.

A pariir de las barras de refuerzo originales se magquinaron cilindros de 12 mm de
diametro y de 15 mm de altura, obtenidos estos del centro de las barras de
refuerzo. Las barras se recocieron a 940 °C durante 1 hora, y posteriormente
enfriadas a una velocidad de enfriamiento de 0.035 °C s dentro del rango de
temperaturas de 780 a 500 °C, y luego se enfriaron al aire. Después del
tratamiento las barras se sometieron a un desbaste grueso de tal forma remover la
posible decarburizacion y/o oxidacion producida durante el tratamiento.
Posteriormente tres cilindros de cada conjunto se deformaron por compresion a
temperatura ambiente a 10% vy otro conjunto de tres se deformaron a 50% de
deformacion con relacion a su altura, mediante el uso de maquina para ensayos
mecanicos universal Instron mod. 4206.

Algunas de estas muestras se les aplico un tratamiento de envejecimiento a 373 K
durante 30 y 60 min, se llevaron a cabo en un horno con control de temperatura
automatico marca Lindberg mod. L-1267. En todos los casos se seccionaron
muestras transversales y iongitudinales a partir de los cilindros.

La preparacion superficial se llevd a cabo mediante un desbaste grueso, y un
pulido mecanico; se utilizé Nital al 2% para revelar su microestructura. Se
realizaron mediciones de microdureza Vickers con 10 grs de carga mediante un
microdurémetro Matsuzawa, en todas las muestras deformadas y envejecidas. Su
observacion se llevd a cabo en un microscopio éptico marca Olympus PMG3, asi
como en un microscopio Jeol JSM-T-200, y un Jeol 6400, acoplado con un

analizador de energia dispersiva de rayos x (EDS) (ver cap.li).
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V.3 Resultados y Discusion.

V.3.1 Ensayos de desdoblez,,

Los datos obtenidos a partir de los ensayos de desdoblez, representan un
conjunto de aproximadamente 300 coladas, de las cuales un promedio de
alrededor de 16 aceros de la misma composicién quimica, fueron ensayados.

En el presente estudio solo se consideraron aquellos elementos que mostraron
una variacion significativa en los ensayos de desdoblez tales como: C, S y Nb; los
otros elementos tales como Mn, Si y P no se consideraron por su poca o nula
variacion en los ensayos.

Las figuras V.1, V.2 y V.3 muestran los resultados de los ensayos de desdoblez en
donde la frecuencia de falla esta en funcién del % en peso de los elementos
considerados. La figura V.1 muestra que a mayores contenidos de C la frecuencia
de falla por el ensayo de desdoblez aumenta significativamente. El
comportamiento exponencial es mas pronunciado por encima del 0.3 % de C, y
este se debe posiblemente al aumento en el contenido de la fase perlitica y de la
cantidad de precipitados formados. Por lo que, es de esperarse cambios en la
ductilidad asi como también en la velocidad de endurecimiento por trabajado, de
esta manera puede existir nucleacion de cavidades y agrietamiento *"%; se ha
establecido de que un espaciamiento faminar fino puede deformarse o doblarse,
mientras que un espaciamiento grueso puede agrietarse e iniciar una fractura fragil
o ductil 1529

La figura V.2 muestra el efecto del S en la frecuencia de falla, se observa que por
debajo del 0.017% en peso no hay influencia alguna, pero al incrementarse su
tendencia es algo logaritmica. Un aumento en el contenido de S induce la
formacién de inclusiones de suifuro como el MnS, el cual se sabe provoca
anisotropia en la ductilidad con relacién a la direccion de la laminacion “*%¥ La
presencia de este tipo de inclusiones puede provocar fracturas del tipo ductil, y
esta se puede iniciar al agrietarse las inclusiones, y/o por decohesion de la

interfase matriz/inclusién ¥

Por o que el S se debe de mantener en
concentraciones lo mas bajo posible, para reducir la formacién de MnS y con esto

evitar el agrietamiento o la ruptura.
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En la figura V .3 se representa el efecto del Nb en la frecuencia de falla durante el
ensayo de desoblez, se observa un comportamiento similar al del C, esto es al
aumentar el contenido de Nb la frecuencia de falla aumenta. Se observa que a
partir de 0.023 % hasta un 0.034% la tendencia tiene una cierta uniformidad, sin
ser muy dramatica, pero a partir de este punto la pendiente cambia radicalmente,
con una tendencia exponencial. Al aumentar el contenido de Nb la posibilidad de
formar grandes precipitados, carburos o carbonitruros, de un tamano aproximado
de 200 nm aumenta “?*), y esto hace que estos precipitados actuen como centros
de nucleacion y crecimiento de cavidades que inducen la fractura o el

agrietamiento de los precipitados.

V.3.2 Caracteristicas Microestructurales

En las figuras V.4 y V.6 se muestran el tipo de inclusiones encontradas en los
distintos aceros estudiados. La figura V.4 muesira la tipica inclusion de forma
alargada, caracteristica de las inclusiones de MnS de tipo | #*?7) el espectro de
EDS obtenido en este tipo de inclusiones asi lo confirma (figura V.5); por otro lado
en la figura V.6 muestra el otro tipo de inclusiones de forma redondeada y algo
facetada que se encontraron en este tipo de aceros, el EDS (ver fig.V.7)
efectuado en este tipo de inclusiones indica que se trata de inclusiones del tipo de
silico-aluminato de calcio, esto por su mayor contenido de Si detectado®*-%?

La figura V.8 muestra un corte transversal del acero 1 (tabla 2) después de que
fallé durante el ensayo de desdoblez, y se observan una serie de inclusiones
elongadas del tipo de MnS, estas inclusiones terminan en la superficie fracturada,
lo cual indica que el agrietamiento puede estar relacionado con la presencia de
este tipo de inclusiones; la figura V.9 muestra un detalle de la interaccion
inclusion-fractura. El papel que [as inclusiones tienen en las fracturas de tipo ductil
ha sido ampliamente documentado @3272932 Eg posible que a partir de las
inclusiones se formen cavidades o huecos y especialmente en aquellas
inclusiones que tienen una débil cohesion con relacion a la matriz #4%3% asta

formacion de cavidades se da cuando los esfuerzos se incrementan alrededor de
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las inclusiones y de esta manera la probabilidad de que una inclusiéon se rompa o
se fracture aumenta, formandose asi una cavidad.

La iniciacion de grietas en inclusiones del tipo MnS ha sido reportado por diversos
investigadores, se menciona que estas se desarrollan a lo largo de los granos y de
las estructuras perliticas bandeadas 313439

Las figuras V.10 y V.11 representan otro tipo de caracteristicas morfolégicas de
inclusiones que se encontraron en el acero 4 (tabla V.2) localizadas de manera
paralela a la superficie de fractura y que es claro a partir de estas imagenes que
en la interfase inclusidn-matriz, hay cavidades formadas, asi como también ciertas
separaciones en la matriz después de que el acero fallé durante los ensayos de
desdaoblez.

Otro de los aspectos microestructurales observados es el que se muestra en las
figuras V.12 y V.13 ; Esta caracteristica se identificé como desgarramiento de la
fase perlitica, y que ha sido observada en muestras de barras dobladas (183637,
Durante los ensayos de desdoblez hay una regién en donde existe una gran
concentracion de esfuerzos de tipo tensil sin estar estos concentrados en una
direccion especifica, por lo que esta caracteristica afecta directamente la ductilidad
a través del espesor, y esto hace gque aumente la suceptibilidad de la fase perlitica
a desgarrarse.

Este desgarramiento de la perlita ha sido reportado que son provocados
principalmente a lo largo de regiones fragiles tales como zonas de segregacion,
precipitados y en inclusiones, principalmente del tipo de Mng (1830 33.36:40.41)

La cantidad de fraccion en volumen de particulas de segunda fase (precipitados,
inclusiones, etc) induce la anisotropia en la ductilidad del acero, y esto afecta su
respuesta durante el doblez, asi como también la tendencia a que aparezcan
desgarramientos en fases laminares, como es la fase perlitica (18:20%8)

Nuestras observaciones concuerdan con estas aseveraciones, en el sentido de
que las barras de los aceros que fallaron durante los ensayos de desdoblez
poseen un alto contenido de S y C, y que a su vez existen aparentemente una

gran concentracion de particulas de segunda fase segregadas en regiones
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localizadas, lo cual puede inducir a la formacion de microgrietas en las regiones de

la interfase ferrita/MnS o en las regiones perliticas 3%4?

V.3.2.1. Descripcion de las fracturas obtenidas.

Las superficies de fractura resultantes de las muestras falladas durante las
pruebas de desdoblez; indican que las inclusiones juegan un papel preponderante
en la modificacion del patrén de falta. En la Figura V.14a y b se presentan detalles
de la fractura producida en los bordes de la muestra. Se observa que la fractura se
produce por desgarramiento del material parciaimente endurecido por
deformacion. Sin embargo, se puede apreciar la formacion de pequefas
cavidades en los alrededores de las inclusiones. También, puede observarse que
la segregacion en las fronteras de grano produce el parcial desprendimiento de
estos.

La region central de las muestras fracturadas presentan un tipo de fractura
caracteristico de materiales altamente ductiles (Figuras V.15a y b).
Adicionalmente, se observa una fuerte dispersion en el tamaio de las cavidades;
producto de la diversidad de tamafos de las inclusiones y precipitados. Al centro
de la vista panoramica (Fig. V.15 a} se observa claramente el tamafio de las
inclusiones involucradas en el proceso de fractura. El detalle de las cavidades;
muestra que [as de mayor tamafio son nucleadas alrededor de inclusiones y las
pequefias se forman a partir de precipitados (Fig. V.15 b).

El acero con mayor contenido de azufre presenta una fractura completamente
fragil, como puede observarse en las Figuras V.18 a y b. Las flechas indican el
desprendimiento de las fronteras de grano, el cual es producido en buena medida
por la segregacion de solutos a los limites. El detalle de la fractura intergranular
(Fig. V.16 b) muestra el anclaje de |la deformacion plastica en los alrededores de

los precipitados, a partir de los cuales se propagan los planos de clivaje.

V.3.3. Tratamientos de envejecimiento.
Con el propésito de monitorear tanto su comportamiento, como su respuesta
durante el tratamiento de deformacion-envejecimiento aplicado a los distintos

aceros seleccionados (tabla V 2), se determiné su microdureza. Las figuras V.17 y
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V.18 muestran la respuesta de la fase ferritica después de ser deformada y
envejecida. Como se esperaba después de |la deformacion hay un incremento en
su dureza, debido a un proceso de endurecimiento por deformacién, y también
existe una clara evidencia de un efecto de endurecimiento por envejecimiento
hasta tiempos de 30 min.

La interpretacion de dichos resultados se basa en que hay que considerar que &l
contenido de N, del orden de 0.01 a 0.025 % en peso, cantidad que es tipica en
este tipo de aceros para barras, y que se sabe que este contribuye a su
resistencia #4244,

Por otro lado se ha establecido en un principio, que cualquier elemento segregado

y particularmente C y N pueden inducir una deformacién por envejecimiento del
g (145).

tipo estatic pero como el N tiene una mayor solubilidad en el Fe a bajas
temperaturas que el C “" el N es usualmente el responsable para este tipo de
envejecimiento.

También se ha establecido™'*®, que si la concentracion de C en solucién es alta o
la temperatura de envejecido es alta (>373 K), el C también contribuye. Se puede
decir entonces que la causa del envejecimiento, se debe probablemente a la
segregaciéon de los atomos de soluto intersticiales (C y N) en los campos de
esfuerzo de las dislocaciones “%4” en |a red de la fase ferritica y que estos son
anclados. Esta situacién se ve reflejada por los resultados obtenidos, con relacién
al incremento en la dureza de la fase ferritica de las barras.

Las figuras V.19 y V.20 muestran los valores de microdureza obtenidos después
del proceso de deformacion-envejecido, pero de la fase perlitica. Se observa que
al aumentar la deformacidn plastica hay un aumento en su microdureza debido a
un efecto de endurecimiento por deformacion. Esto debido tal vez a que durante la
deformacion, el C de los carburos de Fe (i.e.cementita) trata de moverse a sitios o

g (33364848 v entonces el C disuelto ancla a las

regiones de dislocacione
dislocaciones, las cuales actian como barreras 3% de algn movimiento
adicional, y consecuentemente hay un incremento en la microdureza de la fase

perlitica.
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En este estudio no se consideraron los efectos del espaciamiento y orientacidn
interlaminar de la fase perlitica, sin embargo de antemano se conoce que perlitas
mas finas son menos susceptibles de sufrir dafios después de ser deformada en
frio, que perlitas gruesas que son mas facilmente dafiadas. ¢#3%364249)

En la figura V.21 se muestra los valores de microdureza obtenidos por efecto del
contenido en peso del Nb de la fase ferritica, en esta misma figura se incluyen los
dos valores de deformacion aplicados (10 % v 50%). Al aumentar el contenido de
Nb se incrementa la microdureza, la cual es mas pronunciada entre 0.037 a
0.048%, este incremento se relaciona comunmente a un efecto de endurecimiento
por precipitacion 952,

En las figuras V.22 ay b se muestran las observaciones efectuadas en una de las
muestras deformadas al 50 %, y otra deformada y envejecida (muestra 3, tabla 2),
respectivamente. En la figura V.22 a, se aprecia una region de alta densidad de
dislocaciones, gue se debe a la deformacion efectuada del 50%; también se
observan algunos precipitados grandes que son ricos en Nb (capitulo lll). En la
figura V.22 b, después de envejecer, el campo de las dislocaciones se reduce,
formandose muchos pequefios precipitados.

El hecho de que existan grandes precipitados (nitruros y/o carburos de Nb), indica
que hay una muy pequefia cantidad de Nb soluble en aceros de mayor contenido
de C ©¥; siendo esto lo unico que puede influir en el crecimiento de grano de la
fase asutenitica durante las temperaturas de precalentamiento.

Por otro lado el Nb que no precipita retarda la transformacion y—«, pudiéndose
formar también durante y/o después de la transformacion pequefios precipitados
del orden de 2nm®® obteniéndose un incremento en la resistencia debido a un
endurecimiento por precipitacion ©*. Ademés la presencia de atomos de soluto
que se segregan durante un proceso de envejecido por deformacion, que
combinado con lo antes mencionado, puede inducir un aumento en la resistencia,
lo cual se puede constatar por el incremento de la dureza de la fase ferritica (figura
V.17 y V.18).

Por lo que, es concebible que la contribuciéon del Nb, en el sentido de que existe

un aumento en la frecuencia de falla en el desdoblez (figura V.3), puede estar
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asociado con un incremento en la propagacidon de grietas o cavidades
preexistentes a través de los granos de ferrita.

Ahora bien, si el contenido de C se redujera por debajo del 0.25% en peso y el
contenido de S por debajo de 0.018% en peso, esto significativamente reduciria la
formacién de microgrietas y por ende la frecuencia de falla por debajo del 0%, sin
considerar el contenido de Nb, dentro del rango de composiciones de los aceros

aqui estudiados.

V.4 Conclusiones.

-Las fallas originadas por los ensayos de desdoblez en los aceros microaleados
con Nb, estan estadisticamente asociadas con altos niveles de carbdn, azufre y
niobio.

-Los aspectos microestructurales indican que las grietas se tienden a formar en la
interfase metal-matriz/incluisones de MnS y de Silico-aluminatos de calcio,
cercanas a las regiones de las muestras fracturadas.

-Otro aspecto microestructural encontrado indica que las fases ricas en carbon,
como en la fase perlitica, se forma un desgarramiento laminar por la excesiva
deformacion localizada.

-Se puede concluir que la contribucion del C y del S con la frecuencia de falla, es
debida a la formacion de microgrietas en la seccion doblada a 45° del ensayo de
desdoblez.

-El patrén de fracturas obtenidos esta claramente influenciado por las inclusiones y
los precipitados presentes.

-El Nb parece ser que contribuye en la etapa de envejecimiento, y los granos de
ferrita muestran un considerable endurecimiento.

-En la etapa final del ensayo las barras de acero con alto C, S y Nb, mostraron una

gran susceptibilidad a fallar.
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Figura V.1. Efecto del contenido de C sobre la frecuencia de falla durante los
ensayos de desdoblez.
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Figura V.4. Fotomicrografia por MEB. Este es el tipo de inclusiones alargadas
encontradas en algunos de los aceros, esta corresponde al acero no.3 de la tabla
V.2.
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Figura V.5. Espectro EDS de las inclusiones alargadas ( figura V 4).
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Figura V.6. Fotomicrografia por MEB. Tipo de inclusiones redondeadas
encontardas en el acero 4 (tabla V 2).
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Figura V.7. Espectro EDS de las inclusiones redondeadas (figura V 6).
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Figura V.8.Fotomicrografi por MEB. Seccion longitudinal del acero 4 (tabla V.2);
se muestran las inclusiones alargadas que corren por debajo de la superficie
fracturada.

Figura V.8.Fotomicrografia por MEB. Seccién longitudinal del acero4 (tabla V.2),
mostrando un detalle de las cavidades que se encuentran interaccionando con las
inclusiones.
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B

Figura V.10. Fotomicrografia por MEB. Seccién longitudinal del acero 1 {tabla
V.2). Se muestra una inclusion alargada de MnS, que se encuentra conectando
con la superficie de fractura.

Figura V.11. Fotomicrografia seccion longitudinal del acero 1 {ver tabla V.2) Se
puede apreciar un detalle de las inclusiones alragadas de MnS.
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Figura V.13. Fotomicrografia por MEB. Falla de perlita desgarrada en el acero 1
(tabla V.2).
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Figuras V.14 a y b. Aspecto de las superficies de fractura en el borde de la barra
despues del ensayo de desdoblez, corresponde al acero No 4, tabla V 2.

Figuras V.15 a y b. Aspecto de las superficies de fractura de la barra en la regién
central después del ensayo de desdoblez, corresponde al acero No 4, tabla V.2,
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Figuras V .16 a y b. Aspectos de las superficies de fractura obtenidas en la region
interna de la barra después del ensayo de desdoblez, corresponde al acero no.4,
tabal V 2.
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Figura V.18. Microdureza de la fase ferritica después del 50 % de deformacion en
frio en funcidén del proceso de tratamiento.
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Figura V.22 a y b. Imagenes de campo claro de MET correspondientes al acero 3
(tablaV.2).
a) Deformada 50 %, se observan dislocaciones alrededor de varios precipitados
ricos en Nb y b) corresponde al mismo acero envejecido durante 60 min, se
observan precipitados de distintos tamaiios.
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Capitulo VI. Discusidn general.

Introduccion.

La optimizacion de las propiedades como soldabilidad, tenacidad y resistencia en
aceros microaleados con Ti, Nb y V se logra dominando la influencia de cada uno
de estos elementos en la evolucidn de su morfologia, la composicion y la
distribucién de los precipitados (nitruros y/o carbonitruros) durante su
procesamiento.

Se demostré que al adicionar Ti, Nb y V en aceros microaleados producidos por
colada continua, se modifican una serie de reacciones complejas de precipitacion
que se suceden durante la historia térmica de estas aleaciones y que depende
directamente de la microestructura inicial de colada V. Esta etapa inicial es
necesario caracterizar mediante las técnicas analiticas que existan de tal forma
de establecer una relacion entre las morfologias, distribucion y su
microcomposicion de fas distintas particulas/precipitados que se formen.
Consecuentemente, investigar los mecanismos de nucleacion y crecimiento de las
particulas / precipitados formadas en colada continua son muy importantes desde

un punto de vista cientifico e industrial.

VL.1. Precipitaciéon del Nb (C, N).

El hecho que la precipitacion de los carbonitruros de Nb ocurra a altas
temperaturas, no es un caso aislado y solo encontrado durante el presente trabajo,
sino que estos resultados corroboran otros trabajos en donde se reportan estos
hallazgos. Por ejemplo, Davenport et al @, sefala la precipitacion de los
carbonitruros de Nb durante el proceso tanto de fabricacién del acero, como en los
inicios del proceso de deformacion en caliente, sugiriendo que esta precipitacion
se lleva a cabo en los limites o sub-limites de los granos a altas temperaturas
(1000-1200 °C); algo similar es reportado por diversos investigadores ©4).

Sin embargo, por las observaciones en microscopia de transmisién efectuadas en
el presente trabajo, esto no es lo que sucede, pues no se alcanza a revelar con

precision que la precipitacion sélo este exclusivamente en estas regiones, pero si
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en cambio se observan particulas distribuidas al azar en la matriz, lo cual indica
que tal vez las particulas nuclearon en las dislocaciones, o en otro tipo de
defectos.

Si consideramos que la precipitacion de los carbonitruros de Nb en y es como
muchos otros casos de precipitacion de una segunda fase en sélidos, un proceso
de nucleacion y crecimiento, se puede decir lo siguiente. Termodinamicamente se
conoce, que en el proceso de nucleacion la fuerza activadora, por lo general
intervienen los términos energéticos de energia libre quimica (AGqum.), el término
de energia libre por exceso de vacancias (AGy), y término de energia de
interaccion (E; ). Este Gltimo término se asocia con la energia de interfase (y), y se
menciona que existe cuando la precipitacion ocurre en regiones de alta energia
(dislocaciones, limites de grano, etc). Efectuando comparaciones entre los
términos de energia de interaccion con los otros dos términos (AGquim Y AGyac) ©,
se aprecia que estos son mucho mas grandes que el término E;, por lo que solo
los primeros dos contribuyen significativamente con la nucleacion de carbonitruros
de Nb a altas temperaturas.

Dutta y Sellars ¥, determinaron los valores de AGyu para la nucleacion de los
carbonitruros de Nb en austenita, simplemente relacionandolo con el producto de
solubilidad a partir de la ecuacién de Irvine et al ©. Ademas realizaron otras
simplificaciones como el de despreciar el efecto del Nb y otros elementos en el
acero. En otro trabajo ® llegan a conclusiones similares en cuanto a despreciar los
efectos de la interaccién entre el Nb, C y N, en rangos de composiciéon y
temperaturas utilizadas en el presente trabajo, lo cual induce a pensar que estas
contribuciones ©7, no impactarian mas alla en la ecuacion de solubilidad de Irvine
©), que es la mas utilizada en la practica y tal vez sea la més aceptada de todas
las ecuaciones experimentales disponibles. Sin embargo se reporta que este fipo
de interacciones se podrian aplicar a sistemas muiticomponentes en donde no
solo se relacione al Nb sino al Tiy al V también ©.

Ahora bien el término de AG,,, no fue considerado en el modelo de Dutta y
Sellers © si bien hay ciertos trabajos basicos y tebricos de nucleacién en sdélidos

©19 que sefialan que una concentracion de vacancias fuera del equilibrio podria
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entrar en la reaccién como un componente quimico. En un trabajo poco mas
reciente de Arieta y Sellars 1", evaltian el efecto del exceso de vacancias en la
precipitacion de carbonitruros de Nb, y este lo comparan con el modelo de Dutta y
Sellars ©, mostrando que el efecto de las vacancias tiene un comportamiento
concordante con el trabajo experimental.

Sin embargo explicar su efecto en la precipitacion no es del todo simple. Se han
hecho suposiciones poco realistas " como el tratar de establecer que las
periurbaciones en las dislocaciones u otros sitios actian como sumideros
perfectos, esto es, que no rechazan o dificultan a que las vacancias se sumerjan
asi mismas, o que ciertamente estas no interaccionan con las impurezas o atomos
presentes a su alrededor.

En aceros austeniticos de bajo C se encontraron rizos de vacancias cuando se
afiadia P al acero, lo cual supone que hubo una interaccion de éste con las
vacancias '?. En aceros similares, pero estabilizados con Nb 9 se encontrd que
la nucleacion de carbonitruros de Nb se lliegaba a alcanzar con el contenido de P,
y esto supone que habia una interaccién de este elemento y las vacancias.
Asimismo se propuso que las vacancias son atrapadas en la vecindad de los
atomos de P, y que tal vez esto no haga que se sumerjan muy facilmente; lo cual
supone que este efecto de atrapamiento prolonga la vida media de las vacancias,
lo que tal vez permita que haya una mayor disponibilidad de ellas para que la
precipitacion se induzca.

Lo anterior induce a pensar que tal vez esté sucediendo una interaccion muy
similar en los aceros microaleados al Nb utilizados en el presente trabajo, esto es
entre el exceso de vacancias y los atomos de Nb o impurezas presentes
(segregacion, inclusiones, etc).

De las observaciones efectuadas en TEM se determiné que los precipitados de Nb
nucleaban en las dislocaciones, esto se puede apreciar en las figuras VI|.1a, b, y c,
en donde se observan como algunos de los precipitados de Nb que se
encontraron interaccionando con las dislocaciones. Si consideramos que las
vacancias ayudaron a la nucleacion en las dislocaciones, entonces se puede

suponer que las vacancias son sitios potenciales para que ahi se sumerjan.

o
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Por lo general en los aceros microaleados cuando se lleva a cabo un proceso de
deformacién en caliente a altas temperaturas, los procesos de recristalizacién se
inician tan pronto la deformacion ocurre. Una posible explicacién de esto es que
hay una baja fraccion en volumen de particulas, entonces como resultado existe
una menor sobresaturacion, provocando que el proceso de recristalizacion no se
vea interrumpido.
Por lo que, se puede decir que los procesos de recristalizacion y de precipitacion
de los carbonitruros de Nb se suceden de forma concomitante a altas
temperaturas 1100-1200 °C, y que los sitios de nucleacién donde estos se llevan a
cabo no se afectan entre si, pues en el caso de la recristalizacion esta se realiza
en los limites de grano, y la precipitacion es al azar en la microestructura.
El hecho de que aparezcan carbonitruros de Nb durante las etapas iniciales del
proceso de fabricacién de los aceros microaleados estudiados en el presente
trabajo, indica que hubo una precipitacion que ocurre a altas temperaturas y con
un cierto grado de deformacion, y que la causa de esto probablemente sea debido
a un mecanismo de vacancias generado durante la deformacién. La implicacion
practica de esta precipitacion a altas temperaturas, es que una cierta cantidad de
la fraccién en volumen precipitada se pierde durante los procesos de laminacion,
lo cual afecta la precipitacion en las temperaturas finales de Ia laminacion o tal vez
durante la transformacion de y —a
Es importante resaltar que la solubilidad del Nb (C, N) en la fase austenitica se
expresa por la ecuacion siguiente propuesta por Irvine et al ©:
log[Nb{C+ 1—2N} =226-8770

14 T
De acuerdo a esta relacion en los aceros aqui estudiados es aproximadamente a
los 1300 °C, en que todo el Nb esta en solucién, sin embargo la temperatura de
recalentamiento que se utilizo para estos aceros fue de 1200 °C
aproximadamente, por lo que se puede decir que sdlo una fraccion del Nb se
disolvio. Sin embargo de acuerdo a la siguiente relacion establecida por Mori etal
% en la determinacién de la solubilidad del Nb(C, N) en la fase austenitica a

temperaturas entre los 1000 y 1300 °C es:
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tog[ N C] [N = 4.12 _&;4 |

Las temperaturas son alrededor de los 1200 °C, lo cual indica que en los aceros
aqui estudiados todo el Nb estaria en solucion.

Ahora bien de acuerdo a las imagenes obtenidas por microscopia electrénica de
transmisién se puede observar que esto fue lo que realmente sucedid, los
precipitados mas grandes (ver figuras V.2 a y b), se consideran gue se
desarrollaron durante el recalentamiento de palanquillas, o duranie su
procesamiento, y que estos precipitados asi formados prevalecieron y crecieron.
Se observa también finos precipitados (Figuras VI3 a y b) que tal vez se
desarroltaron durante el recalentamiento, indicando en ambos casos que existio un
embastecimiento de los precipitados ya formados y que no se alcanzaron a
disolver y por otro lado la aparicién de pequefios precipitados que indican que
durante el recalentamiento se formaron, o durante la deformacion de la fase
austenitica.

Dentro del rango de 1000 a 1200 °C aproximadamente se reporta 2 que al
aumentar el contenido de Nb el tamafio de grano austenitico se mantiene refinado,
y esto se debe probablemente a un aumento en la fraccion en volumen del
carbonitruro de Nb no disuelto.

Aparentemente los precipitados no disueltos a las temperaturas mas altas de
recalentamiento son grandes, mientras que aquellos precipitados que se forman
durante el enfriamiento o durante el recalentamiento a las temperaturas de
austenitizacion son mucho mas finos, esto ha sido reportado en varios trabajos #"
) Por otro fado, también se observé que para una constante fraccion en volumen
de carbonitruros de Nb, los tamafios de particula tienden a crecer al aumentar la
temperatura de recalentamiento, y lo que esto causa es que exista un tamafio de
grano austenitico mas basto, este efecto fue reportado por los trabajos clasicos de
Gladman y Pickering ">y posteriormente por otros investigadores que
vinieron a confirmar este efecto al estudiar detalladamente la interaccion

precipitacién-recristalizacion @23.27-30)
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V1.2, El rol de las inclusiones y su relacién con el desgarramiento de la
perlita.

Si bien el fendmeno del desgarramiento de estructuras laminares ha sido
reconocido y estudiado por mas de 30 afios, sigue siendo un topico de actualidad,
sobre todo en grandes estructuras soldadas y en contenedores de alta presién®"
%) Sin embargo el conocimiento de las distintas causas que lo provocan se ha
desarrollado en los dltimos 15 afios, asi como también un numerc mediadas
preventorias y de posibles soluciones; algunas de estas a un costo muy elevado,
para poder evitarla o corregirla ¢4

Por otro lado, con el aumento en el uso de aceros de alta resistencia y de mayor
seccidn en la industria de la construccién a gran escala, y que ademas el disefio
arquitectonico se ha ido modificando lo cual las estructuras son mas complejas y
por ende mas susceptibles. Aunado a esto, las normas de construccion son cada
vez mas rigidas, lo cual implica una mayor seguridad y confiabilidad, esto hace
que el problema de desgarramiento en estruciuras laminares, sea cada vez mas
preocupante en dichos aceros de alta resistencia.

El desgarramiento laminar es una forma de separaciéon o agrietamiento, que se
lleva a cabo en el metal base de uniones soldadas generalmente, debido a una
combinacién de una inadecuada ductilidad a través del espesor y un exceso de
deformaciones desarroltadas durante la contraccion térmica de la soldadura, que
actua en esa direccion. Su apariencia se distingue facilmente de cualquier forma
de agrietamiento de la soldadura que haya sido caracterizada en seccidn
transversal, y se observa como una serie de terrazas escalonadas de forma
paralela al plano de laminacion y unidas a través de paredes de corte finas, casi
perpendiculares a las terrazas.

Se cree que el desgarramiento se inicia por la fractura o pérdida de cohesion de
inclusiones elongadas; los huecos que se forman crecen y se llegan a unir en
planos comunes, inicialmente a través de una ruptura de tipo ductil, formado
terrazas. Posteriormente, las terrazas, en distintos planos, se conectan mediante

un corte, lo cual producira una fractura con apariencia escalonada.
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El desgarramiento se puede llegar a localizar en cualquier lugar dentro de la zona
afectada por el calor, asi como también en regiones no afectadas por este, y por lo
general el desgarramiento es completamente subsuperficial, lo cual su deteccidn
es relativamente dificil.

En uniones tipo “T” y esquinas, que son regiones con gran concentracion de
esfuerzos, es de las mas susceptibles a un desgarramiento laminar, puesto que el
limite de la fusion de la soldadura se orienta paralelamente al plano de laminacién
de una seccioén, y la resistencia que opone al reajuste la estructura de los
alrededores, durante la contraccion de la soldadura, permite que se lleguen a
desarrollar grandes deformaciones a través de toda la seccion. El desgarramiento
laminar ocurre en uniones soldadas cuando (y dondequiera que) la capacidad del
metal base es insuficiente al flujo plastico para poder acomodar los esfuerzos
generados durante la contraccion de la soldadura.

Si bien, este fenédmeno parece ser un problema (nicamente de materiales, es
hasta hace poco tiempo que el desgarramiento laminar se ha reconocido como un
fendmeno complejo, v que es el resultado de la interaccion de una serie de
factores, que provoca gue haya una reduccion en la ductilidad y un incremento en
los esfuerzos a través de toda la seccion.

Los factores que directamenie estan relacionados con la aparicion de
desgarramientos laminares son: a) la calidad y limpieza del acero, lo cual permite
una buena ductilidad en toda la seccién; y b) el disefio y los procesos de
fabricacion, que influyen en la direccién, magnitud y distribuciéon de los esfuerzos
en uniones soldadas con aceros de alta resistencia.

Consecuentemente el desgarramiento laminar se ve como un problema que tiene
que ver con: materiales-fabricacidén-disefio, y que para poder evitarlo se requiere la
interaccion de todas estas ingenierias que estan relacionadas.

En el presente trabajo es claro que el desgarramiento de la fase perlitica que se
encontrd ( ver figuras V.12 y V.13) indica que uno de los factores que mas
contribuyeron a que esta manifestacion microestructural apareciera se debié

principalmente al relacionado con las inclusiones no metalicas que se encontraron
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en estos aceros. Se ha reconocido ampliamente que las inclusiones son las que
tienen uno de los efectos mas importantes en la ductilidad de los aceros®#4%47-52)
Los efectos tan dafinos que las inclusiones generan se deben por su tamafio,
forma y distribucion, las cuales estan intimamente ligadas a la composicion
quimica, a los procedimientos de desoxidacion y a los procesos de trabajado en
caliente.

El origen y las caracteristicas de deformacion de las inclusiones ha sido

(50-54,70) y los cuatro tipos de inclusiones que

ampliamente estudiados por Keissling
sobre la base de su composicion, y que han sido encontradas en aceros
convencionales son: a) oOxidos (alimina, aluminatos, espinelas), b) silicatos
(compuestos de O y Si), ¢) oxisulfuros (tal como los MnS tipo 1), y los silicatos y
sulfuros, que estos Ultimos se a encontrado que ejercen el mayor efecto en la
ductilidad y que ademas se ha observado que participa en el proceso de
desgarramiento laminar #5253

Los oxidos no se deforman durante el trabajado en caliente, y estos llegan a
retener su forma globular, sin embargo aglomerados de alimina pueden llegar a
influenciar la ductilidad de los aceros. Por otro lado los silicatos son altamente
deformables durante el trabajado en caliente, lo cual puede dar como resultado
que se formen pequefas hilos o hebras alineadas y este tipo son altamente
dafinas en la ductilidad de los aceros. La figura V1.4 muestra este tipo de
inclusiones que se llegaron a observar en el presente trabajo, sin embargo no se
logro correlacionar este tipo de inclusiones con el desgarramiento laminar. En esta
imagen lo que se observa es una precipitacion interdendritica de MnS
principalmente que se llega a formar durante las ultimas etapas de la solidificacion
de la palanquilla.

Ahora bien, dependiendo del grado de desoxidacion se pueden llegar a observar
) (563,54,

distintos tipos de sulfuros (tipo |, 1l y Il por ejemplo si los aceros se calman
con Si el tipo de MnS que se forma afecta muy poco la ductilidad del acero, y este
tipo de inclusién casi no se deforma durante el trabajado en caliente del acero,
adoptando una forma casi elipsoidal, y que se cree que el oxigeno en solucion

solida endurece a la particula, lo cual inhibe su deformacion®®® 48 425254
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Si el acero se desoxida con Al, y sin exceso se forma el MnS tipo Il, y en este caso
esta inclusién posee una morfologia dendritica y ligeramente alargada. Por esta
razon y la alta plasticidad durante los procesos de trabajado en caliente, se
obtienen inclusiones alargadas, algunas veces paralelas y muy cercanas una de
otra, v esto hace que este tipo de inclusiones sea dafiina con relacion a la
ductilidad del acero.

Cuando el acero se calma con un exceso de Al, la forma de las inclusiones de
MnS obtenidas son del tipo 1ll; solidifican con una morfologia ligeramente angutar,
y no llegan a formar un patrén dendritico, sin embargo su plasticidad excede a las
del tipe 1l y estas se elongan, y debido a que las diferencias en plasticidad tiende a
aumentar entre la matriz y las inclusiones de MnS al disminuir las temperaturas
trabajado en caliente, estas inclusiones de MnS elongadas provocan una
anisotropia en la ductilidad de los aceros. A este tipo de inclusiones se le ha
asociado con el proceso de desgarramiento de la fase perlitica.

En el presente trabajo se pudieron observar primordialmente este tipo de
inclusiones tal y como puede observarse en las figuras V.4,V.8,V.10,V.11y VL5 ,y
estas se asociaron directamente con el desgarramiento de la perlita (figuras V.12 y
V.13).

Lo que esto implica es lo siguiente. De las fracturas obtenidas durante el ensayo
de desdoblez (ver figuras V.14, V.15 y V.16 del capitulo V) se observa que la
fractura ductil tal vez se haya iniciado por el agrietamiento de las inclusiones de
MnS tipo lil, que son el tipo de inclusiones que mas se ilegaron a observar, y por
la decohesion en la interfase matriz /inclusién, y que la fractura final obtenida se
haya manifestado por un corte localizado o por la formacién de huecos entre las
grietas. Las microfractografias que corresponden a las figuras V.16 a y b,
muestran la superficie de la fractura ductil, esta presenta grandes grietas que
incluyen fragmentos de MnS y pequefios hoyuelos los cuales pueden estar
asociados con inclusiones muy finas o particulas de segunda fase muy finas que
corresponderian a los carburos y nitruros de Nb.

Ahora bien otro aspecto de las fracturas indican una region fragil y estas

corresponden a las figuras V.16 a y b del capitulo V, esta regidn indica que
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durante el ensayo de desdoblez (ver Cap.V en procedimiento experimental) hay
una region en donde la fuerza de pandeo es maxima y es ahi en donde ocurre una
deformacion plastica severa que al ir aumentando el agrietamiento ahi es mas
propenso a que se inicie de manera fragil, y que al existir en esas regiones MnS
del tipo 1ll, este acelera el inicio del agrietamiento, el cual se desarrolla a lo largo
de los granos de ferrita / perlita y/o regiones tal vez de ferrita acicular o bainita.

El desagrramiento de la fase perlitica se observd que ocurre preferencialmente a
lo largo de las regiones mas fragiles dentro de la misma fase perlitica, y esto tal
vez se haya debido a que esta fase de por si por su naturaleza fragil, esta
fragilizacibn aumente debido a una segregacién en la misma, ¢ en la interfase
ferrita / perlita.

Es importante resaltar que la cementita por su naturaleza, tiene efectos que
pueden ser significativos en cuanto a la deformacion de la fractura, pues si bien,
las particulas de cementita se encuentran unidas fuertemente a ia matriz de ferrita,
la falla cominmente se pude originar mediante un agrietamiento por corte del
carburo. Claro esto dependera del contenido de C en el acero, por ejemplo en el
caso de un acero de bajo carbono, los esfuerzos requeridos para que se agriete
por corte el carburo, se requiere que exista una deformacién plastica considerable
en la matriz de ferrita. Si hay presencia inclusiones no-metélicas en el acero, la
fractura que se llega a formar por lo general precede al agrietamiento de carburo,
y esto debido a la presencia de las inclusiones, que como se mencions estas por
lo general inician la falla por la decohesién en la interfase /74

En la figura VI.6 se muestra una inclusién de MnS, que se encuentra
interaccionando con la fase perlitica, lo cual indica que la presencia de inclusiones
en la fase perlitica, ademas de las encontradas en la matriz de ferrita, ejercen un
efecto considerable tanto en la aparicién del desgarramiento de 1a perlita como en
la induccién de la falla.

Se encontraron impurezas segregadas en ambas fases en algunos aceros de
llegada, tal y como se puede observar en la figura V1.7, asi como también se
muestran diversos patrones de microanalisis realizados en esa region, indicando

la presencia de varios elementos segregados en esa zona. Normalmente los
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elementos que se llegan a segregar comunmente son el C, S, Al, Si, Mn, sin
embargo se observa la presencia de Nb localizado en los precipitados mas finos.
Se observa la presencia de Ti puede indicar que aunque si bien no se cuantificé
este elemento, se sabe gue con trazas de Ti ®®%) del orden de 0.001% es
suficiente para precipitar TiN en la regidon del liquido interdendritico, que
posteriormente se convierte en los limites de grano de la fase y, y que estos son
los sitios en donde después nuclearan los carbonitruros de Nb.

Las microestructuras como las obtenidas en este tipo de aceros microaleados,
que particularmente poseen una cantidad considerable de inclusiones de distintos
tipos, y ademas de gran tamafio, son mucho mas susceptibles a desgarrar la fase
perlitica, y en cuanto a la matriz esta casi no influye en la ductilidad del acero. Sin
embargo se ha llegado a observar en aceros tanto de grano fino como grueso un
desgarramiento, y que a una baja temperatura de transiciébn asociada con un
tamafioc de dgrano pequefio, esto tiende a reducir la propagacion del

desgarramiento por clivaje °%.

VI.2.1 Consecuencias.

De lo anterior se desprende que el mecanismo por el cual la interaccién de las
inclusiones, las particulas de segunda fase, el desgarramiento y por consecuencia
la fractura o separacién depende directamente de la composicién quimica, la
microestructura y del procesamiento de trabajado en caliente.

Lo mas importante es prevenir que ocurra esta fractura o separacion, por lo que es
imperante que las tecnologias de desulfurizacion se apliquen a este tipo de aceros
microaleados para barras de refuerzo que tal parece no poseen atin este control.
lLa desulfurizacion como proceso tecnoldgico ha sufrido grandes avances en los
ultimos 20 afos, paralelamente con los procesos termomecanicos para la

s %88 | s desarrollos tecnolégicos en la

produccion de los aceros microaleado
desulfurizacién del acero ya sean utilizando inyeccion de polvos o gas, ha
permitido que los niveles de azufre no sean mas del 0.0010% en peso en estos

aceros.
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El control del S, es primordial para evitar o disminuir la anisotropia que se produce
en la ductilidad de estos aceros 95459 63868869  Ahora bien, puesto que la
ductilidad depende de la forma y tamafio de los sulfuros de Mn con un cierto
contenido de azufre; entonces a través del control de la forma del sulfuro y del
control de su plasticidad que podemos de forma efectiva que la ductilidad sea
uniforme en todas direcciones, esto significa eliminar la direccionalidad y mejorar

d ©98%%9  Esto se logra mediante la adicién de

su tenacidad y la formabilida
pequefias cantidades de elementos como las tierras raras, Ti, Zr, Ce o Ca, estas
estabilizan a los sulfuros y oxisulfuros, los cuales resisten la deformacion plastica
durante los procesos de laminacién en caliente.

Una excesiva adicion de tierras raras puede resultar en una contaminacién en
ciertos lugares dentro de los lingotes o en ios planchones / palanquillas de colada
continua, por lo que se han establecido relaciones de adicién con relacion al nivel
de azufre que se desea en el acero & 7%

El tratamiento con Ca se ha aplicado para la obtencién de aceros con un ultra bajo
contenido de azufre, el cual normalmente no provoca la anisotropia en la
ductilidad, asi por ejemplo la segregacion central que se llega a producir durante la
colada continua, ha sido posible eliminar o controlar la forma de las inclusiones de
MnS segregados a través de la inyeccidn de pequefas cantidades de silicato de

Ca.

VI.3 Efectos de la precipitacion de los carbonituros de Nb durante la colada
continua.

Se ha reportado ">7® que tanto la fragilidad en caliente, que se presenta durante
las temperaturas de trabajado en caliente, como la susceptibilidad al agrietamiento
durante la colada continua de aceros microaleados y/o aceros aleados, se debe en
parte a la presencia de oxisulfuros y de sulfuros de hierro en los limites de grano.
Existe una relacion critica de Mn/S para disminuir estos defectos, sin embargo
esta fuera del ambito del presente estudio hacer alguna evaluacion y determinar

con precision esta cantidad.
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Sin embargo debe enfatizarse que las evaluaciones de [a relacion critica de Mn/S
reportadas ampliamente se establecieron para aceros producidos en condiciones
de colada, en donde bajo ciertas condiciones en equilibrio localizadas durante la
solidificacién del liquido interdendritico hay presencia de MnS 7*%_ Ahora bien,
en procesos de colada continua la velocidad de solidificacion es mas rapida
(aprox.60 K min™), y en este caso es muy probable que las condiciones de
equilibrio localizadas ya no prevalezcan y entonces algo de FeS liquido puede

precipitar durante la tltima etapa de la solidificacion °8":82)

e %% que llegan a

Ademas, también en estos aceros se ha reportado ampliament
presentar una baja ductilidad en caliente durante la colada continua, y muy
especificamente durante la operacion de enderezado de los planchones y/o
palanquillas.

Esta baja ductilidad esta asociada con la transformacién de y—o«, siendo de
alrededor de 850 °C a 700 °C, para aceros al carbono y de baja aleacion, y a
mayores temperaturas (aprox. de 1000 a 850 °C) para aceros microaleados, con
adiciones de Al o Nb, El efecto de estos elementos se debe a la precipitacion de
AIN o de Nb(C, N) en los limites de grano de la austenita , y que ha sido reportada
en multiples trabajos ©%),

Lo que sucede es gue la precipitaciébn de los nitruros y/o carbonitruros en los
limites de grano de y, provocan que la movilidad de estos se reduzca, lo cual
induce al crecimiento de huecos alrededor de los precipitados, facilitando asi la
propagacion de la grieta de forma transgranular.

Durante el proceso de colada continua de los aceros microaleados las variables
del proceso como velocidad de enfriamiento y /o |la velocidad de enderezado de
los planchones y/o palanquillas, afectan los tamafios y la velocidad de
precipitacion de los carbonitruros.

Por ejemplo se ha reportado %9 que cuando la velocidad de enfriamiento es
alta la formacién de precipitados de Nb(CN) es menor y mucho mas fina tanto en
la matriz como en los limites de grano, y esio ocasiona que la ductilidad en

caliente sea menor.
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Presencia de microsegregacion durante la solidificacién de elementos tales como
Cu, Sn, Sb y de fases precipitadas de MnS y FeS en los limites de grano de vy,
inducen también la baja ductilidad en caliente de aceros microaleados.

En el presente trabajo se observé que hay una significativa precipitacion tanto en
la matriz como en los limites de grano de la austenita, que posiblemente se forméd
durante el procesamiento de las palanquiilas.

También se encontraron indicios de la presencia de FeS, para lo cual se muestra
el patrén de difraccidn en la figura V1.8, correspondiente a este precipitado, de una
de las particulas sefialadas en la figura. Esto indica que aun después de
recalentar el planchon a 1200 °C, no fue posible disolver y/o modificar este
precipitado completamente. Seguin Lankford ®®, este tipo de precipitados FeS al
recocerlos a altas temperaturas se modifican a MnS.

Es muy probable que en el presente trabajo los aceros aqui estudiados presenten
la coexistencia de precipitados de FeS, MnS, y de los carbonitruros de Nb, esto se
puede observar en ia figura V1.9 en la que se muestran una serie de precipitados
que corresponden segun los patrones de difracciéon obtenidos a todos los
precipitados arriba mencionados.

Otro aspecto morfoldgico observado en los aceros aqui estudiados mostrd una
distribucién de precipitados grandes en forma de aglomerados y a su vez
alargados (ver figura VI.10) bordeando a lo largo de los limites de grano de la vy
original. En su mayoria esios precipitados presumiblemente corresponden a
carbonitruros de Nb, pues el mapeo obtenido de Nb (ver figura VI1.10) asi lo indica.
Sin embargo también estos precipitados pueden estar acompafiados de Al,
tratdndose tal vez de nitruros de Al, hay presencia de Si, Ca, Mn y S (ver figura
VI.7 y los patrones de edx) . Segun se reporta® %) que este tipo de
morfologia corresponde a palanquillas que poseen conceniraciones de Al
oscilando entre 0.20% a 0.38% en peso, y que segun la concentracion el tamafio y
el espaciamiento de las particulas determinan una mayor o menor dgrado de

ductilidad en caliente.
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Figura Vi. 1 a, b, y ¢. Microscopia electronica de transmisién de una serie de
precipitados de Nb que se encuentran intreraccionando con dislocaciones. Esta
muestra corresponde a una de las barras de refuerzo laminadas en caliente (Acero
B tabla 11I. 1)l
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Figuras V1.2 ay b. Campo claro y oscuro de los precipitados grandes encontrados
en las barras de refuerzo recalentadas a 1200 °C y deformadas.

Figuras V1.3 a y b. Precipitados finos encontradas en barras de refuerzo.
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Figura VI.4. Forma de inclusiones encontradas en las palanquillas. Se observan
inclusiones pequefias globulares y alineadas en forma de hebras.

Figura VI.5. Inclusiones elongadas de MnS, observadas en las barras de refuerzo,
y asociadas con el desgarramiento de la perlita.
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Figura VL.6. Inclusion elongada de MnS localizada en la fase perlitica de las
barras de refuerzo.
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Figura VI.7. Tipo de segregacion encontrada bordeando la regidn de la interfase
de ferrita/perlita. Se muestran los patrones de EDX obtenidos en distintas regiones
de la segregacion observada en las palanquillas.
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Figura V1.8. Imagen de TEM en donde se encontré la presencia de particulas
compuestas de FeS en las palanquillas.
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Figura VI1.9. Imagen de TEM y los patrones de difraccion correspondientes de las
distintas particulas encontradas coexistiendo en las palanquillas.
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: Mapeo Nb e

Figura VI1.10. Morfologia de particulas encontradas en las palanquillas. La imagen
de lado derecho corresponde a un mapeo de Nb efectuado en este tipo de
particulas.
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