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Hemos mandado nuestros mensajeros con pruebas manifiestas,
Con ellos hemos hecho descender

el Libro y Ia balanza,

para que las gentes practiquen la equidad.

Hemos hecho descender el hierro:

portador de un mal aterrorizador

pero'también de un bien de gran utilidad para las gentes

para que Allah conozca a quienes socorren en secreto

a El y a sus mensajeros

ciertamente Allah es fuerte poderoso.

[Versiculo 25 de la Sura 57: El hadid (el izierro) ]
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RESUMEN

Los aceros microaleados de medio carbono se utilizan ya de forma restringida en la
elaboracion de componentes mecénicos en la industria de la automocion. Su interés se deriva
del hecho de no necesitar un tratamiento térmico de temple y revenido después de la forja de
la pieza. Esto supone un ahorro econdmico y energético al disminuir el nimero de
operaciones. El que este tipo de aceros pueda ser utilizado con mayor generalidad depende de
que se pueda optimizar tanto su composicion quimica como los parametros del proceso de
forja de forma que se mejoren las propiedades mecanicas. Para conseguir esta meta industrial
es necesario profundizar en el conocimiento de una serie de fenomenos fisico-mecanicos que

tienen lugar durante la deformacion plastica de este material.

La presente tesis se centra en la caracterizacion de dos aceros microaleados de medio
carbono, con composicion quimica diferente, mediante ensayos de compresion en
caliente a velocidades de deformacién verdadera constante. Por ello, se estudia las
caracteristicas de fluencia y el comportamiento de recristalizacion dindmica de los dos
aceros a diferentes temperaturas y velocidades de deformacién. Asimismo se ha
analizado el efecto de la precipitacion dinimica y la interaccion entre la recristalizacion y

la precipitacion dinamica.

Usando el modelo dindmico de materiales se optimizan, en este estudio, los parametros
del proceso de deformacién mediante los mapas de procesado de cada acero, a diferentes
condiciones de austenizacion. Los resultados obtenidos muestran que los mapas de
deformacion exhiben varios dominios asociados a los fenémenos de restauracién y
recristalizacion dinamica. Ademas se verifica que la estructura inicial tiene un efecto muy

importante en la evolucion de los mapas de procesado y el comportamiento a fluencia de

ambos aceros.

También se comprueba que el comportamiento a fluencia en caliente de ambos aceros

estudiados puede ser correctamente modelizado con la ecuacion clasica del



senohiperbolico teniendo en cuenta la normalizacion de la tensién por el moédulo de
Young y de la velocidad de deformacion por el coeficiente de autodifusion de la
austenita D(T). Ademas, se verifica que para mantener la validez del modelo utilizado es
necesario incluir una tension adicional a la tensién global cuando el tamafio de grano

inicial es muy fino.
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INTRODUCCION

Desde su aparicion en el siglo XIX la tecnologia siderurgica esta en evolucioén perpetua e
integra constantemente las posibilidades y las exigencias coyunturales que son en el
centro de sus preocupaciones: ahorro de energia, rentabilidad de sus instalaciones,
automatizacién, informatizacién de los procedimientos y competitividad de sus
productos en el mercado mundial que, tanto por razones técnicas como politicas,
presenta a menudo una cierta anarquia. Ademas de los costes de inversion y la mano de
obra, los dos justificantes del precio de las piezas en acero son el consumo de energia y
la materia prima. A pesar de todas estas dificultades la siderurgia sigue siendo, por sus

particularidades excepcionales, una industria de prestigio y una industria estratégica.

Sin embargo, la crisis energética que se inicid en los afios 70 ha llevado a los fabricantes
de automoéviles a tener como uno de sus objetivos principales reducir el peso de los
vehiculos con el fin de aumentar, por una parte, el rendimiento en el consumo de

combustible y, por otra, las prestaciones, sin disminuir, sino todo lo contrario, la

seguridad en los mismos.

Para conseguir este objetivo, numerosas soluciones han sido y son estudiadas, propuestas
y puestas en marcha con aspectos miltiples de la técnica, de la tecnologia, de la
economia y de la politica. Una de las soluciones que, en muchos casos, puede
proporcionar resultados muy interesantes que combinan un ahorro econdémico de la

energia y un ahorro de la materia prima es la utilizacion de los aceros microaleados.
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Los aceros microaleados son fundamentalmente aceros del tipo C-Mn, que se
caracterizan por tener concentraciones inferiores a 0,15% de Nb, Ti, V o Al, adicionados
de forma individual o combinada. Estos elementos, a causa de la gran afinidad que tienen
por el C y por el N, pueden precipitar en forma de carbonitruros, carburos y nitruros
dispersados en la matriz ferritica y tienen de hecho un gran poder endurecedor. De esta
forma, tanto la composicion quimica del acero como el efecto del tipo y cantidad del
elemento microaleante, asi como las condiciones de operacion del tratamiento
termomecanico, determinan las propiedades mecanicas y la microestructura de dichos
aceros directamente al final de las operaciones de conformado. En realidad, el control de
las propiedades y de la microestructura se logra a través del afino de grano y del
endurecimiento por precipitacion durante el enfriamiento de la ferrita. Nominalmente, los
aceros microaleados alcanzan caracteristicas mecanicas suficientes tales, que permiten
eliminar practicamente los tratamientos de temple y revenido. Por consiguiente, el
empleo de estos aceros permite reducir el coste de la fabricacion en aproximadamente un

15% a 25% en funcion del tipo de la pieza.

El desarrollo de los aceros microaleados en el decenio de los 60 tuvo como objetivo la
elaboracién de aceros con bajos contenidos de carbono que, aparte de sus buenas
caracteristicas de soldabilidad, tuviesen un limite de elasticidad elevado. Los aceros
microaleados con contenido medio de carbono se desarrollaron en el decenio de los 70.
Estos aceros tienen limites de elasticidad y resistencia maxima similares a los aceros de

temple y revenido a niveles equivalentes de dureza.

Los desarrollos llevados a cabo en Europa permitieron comercializar, en muchos paises,
varias familias de aceros microaleados por diversificacion de las proporciones de los
elementos de aleacion: VANARD (British Steel) y BRYSAV (GKN) en el Reino Unido,
METASAFE en Francia, 49 MnVS3 en Alemania y N70P en Suecia. Logicamente el
desarrollo de esta tecnologia tiene un fin ultimo, que no es otro que obtener
componentes a precios mas reducidos que cumplan las especificaciones de
funcionamiento y durabilidad. Segiin Korchynsky’, el andlisis del valor global arroja un

saldo netamente positivo con la utilizaciéon de estos aceros. Dicha utilizacién ird en
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aumento a medida que se vayan estudiando y optimizando tanto la composicién quimica
como los parametros de conformacion de forma que se mejoren las propiedades

mecanicas.

Para conseguir esta meta industrial es necesario profundizar el conocimiento de una serie
de fenémenos fisico-mecénicos que tienen lugar durante la deformacion plastica de este
material. En particular, hay que estudiar los fendmenos de recristalizacion dindmica,
precipitacion dindmica y la interaccion entre ambos. El estudio de todos estos fendmenos
es relativamente reciente y todavia no son bien conocidos, sobre todo en aquellos casos

en que el acero esta aleado simultaneamente con varios elementos tipo Ti, Aly V.

El desarrollo de la presente tesis se ha centrado en la caracterizacion de dos aceros
microaleados de medio carbono, con composicidn quimica diferente, mediante ensayos

de compresion en caliente a velocidades de deformacién verdadera constante y sus

objetivos son:

-Mejorar el conocimiento de los fendmenos microestructurales involucrados en el
proceso de conformado por forja de aceros microaleados de medio carbono. En este
sentido se efectuaron estudios de los mecanismos de recristalizacion y precipitacion

dindmicas, asi como de la interaccion entre ambos.

-Elaborar ecuaciones caracteristicas del comportamiento del material estudiado de
manera que se pueda modelizar su respuesta en deformacion a la temperatura y a la

velocidad de deformacion aplicada durante el proceso de conformado.

-Optimizar los parametros de conformaciéon mediante el uso de los mapas de
deformacion en 3-D (Temperatura-Velocidad de deformacion-Rendimiento de disipacion
de energia) basadas en el método de modelizacion del comportamiento del material que

describe los procesos metalurgicos dinamicos que se producen durante la deformacion en
caliente.



I. CARACTERIZACION DINAMICA Y MAPAS DE
PROCESADO DE LA CONFORMACION EN CALIENTE

I- INTRODUCCION

En el disefio de los procesos de conformado de materiales para la fabricacion de
componentes, el problema mas importante que surge es la descripcion adecuada de las
propiedades mecénicas y fisicas del material asi como la seleccion de los parametros de
control del proceso de deformacién. Para una descripcion adecuada no solo hay que
considerar la influencia de variables fisicas, tales como temperatura, velocidad de
deformacion, etc., sino también factores microestructurales como la densidad de defectos y su

movilidad, la formaci6n de subestructuras, tamafios de grano, segundas fases presentes, etc ...

Tradicionalmente, las propiedades mecanicas finales de las piezas conformadas se solian
obtener por tratamiento térmico posterior. Sin embargo, la evolucion actual es que éstas sean
el resultado directo del mismo proceso de conformacion plastica. Esto.es lo que se conoce
como realizar un tratamiento termomecanico’. Los tratamientos termomecéanicos han sido
posibles gracias al desarrollo de nuevas calidades de aceros especificamente disefiados para
ellos (aceros microaleados) y sobre todo al control riguroso de los pardmetros que definen el
proceso de conformacion. Por lo tanto, hoy en dia, los procesos de conformacion plastica no
solo proporcionan la geometria deseada sino las caracteristicas mecanicas necesarias mediante

un adecuado disefio del proceso termomecanico.
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CALIENTE

En el pasado, muchos trabajos de investigacion, tanto tedricos como experimentales, se han
orientado hacia la determinacion de las propiedades del material a partir de curvas tension
verdadera-deformacion verdadera, a varias temperaturas y diversas velocidades de
deformacion, procurando después, encontrar una relacion empirica® conveniente que ayude a
catalogar los resultados experimentales para facilitar su uso. Recientemente, muchos
investigadores se dedican a la modelizacion del comportamiento de metales y aleaciones para

poder predecir las condiciones Optimas de procesado requeridas para conformar un material
dado.

Ultimamente, los procesos de conformado en caliente han sido modelados con éxito
utilizando el método de los elementos finitos™, considerando un modelo viscoplastico rigido

que predice el comportamiento de deformacién en puntos seleccionados (nodos) en cada

elemento.

II- ASPECTOS METALURGICOS DE LA DEFORMACION EN CALIENTE

Se reconoce generalmente que la deformacién en caliente determina la estructura y las
propiedades de empleo de las piezas metalicas y el estudio de sus caracteristicas es muy util

en la prediccion del comportamiento de materiales en los procesos de conformado en caliente.

Cuando un material metalico se conforma en caliente, a una temperatura T adecuada, se
producen de forma simultanea un endurecimiento por deformacién, como consecuencia de la
presencia de obstaculos al movimiento de dislocaciones, y un ablandamiento del material
deformado por procesos de restauracion. Es decir, compiten simultineamente dos
mecanismos, antagonicos, de creacion y eliminacion de defectos cristalinos. Generalmente se
alcanza un equilibrio en aquella competicion y se logra un régimen de equilibrio tal, a partir de
determinada deformacion, que a una tension constante, el material se deforma plasticamente

sin endurecerse.

Usualmente, el conformado en caliente conciemne las operaciones de deformacidn plastica

efectuadas a una temperatura absoluta T> 0.6 Tr (donde Ty es la temperatura de fusion del
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material)’. Solamente por encima de esta temperatura puede tener lugar la autodifusion; y
ésta es necesaria para posibilitar, por lo menos, la difusion de los vacantes hacia o a partir de
las dislocaciones; y asi lograr una restauracion/recristalizacion, dindmica, por un movimiento

de dislocaciones.

En los metales y aleaciones con alta energia de defectos de apilamiento, es decir del orden de
la centena de mJ/m’ (caso del aluminio, del hierro alpha y los aceros ferriticos, etc.), el unico
proceso activo es la restauracion dinimica que suaviza la estructura del material
compensando el endurecimiento por deformacion alcanzandose una estructura de subgranos
estable. Este proceso de ablandamiento se caracteriza por el reordenamiento continuo y la
aniquilacién individual de dislocaciones. En materiales con energias de defectos de
apilamiento bajas o moderadas, es decir del orden de la decena de mJ/m?* (caso del Cobre,
Niquel, latones alpha, austenita, etc.), la restauracion dindmica interviene de una manera mas
o menos importante, pero el proceso de ablandamiento predominante es la recristalizacion
dinamica. En este caso, las dislocaciones son aniquiladas de manera colectiva y discontinua

por nucleacion y crecimiento de nuevos granos en el material deformado.

En la figura 1.1 se representan esquematicamente las curvas de fluencia correspondientes a

los dos mecanismos de ablandamiento.

RESTORATION BY OYNAMIC RECOVERY ONLY

Fig. 1.1. Forma de las curvas & () asociadas con la deformacién en caliente a velocidad de deformacion
constante
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II-1 Endurecimiento por deformacion

La deformacion plastica de un material se realiza principalmente por el mecanismo de
deslizamiento (aunque otros mecanismos como el maclado puedan también intervenir) gracias
al movimiento de las dislocaciones bajo el efecto de una fuerza de cizalladura que acta en el
plano y en la direccion de deslizamiento. A medida que se deforma el material aumenta la
resistencia de éste a la deformacion, este fenémeno es conocido como endurecimiento por
deformacion. Este endurecimiento del material se debe a la dificultad que encuentran las
dislocaciones para moverse libremente por su plano de deslizamiento. Las dos causas que se
oponen principalmente a este movimiento son interacciones con otras dislocaciones, y en

segundo lugar, pero no menos importante, el apilamiento de dislocaciones al encontrar un

obstaculo en su camino.

En ausencia de mecanismos de anulacion de dislocaciones, térmicamente activados
(restauracion y recistalizacion dindmica), la deformacion plastica no solo pone en movimiento
sus dislocaciones sino que genera un gran numero de nuevas dislocaciones. La velocidad de
generacion es una funcion de la velocidad de deformacion y de la tension efectiva asociada,

pero es relativamente independiente de la deformacion.

La velocidad de endurecimiento, representada por ©@=80/3¢, se determina a partir de la curva
tension - deformacion. Estudios realizados sobre monocristales c.c.c muestran que a bajas
temperaturas (T<0.6 Ty) la curva tension de cizalladura-deformacién por cizalladura presenta
tres zonas bien diferenciadas segiin se muestra en la figura 1.2. Zona I es la zona donde el
cristal casi no sufre endurecimiento por deformacion. Las dislocaciones se mueven largas
distancias sin encontrar obstaculos y sélo un sistema de deslizamiento esta activado. a esta
etapa de la deformacion se la conoce por "deslizamiento facil" 6 "fluencia laminar". Zona II,
corresponde a la parte lineal de la curva, en la que el endurecimiento por deformacion
aumenta rapidamente. En esta etapa se activan nuevos planos de deslizamiento y las
dislocaciones ven dificultado su crecimiento por apilamiento de las mismas por obstéculos.
Zona IIL, en ella va disminuyendo la velocidad de endurecimiento de una manera parabélica

(ver figura 1.3). En esta etapa se produce la liberacién de parte de las dislocaciones apiladas
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en obstaculos en la etapa anterior, reduciéndose de esta forma el campo de tensiones internas.
El comportamiento en esta zona depende fuertemente de la temperatura. Esta etapa
corresponde a la restauracion dinamica. En policristales c.c.c, el comportamiento de

endurecimiento por deformacion empieza a partir de la zona II (no existe la zona I) y sigue en
la zona II™.

A altas temperaturas (T>0.6 Ty), el endurecimiento por deformacion en monocristales puros o
policristales se reconoce generalmente que empieza en la zona IIl y la zona II tiende a ser

menos pronunciada a medida que la temperatura aumenta y puede no aparecer.
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Fig. 1.2. Representacion esquematica de las etapas de endurecimiento de materiales crisatlinos.
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Fig. 1.3. Representacion esquemdtica de las etapas de endurecimiento en el diagrama @-c.
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-2 Restauracion dinamica
-2-1 Curvas de fluencia

La curva de fluencia correspondiente al proceso de restauraciéon dinamica ha sido siempre
esquematizada de una manera muy sencilla (figura 1.4). a un dominio I casi lineal
correspondiente a la deformacion elastica y a un inicio de la deformacion plastica
(deformacion microplastica) sucede un dominio de endurecimiento por deformacién II donde
la pendiente de la curva decrece hasta anularse, y por fin aparece un dominio I, donde la
tension G es constante, corresponde al régimen estacionario. La figura 1.5 muestra el aspecto
de la curvas de traccion del hierro Armco a 700 °C en funcién de la velocidad de deformacion

segiin un trabajo realizado por Immarigeon y Jonas’.
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Fig. 1.4. Representacién esquematica de la curva o (€) Fig.1.5. Curvas de fluencia del hierro
correspondiente al proceso de la restauracion dindmica. Armco a 700 °C*.

II-2-2 Evolucién de la estructura

Diferentes autores han estudiado la evolucion estructural de materiales durante un proceso de
restauracion dinamica>® y se admite generalmente que la restauracion dinimica aparece como
un equilibrio entre la creacion de dislocaciones durante el endurecimiento por deformacion y

el reordenamiento y la aniquilacién continua de dislocaciones de tal manera que la densidad
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de dislocaciones queda constante una vez alcanzado el estado estacionario. Dislocaciones de
signos opuestos se aniquilan mutuamente o se ordenan para formar células de relativamente
baja densidad de dislocaciones limitadas por zonas de alta densidad de dislocacion (figura
1.6). A altas temperaturas los dos mecanismos responsables de la restauracion dindmica son
la escalada (climb) y el deslizamiento cruzado (cross slip) de las dislocaciones. A medida que
la deformacién avanza la estructura celular se transforma en subgranos poligonizados
equiaxicos. El diametro medio de esos subgranos depende solamente de la velocidad de
deformacion y de la temperatura: aumenta cuando disminuye la velocidad de deformacion o
cuando aumenta la temperatura. Durante el proceso de deformacion, los subgranos
permanecen equidxicos a pesar de los fuertes alargamientos que producen una distorsién muy
importante de los granos iniciales; esto quiere decir que los subgranos se destruyen y se
reconstruyen sucesivamente durante la deformacion de tal manera que se mantengan
constantes las condiciones del régimen estacionario asociado a la energia més baja. A este

fendémeno se le denomina repoligonizacion.

Fig. 1.6. Cambios microestructurales durante el conformado en caliente en el caso de restauracién dindmica.
II-3 Recristalizacion dinamica

La recristalizacion dindmica es la recristalizacion que ocurre durante la deformacion a alta
temperatura. El término “dinamica™ se usa para distinguirla de la recristalizacion estatica que
puede ocurrir una vez acabada la deformacion. Esta ultima es equivalente, en algunos
aspectos, a la recristalizacion clasica que tiene lugar durante el recocido de los metales
deformados en frio. La recristalizacion dinimica al igual que la clasica ocurre mediante
nuclecion y crecimiento de nuevos granos, y, ademas, tiene una apariencia caracteristica

debido a que la recristalizacion y la deformacién ocurren al mismo tiempo.

10
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El fendmeno de la recristalizacion dinamica se describié en 1939 estudiando el proceso de
fluencia en plomo, y aunque estudiado preferentemente en materiales metalicos resulta de
interés actual no solo en materiales estructurales sino en formaciones naturales tales como
glaciares o placas geologicas. Las primeras investigaciones detalladas del comportamiento
metalico bajo condiciones de velocidad de deformacion verdadera constante fueron
publicados por Rossard y Blain a finales de los afios 50***. A lo largo de las tltimas décadas,
numerosos trabajos de investigacion>®*>>? contribuyeron al mejor conocimiento de este
fenémeno que es de una gran importancia tanto en el dominio cientifico como en el dominio
industrial, a causa de su importante papel en la evolucion de la microestructura y el control de

las propiedades mecanicas de los materiales.

La recristalizacion dinamica tiene una manifestacion tanto mecanica como microestructural.
La primera es una curva de fluencia, tension verdadera - deformacion verdadera
caracteristica. Microestructuralmente, puede producirse tanto refino como crecimiento de

grano. A continuacion se hara un recordatorio de las caracteristicas de ambos aspectos.

1I-3-1 Curvas de fluencia

El efecto de la recristalizacion dinamica sobre la curva tensién verdadera - deformacion

verdadera se muestra en la figura 1.7”. En ella se aprecia la existencia de dos tipos de curvas:

1) a altas temperaturas y/o bajas velocidades de deformacién, la curva presenta picos ciclicos
de recristalizacion.

ii) A bajas temperaturas y/o elevadas velocidades de deformacion, existe un pico de
recristalizacion.

Pasaremos ahora a considerar en detalle las posibles explicaciones de este tipo de

comportamiento.

11
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Fig. 1.7. Representacion de la dependencia con la temperatura y velocidad de deformacion de la aparicion
de picos simples o miiltiples en la recistalizacion dindmica’.

II-3-1-1 Los resultados de transicion de Steinemann.

Desde un punto de vista histérico, es relevante recordar que Steinemann'” fue el primero en
apuntar (en 1958) que la recristalizacion periddica ocurria a bajas tensiones y la
recristalizacion continua a altos niveles de tension. el definid claramente la deformacion de
incubacion para el inicio de la recristalizacion, €., asi como la deformacion de crecimiento o
adicional necesaria para alcanzar el estado de fluencia estable, €, Los experimentos de
Steinemann fueron llevados a cabo sobre hielo policristalino comprimido entre dos platos de
vidrio, y analizados microestructuralmente por medio de polarizadores. Sus observaciones
indicaban que €, era normalmente 1.25¢, para la recristalizacién periddica, y que la relacion

&/t aumentaba con la tension hacia valores considerablemente grandes durante la
recristalizacion de pico simple.

I1-3-1-2 El modelo de Luton y Sellars

Los anilisis de Luton y Sellars™ publicados en 1969 estan circunscritos fundamentalmente a

los aspectos mecénicos de la recristalizacion dinimica. Ellos mostraron que la transicion del

12
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comportamiento periodico al continuo esta asociada con las diferentes dependencias de la
deformacion de pico, €,, con la velocidad de deformacion, con la temperatura, y con la

deformacién &, para alcanzar el estado estable de fluencia.

Sobre la base de ensayos de torsion de Niquel, mostraron que cuando €> & (ie bajas
velocidades de deformacion y altas temperaturas) la recristalizacion es ciclica, y cuando &<

g(i.¢ a altas velocidades de deformacion y bajas temperaturas) la recristalizacion es continua.

Los resultados de simulacion por ordenador de la recristalizacion dinamica llevados a cabo
por Luton y Sellars se reproducen en la figura 1.8.

5% Recryst.

R0e0-R0g

Stress

€ ~i
" 98% Recryst.
98% Recryst, §
o
Tio o
SoaFr . 3 R
8_—_ CE o8~
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Fig. 1.8. Modelo de Luton y Sellars para explicar la forma de las curvas de fluencia cuando tiene lugar la

recristalizacion dindgmica®.

Deben hacerse dos observaciones de particular relevancia:
a) Cuando &> ¢, todo el material de la Fig. 1.8a obedece a una ley de simple de deformacion.
La nucleacion de todos los nuevos granos ocurre a €. ~ €, y €l crecimiento de estos granos

esta restringido al intervalo €, No existen nuevos sucesos de nucleacion durante €, y el

crecimiento ha cesado practicamente antes de que se inicie una nueva recristalizacion.

13
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b) Cuando £.< &,, el material en 1a Fig. 1.8b se puede dividir en varias fracciones de volumen.
Suponiendo por simplicidad que la recristalizacion dindmica se inicia a €. en todos los granos,
pero la nucleacion se prolonga durante parte de €. De esta forma, antes que la recristalizacion
se complete, las regiones que recristalizaron primero alcanzan de nuevo la deformacion critica
para una segunda nucleacion. Por consiguiente, mas de un ciclo de recristalizacion tiene lugar
en el material simultaneamente, cada uno de ellos en un estadio diferente del proceso.
Durante la fluencia estacionaria, hay una distribucion equilibrada de regiones con diferentes
deformaciones que varian entre cero y &.. Es, por tanto, este un caso en el que se produce una

falta de sincronizacion entre nucleacion y crecimiento en diferentes partes del material.
Aunque represent6 un significativo avance cuando se publico en 1969, el modelo de Luton y
Sellars tiene una serie de limitaciones. La principal limitacién consiste en que la alternancia de
ciclos de recristalizacion y de endurecimiento se suceden indefinidamente, mientras que
experimentalmente la curva deja de ser ciclica al cabo de entre dos y ocho ciclos.

En Ia literatura, ademas, se han mencionado tres limitaciones adicionales:

i) La tension de estado estable que predice €l modelo solo depende de .y no como es de

esperar de g,

i) Las deformaciones de pico y de estado estable predichas por el modelo son 2 veces

mayores que las experimentales.

iif) Las tensiones de fluencia de estado estable del modelo son inferiores a las experimentales.

1I-3-1-3 El modelo de Sah, Richardson y Sellars

Para explicar algunos de estos problemas, Sah y col'’. propusieron un modelo mas complejo

en 1973. Este modelo asume que:

14
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a) La deformacion critica para los segundos y subsiguientes ciclos de recristalizacion es

significativamente mas pequefia que la deformacion critica inicial €.

b) La deformacion local de recristalizacién ¢ asociada a una fraccién de volumen particular
del material, es considerablemente mas pequefia que la deformacion de recristalizacion
macroscopica &, (definida como la deformacion de estado estable menos la deformacion de

pico &)

Las curvas de fluencia obtenidas al aplicar este modelo se muestran en la figura 1 9 En ella
puede verse que la transicion entre recristalizacion ciclica y continua ocurre para €, = 2&, lo

que parece estar mas de acuerdo con los modelos basados en observaciones
microestructurales
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Fig. 1.9. Curvas de fluencia segim el modelo de Sah y col
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1I-3-2 Cambios estructurales asociados con la recristalizacion dindmica
II-3-2-1 Mecanismos de nucleacién y crecimiento en la recristalizacién dinimica

Al contrario de otras transformaciones, la recristalizacion dinamica es un cambio estructural
irreversible caracterizado por la nucleacion y crecimiento de nuevos granos a expensas de la
matriz deformada. La nucleacion consiste en la formacion de intercaras debida a la generacion
de dislocaciones, restauracion simultanea, y reordenamiento de la estructura. Estas intercaras
seran el nicleo de la recristalizacion dinAmica una vez alcanzada una deformacion critica €.
que corresponde a una densidad critica de dislocaciones. El micleo crecera por €l proceso de
migracion del limite de grano. Al contrario de la recristalizacion estética, donde una cantidad
fija de energia almacenada debe ser liberada mediante procesos de disipacion envolviendo
nucleacion y crecimiento, la energia es continuamente suministrada en el material a una
velocidad dada y se disipa mediante procesos de ablandamiento en la recristalizacion
dinamica. Puesto que, bajo condiciones de conformado en caliente, el material actia
esencialmente como un disipador de energia, la fuerza motriz para la migracion de intercaras
es la reduccion en la energia total de las intercaras. Cuando la nucleacion y el crecimiento

ocurren simultaneamente, €l mas lento de los dos controlara la recristalizacion dinimica.

Sin embargo, los mecanismos de nucleacion no son tan conocidos como los de la
recristalizacion estatica clasica. Se admite, en general, que la nucleacion de la recristalizacion
dinamica se produce preferencialmente en los bordes de grano preexistentes, aunque también
lo puede hacer en otras intercaras como bandas de deformacion, maclas o inclusiones y hace
intervenir mecanismos que producen las condiciones necesarias para un gradiente de densidad
de dislocaciones entre las dos intercaras que separa el limite de grano movil (Fig. 1.10a). El
crecimiento bajo condiciones estaticas expulsa las dislocaciones que estén en las extremidades
de los limites de grano (Fig. 1.10b), pero no hay creacién de nuevas dislocaciones, por
consiguiente, la fuerza motriz aumenta rapidamente hacia la densidad media de dislocaciones
en la estructura deformada. Por contra, durante la recristalizacién dindmica se generan nuevas
dislocaciones por deformacion, que tiene lugar durante el periodo de la migracion de los

limites de grano (Fig. 1.10c). La diferencia en la densidad de dislocaciones disminuye
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progresivamente hasta la perdida total de la fuerza motriz, y por consiguiente el crecimiento

de los granos recristalizados se detiene.
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Fig. 1.10. llustracién esquemdtica de las diferencias microestructurales entre la recristalizacion estdtica y
dindmica.

II-3-2-2 Caracteristicas microestructurales del comportamiento de pico simple y de
picos multiples

En la mayoria de métodos de ensayo a alta temperatura es dificil estudiar los cambios en la
estructura de grano austenitico debido a las altas velocidades de temple requeridas en aceros
de bajo-medio carbono. Incluso cuando no hay cambio de fase, como en niquel o cobre, se
necesita un temple répido a causa del progreso de la recristalizacion metadinamica después de
interrumpida Ia deformacion. Para reducir el tiempo de temple a un minimo, Sakai y col.*?
construyeron una maquina de traccién de velocidades de deformacién variable que operaba
en vacio y calentaba las muestras por efecto Joule. Al final de cada experimento se inyectaba

hidrégeno como agente de temple, lo cual facilitaba velocidades de enfriamiento de 2500
°Clseg.
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Los resultados que obtuvieron a 940 °C de un acero de 0.16 %C, ensayado a traccion, a una

velocidad de deformacién relativamente alta (1.48 10 s™) se muestran en la figura 1.117%.
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Fig. 1.11. Evolucién de la estructura de grano austenitico a relativamente altas velocidades de deformacion.
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Fig. 1.12. Evolucion de la estructura de grano austenitico a relativamente bajas velocidades de deformacién.
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El tamafio de grano austenitico inicial (¢=0) fue de 32 micras. Las muestras fueron
deformadas a 0.18, 0.25, 0.44 y 0.59 (indicadas como a, b, ¢ y d en la Fig. 1.11). Es evidente,
a partir de la observacion de las microestructuras, que tuvo lugar un afino de grano. Una vez

alcanzado el estado estable, se mantiene un tamafio de grano de equilibrio.

La evolucién del tamafio de grano austenitico a relativamente bajas velocidades de
deformacion (2.6 10™ s™), se muestra en la figura 1.12 y contrasta fuertemente con el caso
anterior. El tamafio de grano inicial fue, también, de 32 micras. La observacion de muestras a
deformaciones de 0.06, 0.09, 0.15, 0.22 y 0.42 es indicativa de que ha habido un considerable

crecimiento de grano, y que continu6 durante tres ciclos de recristalizacion.

Los cambios de tamafio de grano establecidos en las micrografias de las figuras 1.11y 1.12 se
presentan en forma grafica en la figura 1.13, indicando a su vez las deformaciones
correspondientes a los picos de tensiones. Para completar el estudio, se incluyeron los
resultados de tres experimentos adicionales. Es patente de estos resultados que, cuando hay
crecimiento de grano, el comportamiento es de recristalizacion ciclica. Por otro lado, cuando

el afino de grano conlleva al menos a una reduccion a la mitad del tamafio de grano inicial

sOlo se observa un pico simple.

Todo hace pensar que existen dos procesos diferentes responsables de la recristalizacion
dinimica, dependiendo que ocurra afino o crecimiento de grano. En la figura 1.14" se
muestra la poca influencia de la fraccion recristalizada sobre el tamafio de grano dindmico,
para €l caso de Ni con un tamafio de grano inicial de 470 micras. El material alcanza un
tamafio de grano dinidmico estable, D, rapidamente, para una fraccion de volumen
recristalizada pequefia’"®. Ello se debe a que la nucleacion ocurre esencialmente en los
bordes preexistentes, mediante un mecanismo llamado nucleacion en “collar”” o bien en
cascada (necklace) ™%, y el endurecimiento por deformacion tiene lugar en el interior de los
granos que estan creciendo, lo que va reduciendo progresivamente la fuerza motriz para la
continuacion del crecimiento llegando a ser inefectiva cuando se alcanza el tamafio de grano
D;. El tamafio de grano durante este de tipo de recristalizacion se considera controlado en

crecimiento. En cambio, cuando se produce crecimiento de grano, el mecanismo no puede ser
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de “collar”. Debido a la alta densidad inicial de niicleos, se alcanza un tamafio de grano

dindmico metastable D7 que es menor que el estable D', En  sucesivos ciclos de

recristalizacion, estos dos tamafios se van aproximando y por tanto, se habla, en este caso, de

un control por nucleacion de la recristalizacion.
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Fig. 1.13. Efecto de la deformacion y la velocidad de deformacion sobre el tamafio de grano medio de un

acero a 0.16 % C deformado en traccién a 960 °C.
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En la figura 1.15 se ilustran las diferencias estructurales que existen entre el comportamiento

de pico simple (£ alta) y el comportamiento ciclico (£ baja).
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Fig. 1.15. Cambios microestructurales durante el conformado en caliente en el caso de recristalizacion
dindmica.

II-3-2-3 Condicién critica basada en el tamafio de grano para una transicién entre la

recristalizacién ciclica y a pico simple

En un material dado, las caracteristicas de la recristalizacion dinamica dependen de tres
parametros: tamafio de grano inicial, Do, temperatura T, y velocidad de deformacion, €. El
efecto de la temperatura y la velocidad de deformacion se describe, generalmente, usando el

parametro de Zener-Hollomon (o velocidad de deformacién corregida por la temperatura),
Z= éexp(Q% T)’ donde Qu es la energia de activacion para la autodifusion y R es la

constante universal de los gases.

21



I CARACTERIZACION DINAMICA ¥ MAPAS DE PROCESADO DE LA CONFORMACION EN
CALIENTE

La deformacién critica y de pico, &y €, dependen del parametro Z y del tamafio de grano
inicial Do y se ha demostrado experimentalmente que estdn relacionados de la manera

siguiente®®?>"™:

g,=ADy" Z* 1.1)

donde A, ny p son constantes del material. También, existe una relacion entre el tamafio de

grano recristalizado y Z:
Dl =a +blogZ (1.2)
donde a y b son constantes empiricas del material.

St el tipo de curva de fluencia depende de la relacion entre el tamafio de grano inicial, Do, y €l
tamafio de grano estable, D,, como se muestra en la Fig. 1.13, también el valor Z (parametro
de Zener-Hollomon critico) para el que aparece el cambio de recristalizacion ciclica a
continua depende de Dy *>?*%. La dependencia de Z. con D, se muestra en la figura 1.16,
mediante la linea solida ajustada a los puntos abiertos. Esta relacion se puede comparar con la
de Z-D, mostrada en la Fig. 1.16 como una linea solida ajustada a los puntos solidos. Las dos
curvas son casi paralelas, pero lo verdaderamente interesante es comprobar como se produce
casi una coincidencia entre Z vs 2D; y Z, vs Dy. Esto sugiere que la transicién entre la

recristalizacion ciclica y continia, en términos de tamafio de grano, corresponde con una

reducciénde2a 1.

El significado de la similitud entre Z-Dy y Z-2D,, se puede comprender mejor en la figura

1.17, en la que la zona sombreada corresponde al afino de grano. La linea sélida representa el
lugar de Dg=2D;.
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Fig. 1.16. Dependencia con el tamafio de grano inicial Dy del parémetro Z,. en un acero a 0.16 % C.
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Fig. 1.17. Diagrama de modos de recristalizacién en funcion del pardmetro Z y del Dy .
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A partir del diagrama de la Fig 1.17 se pueden imaginar dos tipos diferentes de ensayos:
verticales y horizontales. Los ensayos verticales se realizan en dos puntos verticalmente
separados (Fig. 1.17) y con un tamafio de grano inicial fijo Do; pero con una serie de valores
de Z. Segin esto, apareceran oscilaciones ciclicas de tension cuando se usa una combinacion
de £ bajay T alta (Z;) , alcanzandose finalmente el grano estable engrosado D;. Si se aplica
una combinacion de & elevada y T baja (Z,), se observa un sélo pico en la curva de fluencia

simultaneamente con afino de grano.

Cuando los ensayos se llevan a cabo a Ty € fija (por ejemplo Z;), este modelo predice que
pueden observarse ambos tipos de comportamiento. Por lo tanto, cuando el tamafio de grano
inicial Do; es mas fino que D, correspondiente a Z,, aparecen picos multiples y habra
crecimiento de grano. Por contra, cuando el tamafio de grano inicial Dy, es mayor que D
correspondiente a Z,, se obtendra una curva de pico simple y un afino de grano hasta alcanzar
el valor D y el estado estable de fluencia (ver Fig. 1.18).
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Fig. 1.18. Comparacién esquemdtica de los mecanismos de nucleacion en la recristalizacion ciclica y de pico
simple, y efecto del tamario de grano inicial sobre la transicion entre ambas®’.

II-4 Interaccion recristalizacién-precipitacion

En el disefio racional de los procesos de conformado por deformacion plastica en los
aceros microaleados, es muy importante conocer la cinética de precipitacion de nitruros y

carbonitruros, asi como de la recristalizacion de la austenita deformada. La presencia de
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una segunda fase dispersa no va a alterar significativamente la morfologia de las curvas
tensién~defonnaci<’)h, pero si va a modificar de formar sustancial el valor de deformacion
necesarib para obtener la recristalizacion dinamica, €. (por convencion se toma igual a g,
la deformacion correspondiente a la tension maxima). La presencia de los elementos
microaleantes, tanto en solucién solida como en forma de precipitados, va a retrasar

notablemente el inicio de la recristalizacion pudiendo incluso evitarla.

P

Inicio de precipitacion

Fin de precipitacion /

Aleacién Lage

’ £, R

H

Fig. 1.19. Representacién esquemadtica del efecto del soluto y los precipitados sobre la deformacién
necesaria para recristalizacién dindmica.

La figura 1.19 esquematiza los posibles efectos que los microaleantes ejercen sobre la
recristalizacion dindmica. En esta curva, se representa esquematicamente la curva €, vs
£ para una acero de referencia sin microaleantes y para otro similar pero con
microaleantes. Un primer efecto consiste en que toda la curva del acero microaleado esta
desplazada hacia valores mayores de ¢, ello significa que existe un retraso de la
recristalizacién dinimica. A altas velocidades de deformacion, este retraso es pequefio
debido a que no ha habido tiempo para una precipitacién y los elementos microaleantes
permanecen disueltos durante la recristalizacién, y por tanto, sélo retrasan el crecimiento
de los nuevos granos mediante un mecanismo de arrastre de soluto ("drag effect")
relativamente débil. Un retraso de la recristalizacién mucho mas acusado se produce a
velocidades de deformacion intermedias, en este caso la recristalizacién dinamica yla

precipitacion tienen lugar simultaneamente. El retraso se debe a que los bordes de grano
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quedan anclados por los precipitados evitando su movimiento. Finalmente, a velocidades

de deformacion bajas los precipitados se han formado antes de la recristalizacién y se han

engrosado, de esta forma su efecto retardante es menor.
TI-4-1 Efecto de los elementos microaleantes en solucién solida.

La influencia de los microaleantes en solucién sélida se atribuye, generalmente, a una
segregacion en las dislocaciones en el caso de la restauracién (esta forma de segregacion
provoca el endurecimiento del material) y en los limites de grano en el caso de la
recristalizacién. Estas interacciones atomos-dislocaciones y éatomos-limites de grano
pueden ser analizados en términos de los efectos del didmetro atémico y de las

diferencias de la estructura electronica entre el hierro y los elementos de aleacion,

El efecto del tamafio se debe a la dilatacion de la red por la adicion de los elementos de
sustitucién que tienen un diAmetro atémico maés grande que el del hierro: es el caso del
Nb, Mo, V y Al. Aunque ha sido demostrado que el niobio tiene un efecto retardador
mucho mas importante que el aluminio®, observando la tabla 1.1** se constata que el Al
y el Nb tienen casi la misma diferencia en diametro atémico con el hierro, lo que quiere
decir que, aunque el efecto del didmetro atomico juega un papel importante en el

endurecimiento de aceros, no es suficiente para explicar el efecto de los elementos de

microaleacion sobre la recristalizacion.

Ti 0.1462 | 015 1\

Al 01432 | 012 {

Mo 01400 | o010

v 01346 | 006

Si 01312 | 003

Mn 0.1304 0.03
1= 0.1274 nm

Tabla 1.1 Diferencia de didmetro atémico
entre elementos de micro aleacién y el hierro.
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Por consiguiente, hay que tener en cuenta, también, las diferencias de estructura
electronica y recordar a este efecto los trabajos de Abrahamson sobre la recristalizacion
estatica de la ferrita®. Este autor mostré que la influencia de una adicion de soluto sobre
la recristalizacion depende esencialmente del numero de electrones s, p, d de la capa
exterior del elemento en estado fundamental. A partir de estos resultados se observo que
el Nb tiene un efecto mucho més importante sobre la recristalizacion del hierro-a que el
Aly el V. Este modelo fue aplicado a la fase austenitica por varios autores’*”. En todos
estos trabajos se encuentra siempre la misma jerarquia de los efectos de Nb, V y Al en
solucion tanto sobre el endurecimiento relativo de la austenita como sobre la cinética de
la recristalizacion dinimica. Esto se explica si se considera que el limite elastico a alta
temperatura corresponde al inicio de la restauracion dindmica y que es esta misma
restauracion quien preceda y controla la recristalizacion dinamica. En efecto, como ya se
ha mencionado antes, la restauracion dinimica proceda por movimiento y acumulacion
de dislocaciones hasta que en algunos puntos la densidad alcanza un valor critico que

conduce a la nucleacion de un nuevo grano.
I1-4-2 Efecto de Ia precipitacién de los microaleantes

Es bien conocido que la deformacion plastica y la recristalizacion dinamica surten el
efecto de adelantar apreciablemente la precipitacion de carburos, nitruros y carbonitruros
de los elementos de los elementos microaleantes. El método utilizado para seguir la
cinética de la precipitacion fue desarrollado por Jonmas y col**** sobre aceros
microaleados al niobio. Su método consiste, durante un ensayo de compresién a
temperatura y velocidad de deformacion constante, en determinar la deformacion ¢,
correspondiente al maximo de la curva tension-deformacion. Para determinar las
denominadas curvas PTT (precipitacion-temperatura-tiempo) se utilizan las curvas de
variacion de €, en funcion de la velocidad de deformacion a diferentes temperaturas, y
considerando las desviaciones respecto a la curva correspondiente al acero de referencia,
donde no hay ninguna precipitacion, se puede determinar perfectamente el tiempo de
inicio y final de la precipitacion. Los tiempos de inicio y final de la precipitacion se

deducen de las formulas siguientes:
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La figura 1.20 muestra las curvas PTT de un acero microaleado (0.05%C, 0.03 5%Nb)31,.
para tres caso de precipitacion: precipitacion estatica, precipitacion con 5% de
predeformacion y precipitacion dinamica. La precipitacion de NbC esta apreciablemente
acelerada por la predeformacion del 5%, pero todavia lo es mas si la deformacion es
continua y concurrente con la precipitacion. Ello se debe a la densa nucleacion de
precipitados en las dislocaciones, mientras que en el caso de precipitacidon en aceros
recocidos tiene lugar en bordes de grano. La deformacion concurrente con la
precipitacion aumenta, también, la velocidad de crecimiento de los precipitados al
aumentar la difusividad del Nb.

1050

005%C., 0035 % Nb
1000t
/ 7
o . v
) Vs lY
* 950t 3 of / -
w /
« [ d
2 o s A
5 \
900 . P *
a \ *\
2 .
o AN AN
8sor ~—e— DYNAMIC PPTTION ~ 7]
—e—— 5% PRE- STRAIN
soo} ~—s— UNDEFORMED
. , N . : :
150_| S n 2 3 4 H s
10 10 19 10 10 10 i) 1

TIME , s
Fig. 1.20. Comparacién de tres tipos de curvas PIT de un acero HSLA microaleado con Nb*'. P, :

Inicio de precipitacion, Py Final de precipitacion.

II-4-3 Interaccion entre precipitacién y recristalizacion

La superposicion de las curvas RTT (recristalizacién-temperatura-tiempo) con las PTT
permite poner en evidencia la interaccién existente entre los dos mecanismos:
precipitacion y recristalizacion. En la figura 1.21 donde se representa esquematicamente

esta interaccion, se puede distinguir tres dominios. Por debajo de T, (el limite de
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solubilidad del precipitado), en el rango 1, la recristalizacion precede a la precipitacion,
ésta se retarda porque la elimina lugares potenciales de nucleacion. En el rango 2, cuyo
limite inferior es T la recristalizacion todavia precede a la precipitacion, pero es
incompleta antes de que ésta se inicie en la austenita recristalizada. Entre T; y As, en el
rango 3, la precipitacion se inicia antes que la recristalizacion, retrasando marcadamente

su inicio y dificultando su progresion.
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Fig. 1.21. Representacién esquemdtica de las curvas TIT para recristalizacién y precipitacion y la
interaccidn entre ambas.

Un razonamiento similar al realizado permite explicar la aparicién de "bahias" en las
curvas RTT de los aceros microaleados de la figura 1.22. En esta figura se aprecia la
aparicion de esta bahia, asi como un retraso global de la curva RTT respecto a la de un
acero similar sin microaleantes. La influencia del soluto (Nb, V, Ti) mediante el efecto de
arrastre de soluto en la recristalizacion, se representa en la figura 1.23a. La adicion de la
curva PTT a la figura 1.23a conduce a la curva global 1.23b. En ella se aprecia que
cuando el tiempo para el inicio de la precipitacion es mayor que el de la curva RTT
modificada por el efecto del soluto, la curva RTT tiene una dependencia normal con la
temperatura. Este es el caso a temperaturas elevadas y bajas. Cuando el inicio de la
precipitacion es anterior a la recristalizacion, tal y como se deduce de la curva cinética
modificada por el soluto, la nucleacion y crecimiento de la recristalizacion se retrasan

severamente. Hay por lo tanto dos fenomenos:
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a)- A altas y bajas temperaturas (siempre por encima de As), la recristalizacion se retrasa

por arrastre de soluto.

b)- A temperaturas intermedias, la recristalizacion se retrasa por precipitacion.
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Fig. 1.22. Curvas RTT de un acero al carbono sin microaleantes y un acero microaleado al Nb.
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Fig. 1.23. (a) Representacién esquemdtica del efecto del Nb como soluto sobre la cinética de
recristalizacion de un acero microaleado al Nb. (b) Superposicién de las curvas PTT y RTT. Se
muestra la importancia del retraso por efecto soluto, para potenciar el retraso por efecto de la

precipitacion.
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OI- _MODELIZACION DINAMICA _DEL _COMPORTAMIENTO _DE
MATERIALES

Las aproximaciones de modelizacién dinimicas y mecanicas del material se estan
utilizando para mejorar el conocimiento de las caracteristicas de la fluencia, fractura y
conformado. Las primeras aproximaciones se basan en el analisis de las energias de
activacion y estan limitadas a los procesos que pueden describirse por las ecuaciones de
estado estable aplicadas a cristales puros y aleaciones simples. La segunda aproximacion
se basa en los fundamentos termodinamicos y se utiliza para entender las propiedades
intrinsecas del conformado de aleaciones tanto simples como complejas. La modelizacion
dinamica del material es requerida para obtener predicciones realistas del proceso de

deformacion y para reducir el coste de los procedimientos de disefio.

Durante las dos ultimas décadas, varios investigadores>***? han estudiado
extensivamente los efectos de la deformacion, velocidad de deformacion, temperatura y
microestructura sobre el comportamiento de fluencia de los metales durante los procesos
de deformacién. En esta ultima década H.J.Frost y M.F.Ashby*' v R.Raj* intentaron
describir los procesos de deformacion y fractura que se producen durante la deformacion
utilizando mapas de deformacion o procesado. Ambas aproximaciones son deterministas
en el sentido de que las ecuaciones de la velocidad de deformacién de cizalladura (valida
para el estado estable) estin desarrolladas asumiendo que son dependientes de unos
procesos atomicos basicos tales como movimiento de dislocaciones, difusion,

deslizamiento de los limites de grano y transformaciones de fase.

ITI-1 conceptos generales sobre la modelizacién del comportamiento de un material

Modelizar el comportamiento de un material es encontrar una expresion concisa y
general que toma en consideracion el conjunto de sus propiedades de deformacién; es
traducir los fendmenos metalurgicos al lenguaje de la mecanica; es, por fin, reunir los

resultados experimentales bajo una forma que permita la interpolacion y la extrapolacion.
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Se puede distinguir tres grandes tendencias en los métodos de modelizacion:

- métodos basados en analisis fisico-microscopicos del comportamiento del
material donde la teoria de dislocaciones es el soporte fundamental. El comportamiento
macroscopico se obtiene por integracion lo cual necesita unas hipotesis siempre dificiles
de justificar y un analisis delicado. Los modelos asi encontrados representan bastante

bien los fenémenos, pero a cambio de una complejidad que limita las aplicaciones.

- métodos asociados a la termodinamica de procesos irreversibles, lo cual permite
establecer las condiciones necesarias que deben verificar las ecuaciones del
comportamiento. Estas condiciones son generales e insuficientes para precisar

cuantitativamente los modelos para las aplicaciones practicas.

- métodos fenomenologicos, por ultimo, que se basan en la observacion
descriptiva de los fenomenos microscopicos de la deformacion. Por consiguiente,
teniendo en cuenta las indicaciones cualitativas de la fisica de sélidos y la termodinamica,
se puede llegar a obtener modelos realistas y sencillos pero que no podran pretender
hacer progresar la comprension de los mecanismos fisicos de la deformacioén ni dictar las

reglas para mejorar las propiedades de los materiales.
Modelizar el comportamiento de un material por el método fenomenolédgico consiste en:

-enumerar los fendmenos que queremos tener en cuenta

-elegir los parametros de configuracion representativos de los fenémenos
-realizar los experimentos significativos

-elegir una forma matematica particular del modelo

-verificar esta expresion con los resultados experimentales

-verificar eventualmente sobre otros tipos de experimentos
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III-2 Leyes de comportamiento de materiales en un proceso de conformado en

caliente

Un anélisis fenomenoldgico de la deformacion a alta temperatura por medio del estado
estacionario, permite la obtencion de ecuaciones constitutivas del comportamiento del

material, dentro del marco de la teoria termodinamica de la deformacion.

Como ya se ha resefiado anteriormente la deformacion de materiales policristalinos a
altas temperaturas tiene lugar por alguno de los tres siguientes mecanismos:
deslizamiento por movimiento de dislocaciones, deslizamientos de fronteras de grano y
fluencia difusional. Todos estos mecanismos pueden considerarse independientes entre si,

activados térmicamente y controlados por la difusién de atomos.
II-2-1 Termodinimica de la deformacién por movimiento de dislocaciones.

El andlisis termodindmico de la deformacion plastica por movimiento de dislocaciones
proviene de la teoria de fluencia viscosa de fluidos moleculares y la idea basica es que las
dislocaciones no sélo deslizan en su "plano de deslizamiento" (movimiento conservativo)
sino que también se mueven fuera de €l por escalada (movimiento no conservativo),
siendo este el movimiento que controla la velocidad de anulacion de dislocaciones que,
como se indico en el apartado anterior, en el estado estacionario es igual a la velocidad
de creacion de las dislocaciones. La velocidad de deformacion, £, puede escribirse en

funcion de la velocidad media de las dislocaciones, V, mediante la relacion de Orowan:
E=p,bv (1.9)

donde py, es 1a densidad de dislocaciones moviles, y b vector de Biirgers.

A escala microscopica, durante la deformacion, una dislocacion se desplaza

conservativamente por deslizamiento hasta que queda frenada por una barrera energética

(precipitados, atomos en solucion solida, otras dislocaciones, la red cristalografica ella

33



I. CARACTERIZACION DINAMICA Y MAPAS DE PROCESADO DE LA CONFORMACION EN
CALIENTE
misma, los limites de grano...). La deformacion continia cuando la dislocacion supera el

obstaculo, con ayuda de la tension aplicada y la agitacion térmica.

Si se supone que el nimero de veces por segundo, v, que un segmento de dislocacion
supera una barrera de potencial en el sentido en que la tension aplicada, o, produce

trabajo, puede expresarse como una velocidad de reaccion térmicamente activada:

vt =y, exp(_(Qo —kc;bA A) } (1.5)

donde Qo es la altura de la barrera de energia, AA el area barrida en el plano de

deslizamiento por el segmento de dislocacion al moverse para superar la barreray v es la

frecuencia de intentos.

La teoria se basa en la hipotesis de que la dislocacion supera la barrera, pasa al siguiente
valle quedando en una posicion de equilibrio, y adquiere de nuevo la energia total para

superar la siguiente barrera en forma de un proceso al azar.

i) Si la dislocacion yace en un valle después de superar la barrera, podria volver a saltar

hacia atras, con una frecuencia:

( bA 4))
v =Y, e:xpL—(Q0 +k(; )J (1.6)

y la frecuencia neta de la reaccion seria:

g
V=V -V =uoexp-k— senh| ——— 1.7)
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ii) Si, después de atravesar la cima, la dislocacién se vuelve inestable y desliza

rapidamente una distancia A hasta que se bloquea delante de otra barrera, y no puede

x{{ 0,- o bA AJ L)

Llamando | a la longitud de dislocacion que se libera después de un salto con éxito, la

saltar atras, se tiene que:

deformacion elemental después de un salto con éxito es Ib*/V para el caso i), y IAb/V

para el caso ii). V es el volumen del cristal.

Las magnitudes que entran en juego en un proceso de superacion de obstaculos activado
térmicamente se pueden visualizar en el diagrama fuerza-distancia de 1a figura 1.24*. En
el eje de ordenadas se representa la fuerza, F, que ejerce la tension aplicada sobre un
segmento de dislocacion de longitud 1. En el eje de abcisas se representa la distancia
recorrida por la dislocacion durante el proceso de activacion. La magnitud lbc es la
fuerza suministrada por la tension aplicada. La barrera de energia se representa por la
cima, de altura Ibog que se alza sobre una planicie de altitud Ibo;; op es la tension
necesaria para superar la barrera y o; es la tension interna fluctuante de largo alcance,
producida por otras dislocaciones. La longitud de onda de o; es grande y el méximo no
puede superarse con ayuda de la agitacion térmica; una parte de la tension aplicada debe
usarse por lo tanto para mover la dislocacion en contra de ;. El resto, o tension efectiva,

O.f, ayuda a superar el obstaculo. Por lo tanto, se tiene:
0C=0,+0, (1.9

La dislocacion se ve empujada por la tension aplicada a lo largo de la pendiente que
conduce a la cima a una altura 6.¢1 b por encima de la planicie; la altura que queda hasta

la cima puede escalarse con ayuda de la agitacion térmica.
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La figura 1.24 corresponde al caso de un valor fijo de € y T. Conforme se eleva la
temperatura, la contribucion de la energia térmica es mayor (el area cuadriculada es

mayor) y el obstaculo se vence con una tension aplicada cada vez menor.

4
<
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¥ L V1
llio; l

et
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Fig. 1.24. Diagrama fuerza-distancia para la superacién de obstdculos. El area sombreada es la
energia suministrada por o, El drea cuadriculada es la energia suministrada por kT.

En condiciones de &€= constante, a una T dada, la tensién efectiva es justamente la -
necesaria para superar los obstaculos a una velocidad impuesta por £ . En condiciones
de ¢ = constante, a una & dada, la agitacion térmica puede hacer que las dislocaciones

superen los obstaculos a una v definida a la cual le corresponde una € definida.

Si € impuesta es grande, la dislocacién debera saltar con éxito por encima de la barrera
a una mayor frecuencia v. Por lo tanto, a una T dada, la parte de la energia suministrada
térmicamente sera pequefia. Esto podré alcanzarse solo bajo una tension efectiva grande,
y por lo tanto, bajo una tensioén aplicada grande. Por esta razon, un proceso activado
térmicamente es sensible a la velocidad de deformacién y un aumento en £ produce el

mismo efecto que una disminucién de T.
III-2-2 Ecuaciones constitutivas

Generalmente, las ecuaciones constitutivas tienen la forma dada por la expresion

siguiente:
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é=f(0.T.5) (1.10)

donde S es una variable que refleja el efecto de la estructura del material. Se ha
observado experimentalmente que la velocidad de deformacion a tension constante
aumenta exponencialmente con la temperatura, de manera que se puede expresar

mediant2 la relacion de tipo Arrhenius:

éa exp('—%T) (1.11)

En el dominio de bajas tensiones, se utiliza la ley potencial que liga la tension, o, con la

velocidad de deformacion:

=Ko exp(_QAT) (1.12)

mientras que en el dominio de tensiones altas, esta relacion obedece a una ley

exponencial:

é=K exp(p a)exp(“QAT) (1.13)

En estas expresiones Q representa la energia de activacion del proceso de deformacion, y

n, K, K’ y B son constantes caracteristicas del material.

42 . . . P .
Garofalo® y después Sellars®®, mediante correlaciones empiricas, fueron los primeros en

observar que las dos expresiones anteriores pueden ser unificadas de la forma siguiente:

E= A(sinh(a 0'))" exp(——k%) (1.14)

siendo A una constante del material y o = B/n la tension inversa a la cual se pasa del

comportamiento potencial al comportamiento exponencial.

37



1. CARACTERIZACION DINAMICA Y MAPAS DE PROCESADO DE LA CONFORMACION EN
CALIENTE
Esta es una ecuacion del tipo de la ecuacion (1.10) y a pesar que es valida sélo en el
estado estacionario, se observd’ que puede ser aplicable a la tensién méxima &, cuando

tiene lugar la recristalizacion dinamica.

En lo que se refiere a la dependencia de £ con la temperatura, el parametro:

Jlné
Q= R[a(l/T)l (1.15)

es solo una energia de activacion aparente puesto que, en general, varios mecanismos
microestructurales interfieren durante el proceso de deformacion. La tabla 1.2 compara, por
diferentes metales usuales, los valores medidos de Q en Creep y en conformado en caliente a

la energia de activacion del autodifusion Q.q.

Alummo 155 ky/mol 138 a 150 ky/mol 138 ky/mol

Hierro o 276 kj/mol 284 kymol 238 a 280 kj/mol

Hierro y 280 kj/mol 255 kj/mol 270 a 309 ky/mol
Cobre 301 kj/mol 1962234 kj/mol | 184 2234 kymol

Tabla 1.2 Energias de activacion aparentes para
la deformacion y el autodifusion

La energia de activacion Q debe ser constante para un material, siempre que no cambie el

mecanismo de ablandamiento de la estructura.

III-3 Modelizaciéon del comportamiento dinimico del material en un proceso de

deformacién en caliente
La propiedad mas importante de un material, durante un proceso de conformado, es su
conformabilidad (habilidad a deformarse plasticamente sin romperse) que consiste: 1)

conformabilidad intrinseca: depende del comportamiento constitutivo del material, y 2)
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conformabilidad del estado de tension: depende la naturaleza de la tension aplicada y de la
geometria de a zona deformada. La conformabilidad intrinseca puede ser optimizada
mediante la modelizacién de comportamiento del material, usando los mapas de disipacion de
energia que representan la respuesta del material a unas condiciones de procesado. La base

para la construccion de estos mapas es el modelo dinamico de materiales.

IJ-3-1 Conformabilidad de un material

Para evitar la formacion de defectos que van en detrimento de la conformabilidad como, por
ejemplo, bandas de cizalladura, cavidades en limite de grano, fisuraciones juntas triples y para
producir productos finales con microestructuras y propiedades controladas, el disefiador del
proceso de conformado debe tener un conocimiento global de los parametros que pueden
afectar a la conformabilidad. Recientemente, Dieter’> presento una revision detailada de estos
parametros y revelo, claramente, que la conformabilidad no es una propiedad que se puede
caracterizar univocamente ya que varia con el estado de tensiones, es decir, con la forma de
ejercer la carga y la forma de la probeta, asi como también con la microestructura del
material, la velocidad de deformacion y la temperatura. Por lo tanto, es conveniente
considerar que la conformabilidad consiste en dos partes independientes: 1) conformabilidad
intrinseca y 2) conformabilidad dependiente del estado de tension (state-of-stress: SOS).

La conformabilidad intrinseca depende de la microestructura (composicion quimica, historia
previa del procesado incluyendo el tratamiento termomecanico) y la respuesta en deformacién

que proporciona el material a la temperatura y a la velocidad de deformacién aplicada durante

el proceso de conformado.

La conformabilidad SOS depende de la geometria de la zona de deformacién y de la tensién
aplicada. En un proceso dado, la conformabilidad SOS puede ser controlada por el cambio
del disefio de la matriz o la estampa especifica del proceso. Por ejemplo, este aspecto tiene
que ser optimizado separadamente para la laminacion (disefio del paso de laminacion), forja

(disefio de la preforma), o extrusion (disefio de la geometria de la cavidad de la estampa).
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Los dos aspectos de la conformabilidad deben ser optimizados separadamente. En cuanto a
su importancia relativa en la conformabilidad global, la intrinseca domina puesto que si no se
optimiza la conformabilidad intrinseca para producir un componente sin defectos, es
innecesario perfeccionar el disefio de la matriz o la estampa. En este trabajo, nos

interesaremos solo en la conformabilidad intrinseca.

El comportamiento constitutivo del material, sometido a un proceso de conformado, es la
clave para el entendimiento de la conformabilidad intrinseca puesto que esta decide la
respuesta del material a la temperatura, velocidad de deformacion y la deformacion aplicada.
El comportamiento constitutivo depende sensiblemente de la microesructura que a su vez es
funcion de la composicion quimica de la aleacion y la historia del procesado. Como parte de
la respuesta del material a los parametros del proceso aplicado, ciertos cambios
microestructurales (mecanismos) ocurren dentro del material. En un cierto intervalo de
temperatura y de velocidad de deformacion sélo operara uno de los posibles mecanismos de
deformacion, ya que, siendo independientes entre si, todos ellos operan simultineamente y el
mas rapido sera el que controle la fluencia. Un modo de determinar el proceso que controla la
fluencia es mediante los mapas de deformacion. Estos mapas se preparan usando ecuaciones
que relacionan la tension de fluencia con la temperatura, la velocidad de deformacion y la

estructura y permiten predecir los mecanismos de deformacion controladores a diferentes

temperaturas y velocidades de deformacion.

IT-3-2 Mapas de deformacién

Dependiendo de las condiciones experimentales, un material puede deformarse segin varios
mecanismos de deformacion. En un cierto intervalo de temperatura y de velocidad de
deformacion solo operara uno de los posibles mecanismos de deformacién, ya que siendo
independientes entre si, todos ellos operan simultaneamente y el mas rapido sera el que
controle 1a fluencia. Un modo de determinar el proceso que controla la fluencia es mediante
los mapas dc deformacion. Estos mapas permiten predecir los mecanismos de deformacion

controladores a diferentes temperaturas y velocidades de deformacion.
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III-3-2-1 Mapas de deformacién de Ashby-Frost

Los mapas de deformacion de la tension normalizada respecto a la temperatura absoluta por
un material policristalino puede tedricamente ser construidas mostrando el area de dominio de
cada mecanismo de fluencia. Cada mecanismo de fluencia tiene una ecuacion que relaciona la
velocidad de deformacion de cizalladura, tensién de cizalladura, temperatura absoluta y la
estructura. El termino estructura incluye todos los parametros que describe la estructura
atémica como los enlaces atomicos, estructura de defectos, tamafio de grano, densidad de
dislocaciones, concentracion del soluto y fraccion de volumen de las particulas de la segunda
fase. Mapas de este tipo son limitados a los materiales policristalinos puros, aleaciones

sencillas y condiciones de estado estable. Un ejemplo tipico esta representado en la figura
1.25%

IMI-3-2-2 Mapas de deformacion de Rishi Raj (damage nucleation maps)

Raj** extendio el concepto de mapa de deformacion a los mapas de procesado considerando
dos importantes mecanismos de dafio que son relevantes para el procesado. Uno es la
formacion de cavidades cerca de las particulas duras. Estas particulas no se deforman por si
mismas pero la matriz circundante se deforma mas que el promedio, produciendo
endurecimiento y concentraciéon de tensiones cerca de las particulas. Cuando las tensiones
alcanzan valores suficientemente grandes, la intercara puede separarse o la particula fisurarse,
lo que conduce a la creacion del dafio debido a la formacién de cavidades contribuyendo, por
ultimo a la fractura dictil. A altas temperaturas, la velocidad de formacién de cavidades es
relativamente lenta a causa de las bajas velocidades de endurecimiento debidas a la
restauracion. También, las bajas velocidades de deformacion contribuiran a la disminucion de
la concentracion de tensiones en las intercaras de las particulas por procesos de transporte
difusional de materia de regiones de compresion alrededor de las particulas, a regiones de
traccion, y por otros procesos de fluencia. A base de estos efectos de temperatura y
velocidad de deformacion, Raj* determiné el limite inferior para la formacién de cavidades
cerca de particulas duras.
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El segundo mecanismo de dafio, denominado fisuracion de junta triple, es la formacion de
fisuras en cufia en los limites de grano para disminuir la concentracion de tensiones causada
por el deslizamiento de los limites de grano a altas temperaturas y bajas velocidades de
deformacion. Si la velocidad de deformacién es tan alta que la matriz se deforma a
velocidades mas grandes que la velocidad de deslizamiento de los limites de grano, los efectos
del deslizamiento seran despreciables y no habra fisuracion en cufia . Si la velocidad de
deformacion es muy baja, habra suficiente tiempo para la relajacion de tensiones en la junta
triple. El limite superior para evitar la fisuraciéon en cufia a altas temperaturas ha sido
determinado por Raj”. La figura 1.26” muestra el mapa de Raj donde el limite inferior para la
formacion de cavidades y el limite superior para la aparicion de la fisuracién en cufia estan
representados. En principio existe siempre una region que es “segura” para procesar, donde
los mecanismos de dafio no ocurren. La region segura tiene, también, un limite a velocidades

de deformacion muy altas donde la localizacion de fluencia, debida a las bandas de

cizalladura, ocurre.

Los mapas de Raj constituyen un avance muy importante en la optimizacién de la
conformabilidad intrinseca evitando los defectos y los mecanismos de dafio. Sin embargo,
existen ciertas limitaciones en la construccién de estos mapas para aleaciones comerciales
debido a la no disponibilidad de los datos requeridos . Ademas, no es posible saber, a priori,

todos los mecanismos microestructurales que ocurren en el material para poder modelarlos

adecuadamente.
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Fig. 1.25. Ejemplo de un mapa de deformacion de Ashby-Frost.
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Fig. 1.26. Mapa de Raj para el aluminio mostrando las condiciones limites para la nucleacion del davio.
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ITI-3-2-3 Mapas de deformacion de Rao-Raj

K.P.Rao superpuso los datos de la ductilidad a temperaturas ambientes de las probetas
deformadas a varias temperaturas y velocidades de deformacioén sobre los mapas de Raj® y
observo que los valores de ductilidad baja se situan en la region donde los mapas de Raj
predicen la fisuracion en cufia. Los valores maximos de ductilidad fueron encontrados en
medio de la region segura. Este comportamiento esta representado en la figura 1.27. Los
resultados indican que es posible encontrar una mayor optimizacién dentro de las regiones
seguras predichas por los mapas de Raj.
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Fig. 1.27. Mapa experimental de procesado para la aleacién Al-5%Si determinado en base a datos de
ductilidad.
H1-3-3 Modelizacién dindmica del comportamiento del material

Durante los procesos de forja, el util del conformado proporciona una energia instantanea a la
pieza conformada mediante la cantidad expresada por:

O"S-=GI'€-]+O'2‘€.2+O'3‘8.3 (116)
donde o es la tension verdadera, £ es la velocidad de deformacion verdadera y los términos

de la derecha son los productos de las tensiones principales y las velocidades de deformacion
principales.
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La pieza conformada disipara, mediante los procesos metalirgicos, la energia instantinea
aplicada de una manera proporcional al nivel de energia suministrada. Por ejemplo, cuando la
energia es suministrada a altas velocidades de deformacion, el material la disipard mediante
procesos de fractura y cuando la energia es suministrada a bajas y controladas velocidades de
deformacion, el material la disipara por fluencia superplastica si su microestructura es correcta
y se deforma bajo condiciones superplasticas. La eficiencia de disipacion de energia de estos
procesos metaliirgicos puede ser la misma pero su variacion con la velocidad de deformacion

puede no favorecer el alcance de las condiciones de estado estable.

I11-3-3-1 Conceptos basicos

La base para la construccion de los mapas de disipacion de energia es el modelo dinamico de

los materiales desarrollado por Prasad y col®*** y analizado por Gegel y col’*”’ y Alexander®.

En este modelo la pieza conformada a alta temperatura se considera como una disipadora de
energia y su ecuacion constitutiva es una relacion analitica que describe la variacion de la
tension de fluencia con los parametros de deformacion es decir temperatura y velocidad de
deformacion. Esta ecuacién es una caracteristica intrinseca del material de la pieza
conformada y describe la manera en que la energia se convierte en cualquier instante,
usualmente, en energia térmica y microestructural no recuperable por el material. Por
consiguiente, la deformacién en caliente se modela manejando varios procesos
termodindmicos irreversibles controlados por la velocidad de energia aportada y la posterior

disipacion de esta energia mediante los procesos metalirgicos dinAmicos.

La ecuacion constitutiva de un disipador simple se representa esquematicamente en la figura
1.28a como variacion de la tension de fluencia (esfuerzo) con la velocidad de deformacion
(fluencia) a temperatura y deformacion constante. A una temperatura y una deformacion
dada, se asuma que la ecuacion dinamica constitutiva sigue una ley potencial:

wm

oc=K.§ (1.17)
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donde K es una constante del material, y m es el coeficiente de sensibilidad a la velocidad de
deformacién. En el dominio de la deformacion en caliente para los metales puros’, m es
independiente de la temperatura y de la velocidad de deformacion; pero en el caso de las
aleaciones complejas, se ha demostrado™ que varia con la temperatura y la velocidad de

deformacion.

A una velocidad de deformacion dada, la energia total disipada, o .£, consta de dos partes.

En la terminologia de la modelizacion de sistemas® se representa por la suma de dos

integrales:

P=a.é=fa-dé+Té.da=G+J (1.18)
0 0

G es el area por debajo de la curva de la figura 1.28a y representa el contenido disipador.

J es el area por encima de la curva de l1a figura 1.28b y es la funcion complementaria de G.

a) __ J=Co-Content .
g T ) b I |
FLOW Tye Jmax !
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STRAIN RATE €
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Fig. 1.28. a) Representacién esquemdtica de la ecuacion constitutiva de un disipador de energia; b)
Disipador lineal ideal.

Para entender el sentido fisico de G y J, deben considerarse los procesos microscopicos de la
deformacion plastica en cizalladura simple®. La fluencia plastica ocurre por deslizamiento
cristalografico que, como se sabe, resulta del desplazamiento de dislocaciones sobre sus
planos de deslizamiento bajo la accién de una tensién de cizalladura 1. La accidn de 1
aumenta la energia cinética y potencial. Una parte considerable de la energia potencial es casi
instantaneamente transformada en energia cinética. Sin embargo, la energia cinética total
producida por fluencia plastica se transforma en calor. La mayor porcion de esta

46



I CARACTERIZACION DINAMICA Y MAPAS DE PROCESADO DE LA CONFORMACION EN
CALIENTE
transformacion se disipa a través de este aumento de temperatura y se representa por el
contenido disipador G, el 4area bajo la curva representativa de la ecuacion constitutiva

dinamica, la parte restante es almacenada en forma de defectos.

Las dislocaciones generadas por la deformacion plastica se moveran con una cierta velocidad
que es responsable de la sensibilidad a la velocidad de deformacion de la tensién de fluencia.
Las dislocaciones moéviles se agrupan, después de la aniquilacion de algunas por la
restauracion térmica 0 mecanica, y pueden, también, formar intercaras que a temperaturas
suficientemente altas pueden migrar para causar una aniquilacion, a mayor escala, de las
dislocaciones. A temperaturas relativamente bajas, donde los procesos de restauraciéon son
lentos, los grupos de dislocaciones pueden crear fisuras internas, las superficies libres de las
cuales forman “los sumideros” para la aniquilacion de las dislocaciones. Pueden existir varios
procesos microscopicos (e.g. fluencia difusional, transformacion de fase inducida por tension)
que eliminan dislocaciones y disipan energia. Todos estos procesos metalurgicos contribuyen
a la disipacion de energia en menor proporcién que el contenido disipador G y representan la
disipacion de energia a través de la funcién complementaria J: el co-contenido disipador. El
comportamiento dinamico del material puede ser explicitamente modelado en términos de la

variacion de J con los parametros del proceso.
II1-3-3-2 Evaluacién del co-contenido de energia J

De las ecuaciones (1.17) y (1.18) se deduce que la particion de energja entre G y J es dada
por:
al é-do_é-o-dlnc Alogo
dG  o-dé o-é-diné  Alogé

=m (1.19)

Asi, en el caso extremo, J puede ser como mucho igual a G, puesto que las dislocaciones no
pueden ser aniquiladas a velocidades mas grandes que aquéllas a las que se generan. Esto es
el caso ideal de un disipador lineal donde m =1y J = Jpe = Guio= 0.5 P y Ia mitad de energia
se disipa como fluencia plastica del material mientras que la otra mitad se disipa en forma de
calor (Fig. 1.28b). En el otro extremo, m=0y J=0 y el material no disipa energja a través
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de los procesos metaliirgicos y se comportara como un “almacén” de energia mediante

generacion de dislocaciones. La fluencia plastica estable ocurre entre los dos extremos m = 0

ym=1.

El co-contenido disipador J puede ser explicitamente evaluado a partir de la integral:

J=Té-da=rK’-01/mda (1.20)
0 0

donde K’ = (1/K)"™ es otra constante. Usando la ecuacion (1.17) el co-contenido disipador
viene dado por:

m-o-é&
m+1

(1.21)

En materiales que tienen microestructuras complejas o aleaciones bi-fasicas, los procesos
metalirgicos dinamicos, que contribuyen a la disipacion de energia durante la deformacién en
caliente, ocurren simultineamente y/o interactivamente. Por consiguiente, el valor evaluado
de J sera el resultado global de estas interacciones. En efecto, los procesos metalirgicos tales
como la restauracion dindmica, recristalizacion dinamica, rotura interna, disolucion o
crecimiento de particulas ( o segundas fases) bajo condiciones dinimicas y transformacién de
fase inducida por deformacién o precipitacion dinamica contribuyen a un cambio en el valor
de la energia disipada (J). Cuando dos procesos principales de disipacion de caracteristicas
diferentes ocurren simultaneamente, el valor de J alcanza su méaximo cuando la energia
disipada por uno iguala la del otro.

II1-3-3-3 Eficiencia de la disipacion de energia
Considerando que la velocidad méxima posible de aniquilacion de dislocaciones solo puede

ser, como mucho, igual a la velocidad de generacion de estas dislocaciones, la disipacion de

energia a través del co-contenido J, puede normalizarse con un disipador lineal
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l:m=1 S =(g{i)] para definir un pardmetro adimensional lamado eficiencia de la

disipacion de energia () a través de los procesos metahirgicos:

n= =— (1.22)

La variacién de m, generalmente expresada en porcentaje, con la temperatura y velocidad de
deformacion representa las caracteristicas de disipacion de energia mediante los cambios
microestructurales en la pieza conformada y constituye el mapa del procesado. Este mapa de
procesado exhibe varios dominios que pueden ser cormelacionados con mecanismos
microestructurales especificos. La figura 1.29a representa de manera esquematica el mapa tri-
dimensional de la eficiencia de disipacion de energia con la temperatura y la velocidad de
deformacion. Una mejor representacion sera en forma de un contomo de iso-eficiencia. Un

contorno esquematico de iso-eficiencia se representa en la figura 1.26b.
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Fig. 1.29. a) Representacién esquemdtica de la variacion de la eficiencia de disipacién de energia con la
temperatura y velocidad de deformacion; b) Mapa de contorno mostrando los contornos de iso-eficiencia.

IIT-3-4 Interpretacién de los mapas de procesado

La interpretacion de los mapas de disipacion de energia se hace en base a los principios
generales de los mecanismos microestructurales, representados en los mapas de Raj®,
siguiendo las lineas generales siguientes:
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(1) A temperaturas bajas (T < 0,25T;) y altas velocidades de deformacion (10 - 100 s7), Ia
formacion de cavidades ocurre cerca de las particulas duras y esto conduce a la fractura
dactil. En los mapas de disipacion estas regiones estan caracterizadas por muy altas
eficiencias y un rapido aumento en la eficiencia cuando la temperatura decrece y la velocidad

de deformacidn aumenta.

(2) A altas temperaturas (T > 0,75T;) y bajas velocidades de deformacion ( < 10® s), se
produce la fisuracion en cufia debida al deslizamiento de los limites de grano. En esta region
la eficiencia de la disipacion de energia es muy alta y aumenta con la disminucion de la

velocidad de deformacion hasta alcanzar un pico de eficiencia.

(3) A altas temperaturas ( T ~ 0,75T¢ ) y altas velocidades de deformacién ( 10" 2 1057 ) Ia
recristalizacion dinamica domina. Este dominio tiene una eficiencia media de disipacion de

energia (30-50 %).

(4) A temperaturas y velocidades de deformacion intermedias, se produce el proceso de la
restauracion dinamica caracterizada por una eficiencia mas baja que la de recristalizacion

(5) A velocidades de deformacion muy altas (> 10s™ ) existe la posibilidad de aparicién de
bandas de cizalladura adiabatica y esto conduce a la localizacién de fluencia. En este caso la

eficiencia de disipacion de energia es muy baja.

En aleaciones complejas pueden existir mas procesos metalirgicos que contribuyen a la
disipacion de energia. Se requiere un conocimiento previo de estos procesos para identificar
sus caracteristicas en €l mapa de disipacion de energia y, también, su existencia tiene que ser

confirmada por estudios microestructurales en cada dominio del mapa.

Finalmente, hay que destacar la gran importancia del dominio de la recristalizacion dinimica
en la optimizacion de la conformabilidad intrinseca, puesto que reconstituye la
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microestructura mediante la formacion y la migracion de limites de grano y es el mecanismo

mas eficiente dentro de la region segura del procesado.

II-3-5 Mapas de procesado para algunos materiales comerciales

Para ilustrar el uso del modelo dinamico en el procesado de aleaciones comerciales, se

representan los mapas de procesado de los siguientes materiales:

1- Acero suave (0,16 %C)

El mapa de este material ha sido determinado en base a datos de extrusion en caliente
obtenidos por Hughes y col®. El mapa, representado en la figura 1.30, exhibe un dominio de
la recristalizacion dinimica en la region situada en T=1373 Ky £=0,55" y extendida sobre
+ 100 K y un rango de velocidades de deformacion de 0,05-2 s™. No obstante, los datos

experimentales cubren s6lo un rango limitado de temperatura y velocidad de deformacion.

2- Acero inoxidable (316)

Los datos de extrusion en caliente de Hughes y col® son utilizados para construir el mapa del
acero inoxidable 316 como se muestra en la figura 1.31. El dominio de la recristalizacion

dinamica aparece en las mismas condiciones que para el acero suave ( 1373 Ky 0,3 s).

3- Aleacion de aluminio 7075

El mapa obtenido®de la aleacion 7075 en condiciones de extrusion y ensayado en la direccion
longitudinal se representa en la figura 1.32. El dominio de la recristalizacion dinamica ocurre
a550°Cy0,1-1s"

4- Ti-6A14V

El mapa obtenido® para esta aleacion de titanio, representada en la figura 1.33, se construy6
en base a datos publicados por varios investigadores. El mapa exhibe una deformacién
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superplastica a T=1200 K y £= 10" s y la recristalizacion dinamica aparece a T = 1200 K y
£=105". La bifurcacion ocurre a £=10" s,
5- Aleacion Mg-Zr

Rao> represent6 el mapa de la aleacién Mg-Zr ( fig. 1.34). El Circonio se afiade al Magnesio
para afinar el grano y la aleacion sufre una recristalizacion dinamica en un amplio dominio. El

pico de eficiencia se encuentraa T= 775Ky £=107s" .

6- IN 738 + yttria

El mapa se construye a partir de los datos de Gessinger y col™ y se ilustra en la figura 1.35. El
dominio de la recristalizacion dindmica es estrecho y ocurre en el rango de temperaturas 1373

-1473 K. El pico de eficiencia de la recristalizacion dinamica se halla a 1423 Ky €=105s"

7- 6061 + 20 vol % SiC MMC

Este mapa ha sido determinado por Lombard™ para composites de matriz metalica (MMC)
conteniendo particulas de SiC. El pico de la recristalizacion dinamica ocurre a T = 550 °C y
en el rango de velocidades de deformacion (107 - 102 s ). El mapa se ve representado en la

figura 1.36.

8- Latén a-f8

El mapa fue determinado por Prasad®. En el Laton -8, con una estructura en plumas (8
transformada), el mapa exhibe la recristalizacion dinamica a T=700°Cy £€=10"s'y1la
superplasticidad a T=750°Cy € =107 s (fig. 1.37).
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Fig. 1.37. Mapa de procesado para el latén a-f

Todos los mapas descritos anteriormente han sido determinados en base a datos disponibles
en la literatura. En estos datos munca se hizo una correccion adiabatica de aumento de
temperatura para una velocidad de deformacion constante. Habra un ligero cambio en estos
mapas si se incorpora la correccion adiabatica®. Ademas, la historia previa del procesado
afecta, también, a estos mapas. Como se ha discutido anteriormente, las condiciones de
procesado para llegar a la conformabilidad intrinseca optima son las del pico de eficiencia en

el dominio de la recristalizacion dinamica. En las operaciones comerciales de conformado, no

54



I CARACTERIZACION DINAMICA ¥ MAPAS DE PROCESADO DE LA CONFORMACION EN
CALIENTE

siempre es posible tener un estrecho control sobre los parametros de temperatura y de
velocidad de deformacién. Por consiguiente, los mapas de disipacion de energia son de una
considerable utilidad en el sentido que el dominio de la recristalizacién dinamica pondra los
limites para el control de los parametros del proceso de conformado. De hecho, como la
recristalizacion dindmica es una consecuencia del comportamiento constitutivo del material, la
composicion quimica, la microestructura y la historia previa de la pieza conformada decidiran
hasta que punto el control tiene que ser rigido. Ademas, el mapa sera una guia muy util en el
disefio del proceso entero del conformado puesto que el rango de velocidad de deformacion
en el dominio de la recristalizacion dindmica sugerira la velocidad y el tipo de maquina a
utilizar para el conformado en caliente, mientras que el rango de temperaturas en este
dominio indicara si el proceso tiene que ser isotérmico o no. Por ejemplo, si una aleacién
recristaliza dinAmicamente a bajas velocidades de deformacion en un rango estrecho de
temperatura, una prensa hidraulica y un proceso isotérmico tienen que ser elegidos. Por otra
parte, materiales que recristalizan dinamicamente a altas velocidades de deformacion en un
amplio rango de temperaturas pueden ser conformados usando laminacién en caliente o
estampa por forja en caliente. Asi, el comportamiento constitutivo del material o la
conformabilidad intrinseca juegan un papel muy importante en el disefio de las operaciones

mecénicas del procesado.

I1-4 Determinacion de zonas de estabilidad metalirgica en los mapas de disipacién de

energia

Existen varios principios y criterios capaces de estudiar el fenomeno de estabilidad en una
fluencia pléastica durante un proceso de conformacién en caliente. En este trabajo, se hablara,
solo, del criterio de estabilidad de Liapunov y de los principios extremos en la termodinimica
irreversible de la fluencia plastica.

II-4-1 Criterio de estabilidad de Liapunov

El parametro adimensional 1| es muy importante para el control de la energia disipada J. Este
parametro se utiliza, también, para formular la funcién de Liapunov, que es una cantidad del
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sistema asociada al criterio de estabilidad de Liapunov y se considera como un método
general y aceptado en el disefio ingenieril®. Esta funcion es un término arbitrario que

relaciona los cambios en la energia total de un sistema dado.

El criterio de Liapunov requiere que el sistema disminuya su energia total continuamente.

Ademas, este criterio conduce a la condicion de que, en regiones estables, la derivada parcial

de segundo orden de los parametros de eficiencia 1 y de entropia s respecto a logé‘ tiene que
ser negativa. Esta condicion asegura, definitivamente, que el sistema se esta aproximando a
las condiciones del estado estable donde la energia es minima y la eficiencia es maxima. La

funcion de Liapunov se formula de la manera siguiente:

Vi=n(loge) (123)

El préximo paso es identificar un parametro dimensional a fin de estudiar la influencia de la
temperatura sobre el comportamiento y la conformabilidad del material. Para ello, la energia
total disipada se representa en términos de la velocidad de entropia aplicada S, y de la
temperatura. Sin embargo, se ha establecido una metodologia para determinar la relacion
entre la velocidad de entropia producida por el sistema S y la velocidad de entropia aplicada

al sistema S, usando las siguientes etapas:

P=c¢e= Sapp T (1.24)
y por definicidén
oP .
ZZl =8
o1, =5 (125)
ademas
oP P 2logP _ Pl 10(iogP)]
ST~ o0/ DT TeG/D | (1.26)
doénde
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Iﬂ(logP)l 3 Io"(loga)
To(/T),” T (/D) (1-27)

define un nuevo coeficiente s de tal manera que

1 a”(loga)
_[_Wl é (1.28)

El signo menos en la ecuacion (1.28) puede ser despreciado y el valor de s puede
considerarse como positivo porque la tensién de fluencia disminuye cuando la temperatura

aumenta. Por consiguiente, la velocidad de entropia producida por el sistema viene dada por:

Sgs = v (1.29)

donde 7 puede considerarse como la velocidad de entropia aplicada al sistema.

El grado de velocidad de entropia, s, puede ser calculado usando los valores experimentales
de o obtenidos para una deformacién y una velocidad de deformacion constante a intervalos

muy proximos de temperatura.

. dlogo __log oy -logo,
" To(l/T)|_ (TI+T2) T -Tp (130)
2 T, 1,

Este valor de s correspondera con la temperatura:

T= (1.31)
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De la misma manera, s se determina para varias temperaturas y velocidades de deformacion a

una deformacion dada, y estos valores seran, posteriormente, usados para la determinacion de

os
Ologé

De acuerdo con la segunda ley de la termodinamica, s deberia ser mas grande que la unidad
para una fluencia estable del material. Esto quiere decir que la pieza conformada deberia
almacenar entropia al menos tan rapido como la velocidad de produccion del calor por

Js

deformacion para la fluencia estable. Por lo tanto, -7 ——
Jlogé

tiene que ser inferior a 0 para una

fluencia estable si s se considera como una funcion de Liapunov:
Vy=s (logé) (1.32)

on s
—(O0y :
dlogé dloge

Las dos condiciones (0 son muy importantes y son utilizadas para

delinear las zonas de estabilidad en los mapas de disipacion de energia. En la figura 1.38
reportada por Gegel®’ se ven las zonas estables e inestables.
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Fig. 1.38. Mapa de procesado de la aleacién Ti-62423 con las regiones estables identificadas
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ITI-4-2 Termodindmica irreversible de la fluencia plistica en las grandes deformaciones

Algunos principios extremos en la termodinamica irreversible aplicada a la mecanica continua
de la fluencia plastica en las grandes deformaciones han sido considerados por Ziegler®. La
produccion de entropia puede depender del estado del sistema y de su historia determinada
por el incremento de deformacion (dxc). Ademés, puede expresarse en términos de la

temperatura (& ) y del trabajo de disipacion elemental (dW).

aw® = XP.dx, = 9.d0s >0 (133)

donde X" es la fuerza irreversible.

La velocidad del trabajo de disipacion esta relacionado con la velocidad de producciéon de

entropia de la manera siguiente:

aw® - 0.d%s
——=pV=xP %, = >0
dr kY=g

donde x ks la velocidad de deformaciony P®) es la energia disipada.

(1.34)

En un estado dado del proceso, la velocidad del trabajo de disipacién es una funcion de
disipacion D(Jék) del sistema.

PY=D(x,) (1.35)

La funcion de disipacion representa el comportamiento constitutivo del material y se define
por:

D{x,)=0 d:S >0 (1.36)

La fuerza ireversible X&' esta relacionada con D(x k) mediante la expresion:
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XY %, = D(%,)=0 (137)

Sobre la base de la funcién de disipacion y el principio de la fuerza irreversible minima
Ziegler™® demostré que la fluencia estable ocurre si el cociente diferencial cumple la
desigualdad:

dD D
=5 (1.38)

1/2 .
donde R=(5ck.5ck) . Esto es equivalente a decir que la fuerza irreversible XU

aumentara con la velocidad X k-

Kumar® y Prasad® aplicaron el principio continuo, descrito arriba, para desarrollar el criterio
para predecir las inestabilidades metaliirgicas durante la conformacién de un material. Puesto
que J es responsable de la disipacién de energia mediante procesos metaltrgicos, la funcion
de disipacién relacionada con la estabilidad metalirgica estd representada por J.
Reemplazando D por J en la ecuacion (1.38), se puede obtener la condicién para la

estabilidad metalirgica a una deformacion y temperatura constante:

alJ (1.39)

dé &

substituyendo J =(m/m+1).0.¢ en la ecuacién (1.39), se obtiene la condicion de
estabilidad:

mnmm-i-lJ

{(§)=—7—"""+m)0 (1.40)

Por lo tanto, la variacion de ¢£(&) con la temperatura y la velocidad de deformacion
constituye el mapa de inestabilidad que puede ser sobrepuesto sobre el mapa de disipacion de
energia. El mapa de inestabilidad delinea las regiones de inestabilidad donde el parametro

¢(é) es negativo y seran por tanto zonas a evitar en el proceso de conformacion.
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El criterio continuo dado por la ecuacion (1.40) predice la inestabilidad de fluencia (bandas de
cizalladura adiabatica, bandas de Luder, bandas de cizalladura localizada, bandas de fluencia
localizada,... etc.) en el régimen de altas velocidades®® (10 s™). En la figura 1.39 se ve la
zona de inestabilidad en el mapa de procesado de una superaleacion NIMONIC AP-1

representado en base de los datos experimentales de deformacion en caliente®.

Las microestructuras de las probetas deformadas bajo tres combinaciones de temperatura y
velocidad de deformacion caen dentro del régimen de inestabilidad y se representan en las
figuras 1.40a, 1.40b y 1.40c. Estas probetas corresponden a: (a)- 950°C;100 s, (b)- 1050°C;
1005, (c)- 1050°C; 10s” y son representados por circulos solidos en la figura 1.39. Las
microestructuras de las probetas justo después del contorno limite H que corresponden a las
condiciones de deformacion: (a)- 1000°C; 0,1 s™, (b)- 1050°C; 10 s y (c)- 1150°C; 10 s™
(circulos abiertos en la figura 1.39) muestran una deformacién homogénea validando las
predicciones del criterio de inestabilidad.
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Fig. 1.39. Mapa de inestabilidad a deformacion 0.2 representando la variacion del parémetro {(é).

Fig. 1.40. Microestructura de las probetas deformadas en la region de inestabilidad (circulos sélidos en la
Fig. 1.39). Se aprecia en estas microestructuras la existencia de bandas de cizalladura adiabdtica.
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IILMATERIAL ESTUDIADO

L INTRODUCCION

En los ultimos afios se ha realizado un notable esfuerzo para mejorar las propiedades
mecanicas, especialmente el limite elastico y la resiliencia, de los aceros conformados en
caliente (laminacion, forja, etc.) habiéndose producido modificaciones profundas en los
procesos clasicos que han dado paso al desarrollo e implantacion de la laminacién

controlada ™’

y a los tratamientos termomecanicos en forja "**°.

Sin embargo, el desafio tecnoldgico en el sector de la forja se ha caracterizado por su
multiplicidad, ya que tiene que competir con procesos de fabricacion alternativos tales
como fundicion, piezas en aleaciones de aluminio, fibras de vidrio y fibras de carbono,
para atender a las demandas de un mercado que exige piezas de mejores caracteristicas

mec4nicas a menores precios.

Esta generalmente reconocido que las propiedades mecanicas tales como la tenacidad, la
ductilidad y la vida a la fatiga de las piezas fundidas son inferiores a las de las piezas
forjadas. Por consiguiente, el proceso de forja debe mantenerse como proceso de
fabricacion de “eleccion prioritaria” para aplicaciones donde prima una buena relacion

resistencia / peso combinada con una buena ductilidad y tenacidad.
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Las piezas forjadas templadas y revenidas se emplean en aplicaciones industriales
sometidas a severas tensiones, y no pueden ser sobrepasadas en fiabilidad, resistencia a
fatiga o prestaciones ante una sobrecarga imprevista como pueden ser las piezas de
responsabilidad del automoévil (cigiiefiales, manivelas, palancas, bielas, etc.). Sin
embargo, existen otras aplicaciones en las que los disefiadores han encontrado suficiente
el emplear piczas fundidas. Naturalmente, en tales aplicaciones no se necesita tenacidad o
ductilidad. Entre estos extremos hay campo para la utilizacion de los aceros
microaleados que, gracias a los mecanismos metalirgicos que intervienen en este tipo de
aceros y que veremos mas adelante, permiten obtener caracteristicas mecanicas muy
elevadas - y esto con composiciones quimicas muy sencillas - en el estado bruto de forja
sin que sea necesario un tratamiento térmico suplementario o posterior ***’. En la figura
2.1 se comparan las etapas de fabricacion de tochos para ejes de cigiiefiales, utilizando
los aceros de bonificacion usuales y los aceros microaleados con enfriamiento controlado
a partir de la temperatura de forja. Ademas de evitar la bonificacion, a causa de la
inexistencia de deformaciones por temple, se evita el posterior enderezamiento y los

recocidos de alivio de tensiones, con lo cual se eliminan gran parte de los costes.

Conformado Aceros de bonificacidn

Templado

Revenido Normalizado

Enderezado /%

Conformado Aceros perliticos microaleados

Temperatura

\
\\q\Enfriamienfo regulado

~N
~
~

S

Temperatura

Fig. 2.1. Representacion esquemdtica de las etapas de tratamiento en la fabricacion de tochos para
ejes de cigiiefial con distintos aceros.

La evolucién de los aceros microaleados constituye uno de los mas importantes
desarrollos metaliirgicos de las Gltimas décadas y son fundamentalmente aceros del tipo
C-Mn, que se caracterizan por tener concentraciones inferiores a 0,15% de Nb, Ti, V o
Al, adicionados de forma individual 0 combinada. Asimismo, se laminan o forjan en

caliente a temperaturas de deformacion controladas. De esta manera, tanto la
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composicion quimica del acero, como las condiciones de operacion del tratamiento

temomecanico y la accién de los diferentes microaleantes determinan las propiedades

88-91

mecanicas y la microestructura de dichos aceros.

II- PERSPECTIVA HISTORICA DE LOS ACEROS MICROALEADOS.

II-1- Evolucion historica.

A lo largo de los afios, el disefio de los aceros microaleados suffié un gran cambio. A
finales de los afios 30 comenz6 la utilizacion de aceros al carbono con un contenido de
0,3%C, sin dar mucha importancia al limite elastico, resiliencia y soldabilidad. Sin
embargo, aumentando el porcentaje de manganeso a 1,5%, el limite elastico subi6 de 250
MPa a 350 MPa en placas de 30 mm de espesor. La utilizacion de estos aceros fue un
éxito ya que entonces no se requerian procesos de soldadura. A finales de los afios 40, la
utilizacién de la soldadura y la aparicién de los problemas debidos a la fractura fragil
motivaron una disminucion del contenido en carbono para hacer posible el incremento
del grado Mn:C%, lo cual fue ventajoso puesto que hizo posible prevenir la
transformacion bainitica gracias al fino tamafio de grano producido o bien por

normalizado o por laminacion controlada en caliente.

A principios de los afios 50, la demostracion del efecto beneficioso del afino de grano
ferritico sobre la tenacidad y la temperatura de transicion fragil-dactil (FATT)™ y el
desarrollo de las relaciones entre la microestructura y las propiedades mecanicas
aceleraron la introduccion de los aceros normalizados de grano fino, que tenian 75 a 125

MPa de mas de limite elastico junto con temperaturas de transicion subcero.

Los primeros desarrollos de aceros microaleados de alto limite elastico (HSLA) al niobio
y vanadio aparecen en el area de Sheffield (Reino Unido) durante los afios 60. Sin
embargo, es a partir de la primera conferencia internacional “Microalloying 75”
celebrada en Estados Unidos de América, durante el afio 1975, cuando se inicia su fuerte
expansién. Los aceros de medio carbono (C = 0.25 a 0.60 %), comenzaron a investigarse

después de 1972 y fueron utilizados con vistas a eliminar el coste del tratamiento térmico
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en piezas de automoci6n tales como cigiiefiales, bielas, manivelas, etc...*™’ Estos aceros
tenian similares caracteristicas de resistencia a la traccion que los aceros al carbono o de
baja aleacion templados y revenidos utilizados hasta la fecha. Los primeros ensayos
experimentales se Ilevaron a cabo sobre aceros con una composicién aproximadamente
de 047 % C, 0.75 % Mn, 0.060 % S y con adiciones de niobio y/o vanadio,

aprovechando la experiencia adquirida en los aceros microaleados de alto limite elastico
(HSLA), pero de bajo carbono.

II-2- Familias de aceros microaleados de medio carbono desarrolladas, en las dos

ultimas décadas, para la fabricacion de componentes mecanicos.

Mediante la composicion quimica se influye sobre los porcentajes de componentes de la
estructura, su formacion y distribucion. Habitualmente existen dos tendencias cuando se

eligen las composiciones para producir aceros microaleados para componentes
IMecanicos.

La primera de ellas, comprende la adicion de vanadio a los aceros al carbono que no
contienen mas del 1 % de manganeso. Este es el caso del 49MnVS3, un acero de origen
aleméan desarrollado por Thyssen®. Modificando el contenido de carbono, silicio y
manganeso se llegdé a desarrollar toda una familia de aceros perliticos microaleados,
llamados de primera generacion, cuyas composiciores quimicas aparecen en la tabla 2.1.

En la figura 2.2 se representan esquematicamente los aceros conseguidos y sus
propiedades mecanicas.

E
o 44MnS1VS6
= f
3 . 38 MnSi VSS
2 C, Mn, -Si &
3 ] e
e~ 49MnVS3 |

C, Mn, ST |2/ MoSivse

.- Tenacidad

Fig. 2.2. Evolucion de las propiedades mecdnicas de los aceros microaleados de medio carbono.
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R

49MnVS3

0.44/0.54 | (050 07100 (0,035 |0.040/0.070| 0.08/0.13
38MaoVS3  0.35/040 | (050 | 0.70/1.00  (0.035 |0.040/0.070| 0.08/0.13
38MnSiVS5  0.35/040 | 0.50/0.80 | 1.20/150  (0.035 |0.040/0.070| 0.08/0.13
27MnSiVS6  0.25/0.30 | 0.50/0.80 | 1.30/1.60  (0.035 |0.030/0.050| 0.08/0.13
44MnSiVS6  0.42/0.47 | 0.50/0.80 | 1.30/1.60  (0.035 |0.020/0.035| 0.10/0.15

Tabla 2.1. Composicion quimica de los aceros microaleados de medio carbono fabricados por Thyssen.

En estos aceros el contenido de carbono es medio - alto y contribuye a aumentar la
resistencia en combinacion con el endurecimiento por precipitacién. Se forma una
microestructura de ferrita - perlita utilizando la serie de velocidades de enfriamiento que
se adoptan normalmente después de la forja y la laminacion en caliente. El contenido de
carbono hizo que dichos aceros pudieran ser utilizados para componentes endurecidos
superficialmente por induccion (cigiiefiales). Con un contenido de carbono mas bajo se
consigue aumentar el porcentaje de ferrita y reducir el de perlita. Esto reduce la
resistencia y mejora la tenacidad tal y como puede verse en el acero 38MnVS3. Pero,

para muchos casos la resistencia de 750 N/mm? no es suficiente.

En el acero 44MnSiVS6 se elevo el contenido de manganeso, aproximadamente en un
1.45 %, y el contenido de silicio, alrededor de un 0.65 %. Ambas medidas aumentaron la
resistencia de la ferrita. Ademas, el manganeso aumenta el contenido de perlita y hace
mas fina la estructura de la misma al reducir la temperatura de transformacién”. En
conjunto, se consigue una resistencia del orden de 1000 N/mm’ con una tenacidad
relativamente inferior. Con estos aceros ya se consiguid el objeto del desarrollo; mejorar
la tenacidad partiendo del nivel de resistencia de 800 a 1000 N/mm?®. Esto tan solo se
pudo alcanzar mediante la transformacion adicional de los tres elementos, es decir,
mediante un contenido de carbono inferior de 0.25 a 0.40 %, un mas alto porcentaje de
manganeso del orden de 1.30 a 1.50 % y un contenido también superior de silicio, del
orden de 0.50 a 0.70 %. A los efectos del cambio de estos elementos, hay que decir que,

con un mas alto porcentaje de silicio, se consigue un mayor porcentaje de ferrita pre-
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eutectoide”’. Este desarrollo condujo a aceros 27MnSiVS6 y 38MnSiVS5 que presentan

un grado de tenacidad especialmente favorable, con una resistencia de 800 a 1000
N/mm? (ver fig. 2.2.).

La segunda tendencia comprende la limitacion del contenido de carbono y la consecucion
de la resistencia necesaria mediante el empleo de altos porcentajes de manganeso. Este es
el sistema que ha sido utilizado, por ejemplo, por S.A.F.E. (Société des Aciers Fins de
I’Est) designados como METASAFE y también por British steel designados como
VANARD. En la tabla 2.2. se recoge las composiciones quimicas y las propiedades
mecanicas de esta segunda generacion de aceros. La ventaja de estos aceros es que, para
idénticas propiedades a la traccion, contienen menos perlita y tienen un grano mas fino,
lo que puede resultar beneficioso para sus propiedades de impacto. No obstante, el
mayor contenido de manganeso y el alto grado de endurecimiento resultante conducen a
la formacion de una estructura mezclada de ferrita-perlita-bainita, después del
enfriamiento, con la utilizacion incompleta del efecto endurecedor de los elementos
microaleantes®, mientras que el bajo contenido de carbono puede evitar el empleo de un

endurecimiento superficial por induccién al fabricar los componentes mecanicos.

fctasafe D800 0 15/0.25 0.10/0 40 1.0 <0.30 <0.15 0.10020 750/ 00 )
Metasafe D 00 0.25/030 0.10/0.40 | 1.372.0 <0.30 <0.15 0.10/020  850/1000
Metasafe D1000  0.35/0.50 0.10/0.40 | 1.372.0 <0.30 <0.15 0.10/0.20 50/1100
Vanard 850 770/930
| Vanard925 030050 0.15/0.35 | 1.0/1.5 | 035 (max) ; 005(max) 0.05/020V  850/1000
; Vanard 1000 93071080
‘Lmesuoo 1000/1160

Tabla 2.2. Composicion quimica y propiedades mecdnicas de los aceros microaleados llamados de
segunda generacion.

Finalmente, debe destacarse la aparicion de la denominada tercera generacion de aceros
microaleados para forja que estin actualmente bajo investigacion.*>***° Consiste en
proceder a enfriamiento rapido o un temple directo®* de la pieza sin necesidad de acudir a

tratamientos térmicos posteriores. Para ello se aumentan los contenidos de manganeso y

67



II. MATERIAL ESTUDIADO

basicamente de molibdeno”. Las relativas altas temperaturas (200°C) de fin de
transformacion martensitica combinadas con la masividad de la pieza son capaces de

producir un efecto de auto-revenido dando lugar a estructuras con excelente tenacidad y

dureza.

III- FUNDAMENTOS METALURGICOS DE LOS ACEROS MICROALEADOS

Numerosos trabajos tedricos y experimentales, efectuados en Metalurgia Fisica, han
permitido llegar a un mejor conocimiento de las relaciones existentes entre las
propiedades mecanicas y la microestructura®®®. Actualmente, uno de los temas mas
interesantes en la investigacion siderirgica es la mejora de la calidad del producto
conformado que depende, en gran medida, de las condiciones en que se efectua la
conformacion en caliente. El término calidad tiene basicamente un doble significado:
calidad en cuanto a constancia de dimensiones y calidad referida a sus propiedades
mecénicas. Para conseguir esta tltima es necesario conocer la evolucion microestructural
del acero en funcién de todas las variables que intervienen en el proceso, a saber:

composicion quimica, magnitud de las deformaciones, temperaturas, operaciones de

enfriamiento, etc.

II-1- Relaciones entre la microestructura y las propiedades mecinicas
IM-1-1- Mecanismos generales de endurecimiento

Se sabe que los metales en estado solido se caracterizan por tener una estructura
cristalina. En ésta, los atomos constituyentes estan ordenados en un patroén que se repite
periddicamente en tres dimensiones hasta formar un cristal perfecto. Todos los cristales
reales tienen imperfecciones que perturban localmente el orden cristalino. Nos referimos
a defectos puntuales si conciernen a un lugar atomico: vacantes e impurezas (atomos
susticionales o intersticiales); lineales si afectan a una linea de atomos: dislocaciones; y
bidimensionales o tridimensionales si son de superficie o de volumen: grietas,

porosidades, precipitados e inclusiones no metalicas.
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Fundamentalmente, la deformacion plastica de los metales se produce por el
desplazamiento relativo de planos cristalograficos compactos. De esta forma, el limite
elastico de un metal como el hierro puro podria estar proximo a los 10.000 MPa, valor

muy superior al observado en la practica.

Si en un monocristal perfecto «introducimos» dislocaciones, el valor del limite elastico
puede disminuir hasta alcanzar 50 6 100 MPa. Esto se debe a que los esfuerzos
requeridos para desplazarlas son suficientes para causar el deslizamiento completo de
planos cristalograficos. La facilidad con que se produce el deslizamiento depende en gran
medida de Ia densidad de los obsticulos susceptibles de impedir o de ralentizar el
desplazamiento de las dislocaciones, asi como la posibilidad de formacién de otras nuevas
bajo el efecto de una tension aplicada, lo que da lugar a un endurecimiento del metal. Se
entiende aqui por obstaculos, tanto los del tipo de red cristalina de la fase matriz, como los
limites de grano, los 4tomos en sustitucion o en intersticial, los defectos cristalinos y los
precipitados de otra fases. Dependiendo del tipo de obstaculo, se pueden alcanzar valores del
limite elastico que varian entre 50 y 2000 MPa.

En el dominio de los aceros, se ha intentado en numerosas ocasiones establecer una relacion
estadistica - sobre bases empiricas - entre los factores de composicion quimica y

microestructurales con el limite elastico medido en el curso de ensayos de traccion.

La relacion fundamental entre las caracteristicas intrinsecas de un hierro policristalino o un
acero ferritico y el limite elastico inferior, es del tipo:

o,=0,+ Kd™*? 21)

Esta ecuacion, conocida como ley de HALL'™ - PETCH'®, relaciona el limite elstico (o) y
el tamafio medio del grano ferritico, a través de su didmetro (d), y expresa que la tension
necesaria para provocar flujo plastico es inversamente proporcional a la raiz cuadrada del
didmetro medio del grano. La constante o, representa la tension necesaria para poner en

movimiento las dislocaciones libres de toda interaccion a gran distancia y se determina por
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una extrapolacion a un monocristal de didmetro infinito, que se encuentra en el mismo estado
fisico-quimico que la aleacion considerada. En cuanto al parametro K, aunque su significado
fisico sea ain algo impreciso y esti todavia bajo investigacion'®**'™, representa la
caracterizacion del endurecimiento en relacion con la densidad de dislocaciones en bordes de

grano. En esencia, la ecuacion de Hall - Petch expresa la dificultad creada al movimiento de
dislocaciones por los limites de grano.

La constante ¢, depende de las caracteristicas fisicas de la fase considerada. Por tratarse aqui

de la ferrita, las caracteristicas méas influyentes son:

a) Elementos en solucién solida: de insercion como el nitrogeno y el carbono o de
sustitucion como el cromo, manganeso, silicio y fosforo, etc. La figura 2.3 muestra que con
excepcion del cromo, que tiene un efecto ligeramente negativo, todos los elementos
aumentan el limite elastico de la ferrita, siendo de lejos el carbono y el nitrégeno intersticiales
los mas activos; luego vienen los elementos en solucion de sustitucion donde el fosforo es el
mas activo. Algunos elementos en solucién tienen, ademas, un efecto sensible sobre la

resiliencia como es el caso del niquel y del manganeso que disminuyen la temperatura de
transicion.

CetN ]

300

200

100

Contrainte Og (N/mm?)

0 0.5 1,0 15 20 2,5
Teneur des solutes, % en pods

Fig. 2.3. Ejemplos del efecto endurecedor de dtomos de soluto en aceros ferriticos.

b) Particulas de una segunda fase finamente dispersas: son obstaculos dificilmente
superables o insuperables por las dislocaciones; su presencia se traduce en un endurecimiento
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muy importante y un aumento del limite elastico y de la resistencia de la ferrita. Para entender
Ia naturaleza de este mecanismo de endurecimiento, se debe examinar la interaccion de las
dislocaciones con las particulas de segunda fase. Desde el punto de vista de la deformacion
plastica las particulas coherentes llamadas precipitados dan lugar al llamado endurecimiento
por precipitacion, mientras que el producido por las particulas incoherentes se denomina
endurecimiento por dispersion . Como se vera a continuacion la diferencia de nombres se
corresponde con el hecho de que en cada caso los mecanismos de endurecimiento son
también diferentes. Los precipitados coherentes actuan como particulas penetrables por las
dislocaciones; es decir, éstas pueden atravesarlas en su movimiento, pero requieren esfuerzos
mucho mayores que para su avance por la matriz (figura 2.4). Las particulas incoherentes
actuan como barreras impenetrables por las dislocaciones, pero éstas pueden sobrepasarlas
mediante el mecanismo esquematizado en la figura 2.5. Como muestra la figura, una
dislocacion que se aproxima a dos particulas de este tipo es, en principio, detenida por ellas,
pero al aumentar el esfuerzo la zona central de la dislocacion se curva y arquea entre las dos
particulas liberandose finalmente de ellas y dejando a cada particula rodeada por un anillo de
dislocacion. Cada anillo ejerce una retrotension y, por tanto, afiade una dificultad
complementaria para otras dislocaciones que, moviéndose en el mismo plano de

deslizamiento, intenten superar las particulas.

El endurecimiento por precipitacién es mas efectivo que el endurecimiento por dispersion ya
que las particulas coherentes pueden formarse con pocos 4tomos y ser mas numerosos para
una misma cantidad de particulas. Para las particulas incoherentes, por ejemplo carburos en
el acero, el endurecimiento crece cuando las particulas se aproximan y, por tanto, aumenta
cuando la fraccion volumétrica crece y dismimuye el tamafio del precipitado. El

endurecimiento se expresa mediante la ecuacion siguiente:

o=k J-g—A 2.2)

donde R es el radio de los precipitados en 4, g es la fraccion volumétrica del precipitado, y k
una constante del orden de 50.000.
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T g
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Fig. 2.4. Corte de una particula por el movimiento de deslizamiento de una dislocacion.
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Fig. 2.5. Interaccion de una linea de dislocacion con una fila de particulas de precipitado.

Para las particulas coherentes, como pueden ser los precipitados mais pequefios el
endurecimiento crece rapidamente con el tamafio de precipitado. Esto conduce a un limite
elastico que pasa por un méaximo para los tamafios de precipitados del orden de 50 a 100 A

en aleaciones base niquel tal como puede observarse en la figura 2.6.

A
o
a.
= 500} 0/8\
o S
(&]
= S
2 400 o
-
wl
ey
~ 300
=
- 1 ] H $

100 200 400 500
DIAMETRO DE LOS PRECIPITADOS, R

Fig. 2.6. Limite eldstico en funcién del tamaiio de precipitado. Aleacion base niquel.
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c) Densidad de dislocaciones: las dislocaciones interaccionan fuertemente unas con otras (se
atraen, se rechazan o se anulan) oponiéndose a su propio desplazamiento, dependiendo de la
densidad de dislocaciones que aumenta a medida que la magnitud de la deformacién es
mayor. Cuando las deformaciones son pequefias, el movimiento de las dislocaciones tiende a
confinarse sobre un conjunto de planos de deslizamiento paralelos. Posteriormente, el
deslizamiento se produce sobre otros planos y direcciones cristalograficas, haciendo que las
dislocaciones interaccionen entre si. El mecanismo de multiplicacion de dislocaciones

conduce a un endurecimiento por deformacion.

d) Tamaiio de grano: juega un papel extremadamente importante y favorable a la vez sobre
el limite elastico y sobre Ia resiliencia. Relaciones cuantitativas han sido establecidas entre el
tamafio de grano ferritico y el limite elastico de una parte y la temperatura de transicion de
otra. La primera relacion es la relacion de Hall-Petch dada por la ecuacién (2.1), y la segunda

relacion es conocida como relacion de Cottrell-Petch y es dada por la ecuacion siguiente:

BT.=lnB-InC-1nd™"? 2.3)

donde T. es la temperatura de transicion, 8 y C son dos constantes y d es el tamafio de grano.

Estas relaciones se ilustran en la figura 2.7, que muestra la importancia de conseguir un
tamafio de grano lo més fino posible para obtener a la vez un limite elastico elevado y una

baja temperatura de transicion.

120 50
“E 100 |- g =
; g
B 5
2 8o —50 3
[
» s
bve -
= 60~ —1-100 3
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s 2
h+d o
2 Wl —{-150 ‘g_
S 5

20 : ———J 200

110 40 16 10 6 45 3 25
Grosseur de grains { microns )

Fig. 2.7. Variacion del limite eldstico y de la temperatura de transicion en funcion del tamafio de grano en un
acero a 0.1 %C, 0.5 %S}, 0.006 %6N.
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HI-1-2 Efectos de la estructura sobre las propiedades mecanicas.

Con objeto de intentar controlar o mejorar las propiedades mecanicas de los aceros se
estudiaron y valoraron que factores debian tomarse en consideracién y en qué sentido era
necesario modificarlos o hacerlos actuar para alcanzar los objetivos propuestos. Fruto de
estas investigaciones fue la ya mencionada relacion de Hall-Petch, expresada en la ecuacion
(2.1). Previamente Gensamer'® habia demostrado la influencia que el espaciado interlaminar
de la perlita ejercia sobre las caracteristicas mecanicas de resistencia. Posteriormente,
teniendo en cuenta los efectos del endurecimiento por solucion sélida, Gladman et al ¥

modificaron la relacion de Hall-Petch segiin se expresa en la ecuacion siguiente:
o, =a+k(%Mn) + k,(%S1) + k;(%N)" + k ,d'? (2.4)

donde a es el llamado esfuerzo de Peierls, ki, ks, etc., son constantes que dependen del

material y d es el tamafio de grano ferritico.

Esta ecuacion es valida para aceros al carbono con contenidos inferiores a 0,25 % C. Es
interesante resaltar que en la ecuacién (2.4) no existe ningun término que cuantifique el
contenido de carbono o de perlita.

Se han desarrollado ecuaciones similares a la anterior para calcular la resistencia a la traccion
y la temperatura de transicion al impacto. Se ha comprobado que el contenido de perlita tiene
efectos significativos sobre ambas propiedades, ya que al aumentar el porcentaje de aquélla
aumentan las magnitudes de éstas. De todos los mecanismos de endurecimiento analizados,
se encontrd que el afino del grano ferritico es el que mejora dichas propiedades. Esto
conduce a un amplio desarrollo de aceros de alta resistencia y buena tenacidad obtenidos por

. R ;. 106,107,109
tratamientos de normalizado o termomecanicos )

A principios del decenio de los 70, se llevaron a cabo investigaciones similares en aceros en

contenidos de carbono mas elevados (0,4 y 0,8 %) en un intento para conseguir aceros

tenaces para railes'®. Tales desarrollos debian considerar la posibilidad de obtener una
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estructura perlitica completa, el espaciado interlaminar, el espesor de las laminillas de
cementita y el tamafio de la colonia de perlita, asi como los efectos por solucion solida y las
propiedades de la ferrita. La siguiente ecuacion evalia el efecto de la mezcla de ferrita y
perlita sobre el limite elastico'™:

o,=0,f"+0,(I-f,) 2.5)

donde o es el limite de elasticidad de la ferrita, tal y como se describe en la ecuacion (2.4); o,
el limite de elasticidad de la perlita; f, la fraccion volumétrica de la ferrita, y n, un indice que
cuantifica el efecto de tipo no lineal de la perlita sobre el limite elastico. El limite elastico de la

perlita obedece a una ecuacion de la siguiente forma:
o, = b+k,(%Si)+k;(%N)"* + k52 (2.6)
donde S es el espaciado interlaminar.

Ademas, no existe evidencia experimental de que el manganeso ejerza efecto significativo
alguno sobre el endurecimiento por soluciéon solida de la perlita. Al contrario de este
comportamiento, tanto el silicio como el nitrogeno libre contribuyen a incrementar el

endurecimiento por solucion sélida tanto en la ferrita como en la perlita.

Las expresiones especificas encontradas para determinar el limite elastico, oy, en MPa, y la

temperatura de transicion de impacto, I, para aceros con contenidos medio y alto de carbono,

son las siguientes'™:

o, = 17 (35+5851%6Mnl+17,4d72) +(1- £7°)(178+38557%)+ o
63,1[968i] +[26N]" |

10C)= f(~46-11,5a7) (1= 1) (3355687 - 13,3 43485 10° )+

48,7[%Si)+762[%N1">. |
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donde p es el tamaiio de la colonia de perlita, y t, el espesor de la laminilla de carburo. La

figura 2.8°*'"° ilustra la contribucién cualitativa de cada uno de los términos que conforman la

ecuacion (2.7).

Pearlite

Ferrife grain size

field stress (V)0 MPa

Mn solid soluhion strengtheming

t /
) + fr/lc lonjstress

N \\
Si + N solid solution strengthening
NN N

100

50 Pearlite n vol %

Fig. 2.8. Componentes del limite eldstico.

Las ecuaciones (2.7) y (2.8) se pueden utilizar para predecir razonablemente el limite elastico
y la temperatura de transicion de impacto, respectivamente, en aceros con contenidos medio y
alto de carbono. La ecuacion (2.7) ademas permite deducir que la reduccion del espaciado
interlaminar, que también produce una disminucion del espesor de las laminillas de carburo de
hierro, da lugar a un espaciado interlaminar 6ptimo para la tenacidad'®. La tenacidad 6ptima
se logra cuando se obtiene un espaciado interlaminar muy fino y laminillas de carburo muy
delgadas.

A modo de resumen , en la figura 2.9 1!

se indica como afectan los diferentes mecanismos
de endurecimiento en un acero ferritico - perlitico a la temperatura de transicion y al limite

elastico.
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{a) Microstructural foctors {b} Compositionat factors
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Fig. 2.9. Mecanismos de endurecimiento en aceros HSLA y sus efectos sobre la temperatura de transicién y el
limite eldstico.

IT1-2- Metalurgia fisica de los aceros microaleados.

Se acepta generalmente que el endurecimiento de los aceros ferriticos se consigue cuando

tienen lugar uno o més de los siguientes mecanismos:

- El afino de grano.
- El endurecimiento por solucién solida.
- El endurecimiento por precipitacion de carburos , nitruros y/o carbonitruros.

- El endurecimiento resultante de las transformaciones de fase que tiene lugar durante el

enfriamiento.

El aumento de resistencia en los aceros microaleados con un contenido medio de carbono se
debe fundamentalmente a la precipitacion de los nitruros, carburos o carbonitruros de los
elementos microaleantes usuales (V, Ti, Al, Nb) y al afino de grano. Generalmente, cuando el
acero se forja en caliente, la recristalizacion y el crecimiento de grano se producen muy
rapidamente y es dificil evitar que dicho grano se vuelva mas basto. Esto es particularmente
importante en ¢l caso de los aceros microaleados para forja, dado que no existe ningin

sistema eficaz para controlar el tamafio de grano una vez terminada la conformacion.
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En la figura 2.10%, se muestran los cambios estructurales tipicos que tienen lugar durante la
conformacién en caliente y el mecanismo mediante el cual las microaleaciones influyen sobre

dicha estructura.

Stage

4 6
’ o

Pearlite start «-----

/ Ferrite start--sace-m-
/ Pearlite Finish --==

’

Fig. 2.10. Representacion esquematica de los cambios en la microestructura del acero microaleado durante
el proceso de forja.

Etapa 1 - A la temperatura de forja, la microestructura consiste en austenita basta
homogénea, la cual tiene en disolucion casi todo el elemento microaleante.

Etapa 2 - Durante la forja varia la forma de los granos de austenita, debido a la deformacion
plastica.

Etapa 3 - El inicio de la recristalizacion hace que se formen nuevos granos en lugar de los
granos originales deformados plasticamente.

Etapa 4 - Los granos de austenita recristalizados van creciendo gradualmente.

Etapa 5 - Se inicia la nucleacion ferritica en los limites del grado austenitico. En la ferrita se
encuentran los elementos microaleantes en forma de precipitados de nitruros, carburos y
carbonitruros finos.

Etapa 6 - La austenita restante se transforma en perlita. Las laminas de ferrita en esta perlita

contienen precipitados finos de los elementos de microaleacion.
El grado de endurecimiento conseguido, viene principalmente determinado por el tamafio y
distribucion de los precipitados en la ferrita, que se forman durante el enfriamiento de dicha

fase. Sin embargo, también es preciso asegurarse que se obtiene una completa y homogeénea
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solucién de los microaleantes en la austenita, mientras se calienta hasta la temperatura de

forja

HI-2-1 Efecto de los elementos microaleantes.
II-2-1-1 Productos de solubilidad.

En general el limite de solubilidad en el acero liquido, austenita o ferrita del elemento
microalente M y del elemento intersticial I (carbono o nitrogeno) se expresa mediante la
ecuacion siguiente
A
logl(M) (D] =-Z+B @9)

donde (M) es el % en peso del microaleante en solucidn, (I) es el % en peso de carbono o de

nitrogeno en solucion, y A y B coeficientes que dependen del microaleante

La figura 2 11 permite comparar someramente la evolucion con la temperatura de los
productos de solubilidad, Ks = (M) (I), en la austenita de algunos carburos y nitruros Se trata
de una apreciacion semi-cuantitativa porque los productos de solubilidad pueden ser
sensiblemente diferentes segun las fuentes bibliograficas, en parte a causa de las dificultades
de experimentacién y sobre todo a causa de las interacciones termodinimicas entre los
diferentes elementos, variables segun los aceros considerados, y que no son tomadas en

cuenta por los productos de solubilidad Algunas ecuaciones tipicas de solubilidad para

11
31

carburos y nitruros aparecen en la tabla 2

g
TIC log[TH][C] =-10475/T+533
NbN log[NbJ[N] = -10230/T +4 04
NbC | log[NbJ[C] =-6770/T +226
VN log[V)[N] =-7840/T +3 02
VvC 1og[VI[C] = -9500/T + 6 72
AIN log[AlJ[N] =-6770/T + 103

Tabla 2.3. Ecuaciones tipicas de solubilidad para algunos carburos 'y
ritruros de elementos de microaleacion
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Temperature i °C
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Fig. 2.11. Productos de solubilidad de algunos nitruros y carburos en austenita.

Se constata, a partir de la figura 2.11, que por regla general, la solubilidad en la austenita de
los nitruros de un elemento microaleante dado es inferior a la de sus carburos. La solubilidad
de sus carbonitruros sera, por supuesto, intermedia entre la de sus nitruros y la de sus
carburos. En contenidos habituales de carbono, nitrogeno y elementos microaleantes de los
aceros considerados, solo los carburos de vanadio estan en solucién en la austenita a

temperaturas relativamente bajas (900 - 1000 °C).

En la ferrita, los productos de solubilidad son menores, hasta un orden de magnitud, con
respecto a los que corresponden a 1a austenita. Esto implica que, al formarse, la ferrita estara

sobresaturada y dara lugar a la precipitacion.

HI-2-1-2 Fenomeno de la precipitacién y tipos de precipitados.
H¥-2-1-2-1 Consideraciones termodinAmicas.

Segtn el tratamiento térmico sufrido por el acero, su estructura inicial puede ser diferente e ir,
por ejemplo, de una estructura martensitica, parcialmente sin precipitados de carburos hasta
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estructuras de ferrita y carburos coalescentes pasando las estructuras bainiticas o ferritico-

perliticas mas o menos finas y mezcladas.

Como los fenomenos que se producen durante el calentamiento o el mantenimiento a
temperaturas de austenizacion involucran disoluciones de precipitados de carburos y
difusiones de diversos elementos, se piensa que son fuertemente afectados por la naturaleza ,
la forma y las dimensiones de particulas de carburos presentes en el estado inicial. Sin
embargo, ademas de la cementita y de los carburos, otros precipitados son capaces de
formarse en funcion de los elementos afiadidos al acero. Estos precipitados de nitruros y
carbonitruros estan en general muy finamente dispersados, y juegan un papel muy importante

en la mejora de las propiedades del acero microaleado.

La disolucion de las fases precipitadas en los aceros microaleados aparece como un aspecto
particularmente importante para los tratamientos térmicos de estos aceros, y para conseguir
una precipitacion es preciso romper el equilibrio termodindmico de la solucion durante el
enfriamiento. Sin embargo, las consideraciones termodinamicas son insuficientes para poder
predecir el desarrollo de lIa precipitacion en un acero dado. En efecto, aunque se puede
aproximar el equilibrio termodindmico con un calentamiento y un mantenimiento a
temperaturas elevadas, no es del todo el caso durante un enfriamiento normal donde las
consideraciones cinéticas pueden ser preponderantes y, entonces, es casi imposible alcanzar
un equilibio termodindmico. Por ejemplo, aunque termodindmicamente los nitruros de
aluminio parecen ser capaces de precipitar mas facilmente que los carburos o nitruros de
vanadio (fig. 2.11), es practicamente lo contrario de lo que se prodﬁce; la cinética de

precipitacion de los nitruros de aluminio es particularmente lenta'*.

II-2-1-2-2 Tipos de precipitados.

a) Carburos: Ademas de la temperatura (aspecto termodinamico), la velocidad de disolucion
de los carburos depende:
- de la morfologia; una perlita fina se transforma mucho mas rapidamente que una perlita

basta y globulizada.
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- de la naturaleza y del contenido de los elementos de aleacion eventualmente presentes en el
acero, de su velocidad de difusion y de su tendencia a formar carburos y a frenar las intercaras

de transformacion.

b) Nitruros y carbonitrures: En presencia de ciertos elementos de microaleacion, estas
particulas se forman por un fenémeno de precipitacion muy fino cuando se sobrepasa el limite
de solubilidad. Como ejemplo de los precipitados mas importantes se cita a:

- el nitruro de aluminio.

- el nitruro de titanio.

- el nitruro de vanadio.

- el carbonitruro de niobio.

- el carbonitruro de vanadio.

I1-2-1-3 Elementos de adicion usuales en los aceros microaleados.

Los elementos microaleantes tienen la posibilidad de mejorar las caracteristicas del acero.
Estos elementos permanecen en solucion en el acero por encima de una determinada
temperatura durante la fase austenitica y precipitan al ser enfriados, combinandose con otros

elementos del acero, una vez alcanzados sus limites de solubilidad.

Los elementos usualmente utilizados para los aceros microaleados son:

a) Niobio: El niobio es un elemento alfigeno que durante la conformacién precipita
parcialmente en la austenita en forma de carbonitruros (precipitacion inducida por
deformacion). Estas particulas inhiben el crecimiento de grano y, adicionalmente, los efectos
del niobio soluble retardan la recristalizacion de los granos de austenita. Ningin otro
elemento microaleante es tan efectivo como el niobio para elevar la temperatura del fin de la
recristalizacion de la austenita, efecto que es mas pronunciado a mayores contenidos de
carbono. Una parte del niobio restante en la solucion después de la conformacion precipita en
la ferrita como carbonitruros muy finos, durante o después de la transformacion y - a. Este

fenomeno de precipitacion pude acelerarse incrementando la deformacion.
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b) Titanio: El titanio es el inico elemento del grupo IVa que puede formar 6xidos, sulfuros o
carbonitruros. Durante el enfriamiento, son los precipitados de TiN los primeros que se
forman sirviendo como centros de nucleacion para el TiC. En estas condiciones la difusion
entre ambos precipitados da lugar a la aparicion de carbonitruros de composiciéon quimica
variable.

La adicion de Titanio al acero permite afinar el tamafio de grano ferritico bloqueando el
crecimiento de grano austenitico. Su poder afinador es mayor que el del niobio y el de
vanadio, especialmente a las temperaturas de austenizacion en los tratamientos

termomecanicos.

¢) Vanadio: E! vanadio tiene una gran afinidad al carbono y al nitrgeno en el acero, dando
particulas muy finas de carburos, nitruros o carbonitruros, con lo que se forman granos de

austenita mas finos.

d) Aluminio: El aluminio fija en gran parte el nitrogeno del acero para formar el nitruro de
aluminio (AIN). Su disolucion se efectia en un rango de temperaturas que va de 900 °C a
1250 °C. Segun la temperatura, pueden estar parcialmente o no disueltos en la austenita.

II1-2-2 Mecanismos de endurecimiento en los aceros microaleados.
HI-2-2-1 Endurecimiento por afino de grano.

El afino de grano es uno de los mecanismos esenciales a considerar para mejorar la tenacidad
y la resistencia de los aceros microaleados. La ecuacion de Hall-Petch justifica el hecho
experimental del aumento del limite elastico con la disminucion del tamafio medio del grano
ferritico, y la teoria demuestra, ademas, el aumento de la resiliencia o, mas concretamente, el
descenso de la temperatura de transicion ductil-fragil con dicha disminucién del tamafio de

grano.
Desde el punto de vista metaliirgico, existen diferentes mecanismos de afino de grano, en su

mayoria directamente relacionados con la propia naturaleza de los aceros microaleados, que

se podrian concretar en dos:
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- La formaci6n de precipitados en fase austenitica.

-El descenso de la temperatura de transformacion austenita - ferrita.

Toda modificacion a alta temperatura del tamafio de grano austenitico se transmite, con mas
o menos efectividad, al grano ferritico derivado de aquél. El grano austenitico puede ser
afinado o su engrosamiento impedido mediante 1a accion de precipitados; el tamafio, nimero
y distribucion de dichos precipitados juegan asi un papel muy importante. Por consiguiente, €l
calentamiento previo a la conformacion es una primera e importante etapa en el tratamiento
termomecanico para conseguir un grano final fino. La temperatura de este calentamiento debe
sobrepasar un valor minimo para disolver las particulas y asi poder obtener los efectos
esperados en la subsiguiente precipitacion. Al mismo tiempo, como se ha indicado, €l partir
de un grano austenitico lo mas fino posible, también favorece el objetivo de afinar el grano
final.

El crecimiento de grano austenitico en presencia de los precipitados no ocurre de modo
uniforme, sino que suele ocurrir un crecimiento anormal; unos granos se desarrollan mientras

que otros mantienen su tamafio original. Cuddy y Raley™’

determinaron, en funcion de la
temperatura de solubilizacion, la temperatura de crecimiento del grano anormal para los
carburos y nitruros de los elementos microaleantes usuales (V, Ti, V, Al), poniendo de
manifiesto que la temperatura de crecimiento anormal mas alta se obtenia en las aleaciones

con nitruros de titanio.

En la mayoria de los modelos conocidos sobre la accion de las particulas precipitadas en los

bordes de grano'*'”

, existe un equilibrio entre la fuerza que es necesaria para disminuir el
area del borde de grano por volumen durante €] avance de la frontera del grano y la fuerza del
anclaje producida por las particulas en dicho grano. En otras palabras, el borde de grano
avanza entre las particulas, cuando la primera fuerza es capaz de superar a la segunda. Este
mecanismo da una idea clara del porque no se producen, en estas aleaciones crecimientos

normales de grano.
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Gladman y col. "7 desarrollaron una teoria basada en las consideraciones energéticas que
acompaiian a la migracion de los bordes de grano y en el modo en que las particulas retrasan
el crecimiento de la frontera de grano. Mostraron que existia un didmetro de la particula
critico (r.) por encima del cual, éstas no producen un anclaje efectivo en el crecimiento de
grano. Este diametro critico resulté ser proporcional al tamafio del grano austenitico inicial y

a la fraccion de volumen de las particulas, segn la ecuacion (2.10):

(2.10)

donde, r. es el radio critico de particula; Ry, el radio del grano austenitico de la matriz; f, la
fraccion volumétrica de particulas, y Z, el factor de heterogeneidad del tamafio de grano.

A continuacion, se intentara exponer someramente como contribuyen los precipitados de los
elementos microaleantes usuales al afino de grano. Aunque el aluminio ha sido ampliamente
utilizado como afinador de grano para temperaturas de austenizacion relativamente bajas, los
carburos, nitruros o carbonitruros de V, Ti y/o Nb pueden ejercer este papel mucho mejor

1117,113

que aqué si bien, el carburo de vanadio es bastante peor que el nitruro, ya que se

disuelve a mas baja temperatura.

En cambio, los compuestos de niobio y, sobre todo, de titanio son los mas adecuados para
efectuar la accion inhibidora del crecimiento de grano a las temperaturas altas de los procesos
de conformacion tradicionales. No obstante, el nitruro de titanio debe ser utilizado
adecuadamente. Pequefias cantidades de titanio (0,010 - 0.020 en % de peso) pueden dar
suficiente numero de particulas de TiN para el control del grano®. La estabilidad y la baja
velocidad de crecimiento de particulas de TiN lo hacen muy efectivo (es el mas efectivo de
todos los microaleantes usuales) como controlador del grano a altas temperaturas de
deformacion (el TiC también lo es, pero la velocidad de engrosamiento de la particula es
mayor). Si se afiade demasiado titanio a la aleacion, su sobresaturacion producira, a altas

temperaturas, la coalescencia de las particulas finas dando precipitados de TiN demasiados
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groseros para frenar el avance del borde de grano, por lo que se producira la formacion de
granos de austenita con crecimiento anormal y por tanto, disminuira la temperatura de

crecimiento del grano.

Cuando se combina el titanio con otros microaleantes, son menores las temperaturas de
engrosamiento de grano. Por ejemplo, cuando se adiciona con niobio o vanadio, precipitan
carbonitruros complejos de titanio - niobio o titanio-vanadio, cuyas composiciones variaran
significativamente con la temperatura. En tales particulas complejas, es el carburo de niobio el
que predomina a temperaturas bajas. En cambio, el nitruro de titanio predomina a
temperaturas altas, observandose un cambio gradual de las composiciones a temperaturas
intermedias'™®. La razon de este comportamiento se encuentra en que los carbonitruros de

niobio, titanio y vanadio tienen grandes solubilidades mutuas.

Otro aspecto interesante de estas particulas complejas es su gran capacidad para crecer a una
velocidad mucho mayor que la de los nitruros de titanio. Los datos experimentales'®® de la
figura 2.12 muestran que los carbonitruros complejos de niobio-titanio crecen un orden de
magnitud mas rapidamente que los TiN, aunque el mecanismo exacto de este crecimiento

acelerado ain no ha sido establecido.

41079
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Fig. 2.12. Velocidad de crecimiento de precipitado (Carbonitruros de Nb-Ti y nitruro de titanio)

De lo sefialado hasta aqui se desprende, que la presencia de ciertos elementos, incluso en

cantidades muy pequefias, afina el grano ferritico a través de dos fendmenos distintos:
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a) Inhibiendo o ralentizando la recristalizacion durante los ciclos térmicos del tratamiento o
del conformado en caliente, puesto que aumenta la densidad de nuevos gérmenes y se
provoca asi un afino de grano durante el enfriamiento posterior. En este sentido, se ha

30,3136,37

demostrado que el niobio y, en menor grado, el vanadio -disueltos- son un importante

impedimento para la recristalizacion.

b) Frenando el engrosamiento de granos en el dominio ferritico. Sobre este aspecto se sabe
que, durante el enfriamiento posterior a la transformacion o recristalizacion, se produce, a las
temperaturas mas altas del dominio ferritico, un crecimiento de grano tanto mas acentuado
cuanto mas lento sea el enfriamiento. Los carbonitruros formados antes o durante la
transformacion de la austenita, impiden la migracion de los limites de grano. El vanadio, el
niobio y el titanio actiian en esta direccion, produciendo un afino suplementario de grano.

Finalmente, la disminucion de la temperatura de transformacion austenitico-ferritica (y—ct) es
otro importante factor de afino de grano a considerar. En relacién con ello se puede sefialar
que, si la composicion quimica de la austenita sufre una modificacion tal que sea capaz de
producir una disminucién de la temperatura del punto critico Ar; o un desplazamiento de las
curvas de transformacion en enfriamiento continuo (C.C.T) hacia tiempos de enfriamientos
superiores, se formara en el acero una estructura secundaria mas fina como consecuencia de
la existencia de un mimero mayor de gérmenes y una menor movilidad de bordes de grano.
Estos fendmenos secundarios, suficientemente conocidos en presencia de manganeso y
niquel, serdn tanto mas sensibles a los elementos microaleantes cuanto mayor sea la

proporcion de dichos elementos disueltos en la austenita.
III-2-2-2 Endurecimiento por precipitacion.

El afino de grano es el modo preferido para aumentar la resistencia en los aceros porque,
también, mejora la tenacidad, pero existe otro mecanismo directamente relacionado con la
propia naturaleza de los aceros microaleados y que permite aumentar su resistencia durante
los tratamientos termomecanicos posteriores a la elaboracion, y no es otro que el

endurecimiento por precipitacion de los compuestos formados por los elementos
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microaleantes Dicho endurecimiento estd provocado por la presencia de precipitados
endurecedores que se forman a baja temperatura en la austenita, en la intercara y—>o durante

la transformacion, y en la ferrita durante el enfriamiento

La precipitacion en los aceros microaleados puede ocurrir de dos maneras: en una de ellas, la
precipitacion se producira en las cercanias del limite de la fase austenita - ferrita, por lo cual,
al desplazarse el limite, las particulas se acomodarin en una forma planar (ver figura 2 13%)
Al continuar la supersaturacion, se formaran mayores cantidades de precipitados A esta
forma de precipitacion se le llama precipitacion interfisica'; la segunda forma es la

precipitacion general'”, y tiene lugar sobre las dislocaciones y toda la matriz.

Los precipitados de interfase tienen una dispersion mucho mas fina que la de los precipitados

generales y, por tanto, los primeros proporcionaran un mayor grado de endurecimiento.

Los esquemas de la figura 2.14 muestran el modelo de la precipitacién interfasica' Este
modelo sugiere que el desplazamiento de la intercara ferrita - austenita se controla por el
enriquecimiento local en carbono de la austenita y por la segregacion de atomos de soluto en
la intercara Estos dos efectos tienen tendencia a ralentizar el desplazamiento de la intercara, y
cuando la concentracion en carbono de la austenita alcanza un valor critico, se produce la
precipitacion de los carburos (fig 2.14 a) Esta precipitacion modifica el perfil de la
concentracion en carbono en la austenita (fig 2 14 b) de tal manera que ésta se ve
empobrecida en carbono La intercara puede de nuevo avanzar hasta que la acumulacion de
atomos del elemento de adicion y el aumento de la concentracion en carbono permita repetir
el proceso de precipitacion (fig 2.14 c)
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Fig. 2.14. Diagrama esquemdtico de la distribucion tndimensional de los precipitados
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Fig. 2.14. Modelo esquemdtico de precipitacion interfésica.

Cuando la transformacién ocurre a bajas temperaturas (en los dominios de la ferrita acicular,
bainita o martensita), las posibilidades de difusién de los elementos microaleados son bastante
bajas que los precipitados de carburos no pueden formarse y el Ginico carburo que se forma es
la cementita. Por consiguiente, el elemento microaleante queda en solucién dentro de la
matriz ferritica.

Las particulas que se forman en la precipitacion interfasica o en la ferrita después de la
transformacion pueden ser muy pequefias, del orden de 5om y por lo tanto pueden ser

efectivos agentes endurecedores.

La figura 2.15 muestra un ejemplo de la influencia del contenido de los tres elementos
formadores de precipitados mas importantes, sobre el endurecimiento por precipitacion,
representado por la elevacion del limite elastico, producida en tres calidades de aceros al C-
Mn.
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Fig. 2.16. Efecto de los elementos microaleantes en el endurecimiento por precipitacion.

El efecto de los precipitados no sélo depende de su naturaleza y de su cantidad, sino también
del tamafio y separacion de las particulas y de su coherencia 0 no con la red cristalina de la
fase matriz. Cuanto mas pequefias y numerosas sean estas particulas, mayor sera el
endurecimiento producido por ellas. En el caso del niobio, la figura 2.16 representa
graficamente el aumento del limite elastico en funcion del contenido de dicho elemento y del
dismetro de las particulas, de acuerdo con la ley de Orowan'' y Ashby'® que se expresa

mediante la ecuacion siguiente:

JP(Mpa)=59;/7Lr{ a )

5107

(2.11)

donde f es la fraccion volumétrica de particulas; x, el diametro de la particula (x=0,89165dy)
en um, y d, el diametro de particula en pum.
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Fig. 2.16. Efecto del tamafio de particula (NbC) sobre el endurecimiento por precipitacion.

Se observa, en la figura 2.16, para una misma cantidad de niobio, que el endurecimiento por
precipitacion de carburos en la ferrita aumenta fuertemente cuando el diametro de las
particulas disminuye. Para el caso de las particulas groseras (> 20 nm), el endurecimiento es

insignificante, incluso para contenidos de niobio muy altos.

En general, el incremento del limite elastico debido al endurecimiento por precipitacion sera
tanto menos importante cuanto mas fino sea el grano de la matriz. Esto puede interpretarse
considerando que los precipitados se acumularan en los bordes de grano y el apilamiento de
dislocaciones sobre dichos bordes serd cada vez mas importante, decreciendo asi,
relativamente, la importancia de la obstaculizacioén a su movimiento producida por los propios
precipitados. Por otra parte, parece que los aumentos del limite elastico provocado por afino

de grano (A o) y por precipitacion (A G,,) estan relacionados segiin la expresion:

Ao, +Aoc,=cte (2.12)

Esto indica que la aplicacion de mecanismos conducentes al afino de grano ferritico, con el

consecuente aumento del limite elastico, a partir de cierto punto van a actuar sobre los
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precipitados , volviéndolos groseros y disminuyendo, por tanto, su potencial endurecedor. De
esta forma, la clave de los aceros microaleados es combinar adecuadamente los efectos de
afino de grano, que incrementa el limite elastico y hace disminuir la temperatura de transicion,
y el de producir un endurecimiento por precipitacion, que incrementa, también, el limite
elastico pero eleva la temperatura de transicion,. de forma que pueda alcanzarse una solucion
de compromiso que optimice los altos limites elasticos conseguidos con unas satisfactorias
temperaturas de transicion.

IV- APLICACIONES DE LOS ACEROS MICROALEADOS.

Durante los ultimos afios se admitia que las caracteristicas mecanicas de los aceros de
construccion eran condicionadas, principalmente, por la composicion quimica. El papel del
conformador era, hasta entonces, el del conferir al producto una forma geométrica adecuada
para su utilizaciéon. El tratamiento térmico posterior de normalizado se encargaba de

modificar las irregularidades de estructura procedentes de la conformacion.

Debido al aumento de la demanda de aceros .con caracteristicas mecanicas elevadas y al
desarrollo de importantes construcciones soldadas (puentes, plataformas marinas,
conducciones, caldereria, etc.), aparecié el interés de obtener estas caracteristicas
directamente en estado bruto de laminacién, modificando la composicion quimica del acero y
utilizando la laminacién como parametro metalurgico. La utilizacion de esta técnica hizo
surgir el tratamiento termomecanico de laminaciéon controlada, que contribuyé de forma
decisiva en el desarrollo de los aceros microaleados para su aplicacion en tubos, recipientes a

presion, estructuras y construcciones metalicas en general.

Muy brevemente, la caracteristica fundamental de la laminacion controlada es la realizacion
de deformaciones en zonas de temperatura bien definidas, intentando obtener, por un lado, el
control del crecimiento de grano austenitico y, por otro el mayor efecto retardador de la
recristalizacion estatica de la austenita, unido a la obtencion de un eficaz endurecimiento por

precipitacion.
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En el campo de la construcciéon mecanica, y especialmente en la industria de automocion, una
de las aplicaciones mas interesantes y atractivas de los aceros microaleados es la fabricacion
de piezas forjadas en caliente. Mediante esta operacion, que no requiere precauciones
especiales durante el enfriamiento posterior al conformado, se pueden obtener elevadas
propiedades de resistencia sin necesidad de aplicar tratamientos térmicos finales. Ademas, la
maquinabilidad de estas piezas es bastante interesante a nivel comparativo, y puede incluso
mejorarse. Su aplicacion en el sector de la automocion esta teniendo una creciente expansion
para la fabricacion de piezas de responsabilidad (bielas, cigiiefiales, pernos, mufiequillas, etc.).
Los utilizadores tienen asi, a su disposicion, aceros “duros” de buena maquinabilidad. Por
ejemplo, una calidad de acero microaleado de 1000 MPa tiene un indice de maquinabilidad
analogo al de un acero clasico recocido a 800 MPa, que debe ser mecanizado en este estado y
tratado a continuacion en temple y revenido. Este wltimo tratamiento entrafia frecuentemente

ciertos inconvenientes y, en particular, deformaciones que obligan a posteriores rectificados.

Respecto a la conformacion en frio de los aceros microaleados, existe todavia poca
informacion y es objeto, actualmente, de numerosas investigaciones y ensayos. A pesar de
ello, es posible prever el aumento de su utilizacion por forja en fiio y para la realizacion de

piezas por plegado o doblado en frio.

A finales de los afios 70 comenzaron a desarrollarse chapas laminadas en frio, que han tenido
una buena aceptacion en la fabricacion de carrocerias de automoviles, a pesar de presentar
ciertos problemas, como pequeiias ondulaciones superficiales en las piezas ligeramente

embutidas y, sobre todo, coeficientes de anisotropia bajos, proximos a la unidad.

Los aceros microaleados cuyas resistencias se sitan entre 1.500 y 2.000 MPa tienen un
amplio campo de utilizacion en piezas que requieren elevada resistencia al desgaste (gjes,
rodamientos, etc.), con aplicaciones muy interesantes en la construccion de maquinaria de

obras publicas y de tratamiento de minerales.

Gracias a las caracteristicas especificas de composicién quimicas de los aceros microaleados,

y en particular a su contenido en carbono -que pueden permanecer a niveles inferiores a 0,20
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- 0,25 %, incluso en aceros que sobrepasan resistencias de 1.000 MPa, se ha abierto un
amplio campo de aplicaciones en construcciones soldadas, donde el requisito de soldabilidad
es considerado fundamental. Asi, construcciones tales como puentes, edificios, navios,
plataformas marinas, recipientes a presion, tubos, etc., se estan construyendo actualmente con

aceros microaleados.

Evidentemente, éstos han sido solo algunos ejemplos de las numerosas aplicaciones que
pueden tener los aceros microaleados, ya que existen otras muchas, que seria excesivamente
largo relacionar, y todas ellas de gran importancia como son los que se derivarian de las

posibilidades adicionales obtenidas mediante la realizacion de tratamientos superficiales y

termoquimicos en estos aceros.

Las importantes ventajas técnicas y econdmicas que representan los aceros microaleados,
unidas al perfeccionamiento de los procesos de elaboracion y conformacion, hacen esperar

que su utilizacion se extienda de forma progresiva en los proximos afios.
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Fig. 2.17. Evolucién prevista para el afio 2000 de los productos bdsicos que intervienen en la fabricacién de
un automévil medio europeo.
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La figura 2.18'% ilustra la evolucién que se prevé para el afio 2.000 de los productos bésicos
que intervienen en la fabricacion de un automoévil medio europeo. En este diagrama se pone
de relieve que el empleo de metal ligero, con un 8 %, y de plastico, con un 15 %, se habra
multiplicado por dos con respecto al afio 1984. En cuanto al uso de aceros microaleados de
alta resistencia, se habra multiplicado por siete. La reduccién en peso prevista con estas

modificaciones se estima en un 17 % y la reduccion en consumo de combustible, del 3,5 %.

V- ACEROS MICROALEADOS ESCOGIDOS PARA EI. DESARROLLO DE
ESTA TESIS.

El desarrollo de la presente tesis se ha centrado en la caracterizacion de dos aceros
microaleados comerciales de medio carbono, suministrados por SIDENOR I+D y destinados
al sector de forja de componentes de automocion. Sus composiciones quimicas asi como la

identificacion de cada uno de ellos se recogen el la tabla 2 4.

1.19 19 012 025 09 002

131

Tabla 2.4, Composicién quimica de los dos aceros estudiados.

Estos dos aceros microaleados son de medio carbono con un contenido de V y Al

practicamente similar y en el que se ha variado el contenido de Ti.

Los aceros estudiados fueron elaborados por la empresa SIDENOR. El proceso de
fabricacion fue de obtencion de lingotes mediante fusion en un horno. Posteriormente, los dos
aceros se laminaron en palanquilla de 70 mm de lado en el caso del acero M y en redondos de
100 mm de didmetro en el caso del acero V. La temperatura de calentamiento fue de 1250 °C,

y la de final de laminacion fue de 900 °C. A continuacion se enfiiaron al aire.
El motivo de la seleccion de estos dos aceros es ampliar el conocimiento sobre
comportamiento a la deformacion en caliente y sobre las propiedades de aplicacion de estos

aceros destinados a la fabricacion de componentes de la industria de automocion.

95



1. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

I- INTRODUCCION

En la aplicacion de un gran nimero de materiales, es necesario una resistencia fuerte a
las aplicaciones de esfuerzos o0 momentos sin romperse. Ademas, es necesario que esos
materiales puedan ser conformados, para darles formas utiles. Por estas razones, la
resistencia y la deformacion, que caracterizan el comportamiento mecanico, constituyen

- dos de los parametros mas importantes que pueda presentar un material.

Se han desarroliado centenares de procesos para conformar materiales destinados a
aplicaciones especificas, y la mejor manera de abordar el estudio de estos procesos,
donde una pieza inicialmente muy sencilla se deforma plasticamente mediante un juego
de herramientas o matrices para obtener la configuracion final deseada, es considerarlos

como un sistema completo tal como muestra la figura 3.1.

La zona deformada se corresponde con la distribucion de tensiones, deformaciones y con
la presion total requerida para llevar a cabo la operacion. Obviamente las fuerzas
aplicadas deben producir la fluencia del material, pero las tensiones no deben generar
fracturas locales. Fendmenos metalirgicos tales como el endurecimiento por
deformacion, la recristalizacion y la fractura son muy importantes, especialmente para
altas velocidades de deformacion y/o altas temperaturas. El esfuerzo de fluencia del
material sera funcion de la deformacion, velocidad de deformacion, temperatura y

estructura, lo cual hace dificil reproducir estas condiciones en el laboratorio.



III. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
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Figura 3.1. Esquema tipico de un proceso de conformado.
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II- OBJETIVO DE LOS ENSAYOS MECANICOS DE SIMULACION DE LOS
PROCESOS DE CONFORMACION.

En los procedimientos de fabricacion de los materiales avanzados siempre se incluyen
procesos de deformacion a alta temperatura. Para elegir la temperatura y la velocidad de
deformacion adecuada para tales operaciones se utilizan algunos ensayos mecéanicos que

responden principalmente a dos objetivos:

a) Para una utilizacién adecuada de los materiales, es importante conocer su resistencia
mecanica en las condiciones de servicio y predecir las condiciones Optimas de

conformabilidad.

b) Estudiar los mecanismos fundamentales de la deformacidén plastica. Cuando los
ensayos se realizan de una forma adecuada, es posible extraer abundante informacion
sobre los mecanismos microestructurales de la deformacion, a partir de las relaciones

entre las magnitudes mecanicas.

En resumen, estos ensayos permiten determinar la tension necesaria para lograr la
deformacion de un material, con una microestructura S dada, a una velocidad de
deformacion (€) y en unas condiciones de temperatura y presion P determinadas. Es decir

se busca la maxima informacion sobre una funcién del tipo:
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f(¢,0,T,8) = 0 G.1)

La existencia de una ecuacién de estado de este tipo para la deformacion plastica no es
evidente, debido especialmente a la dificultad de conocer qué magnitudes fisicas son
necesarias para describir el estado del material. Sin embargo, esta ecuacion es
imprescindible para predecir y calcular el comportamiento plastico de un material

sometido a condiciones diferentes a aquéllas de los ensayos de deformacion.

III- PARAMETROS DE LA DEFORMACION EN CALIENTE.

Las tensiones de fluencia necesarias para realizar un proceso de conformado, asi como
las estructuras obtenidas dependen de la deformacion aplicada, velocidad de deformacion

y temperatura.

ITI-1 Deformacion aplicada.

El objetivo primordial de los procesos de deformacion plastica es cambiar la forma del
producto deformado. El segundo objetivo es mejorar o controlar las propiedades de este
producto. En los materiales condensados, se puede suponer que no existe cambio de
volumen en la pieza conformada durante un proceso de deformacion, con lo cual:

AL, =AL, G2)

donde Lo y L, son la longitud inicial y instantanea respectivamente de la pieza

conformada y Ao y A; son su seccion transversal inicial y instantanea respectivamente.

La deformaciéon producida en un proceso de conformado se expresa mediante la

deformacion ingenieril:
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¢ = —5— = —F (3.3)

_ fad _ 4L 4
e = ILOL = 1nL0 - 1nA1 = In(e+1) (3.4)

La deformacion es un parametro adimensional y se puede expresar en tanto por ciento o

en valor absoluto.
II1-2 Velocidad de deformacion

La velocidad a la cual se deforma un material puede ejercer un efecto preponderante en

el esfuerzo de fluencia. La velocidad de deformacion se define como:

ds
P (3.5)

y convencionalmente se expresa en unidades "por segundo" El campo de las posibles

E =

velocidades de deformacion se indica en la tabla 3.1.

1‘8 210°s? Fluencia a carga o tension constante ( reep )

10°a 107 s Ensayos de tension estatica con maqumas hidraulicas

10" a 10%s™ Ensayos de traccion o compresion dinamica

102 10*s™ Ensayos de alta velocidad por impacto |
10*a 10°s™ Ensayos hiperveloces usando cafiones de gas o explosivos }

Tabla 3.1

Por su parte, la figura 3.2 muestra que cuando aumenta la velocidad de deformacién,
aumenta la resistencia a la traccion También pone de manifiesto que la relacion entre la
velocidad de deformacién y la resistencia aumenta con la temperatura (pendiente de la

curva)
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Figura 3.2. Efecto de la velocidad de deformacion sobre la resistencia a la traccion.

Es dificil la determinacidén de una relacion matematica entre la tension de fluencia y la
velocidad de deformacidén, a causa de los problemas experimentales que pueden
presentarse. Uno de ellos consiste en que a altas velocidades de deformacion se crea una
condicion adiabatica que da lugar a un aumento de la temperatura en la pieza deformada;
no hay tiempo suficiente para que el calor producido por la deformacién plastica se

disipe.

Los ensayos en los que se somete la probeta a una velocidad constante de deformacion
verdadera, no pueden realizarse facilmente con maquinas de ensayo convencionales.
Aunque es bastante facil mantener el movimiento del cabezal a una velocidad constante,
esto no asegura una velocidad constante de deformacion en la pieza, puesto que la
velocidad de deformacion que ésta experimenta aumenta con la carga. Si la velocidad de
movimiento de la mordaza es v=dL/dt, se puede expresar la velocidad de deformacién
mediante la ecuacion siguiente:

ds d[h‘(fLo)] 1dL v

@ - " a " Ia"1l 69

Esta ecuacion indica que para una velocidad constante de la mordaza, la velocidad real
de deformacién disminuira a medida que se alarga la probeta. Para mantener constante la
velocidad real de deformacion, la velocidad de la mordaza debe aumentar

proporcionalmente al incremento de longitud de la probeta.
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III-3 Temperatura.

En general, la resistencia de los metales disminuye y la ductilidad aumenta al incrementar
la temperatura. Sin embargo, cambios estructurales, tales como la precipitacion, el
envejecimiento por deformacion o la recristalizacién que se pueden producir a distintas
temperaturas, pueden alterar este comportamiento general. Por este motivo, y para poder
comparar las propiedades mecéanicas de diferentes materiales a distintas temperaturas, se
introduce el concepto de temperatura homologa Ty, definida como la relacion entre una
temperatura dada y la temperatura de fusion del material, expresadas ambas en °K. Puede
decirse que a temperaturas homologas del orden de 0.5 los procesos activados
térmicamente ayudan a la deformacion y reducen la resistencia. A altas temperaturas o si
la tension se aplica durante largo tiempo, pueden producirse cambios estructurales
debidos a la deformacion en funcién del tiempo. En este caso nos encontramos ante el

fenémeno denominado fluencia en caliente o "Creep".

Cerca del 95% del trabajo mecanico realizado durante la deformacion se convierte en
calor. Una parte de este calor se pierde en al ambiente o se absorbe a través del utillaje
de conformacion. Sin embargo, una parte del calor queda para incrementar la
temperatura de la pieza conformada. Cuanto mayor es la velocidad de deformacion del
proceso de conformado, tanto mayor sera el porcentaje de calor que incrementa la

temperatura de la pieza conformada.

El aumento de temperatura en la pieza conformada viene dada por la expresion siguiente:

| 5dz
A= T 6

donde p es la densidad de la pieza conformada, C, el calor especifico, J, el equivalente
mecanico del calor y o la fraccion de energia mecanica que se convierte en calor,

tipicamente a =~ 0.95.
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Para conocer la influencia de los parametros citados es preciso poder variar
independientemente los unos de los otros en un rango amplio o combinarlos
voluntariamente. En algunos casos, se puede llegar a aplicar una ley dada de enfriamiento
que puede ir hasta templar el material a un instante dado y de una manera bastante rapida
para poder "congelar" un estado estructural. Por ello, se recomienda disponer de ensayos

de referencia relativamente sencillos, faciles de realizar y de explotar.

IV- PRINCTPIO DE EQUIVALENCIA.

(Como establecer equivalencias entre un ensayo de referencia y un modo de

conformacion o entre dos ensayos de referencia ?

Para poder contestar esta pregunta hay que utilizar el analisis matematico de la mecanica
de la conformacion de materiales y las nociones de la tension generalizada y deformacion
generalizada'®* que conviene tomarlas respectivamente como medida del nivel de

solicitacion y como medida de la amplitud de la deformacion.

Uno de los objetivos de la investigacion relativa a la conformacion de los materiales es
llegar a expresar las fuerzas y las deformaciones implicadas en los procesos en el
lenguaje matematico de la mecanica aplicada, para poder predecir las fuerzas que se
necesitan para obtener una forma determinada. Como las fuerzas y las deformaciones
suelen ser muy complejas, para llegar a soluciones de fécil utilizaciéon es necesario
emplear hipétesis simplificativas. Esta rama de la mecanica forma parte de la teoria de

plasticidad.

La tension generalizada es una funcion de seis componentes de la tension y la
deformacion generalizada elemental es una funcion de seis deformaciones elementales.
Ellas se definen para una particula dada. La tension generalizada toma, a cada instante y

en cada punto un valor que, para una particula dada, varia a lo largo de la deformacion.
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Estas nociones encuentran una aplicacion muy interesante en el principio de equivalencia:
si consideramos dos deformaciones efectuadas sobre el mismo material mediante dos
modos de solicitaciones diferentes y segun las mismas leyes “ deformacion generalizada -
tiempo” y “temperatura - tiempo”, en los dos casos y a cada instante el material se
encuentra en un estado equivalente desde el punto de vista de su comportamiento
mecanico y la tension generalizada tiene el mismo valor. Asi, se encuentran definidas de
una parte la “deformacion” y de otra parte la “tension de deformacion™ que se podra

medir en un ensayo de simulacion de un modo de conformacion.

Generalmente, se coge como valores de la deformacidon £ y de la velocidad de

deformacion & aquellas que corresponden a los valores equivalentes en un ensayo de

traccion segun el criterio:

‘/—[ dg - ds (dg2 - d<93)2 - (d6‘3 - del)zl% (3.9)

donde de,, de;, de; son las deformaciones principales elementales.

El criterio de la tension asociada se escribe:

donde 61> G, > 03 son las tensiones principales.

En la conformacién de los materiales se producen grandes deformaciones y ello justifica
la importancia de expresar tensiones y deformaciones como tensiones y deformaciones
reales. Con muy buena aproximacidn, se puede suponer que el volumen se mantiene

constante durante la deformacién. Ello conduce a las ttiles relaciones:
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E|TEytEy = 0 (3.10)
o bien

dsl + dgz + d53 =0 (3.11)

Se admite con frecuencia que el incremento de deformacion es proporcional a la

deformacion total. Esta deformacion proporcional conduce a la ecuacion:

del _ dez _ d33

(3.12)
& & &

1 2 3
que suele ser muy util para integrar ecuaciones que incluyen la diferencial de la

deformacion.

Puesto que la deformacion generalizada se define para una particula dada en cada uno de los
modos de solicitaciones, es necesario saber la fluencia del material en los dos casos. La curva
de fluencia (curva tension verdadera - deformacién verdadera) determinada en un ensayo
mecanico es la relacion fundamental referente al comportamiento del material en cuanto al

endurecimiento por deformacion y los posibles posteriores procesos de ablandamiento.

Si se considera una operacion de conformaciéon y si se reproducen las condiciones
equivalentes en un ensayo elegido de manera que sea facil de realizar y analizar, se simula en
el laboratorio la operacion industrial considerada. Muchos ensayos de simulacion pueden ser
necesarios para un modo de conformacion dado porque, en general, la deformacion no es
homogénea. Las particularidades mecanicas de los distintos tipos de materiales conducen a

hacer una eleccion entre los diferentes modos de solicitacion posibles.

V- TECNICAS EXPERIMENTALES.

Existe un gran nimero de ensayos mecanicos para determinar las propiedades especificas de
los materiales. Todos ellos estan encaminados a reproducir las condiciones en servicio de los

mismos. La mayor parte de los ensayos mecanicos se realizan en régimen de tension
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uniforme, el mas usual es el régimen uniaxial, en traccién o compresion, donde la Gnica
componente no nula de las tensiones principales actia a lo largo de un eje de la probeta
Otros ensayos mecanicos diferentes ( flexion, torsion, impacto, indentacion, etc ) son menos
utilizados, ya que implican estados de tension no uniformes y, por lo tanto, su interpretacion

es muy compleja En la tabla siguiente se hace un resumen de la compatibilidad entre los

ensayos mecanicos y los procesos de conformacion

Fonja, extrusion
Compresion plana | Lammacién de chapa, placas y barras
| Torsién _ | Lammacién de tubos_

UV EES—

Tabla 3.2. Tabla de Compatibilidad Proceso - Ensayo

52,57,65,127,128 .
2516512018 5 nivel

El ensayo de compresion en caliente es el ensayo mas recomendado
industrial para simular el proceso de forja, mediante el cual se fabrican los componentes de
responsabilidad en la industria de automocion Los parametros que de €l se obtienen han sido
tradicionalmente wutilizados en el disefio de componentes a causa de la semejanza existente
entre el ensayo y el proceso de forja en términos del estado tensional y de las velocidades de

deformacion alcanzadas

V-1 Teoria del ensayo de compresion uniaxial en caliente

Teodricamente, el ensayo es facil de realizar puesto que basta colocar una probeta entre dos
platos de compresion de una maquina de ensayos mecéanicos y calentarla hasta una
temperatura dada con un homo de induccion o resistencias, dejarla por un cierto periodo de
tiempo y después, la probeta comienza a comprimirse hasta una reduccion tipica del orden de
50% La geometria de la probeta de ensayo es, generalmente, un simple cilindro, y por

consiguiente, barato y facil de mecanizar
Aunque a primera vista parece un sencillo experimento de facil analisis, en realidad el caso es

mas complicado por la aparicién de un cierto nimero de dificultades tales como son los

problemas de abarrilamiento y pandeo
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El primero es casi inevitable y a medida que se produce la compresion, en las superficies
laterales de la probeta surgen fuerzas de friccion que son dirigidas por los radios hacia su
centro y que impiden la deformacion horizontal. Como resultado de ello la probeta adquiere

una forma caracteristica de barril, y por consiguiente no se deforma homogéneamente, tal

como se indica en la figura 3.3.

\\\\\\\\\\\\\‘.-
..‘\\\\\\\\\\\\\

v

Figura 3.3. Regiones no deformadas (rayadas) debidas a la friccién en los extremos de una probeta de

compresion.
0 254mm | “ ‘
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Figura 3.4. Diferentes tipos de ranuras que se pueden mecanizar en las caras de una probeta de compresion

para minimizar el efecto de la friccion.

Las areas rayadas (zonas muertas o conos de deformacion) de la figura 3.3 representan
regiones de poca deformacion debido a la accion de las tensiones de friccion en las intercaras.
Para minimizar el efecto de este problema se suele utilizar lubricantes que evitan la presencia
de tensiones en la intercara formada entre la probeta y la mordaza de compresion. Otra
solucion eficaz consiste en mecanizar una serie de ranuras'? (ver figura 3.4), en las dos caras

de la probeta, que limitan la altura de la zona perturbada a la dimension de cada diente. El
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segundo problema se debe a un desalineamiento del eje de compresion en relaciéon a su
posicion de uniaxialidad. Por esta razon se suele mantener la relacion entre la altura (hy) y el
diametro (Do) de la probeta por debajo de un factor 2. Cuanto menor es el cociente entre la
altura de la probeta y su didmetro, mayor influencia produce la friccién de contacto en los

resultados de las pruebas, por lo que al final debe optarse por un valor de compromiso.

El equipo mas simple para realizar un ensayo de compresion en caliente consistira en: una
maquina de ensayos de laboratorio, un homo para calentar la probeta, un ordenador con un

programa adecuado para tomar los datos de el ensayo'>.

Idealmente, la determinacion de la tension de fluencia en un ensayo de compresion en caliente
debe ser efectuada bajo condiciones isotérmicas a velocidad de deformacion constante y con
upa friccion minima para minimizar el abarrilamiento. Si no hubiese friccion, la tension

compresiva uniaxial (tension de fluencia) correspondiente a la fuerza de deformacion P es:

o = % (3.13)

y de acuerdo con la ley de la constancia del volumen:

2 — n2
Dy“hy = D“h (3.14)

donde Dy y hy son el diametro y altura inicial, y D y h el diametro y altura instantanea. De esta

manera la tension de fluencia viene dada por la expresion siguiente:

_ P/ _ 4P _ 4Ph
o = = = 3.15
/i ADZ /rDOZhO G

Numerosos tipos de inestabilidad plastica pueden desarrollarse en un ensayo de compresion.
El primer tipo se asocia con el maximo en la curva tensién verdadera - deformacion

verdadera. El segundo tipo concierne a la inhomogeneidad de deformacion y la formacion de
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las bandas de cizalladura. La figura®® 3.5 muestra el tipo de inestabilidad plastica que ocurre

en algunos materiales durante un ensayo de compresion en caliente.

A diferencia de los ensayos de traccion, durante el ensayo de compresion no es facil destruir
cualquier material. Los metales o las aleaciones suficientemente plasticos se aplastan
formando delgadas laminas y no se destruyen ni siquiera con los esfuerzos méaximos posibles
de la maquina de ensayos. El caracter de las destruccién de las probetas depende de la
magnitud de las fuerzas de friccién de contacto. Si ellas son considerables, de ordinario se
observa la destruccion por medio de corte y este efecto se llama efecto de piel de naranja'

(fig. 3.6, a, b). Si son pequefias, la destruccion se produce por separacion (fig. 3.6, c).

]
|
A '
a a
2 b |
c {
True strain —————

Figura 3.5. Ejemplo de curva de tension de fluencia Figura 3.6. Esquemas de destruccion
mostrando un ablandamiento por deformacion. por corte (a,b) y desprendimiento (c).

V-2 Método experimental disefiado para la obtencién de los resultados del presente

trabajo.

Para la realizacion de esta tesis se efectuaron ensayos de compresion uniaxial en caliente a
velocidad de deformacion constante. Los ensayos fueron llevados a cabo en una maquina de
ensayos universal electromecéanica de la marca INSTRON modelo 4507 con una célula de
carga de 100 kN de capacidad estatica. Los ensayos se realizaron mediante control por
ordenador que incluia tanto la entrada de parametros de control como las adquisiciones de los
resultados.

Para poder ensayar en caliente, se acoplé un homo cilindrico, de calentamiento por
resistencias convencionales, a la maquina de ensayos. El citado homo se puede abrir por su

plano medio de modo que se facilita la extraccion de las probetas para el subsiguiente temple.
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Como ftiles de compresion se mecanizaron unas mordazas cilindricas en una aleacion
resistente a alta temperatura. La aleacion escogida fue TZM (0.5% Ti, 0.1% Zr, resto Mo), la
cual presenta unas caracteristicas mecanicas de resistencia muy superiores a las del acero a la
misma temperatura. Las dimensiones de las mordazas fueron calculadas de modo que se
evitase su pandeo; asimismo teniendo en cuenta las dimensiones de las probetas a ensayar la
seccion de las mordazas garantizaba que éstas trabajasen en régimen elastico, evitando
problemas de deformaciones de las mismas.Las mordazas entran directamente en el homo y
parte de ellas sobresalen del mismo. En la zona exterior se acoplaron unos soportes de aceros
para trabajo en caliente que a su vez iban roscados a unas bases que apoyaban directamente

sobre la bancada de la maquina.

Todo el conjunto se disefio suficientemente alejado de la célula de carga para evitar el
calentamiento de la misma. No obstante se afiadi6 un sistema de refrigeracion por agua y la

practica experimental demostro que la célula no sufria calentamiento.

Afin de mantener las probetas en ambiente inerte y evitar su decarburacion durante la
deformacion en caliente, se hizo circular una corriente de argén en un tubo de acero que
protegaba las mordazas. El sistema de ensayo disefiado y utilizado en el laboratorio puede

observarse en la figura 3.7.

Las probetas ensayadas eran cilindricas (su eje era paralelo a la direccion de laminacion) de
114 mm de altura y 7.6 mm de diametro. Con estas dimensiones se comprobd que el

abarrilamiento no era excesivo y que las moradazas no se deformaban.
Las maximas velocidades de deformacion verdadera alcanzadas con la maquina
electromecanica fueron de 0.3, dadas las dimensiones de las probetas y la velocidad maxima

del bastidor mévil de la INSTRON (500 mm/min).

Para las velocidades de deformacion de 1y 3 s™ se utiliz6 una maquina servohidrautica. Estos

ensayos fueron efectuados en el Department of Minning and Metallurgical de McGill
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University, Montreal, Canada. La maquina utilizada fue una MTS con una célula de carga de
25 kN. Para la velocidad de deformacion 10 s se utilizo un plastometro por leva del Metals

Technology Laboratories CANMET, Ottawa, Canada.

Figura 3.7. Montaje del equipo de ensayo de compresion uniaxial
puesto a punto para la realizacion de la presente fesis.

Para ambos aceros de estudio (acero V y M) se efectuaron ensayos de compresion uniaxial en
caliente a velocidad de deformacion verdadera constante en un rango de temperaturas entre

1150 °C 900 °C, y el rango de velocidades de deformacion escogidos varié entre 107y 10.
Para cada uno de los aceros se efectuaron diferentes series de ensayos y para facilitar la

lectura de los resultados obtenidos se utilizara una denominacion para cada serie de ensayo

efectuado.
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- V1200 y M1200: corresponde a la serie de ensayos realizados con una austenizacion previa
a 1200 °C durante 5 min y enfriamiento posterior (2 °C/s) a la temperatura de ensayo justo

antes de empezar el ensayo.

- V30min y M30min: corresponde a la serie de ensayos realizados con una austenizacion

durante 30 min a temperatura de ensayo.

-V5min: corresponde a la serie de ensayos realizados con una austenizacion durante Smin a

temperatura de ensayo.
En todos los casos las velocidades de calentamiento fueron de 1 °C/seg.

Cada ensayo se prolongaba haéta una deformacion total de € = 1, excepto en el plastometro,
donde la méaxima deformacion alcanzada fue de € = 0.8. En la Fig. 3.8 se muestra el tipo de la

probeta utilizada y su estado final tras el ensayo.

o [

Figura 3.8. Probeta de ensayo de compresion antes y después del ensayo.

Para los ensayos de alta velocidad (i.e. €> 0.3) se utilizo nitruro de boro como lubricante,
aunque se comprobd que su efecto no era significativo. Para los ensayos de baja velocidad
finalmente no se utilizé lubricacion, toda vez que se comprobo igualmente, con los distintos
lubricantes utilizados (disulfuro de molibdeno, polvo de vidrio) que los resultados no eran

apreciablemente diferentes.
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Acabado el ensayo las probetas eran templadas tan rapido como se podia (en funcion del
sistema de ensayo, antes de 3 seg. en el sistema electromecanico, y antes de 1 seg. en el resto

de sistemas), para el posterior analisis del tamafio de grano.
V-3 Metalografia.

El examen de las estructuras y la determinacion del tamafio de grano austenitico se efectud
sobre probetas templadas en agua una vez acabado el ensayo. No obstante en algunas
situaciones las probetas no pudieron templarse al quedarse literalmente pegadas con el {til de
compresion. El temple en agua permite fijar la estructura a alta temperatura del ensayo y

examinar las microestructuras.

La determinacion del tamafio de grano austenitico se efectué por microscopia dptica con
ayuda de un sistema de analisis de imagen. Tras desbaste y pulido las probetas se sometian a
ataque quimico para revelar los bordes de grano austenitico. Los mejores resultados se
obtuvieron por ataque en una solucion saturada de 4cido picrico (80 cm’) con adicién de
jabén liquido tipo MISTOL (20 cm’) como agente humectante y acido clorhidrico (4 gotas de
HCl a 35%). El ataque debe efectuarse en caliente (=80 °C)y la superficie de la probeta debe
irse limpiando de forma sistematica, con un pincel, por ejemplo, para eliminar la capa

pasivante que se produce.

Una vez puesto de relieve el grano austenitico, se observaba y fotografiaba la muestra
mediante un microscopio optico ZEISS (unas tres fotos por muestra) para posteriormente
proceder a su medicion. A partir de la fotografia se calcaban los bordes de grano sobre una
transparencia, que finalmente se utilizaba para la determinacion del tamafio de grano.

Para la medicion del tamafio de grano se utilizo un analizador de imagenes computerizado,
con software MIP (Micron Image Processing). Se determiné el area que ocupaba cada grano
y se calculé el diametro equivalente, obteniéndose las correspondientes distribuciones de

tamafio de grano (una media de 300 granos por cada ensayo).
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Debe notarse que en los ensayos de la serie V1200 y M1200 la microestructura inicial era
identica para todas las probetas ensayadas (tamafio de grano, fraccion de volumen de
precipitados y densidad de dislocaciones), mientras que en las demas series de ensayos cada
probeta tenia una microestructura diferente a cada temperatura porque la austenizacién se

efectuaba directamente a temperatura de ensayo.

113



	TAAO_0001.pdf
	TAAO_0002.pdf
	TAAO_0003.pdf
	TAAO_0004.pdf
	TAAO_0005.pdf
	TAAO_0006.pdf
	TAAO_0007.pdf
	TAAO_0008.pdf
	TAAO_0009.pdf
	TAAO_0010.pdf
	TAAO_0011.pdf
	TAAO_0012.pdf
	TAAO_0013.pdf
	TAAO_0014.pdf
	TAAO_0015.pdf
	TAAO_0016.pdf
	TAAO_0017.pdf
	TAAO_0018.pdf
	TAAO_0019.pdf
	TAAO_0020.pdf
	TAAO_0021.pdf
	TAAO_0022.pdf
	TAAO_0023.pdf
	TAAO_0024.pdf
	TAAO_0025.pdf
	TAAO_0026.pdf
	TAAO_0027.pdf
	TAAO_0028.pdf
	TAAO_0029.pdf
	TAAO_0030.pdf
	TAAO_0031.pdf
	TAAO_0032.pdf
	TAAO_0033.pdf
	TAAO_0034.pdf
	TAAO_0035.pdf
	TAAO_0036.pdf
	TAAO_0037.pdf
	TAAO_0038.pdf
	TAAO_0039.pdf
	TAAO_0040.pdf
	TAAO_0041.pdf
	TAAO_0042.pdf
	TAAO_0043.pdf
	TAAO_0044.pdf
	TAAO_0045.pdf
	TAAO_0046.pdf
	TAAO_0047.pdf
	TAAO_0048.pdf
	TAAO_0049.pdf
	TAAO_0050.pdf
	TAAO_0051.pdf
	TAAO_0052.pdf
	TAAO_0053.pdf
	TAAO_0054.pdf
	TAAO_0055.pdf
	TAAO_0056.pdf
	TAAO_0057.pdf
	TAAO_0058.pdf
	TAAO_0059.pdf
	TAAO_0060.pdf
	TAAO_0061.pdf
	TAAO_0062.pdf
	TAAO_0063.pdf
	TAAO_0064.pdf
	TAAO_0065.pdf
	TAAO_0066.pdf
	TAAO_0067.pdf
	TAAO_0068.pdf
	TAAO_0069.pdf
	TAAO_0070.pdf
	TAAO_0071.pdf
	TAAO_0072.pdf
	TAAO_0073.pdf
	TAAO_0074.pdf
	TAAO_0075.pdf
	TAAO_0076.pdf
	TAAO_0077.pdf
	TAAO_0078.pdf
	TAAO_0079.pdf
	TAAO_0080.pdf
	TAAO_0081.pdf
	TAAO_0082.pdf
	TAAO_0083.pdf
	TAAO_0084.pdf
	TAAO_0085.pdf
	TAAO_0086.pdf
	TAAO_0087.pdf
	TAAO_0088.pdf
	TAAO_0089.pdf
	TAAO_0090.pdf
	TAAO_0091.pdf
	TAAO_0092.pdf
	TAAO_0093.pdf
	TAAO_0094.pdf
	TAAO_0095.pdf
	TAAO_0096.pdf
	TAAO_0097.pdf
	TAAO_0098.pdf
	TAAO_0099.pdf
	TAAO_0100.pdf
	TAAO_0101.pdf
	TAAO_0102.pdf
	TAAO_0103.pdf
	TAAO_0104.pdf
	TAAO_0105.pdf
	TAAO_0106.pdf
	TAAO_0107.pdf
	TAAO_0108.pdf
	TAAO_0109.pdf
	TAAO_0110.pdf
	TAAO_0111.pdf
	TAAO_0112.pdf
	TAAO_0113.pdf
	TAAO_0114.pdf
	TAAO_0115.pdf
	TAAO_0116.pdf
	TAAO_0117.pdf
	TAAO_0118.pdf
	TAAO_0119.pdf
	TAAO_0120.pdf
	TAAO_0121.pdf
	TAAO_0122.pdf
	TAAO_0123.pdf
	TAAO_0124.pdf
	TAAO_0125.pdf
	TAAO_0126.pdf

