2. REVISION BIBLIOGRAFICA

2.1. RELACION ENTRE LA MICROESTRUCTURA
Y LAS PROPIEDADES MECANICAS

La aplicabilidad y utilidad de un acero estaran determinadas en muchos
casos por su resistencia y tenacidad. La resistencia (ligada a su comportamiento
plastico, definido por limite elastico y la capacidad de deformarse
plasticamente) y la tenacidad que presenta un acero (dada por la capacidad de
relajar tensiones, deformandose plasticamente antes de la fractura), no son
variables independientes. Estas propiedades quedan caracterizadas por una serie
de variables macroscopicas (L.E, COD, integral J....) que se pueden medir de
forma reproducible siguiendo las normas creadas para los ensayos de los que se
obtienen. Pero la aproximacion macroscopica es insuficiente, ya que no aportan
informacién alguna respecto a los procesos locales que se desarrollan en el
material. Es imprescindible el entendimiento a nivel microestructural que
permita definir cuales son los factores que conducen a niveles de resistencia y

tenacidad mayores.
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A continuacion se veran los fundamentos tedricos de las relaciones

establecidas entre las propiedades mecanicas y la microestructura de los aceros.

2.1.1. RESISTENCIA MECANICA Y LIMITE ELASTICO

En un principio el elemento de disefio se basé en la resistencia a traccion
pero este cambio a favor del limite eldstico ante la posibilidad de que los

elementos sufrieran de deformaciones permanentes.

Los aceros de bajo carbono ferriticos presentan un limite elastico con una
discontinuidad bien conocida. Este fenomeno tiene lugar porque las
dislocaciones son detenidas por elementos intersticiales, formandose atmodsferas
de Cottrell. La deformacion pléastica requiere la aparicion de nuevas
dislocaciones que se forman el llamado upper yield point y cuyo avance se
produce en el lower yield point con la formacion de las llamadas bandas de
Liiders. Es este lower yield point el que define el limite elastico de estos aceros.
Cuando esta discontinuidad no existe se calcula segin convenio, cuando la

deformacion alcanzada es del 0.2%.

En lo que a resistencia a la traccion se refiere esta se calcula dividiendo la
carga maxima entre la seccion inicial. La tension asi calculada se denomina
ingenieril, distinta de la tension real que se calcula dividiendo por la seccion
instantanea. En la Figura 2-1 se representan los distintos parametros y tensiones
definidas.



2-3 REVISION BIBLIOGRAFICA

1000

800
©
o
g 600 1
c
0
» 400
c
)
[t

200 - ——Tension Real

==Tension Ing.
0 T T
0 0.05 0.1 0.15

Deformacion
Figura 2-1. Curvas tension-deformacion tipicas obtenidas de un ensayo de traccion.

Las expresiones que definen estos parametros :
O el :% Ec. 2.1
- 17
fo i —
ing AO Ec. 2.2
donde F es la carga, A la seccion instantanea y Ay la seccion inicial.
Para las deformaciones :

E=Z(A%)=ln(%)) Ec. 23

donde ¢ es la deformacion, 1 es la longitud instantdnea y lp la longitud

inicial.

Teniendo en cuenta la conservacion del volumen durante la deformacion

plastica:
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A1:A0 1() Ec. 2.4

Resulta

£ = ln( %) j - Zn(A%) Ec.2.5

La curva tension verdadera-deformacion obedece a una expresion de tipo
Ludwik :

c =0, +ke" Ec. 2.6

k y n son el coeficiente y el indice de endurecimiento por deformacion

respectivamente y oy es la tension al comienzo de la deformacion plastica.

2.1.2. MECANISMOS DE ENDURECIMIENTO

Es importante conocer los distintos mecanismos de endurecimiento que
tiene lugar en los aceros, ya que si se hace un uso conveniente de ellos, se puede
llegar a lograr una relacion entre las diversas propiedades mecanicas
conveniente para la aplicacion en la que se vaya a emplear. Los mecanismos de
incremento del limite elastico son basicamente los siguientes:

endurecimiento por solucion sélida
afino de grano

particulas de segunda fase
transformaciones alotropicas
endurecimiento por deformacion

Asi la resistencia de un acero puede considerarse como la suma de las

distintas aportaciones realizadas por distintos mecanismos de endurecimiento:

_ -1/2
0,=0,+0,+0,+0y +O'SS+Kyd

; Ec. 2.7
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siendo o; la tension de friccion que se opone al movimiento de las dislocaciones,
o, es el endurecimiento por solucion solida, o, es el endurecimiento por
precipitacion, o4 es el endurecimiento por densidad de dislocaciones, o es el
endurecimiento debido a la presencia de una subestructura, K, es una constante
para cada material y d el tamafio de grano de la matriz.

2.1.2.1. ENDURECIMIENTO POR SOLUCION SOLIDA

Los elementos en soluciéon so6lida pueden estar en forma sustitucional, es
decir, ocupando lugares de atomos de hierro en la red, o intersticial, en
posiciones intermedias de la red. En la Figura 2-2 se puede ver un esquema de

estos lugares.

La presencia de atomos intersticiales en la red crea una distorsiéon que
actia sobre las dislocaciones. Es precisamente este hecho el que crea la
discontinuidad del limite elastico.

Los dos elementos intersticiales por excelencia en los aceros son el
carbono y el nitrogeno que pueden ocupar estos lugares debido al pequefio

tamafo de sus atomos.
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Figura 2-2. Esquema de una celda de hierro BCC con los posibles lugares que
ocupardn los elementos en solucion sélida.

En la grafica de la Figura 2-3se puede ver como afecta la presencia de

distintos elementos en solucion solida al L.E.!
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Figura 2-3. Endurecimiento por solucién sélida en la ferrita de algunos elementos.’
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El Cr parece tener un efecto de ablandamiento sobre la ferrita. Esto es
debido a la afinidad que este elemento presenta con los intersticiales para formar
carburos y nitruros, con lo que la cantidad de C y N en solucion soélida
disminuye.

La presencia de estos elementos en los aceros no se justifica
necesariamente por su efecto en el endurecimiento por solucion solida. El Si se
emplea para desoxidar, el Mn para reducir la temperatura de transformacion, el
Cu por su capacidad de otorgar resistencia a la corrosion, el Ni, el Cr y el Mo
para aumentar la templabilidad, etc.

Los elementos presentes por sustitucion producen una distorsion simétrica
de la red que tiene un cierto efecto endurecedor pero no excesivo. En la Figura
2-3 se aprecia como se requieren de importantes cantidades de estos elementos
para producir un incremento en el L.E. Por otro lado, la ferrita admite cantidades
muy pequefias en solucion de este tipo de elementos. Sin embargo los elementos
presentes en forma intersticial generan una distorsion asimétrica que es mucho
mas efectiva en su accion sobre las dislocaciones, del orden de 10 a 100 veces
mayor que los sustitucionales. Igualmente en el grafico se aprecia que elementos
como el carbono y el nitrogeno tienen una mayor influencia en el L.E. para
menores cantidades de los mismos. En general, la presencia de elementos en
solucion sélida intersticial produce una merma en la ductilidad del acero .

2.1.2.2. TAMANO DE GRANO

El afino del tamafio de grano es el tinico mecanismo que permite mejorar
al mismo tiempo las propiedades de tenacidad y resistencia’, y es por tanto un
factor de vital importancia en la consecucion de elevados grados de
endurecimiento.
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La relacion entre el L.E. y el tamafio de grano de ferrita de los aceros de
bajo contenido en carbono quedé definida por la ecuacion de Hall-Petch.*’

-l Ec. 2.8

o,=0y+k,d
donde oy es el limite elastico, oy es la tension de friccion que se opone al
movimiento de las dislocaciones, k, es un coeficiente dependiente de cada

material y d es el tamafio de grano de ferrita.

En la Figura 2-4 se puede ver como afecta el tamaiio de grano de la matriz
tanto a la Temperatura de Transicion ductil-fragil como al Limite Elastico de un
acero, disminuyendo la primera y aumentando el segundo al disminuir el tamafio

de grano.
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Figura 2-4. Influencia del tamario de grano de ferrita en el Limite Eldastico y en la
Temperatura de transicion de un acero al carbono.

Este mecanismo de endurecimiento mediante afino de grano es el
fundamental y mas ampliamente utilizado en aceros de alta resistencia y baja
aleacion (HSLA).
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2.1.2.3. PARTICULAS DE SEGUNDA FASE

Las particulas de segunda fase a las se hace referencia en este apartado,
son aquellas que se encuentran dispersas en la ferrita como consecuencia de la
precipitacion. El efecto endurecedor de éstas depende de que se trate de
agregados masivos o particulas dispersas, y en este Ultimo caso de su
deformabilidad.

e Agregados masivos

La presencia de una fase masiva como la perlita obliga a la aplicacion de

una ley de mezclas® no lineal del tipo .
Oy, =fa 0, t(1=f, )0, Ec. 2.9

en la que f, es la fraccion volumétrica de ferrita, G, es la resistencia de la ferrita,

o, la resistencia de la perlita y n un coeficiente aproximadamente igual al 1/3.
e Particulas deformables

Las particulas deformables, tales como los precipitados coherentes
pueden ser cortados por dislocaciones. En estos procesos se produce el
endurecimiento debido a la energia necesaria para que la dislocacion corte a los
precipitados. Para el caso de pequefias particulas segin Brown y Ham’, puede

expresarse como
Z'=k€% f%(i”ob)% Ec. 2.10

donde t es la tension de cortadura, € es la diferencia de espaciado entre los
planos de la matriz y precipitado, f es la fraccion volumétrica de precipitados, 1,
es el radio del precipitado, b es el vector de Burgers y k es una constante en la
que esta incluido el mddulo de cortadura (G).



CAPITULO 2 2-10

e Particulas no deformables

En materiales que contienen particulas no deformables, por ejemplo

particulas de cobre (que no pueden ser cortadas por las dislocaciones), rige el

mecanismo propuesto por Orowan *:

Avance de la Dislocacion
_—»

e (e (@( o
e (e (@( o

@ Particula no Deformable

Figura 2-5. Interaccion de dislocaciones con particula no deformable.

Se requiere la formacion de bucles de dislocaciones de diametro igual a la
distancia de separacion entre particulas, por lo que la tensidon necesaria para el
movimiento de las dislocaciones resulta inversamente proporcional al

interespaciado entre particulas (Figura 2-5). La expresion propuesta por Orowan

r7=|— |Ln| — Ec 2.11
L b

donde 7 es la tension de cortadura, k es una constante que depende del moédulo

tiene la forma:

de cortadura, L es el espaciado entre particulas, r es el radio medio de
interseccion de las particulas con el plano de deslizamiento y b es el vector de
Burgers de la dislocacion.

El endurecimiento por particulas de segunda fase (precipitados de Nb, Ti

y V) es otro de los mecanismos ampliamente utilizados para aceros
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microaleados. El empleo de la microaleacion para mejorar la resistencia puede
tener otros efectos, como producir un importante afino del tamafio de grano y

disminuir la tenacidad del acero.

2.1.2.4. TRANSFORMACION ALOTROPICA yY—a.

En los aceros, la influencia de la transformacion alotropica de la austenita
durante el enfriamiento, depende de la temperatura a la cual se produzca y en
general cuanto mas baja sea la temperatura de transformacion mayor sera el
endurecimiento del acero, Figura 2-6. Esto se debe a que esta temperatura afecta
a todos los mecanismos de enfurecimiento y cuanto mas baja sea ésta:

a) mas fino es el tamafio de grano, lo cual afecta a aceros ferritico-

perliticos, bainiticos y HSLA.

b) mayor es la densidad de dislocaciones k,, ademas de aumentar la

cantidad de soluto retenido en solucion sobresaturada, Figura 2-7.

¢) mas fina es la dispersion de carburos precipitados, lo que aumenta la

resistencia del material.

La introduccion de los distintos efectos provocados por estos mecanismos
en la tenacidad, obliga a que la evolucion de ésta con la temperatura de
transformacion no muestre una ley progresiva, observandose en algunas
transformaciones maximos y minimos de tenacidad para determinadas
temperaturas de transformacion °.
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Figura 2-7. Influencia de solutos y dislocaciones en el limite eldstico.

Tanto la temperatura de transformacion (para una determinada condicion

de enfriamiento) como incluso los productos de transformacion,

son
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criticamente dependientes del estado previo a la transformacion de fase. Asi,
una austenita recristalizada y una austenita deformada no transformaran a la
misma temperatura y no dardn iguales tamafios de grano de ferrita. La
precipitacion en la austenita de carbonitruros de V, Nb o Ti en forma demasiado
grosera (aunque puede influir en la recristalizacion de la austenita) lleva a la
eliminaciéon de la potencialidad de estos elementos para producir durante o
después de la transformacion un endurecimiento importante por precipitacion de
finas particulas. El punto de partida debe ser por tanto el estudio de la austenita
previa a la transformacion y de la influencia de los diversos parametros de
composicion y deformacion en la estructura de la misma.

2.1.2.5. ENDURECIMIENTO POR DEFORMACION

La introduccion en el acero, mediante deformacion, de una alta densidad
de dislocaciones favorece el aumento del limite eldstico. Al igual que ocurria
con otros factores, la influencia de las dislocaciones obedece a una expresion del

tipo: 1!

o, =0, +kyp Ec.2.12

siendo o, la tension de friccion, k una constante del material relacionada con las
tensiones de cortadura de las dislocaciones y el vector de Burgers y p la
densidad de dislocaciones. La tension de fluencia aumenta conforme la densidad
de dislocaciones lo hace, y la velocidad a la que tiene lugar el endurecimiento
por deformacion depende de la velocidad a la que la densidad de dislocaciones,
p,aumenta con la deformacion. Esto significa que la velocidad de
endurecimiento por deformacion es dependiente de la forma en la que las
dislocaciones se distribuyen e interactiian entre si.
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Algunos factores que afectan son:

1. Tamafio de grano, granos pequefios dan Iugar a velocidades de
endurecimiento mayores.

2. La interaccion de las dislocaciones con otros factores microestructurales
como solutos o precipitados que pueden anclar las dislocaciones impidiendo
su movimiento.

Las formas mas habituales de introducir dislocaciones son la deformacion
en frio y los enfriamientos acelerados que ademas producen un descenso en la
temperatura de transformacion de la austenita a ferrita con el consiguiente afino
microestructural.

En la Figura 2-8 ° se muestra el aumento en el limite elastico debido a las
dislocaciones en funcion de la temperatura de transformacion. Se puede apreciar
que las temperaturas de transformacion han de ser muy bajas, en la zona de la
ferrita acicular o de la bainita para que el aumento del L.E sea apreciable. Este
mecanismo que tiene importancia en las estructuras aciculares, bainiticas y

martensiticas apenas interviene en las estructuras de ferrita equiaxica y perlita.

Sin embargo el aumento de la densidad de dislocaciones tiene un efecto

nocivo en la tenacidad.
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Figura 2-8. Efecto de la temperatura de transformacion en el endurecimiento debido
a densidad de dislocaciones en estructuras ferritico-perliticas.
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2.1.3. TENACIDAD DE LOS ACEROS

Es importante tener en cuenta que la resistencia y la tenacidad de un acero
no son variables independientes. Ya que en los procesos de fractura se alcanzan
ciertos niveles de deformacion pléstica, que por tanto requieren la superacion
del limite elastico, aunque sea a nivel local, poniéndose en marcha los
mecanismos de fractura. Es logico por tanto que todos aquellos factores que
contribuyan a la resistencia del material influyan también en el control de los
niveles de deformacion necesarios para producir la fractura. Para aumentar la
resistencia de un material se dispone de muchos recursos pero en mas de un caso

éstos repercuten negativamente en la tenacidad del material.

El comportamiento de los aceros en cuanto a tenacidad varia en gran
medida con la temperatura. Mientras a altas temperaturas las fracturas se
producen mediante mecanismos ductiles con gran deformacion plastica y
absorcion de energia, a temperaturas bajas los mecanismos son fragiles, sin
apenas deformaciéon y controlados por la tension. Existe un rango de
temperaturas en las que existe una competencia entre ambos tipos de rotura,
ductil y fragil, en la que se observa una fuerte dispersion de las medidas

experimentales.

2.1.3.1. FRACTURA FRAGIL

El mecanismo que generalmente actua en la fractura fragil es el de
exfoliacion que en el caso de la ferrita y de otras estructuras BCC tiene lugar a

través de los planos cristalograficos 11002

El inicio de la fractura fragil requiere la nucleacion de una microgrieta a
partir de la cual se producira la rotura catastrofica de la pieza. En un principio se
atribuyd la nucleacion de la microgrieta a un apilamiento de dislocaciones.

Estudios posteriores '* comprobaron que la fractura se iniciaba con la rotura de



CAPITULO 2 2-16

un carburo, aunque es sabido que éstas pueden nuclear también en fases fragiles
o en precipitados o en inclusiones. La nucleacion de la microgrieta es
imprescindible para que se genere la exfoliacion, pero no siempre es suficiente.

. .y . .. . . 14.15.16
A continuacion se analizan las fases de crecimiento de la microgrieta .

Una vez rota la particula y generada la microgrieta, la siguiente fase que
debe superar la fractura es la propagacion de la microgrieta a la matriz que la
rodea, para ello debera superarse la tension de la junta matriz-matriz. Por tanto
cuanto mayor sea la particula (microgrieta), menor sera la tension de la junta y

mas facil sera que la grieta prospere.

El siguiente paso para que se de la fractura catastrofica es la propagacion
de la grieta en la matriz. En este avance la grieta se encontrara con obstaculos en
forma de juntas de grano, lo que induce un cambio en el plano de propagacion
de la microgrieta para acomodarse a la cristalografia local. Por tanto cuanto mas
grande es el tamafio de grano menor sera la tension de la junta y mas facil sera
que la grieta prospere a través de la matriz.

Una vez que la grieta ha atravesado varios granos (a veces uno es
suficiente) su longitud junto con el estado local de tensiones, es suficiente para
la propagacion catastrofica hasta rotura. En la practica, este proceso debe ser
dinamico, siendo por tanto necesaria la consecucion de las tres etapas. Si la
microgrieta se detuviese en alguna de las tres etapas, se produciria un
enromamiento como consecuencia de la deformacion plastica actuante, con lo

que perderia su capacidad de progresar.
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JUNTA DE GRANO

‘L

PROPAGACION

ELEMENTO FRAGIL DE LA GRIETA

Figura 2-9. Esquema de las tres etapas de una fractura por clivaje. (1)- Elemento
fragil que da lugar a la microgrieta, (2)- Barrera elemento-matriz, (3)- Barrera
matriz-matriz.

La mejora de la tenacidad del acero se lograra si se evita la existencia de
elementos fragiles, se abortaria la fase 1, o bien desarrollando una
microestructura adecuada que haga dificil la propagacion de la microgrieta a
través de las fases 2* y 3* Es importante analizar qué factores influyen en la

activacion de los distintos mecanismos de fractura.

e Particulas no metalicas

En este grupo se incluyen aquellas de origen ceramico o vitreo que no
tienen efecto endurecedor (> 0.5 um). Debido a la baja tenacidad de estas
particulas, se fracturan bajo la acciéon de tensiones con relativa facilidad, dando
lugar a microgrietas con tamafios que pueden alcanzar tamafios comprendidos
entre 1 y 10 pum. Pero no todas las particulas deben considerarse igualmente
perjudiciales. Asi, aquéllas que poseen una fuerte unién con la matriz son las
mas favorables para iniciar un estallido fragil. Las caracteristicas de esta union
van a depender del coeficiente de expansion térmica de la inclusion respecto al
de la matriz. Si dicho coeficiente es mayor en la particula que en la matriz
mostrara una tendencia a la decohesion durante el enfriamiento. En este grupo
se incluirian los oxidos simple, el CaS y el MnS y por tanto seran las menos

dafiinas. Por contra si el coeficiente de la matriz es mayor que el de la particula
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(aluminas y TiN) ésta quedard totalmente embebida en la matriz durante el
enfriamiento, favoreciéndose entonces la propagacion de la microgrieta de la

particula a la matriz.

e Microestructura del acero

La eliminacion de inclusiones asi como de carburos o fases fragiles en la
microestructura resulta una tarea de enorme complejidad. Por tanto, es necesario
analizar las siguientes fases del crecimiento de la microgrieta para evitar su
propagacion.

En la segunda fase la microgrieta debe superar la junta particula-matriz
La superacion de esta barrera dependera, ademas de la longitud de la
microgrieta (tamafio de la particula rota) y de la tension que actia, de la
desorientacion entre el plano de clivaje y la tension. Si esa desorientacion es
grande, la microgrieta no podra avanzar a través del grano, impidiéndose la
propagacion y como consecuencia de la actuacion de la tension se enromara y
perderd su capacidad de generar fractura fragil. Pero la desorientacion entre la
particula y el grano no es un parametro que pueda controlarse.

En la tercera y ultima fase de la propagacion de la microgrieta esta
poseera una longitud d, tamafio de grano, en el instante en que tenga que
atravesar la junta para seguir propagandose. Cuanto menor sea el tamafio del
grano d menor serd la microgrieta y, por tanto, su capacidad de alcanzar la
energia suficiente para superar la junta.

Teniendo en cuenta lo anteriormente expuesto, con objeto de mantener
inocuas las particulas fragiles, la microestructura del acero debe ser lo mas fina
posible. Resulta imprescindible el desarrollo de cinturones de seguridad
microestructurales en torno a esta particulas fragiles, ya sea mediante
microestructuras que muestren grandes desorientaciones con las particulas, o
mediante una distancia “D” entre las barreras matriz-matriz lo mas pequefia

posible.
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Esta barrera matriz-matriz en el caso de los aceros ferriticos coincide con
el tamafio de grano de la ferrita, pero en el caso de tratarse de una
microestructura ferritico-perlitica el elemento que controla la tercera fase de la
propagacion esta constituida por la denominada ‘“unidad”. Esta unidad
microestructural posee la misma orientacion que la ferrita, independientemente
de pertenecer a un grano de ferrita proeutectoide o a un bloque de perlita, la
grieta no se desviara, cortando todas las placas de cementita que encuentre a su
paso. Por tanto es importante tener un tamafo de austenita previo a la

transformacion pequefio que de lugar a unidades ferriticas pequenas.

e Influencia de la temperatura

Aunque la variacion de la temperatura no modifica los parametros
microestructurales, tiene gran influencia en las propiedades mecanicas. Se ha
comprobado que aunque la energia especifica particula-matriz es independiente
de la temperatura, la correspondiente entre matriz-matriz disminuye conforme

esta lo hace '8,

2.1.3.2. FRACTURA DUCTIL

La fractura ductil se suele asociar a procesos de nucleacion, crecimiento y
coalescencia de cavidades. Como consecuencia de la deformacion plastica
actuante en el material se forman cavidades a partir de inclusiones y particulas
de segunda fase. Estas cavidades crecen hasta formar una grieta macroscopica
que conduce finalmente a rotura. Se trata por tanto de un proceso controlado por
la deformacion, que da lugar a un crecimiento estable de grieta. A continuacion

se analizaran las distintas etapas de los procesos ductiles.

Para que en torno a una inclusién o particula nuclee una cavidad es
necesario romper los enlaces establecidos entre la particula y la matriz. Este

enlace depende, entre otros, de la naturaleza de la particula y la matriz, y de la
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diferencia entre los coeficientes de dilatacion térmica que provoca que se
encuentren sometidos a estado tractivos o compresivos. Debe puntualizarse que
la nucleacion de cavidades no solo tiene lugar por decohesion particula-matriz,
también por el agrietamiento de la particula. En este sentido las particulas mas

grandes son mas propensas a agrietarse por efecto de la deformacion plastica.

Una vez nucleadas, las cavidades crecen hasta que coalescen unas con
otras. La deformacion pléstica se concentra a lo largo de un determinado plano

de cavidades y se desarrolla una inestabilidad local que conduce a la fractura.

En el caso de las probetas Charpy la zona cercana a la entalla desarrolla
tensiones y deformaciones suficientes para la nucleacion de cavidades entorno a
las particulas. Estas cavidades crecen a medida que la grieta se enroma, y
pueden conectar con la grieta principal. El proceso continuo de nucleacion y

crecimiento de cavidades trae consigo un crecimiento estable de la grieta.

2.1.3.3. TRANSICION DUCTIL FRAGIL

Hasta ahora se han analizado los extremos del comportamiento a
tenacidad de los aceros. Entre ambas situaciones de fragilidad o ductilidad total
existe un amplio abanico de posibilidades en las que ambos mecanismos

conviven.

La diferenciacion de estas zonas se puede ver con claridad en las curvas
de Resiliencia Charpy. Es la forma mas comun de valorar la tenacidad de los
aceros. Con este ensayo se obtienen datos como la energia absorbida a una
temperatura dada o la temperatura de transicion dictil-fragil denominada ITT.

Esta propiedad es muy dependiente de la cantidad de carbono presente en
el acero ya que los contenidos altos suponen grandes cantidades de perlita que

es un constituyente mucho menos tenaz que la ferrita. En el siguiente grafico,



2-21 REVISION BIBLIOGRAFICA

Figura 2-10, aparecen distintas curvas de resiliencia Charpy para distintos
niveles de carbono segun Bunrs y Pickering."’

2001 0.11% Carbon
-
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T
T
3 1001 -0.31% Carbon
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Test temperature, °C

Figura 2-10. Curvas Charpy para aceros de distintos contenidos en carbono.
(estructuras ferritico/perliticas).

En estas curvas se aprecia la clara dependencia de la tenacidad con la
temperatura. Asi, a altas temperaturas predominan los mecanismos de fractura
ductil que requieren mucha deformacion plastica y absorben gran energia.
Dependiente de la resistencia del acero, cuanto mayor sea la resistencia menor
serd la energia de la meseta ductil, y del grado de limpieza, acero con mayor
fraccion volumétrica de inclusiones se fracturan de manera ductil para una
energia menor. A temperaturas mas bajas predominan mecanismos fragiles con
una absorcion de energia pequefia. A temperaturas intermedias confluyen ambos
mecanismos formando la zona de transicion.

En esta zona de transicion las fracturas se pueden desarrollar en un
principio mediante mecanismos ductiles. Al ir avanzando la grieta puede
encontrarse con algun elemento microestructural sobre el que nuclea una
microgrieta que en circunstancias favorables puede ser el origen de una
propagacion fragil.
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El comportamiento de los aceros en la zona de transicion es de vital
importancia ya que en este estado son utilizados en gran cantidad de

aplicaciones.

En los aceros estructurales, la ITT se define como la temperatura a la cual
la energia absorbida en el ensayo Charpy es de 27 julios. La temperatura de
transicion también se define como aquella para la cual el aspecto superficial de
la probeta Charpy rota es aproximadamente un 50 % ductil (de aspecto

fibroso)®.

2.1.4. ACEROS DE CONTENIDO MEDIO-ALTO EN CARBONO

Una vez conocidos los mecanismos de endurecimiento que intervienen en
el limite elastico y en la resistencia a la traccion de los aceros, ha sido posible
desarrollar expresiones empiricas para los casos de estructuras constituidas
fundamentalmente por ferrita y perlita. En el caso de aceros a+p con contenidos
medio-alto en carbono es conveniente utilizar las fracciones corregidas con un

exponente que describe la contribucion no lineal de cada una de las fases:

L.E:félcq+(l—f£)c Ec. 2.13

P
El valor de n para el limite eldstico y la resistencia a la traccion es n=1/3,
lo que significa que la fraccion de ferrita contribuye mas que lo que la ley de

mezclas predice .
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La expresion mas utilizada para el limite elastico es °:

1 -1 1 -1
LE=£/ [35 +58.5(%Mn)+17.4d 5 } +(1 Y ] {178+ 3.851 4

163.1(%Si)+4.25(%N; )2 (MPa)

Ec. 2.14

siendo f'la fraccion volumétrica de ferrita, d el tamaifio de grano de la ferrita en
mm, A el espaciado interlaminar de la perlita, también en mm, y N¢ el nitrogeno
libre. En esta expresion vemos como estan incluidos los factores
correspondientes a la solucion sélida.

En el siguiente grafico, Figura 2-11, aparece la influencia de los términos
de esta expresion para distintos valores de perlita considerando constante el

valor del resto de los parametros microestructurales.

400 -
©
o
=
o
Q
»
® 200
L tamafo de grano de ferrita
2
E
3 ANAN
Mn + tension de Peierls
NONNON NN
0 Si+N
50 100

perlita (%)

Figura 2-11. Aportacion de los distintos términos en el Limite Eldstico para distintas
cantidades de perlita °.
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De igual manera existe la expresion para la resistencia a la traccion °

1 -1
R.T=f5[246+1142(%Nf)% +18.2d 5}
y 7y . Ec. 2.15
+{1-£73 || 719+3.56% 72 |+ 97 (%Si) (MPa)

siendo f la fraccion volumétrica de ferrita, d el tamafio de grano de la
ferrita en mm, A el espaciado interlaminar de la perlita, también en mm, y Ny el

nitrogeno libre.

Al igual que existen expresiones que ligan las propiedades de limite
elastico y resistencia a la traccidon con los parametros microestructurales y la
composicion también existen relaciones empiricas que lo hacen con la

temperatura de transicion ductil-fragil medida en un ensayo Charpy.’.

-1 -1
ITTz(l—fQ)[—335+5.6k ) -13.3p g +3.48x106t}+

L 1 Ec.2.16
f, [— 46-11.5d 5} +49(%Si) + 762(%N, )2

En este caso la ITT viene dada en °C y se corresponde con la temperatura
en la que el nivel de energia absorbida es de 27 J. p es el tamafio en mm de la
colonia de perlita y t es el espesor de la lamina de cementita, también en mm. Al

igual que en las expresiones anteriores d y s vienen dadas en mm.

En este caso hay dos nuevos factores que afectan a la temperatura de
transicion, como son el tamafio de la colonia de perlita y el espesor de la
cementita. Al disminuir el espaciado de la perlita s disminuye también t lo que
supone una disminucion en el factor 3.48x10°, pero también un aumento en el
factor 5.61"2, con lo que tienen efectos contrarios en la ITT Por tanto existira
una combinacién 6ptima de ambos para la misma .
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En ninguna de las anteriores expresiones se tiene en cuenta el
endurecimiento por precipitacion debido a elementos de microaleacion. Para
incluir este efecto se debe recurrir a expresiones que ligan el incremento del
limite elastico con la fraccion volumétrica y el tamaiio de los precipitados *'.

12
ALE= >.9f ln£ X 4j Ec. 2.17
X 2.5x10"

siendo X el tamafio de las particulas expresado en um y f la fraccion
volumeétrica de las mismas.

La representacion grafica de estas expresiones son rectas en escala doble-
logaritmica, como puede verse en la Figura 2-12. En estas rectas se aprecia
como el efecto endurecedor crece al aumentar la fraccion volumétrica de
particulas. También lo hace, de manera muy notable, al disminuir el tamafio de
las mismas. Si el tamafio de estas particulas es excesivo pierden la capacidad de
endurecer la matriz.

1000
tamafio de
particula
5nm
10 nm
©
o
£ 100 |
g 50 nm
10 ‘
0.0001 0.001 0.01

Fraccion volumétrica de particulas

Figura 2-12. Incremento del Limite Elastico para distintas fracciones y tamarios de
particulas segun la expresion de Ashby-Orowan.
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2.1.5. MEJORA DE LAS PROPIEDADES MECANICAS

Con todo lo anteriormente descrito se puede concluir con una serie de
procedimientos para la mejora de las propiedades mecanicas de los aceros, tanto

en lo referente a la resistencia como a la tenacidad.

Para mejorar la resistencia mecénica se puede optar por las siguientes

opciones:

1. Aumentar la proporcion de perlita mediante mayores contenidos en carbono.
Que estas sean lo mas finas posibles, por ejemplo mediante enfriamientos
acelerados que disminuyen la temperatura de transformacion.

3. Desarrollar tamafios de grano y de colonias perliticas lo mas pequenas
posibles.

4. Afadir elementos que precipiten en la ferrita en forma de carburo o nitruro.

Si se quiere mejorar la tenacidad se propone:

1. Disminuir la proporcion de perlita en favor de la ferrita, disminuir el
contenido de carbono.

2. Conseguir estructuras lo mas finas posibles.

3. Buscar el optimo entre el espaciado laminar de la perlita y el espesor de la
cementita.

4. Eliminar del acero el N en solucion sélida mediante aleacion con elementos
que precipiten en forma de nitruro.

Tal y como ya se a mencionado repetidas veces, de todos estos caminos el
unico que mejora tanto la tenacidad como la resistencia del acero es el afino del
grano de ferrita o de bainita. Este se consigue a través de del afino del grano de
austenita. Existen tres caminos habituales para conseguir el afino. El primero
consiste en optimizar la temperatura a la que se produce la deformacion en
caliente y las tultimas deformaciones aplicadas, de modo que haya el mayor
numero de posibles puntos de nucleacion de ferrita. Un segundo camino es la
adicion de elementos microaleantes, Nb, Ti, V que anclen las juntas de grano y

actiien como barreras para las dislocaciones mediante una precipitacion fina y
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dispersa. Y por ultimo el empleo de enfriamientos acelerados que al disminuir la

temperatura de transformacion afinen el grano ferritico.

2.2. PRECIPITACION

La precipitaciéon es uno de los mecanismos mas efectivos en el
endurecimiento del acero. La presencia de particulas finas y dispersas por
precipitaciéon puede actuar de distinta forma, mejorando sustancialmente la
resistencia del acero en funcion del tamafio de los precipitados. Las mas
pequefias actiian como freno para el movimiento de las dislocaciones mientras
que las de mayor tamafio anclaran las juntas de grano impidiendo el crecimiento
de grano. Con el fin de entender estos efectos, es necesario comprender los
factores que controlan la disolucion de los carburos y nitruros que pueden
formar los distintos elemento de aleacion presentes en el material, asi como su
cinética de precipitacion.

Las particulas de precipitados deben ser pequefias y estar finamente
dispersas. Si tras la precipitacion se mantiene el material a temperaturas
relativamente altas puede ocurrir que dichas particulas crezcan, generalmente las
mas grandes a costa de las mas pequenas, es el llamado proceso de Ostwald
Ripening.

2.2.1. SOLUBILIDAD Y PRODUCTO DE SOLUBILIDAD EN EL

SISTEMA TERNARIO FE-M-X

A continuacion se va a tratar la solubilidad de los elementos de aleacion

en austenita.



CAPITULO 2 2-28

Los compuestos que forman estas particulas son metales M, y elementos
intersticiales X, que seran el C y el N. Ambos formaran el compuesto MX a la
temperatura T.

M] + [X] <> (MX) Ec. 2.18

Donde [M] y [X] son las concentraciones del elemento metalico y el

intersticial disueltos en austenita , respectivamente.

Se define el producto de solubilidad como :
ky =[M]-[x]" Ec. 2.19

Donde n representa la cantidad de moles necesarios para la formacion de un mol
de compuesto MX (por ejemplo V4C; = VCy75 = n =0.75). Estrictamente [M] y
[X] representan las fracciones molares, pero cuando se trata de pequeiias
concentraciones se pueden aproximar al porcentaje en peso. El producto de

solubilidad es constante a una temperatura dada.
La dependencia que este muestra con la temperatura viene dada por
expresiones del tipo Arrhenius, siendo su forma general :

B
log kg :A_F Ec. 2.20

Donde A y B representan constantes para un compuesto determinado y T es la
temperatura absoluta.
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Tabla 3-1. Productos de solubilidad en austenita de algunos carburos y nitruros.

(MX) A B Autores

TiN | 0.32 | 8000 | Matsuda y Okumura (1978) *
TiC | 5.33 | 10475 Narita (1975)

NbN | 4.04 | 10230 Williams et al. (1984) **
NbC | 2.26 | 6770 Gladman et al. (1977) >
VN | 3.02 | 7840 | *Roberts y Sandberg (1985)°°
VC | 6.72 | 9500 Narita (1975) >

AIN | 1.03 6770 Galdman et al. (1977)%

*Cuando el porcentaje de Mn en el acero es representativo (>0.5%) se
hace uso de la siguiente expresion®’.

8330

log k, = 3.40— +0.12[%Mn]

Ec. 221

En la Figura 2-13 se muestra la variacion con la temperatura de los
productos de solubilidad de los precipitados propuestos en la Tabla 3-1.

T(°C)
1300 1200 1100 1000 900 800

TUTIN

10T (K")

Figura 2-13. Variacion del producto de solubilidad de distintos precipitados con la
temperatura.
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En la grafica puede observarse que los productos de solubilidad mas bajos
corresponden al TiN y los mas altos al VC. Ello implica que para tener un
porcentaje importante de Ti disuelto en austenita hacen falta temperaturas
elevadas. Como consecuencia, a temperaturas mas bajas es el precipitado mas
estable. Otra caracteristica importante a resaltar de la grafica anterior es que los
productos de solubilidad del nitruro de un elemento son menores que los del
correspondiente carburo, lo que viene a decir que los nitruros son mucho mas

estables y precisan de temperaturas de disolucion mayores que los carburos.

Se define la razén estequiométrica del compuesto MX,, como :

R = Peso Atomico de M Ee 2.2
*  n-(Peso Atémico de X) e

Con las expresiones de la Tabla 3-1 se puede definir la frontera entre la
region monofasica (austenita) y la bifasica (austenitatMX) en un sistema
ternario Fe-M-X tal y como se muestra en la Figura 2-14. En ella se puede
observar como para unas cantidades de elementos M y X en la composicion del
acero y una temperatura dada, se pueden representar las cantidades disueltas y
precipitadas de cada elemento.

Para cada temperatura el producto de [M] por [X] es igual al producto de
solubilidad k. Cualquier composicion situada a la izquierda o por debajo de la
curva correspondiente al producto de solubilidad, existird en equilibrio como
una sola fase de austenita, es decir todo estara disuelto. Si por contra la
composicion se encuentra por encima o a la derecha, coexistiran ambas fases,

austenita y precipitado MX.
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Figura 2-14. Diagrama de solubilidad de un compuesto MX y cantidades disueltas y
precipitadas de cada uno de los elementos.

Considérese la aleacion definida por el punto P, la razén estequiométrica
dada por la Ec. 2.22 es la recta que pasa por el origen. Es evidente que la
aleacion se encuentra en la zona biféasica (austenita+tMX). Una composicion
estequiométrica se define como aquella cuya relacion entre M y X es igual a la
relacion estequiométrica. Por el punto P pasa una paralela a la linea que marca
la relacidon estequiométrica. La composicion de la matriz viene dada por la

interseccion de esta recta y la curva correspondiente al producto de solubilidad.

Teniendo presente que el porcentaje total debe ser igual al porcentaje
disuelto mas el precipitado:

Mp=M,;+M, Ec. 2.23
Xp=X,+X, Ec. 2.24
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Haciendo uso de expresiones ya utilizadas , Ec. 2.19 y Ec. 2.22, se tiene

ks = Md ’ Xs
R = Peso AtémicodeM P, M,
°  n-(Peso Atémicode X)  n-Py X,
Donde P representa los pesos atomicos.
Luego
P
M,=X,—X
» PPy Ec. 2.25
nP
X,=M,—X Ec. 2.26
Py
Dado que:

Py, +nP
MX,=f,=X,+M, =MpMP—”X
M

Py, +nP
MX,=f,=X,+M, =Xp%
X

Donde MX, representa el % en peso. Simplificamos la notacion
introduciendo p y q siendo estos :

p=—tH
Py +nPy
g= nPy
Py +nPy

Por lo que las Ec. 2.23 y Ec. 2.24 se escriben respectivamente como :

Mr=M,+ f,p Ec. 2.27
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Xr=Xy+/fuq

del producto de solubilidad es inmediato obtener

Md == ks
Xg
y de la Ec. 2.28
f ZXT_Xd
" q

Sustituyendo en la ecuacion Ec. 2.27 queda

k Xr—X
MT_ s+p T d

Xy q
Tras operar se obtiene la siguiente ecuacion :

PXZ” _(PXT —qu)X3 —qky,=0

Ec. 2.28

Ec. 2.29

Ec. 2.30

En el caso que n sea 1 o 2 la solucion de la ecuacion es sencilla. Si por el

planteadas.

contrario se trata de un numero no entero ha de recurrirse a resoluciones por
métodos numéricos. Una vez conocida la incégnita Xy el resto de las

concentraciones pueden determinarse usando las ecuaciones anteriormente

Hay que destacar que la formacion de precipitados estara limitada por uno

estequiométrica. Si se tiene que :

My Xy
PM PX

o dos elementos, M y X, en todas aquellas aleaciones que no tengan una relacion
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Nos encontramos ante una situacion de hiperestequiometria respecto al
elemento X, es decir hay M en exceso y la precipitacion durante el enfriamiento
estard controlada por el contenido de X disuelto. Si la situacion fuera la
contraria la precipitacion estaria controlada por la cantidad de M disuelto.
Cuando el acero posee una composicion tal que dispone de elementos libres
disueltos en la austenita, éstos pueden dar lugar al engrosamiento de las
particulas ya precipitadas.

La precipitacion en los aceros puede tener lugar en la austenita, aunque
¢ésta es extremadamente lenta incluso varias horas, pudiéndose acelerar por la
aplicacion de una deformacion a altas temperaturas (precipitacion inducida por
deformacion) tanto més cuanto mayor sea la deformacién **. La generacién de
dislocaciones por deformacion aporta gran nUmero de sitios para la

precipitacion.

La precipitacion también puede ocurrir durante la transformacion. Esta
precipitacion retrasara la transformacion haciendo que ésta se complete a
temperaturas mas bajas, generando una microestructura mas fina. Pero es la
precipitacion en ferrita la que produce un alto endurecimiento y es por tanto la

deseable.

Otro factor que afecta la precipitacion en austenita es la presencia de Mn.
Este retarda la precipitacion de los carbonitruros de Nb, del VN y del AIN. Este
efecto se atribuye al descenso de la actividad del C debido a las adiciones de
Mn?’,

2.2.2. MECANISMOS DE PRECIPITACION

La disolucion de carburos/nitruros a temperaturas elevadas, en el rango
austenitico, ofrece una serie de opciones para la consiguiente reprecipitacion a

temperaturas mas bajas. Estas son:
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e Precipitacion en austenita seguida de una reduccion en temperatura,
ya sea durante un enfriamiento lento, o durante un mantenimiento

isotermo en el rango austenitico.

e Precipitacion durante la transformacion austenita-ferrita, donde la
solubilidad disminuye de forma discontinua en la frontera entre
ambas fases.

e Precipitacion en ferrita como consecuencia de un enfriamiento

acelerado.

2.2.2.1. PRECIPITACION EN AUSTENITA

La precipitacion de carburos/nitruros de los distintos elementos
microaleantes es lenta en la austenita recristalizada o no-deformada, aunque se

puede ver incrementada por efecto de la deformacion.

La intensidad de los precipitados esta controlada por la cantidad de
deformacion acumulada, que determina la densidad de dislocaciones y su
distribucion, y por el grado de sobresaturacion determinadas por las relaciones
de solubilidad-temperatura. Las dislocaciones, celdas de dislocaciones y
fronteras de subgrano de gran angulo generan gran cantidad de sitios para la
precipitacion, tanto mas rapida sera cuanto mayor sea la deformacion. La
presencia de precipitados no disueltos consecuencia de una disolucion parcial,
acelerara la precipitacién ya que estas particulas actian como nucleos para la
reprecipitacion posterior.

Los efectos mas importantes de la precipitacion en austenita son:

e Retrasar la recristalizacion por la interaccion con las dislocaciones y

con las juntas de grano.

e Inhibir el crecimiento de grano por anclaje de las juntas.
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2.2.2.2. PRECIPITACION DURANTE LA DESCOMPOSICION DE LA

AUSTENITA

Se ha comprobado que esta precipitacion tiene lugar de forma periddica
en la intercara y/a. durante la transformacion. Las particulas se forman en bandas
paralelas a la intercara, siguiendo la direccion de la intercara incluso cuando esta
cambia abruptamente de direccion. Por tanto se observaran distribuciones de

precipitados en lineas tal y como se muestra en el esquema de la Figura 2-15.

Figura 2-15. Esquema de la precipitacion en la intercara durante la descomposicion
de la austenita.

Las distintas morfologias de carbonitruros que pueden tener lugar
dependeran esencialmente de la temperatura de transformacion. En general los
enfriamientos acelerados y la presencia de microaleantes bajan la temperatura de
transformacion, lo que lleva a una distribucion fina de precipitados con un
espaciado entre las lineas pequefio.
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2.2.2.3. PRECIPITACION EN FERRITA

Si se baja progresivamente la temperatura de transformacion, ya sea por
aumento del contenido de aleantes presentes en el acero o por enfriamientos
acelerados, se llegara a una temperatura limite en la que la difusividad de los
microaleantes es insuficiente para que la precipitacion tenga lugar. Bajo estas
circunstancias el microaleante permanece en solucion solida. Manteniendo la
temperatura en el rango ferritico, se observara una reaccion de endurecimiento
por precipitacion, con los carburos y nitruros precipitando tanto en la matriz

como en las dislocaciones.

2.3. ENGROSAMIENTO DE  PARTICULAS
(OSTWALD RIPENING)

Se entiende por proceso de Ostwald ripening el crecimiento selectivo de
algunas particulas de segunda fase, normalmente las grandes, a costa de otras
particulas del mismo tipo, generalmente las mas pequefias, mediante la
disolucion progresiva de éstas hasta su completa desaparicion. Durante este
proceso no hay cambio sustancial del contenido de soluto en la matriz.

Este proceso juega un papel muy importante en los tratamientos a alta
temperatura de aceros microaleados, ya que aquellas particulas de segunda fase
que hayan quedado sin disolver pueden sufrir de un proceso de engrosamiento
por ripening, pudiendo llegar a perder su efecto inhibidor del crecimiento de
grano.

Al igual que en el crecimiento de grano, el proceso de Ostwald ripening,
supone una importante reduccion de energia. Durante el crecimiento de grano es
la energia de junta de grano la que disminuye, mientras que en el engrosamiento
de los precipitados es la energia de la intercara matriz-precipitado la que



CAPITULO 2 2-38

disminuye. Mientras que en el caso de crecimiento de grano en todo momento
hay un contacto entre los granos vecinos, en el proceso de Ostwald las particulas

estan separadas por una determinada cantidad de matriz.

Por tanto la cuestion que se plantea es como una particula pequefia
rodeada de fase matriz tiene “conocimiento” de donde hay otra mas grande y

viceversa '.

La respuesta esta en la ecuacion de Gibbs-Thomson, Ec. 2.31 que
relaciona la solubilidad local de la intercara particula-matriz con el tamafio de la

particula.

In & _2-_0—'(7 Ec. 2.31
S) RT-r <

Donde S, representa el contenido de soluto en equilibrio con una particula de
radio r, S solubilidad real en equilibrio (particula de tamafio ), Q es el volumen
molar del precipitado, o la energia asociada a la intercara particula-matriz, R la

constante de los gases y T la temperatura absoluta.

La formulacion se ha hecho llevando a cabo una serie de suposiciones que
aunque no sean necesarias para la validez de la ecuacién simplifican
sobremanera la matematica de la expresion. Las citadas hipdtesis son :

e Los precipitados son esféricos.

e La energia asociada a la intercara es independiente de las relaciones
de orientacion entre la particula y la matriz, asi como de la
orientacion de la intercara propiamente dicha.

e Laenergia asociada a la intercara es constante.

De la Ec. 2.31 se deduce de forma inmediata que una particula pequeiia
dara un alto nivel de soluto en la matriz cercana a la superficie, mientras que una
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mas grande dara niveles inferiores. En ausencia de particulas infinitamente
grandes el nivel medio de soluto en la matriz estard entre ambas situaciones. De
esta forma el flujo de soluto tendra lugar entre las zonas de alta concentracion
(particulas pequeias) a las zonas de menor concentracion (particulas grandes).

La difusién de soluto de las zonas cercanas a las particulas pequefas
llevara a romper el equilibrio local descrito por Gibbs. Para restablecer dicho
equilibrio la particula comenzaré a disolverse. Se trata de un proceso de difusion
y disolucion continuo que llevarda a hacer desaparecer las particulas mas
pequenas. La difusion a zonas donde la concentracion de soluto es mas pequefia
llevard a una supersaturacion local seguida de una precipitacion y crecimiento

de la particula para restablecer el equilibrio descrito por Gibbs-Thomson.

Al aumentar el tamafio disminuye el equilibrio local de soluto en la
matriz, y de nuevo, el ciclo de difusidon y precipitacion da lugar al crecimiento
estable de la particula. Esto llevara a situar a algunas de las particulas que han

crecido en la categoria de pequerias por lo que empezaran a disolverse.

En la Figura 2-16 se muestra el camino de la difusion, aunque no muestra
adecuadamente la complejidad de una serie de particulas tridimensionales de

distintos tamanos.

\ c()

Figura 2-16. Camino efectivo de la difusion cuando particulas de distinto tamario
muestran distintas concentraciones. a)Mecanismo controlado por la intercara. b)
Controlado por difusion con gran espaciado entre particulas. ¢c) Controlado por
difusion con espacio entre particulas pequerio.
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Para los aceros microaleados, el proceso de Ostwald ripening esta
controlado por difusion. Dada la baja fraccion volumétrica de particulas de
segunda fase presente en estos aceros, es razonable asumir que el espaciado
entre particulas es grande respecto a su tamafio.

Bajo condiciones de control por difusion la velocidad a la que cambia el

radio de una particula viene dado por la expresion™ :

dr dc
—=D-0Q — Ec. 2.32
dt [dxl c.2.3

Donde D es el coeficiente de difusion del soluto y (dc/dx), es el gradiente de
concentracion en la superficie de una particula de radio r. Una de las soluciones

mas rigurosas presentadas a la integracion de la Ec. 2.32, es la dada por Wagner
30,

3 3 _SDSQO't

: Ec. 2.33
9RT

Donde S es la concentracion de soluto en equilibrio con la matriz.

Hay que tener en cuenta una serie de aspectos cualitativos :

e Los coeficientes de difusion de los solutos intersticiales (N y C) son
mayores que los de los solutos substitucionales. Por tanto la velocidad del flujo
de difusion de los microaleantes sera el que controle el proceso de ripening de

los precipitados.

El coeficiente de difusion D, para una temperatura dada viene dado por
D=D,exp 9 Ec. 2.34
RT

Donde D, es una constante, Q es la energia de activacion para la difusion, R la

constante de los gases y T la temperatura absoluta.
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o El flujo de difusion de un soluto dependera del producto de D por S. Por
tanto la concentracion S es de suma importancia para la velocidad de engrose.
Ambos, D y S, muestran una fuerte dependencia con la temperatura y estos
seran factores determinantes en la dependencia con la temperatura de la

velocidad de engrosamiento de las particulas.

e Como k, =M, - X4 a una temperatura dada es constante, una forma de
reducir la velocidad de crecimiento, consiste en aumentar el contenido de C y/o

N, asi My debe disminuir para mantener el valor de K, a esa temperatura.

e Ante similares coeficientes de difusion para distintos elementos
microaleantes, es 16gico esperar que las velocidades de crecimiento mas lentas
las den aquellos que presenten los productos de solubilidad mas bajos. En este
sentido es el TiN el que presenta la velocidad de crecimiento mas lenta.

24.ANCLAJE DE JUNTAS DE GRANO
MEDIANTE PARTICULAS

La esencia del control del tamafio de grano es prevenir la migracion de
sus fronteras. Esto puede conseguirse mediante la segregacion de soluto a la
junta de grano, lo que introduce una friccion en el movimiento de la junta
(efecto relativamente pequefio), o bien mediante la presencia de particulas en la
frontera que disminuyen el area de junta de grano y por tanto la energia total

asociada a ésta.

En este ultimo efecto, una pequena porcion de area de junta desaparece
cuando ésta intersecta una particula, Figura 2-17. Si la particula es esférica la
situacion de minima energia se da cuando se intercepta de forma diametral la
particula. Zener definié la fuerza de pinning, p, para separar la matriz de la

particula, como:
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p=7nry Ec. 2.35

donde r es el radio de la particula y v es la energia superficial de la frontera. A
medida que la frontera, respondiendo a las fuerzas impulsoras que la hacen
crecer, intenta moverse mas alla de la particula, la necesidad de crear una nueva
area de frontera hace que se distorsione tal y como se muestra en la Figura 2-17.
La distorsion que sufre respecto a su situacion inicial, rigida y plana, disminuye
inversamente proporcional a la distancia de la particula. Se llegara a una
situacion en la que la frontera alcanza un aumento en area (en energia) que la
permita desanclarse de la particula. El nuevo area generado por desanclarse de

la particula es suministrado por la disminucion en distorsion.

Grain A Grain B

Pinning particle 2

Pinning distortion

™ Rigid planar boundary

" Distorted boundary

Figura 2-17. Anclaje de una junta de grano por particulas de segunda fase.

En el caso de particulas distribuidas aleatoriamente se tiene que la fuerza

de anclaje viene dada por
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p=3/7 Ec. 2.36
2r

Donde f es la fraccion volumétrica de particulas.

La energia que hace que el grano crezca es

2y Ec. 2.37
R

siendo R el tamafio de grano de la matriz.

En el momento en que la suma de ambas fuerzas sea nula estaremos en la
situacion limite entre el crecimiento del grano y el anclaje total del mismo. Bajo

estas condiciones se tiene

R 4r

=— Ec. 2.
3/ c. 2.38

Que es la expresion propuesta por Zener.

En la Figura 2-18 queda reflejada la influencia de distintos microaleantes
asi como la temperatura a la que austenita comienza a crecer por falta de anclaje

de particulas precipitadas en su junta.

400

300 -

200

100

Tamaiio de Grano de Austenita (um)

0 T T
800 1000 1200

Temperatura (°C)
Figura 2-18. Efecto de diferentes elementos de aleacion en el crecimiento del grano
de austenita y temperatura de crecimiento de grano para aceros HSLA.
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Existe por tanto una relacion directa entre la temperatura a la que los
precipitados se disuelven, perdiendo su efecto inhibidor, y aquella a la que el
grano austenitico comienza a crecer. De la anterior grafica se deduce que los
aceros microaleados con V muestran temperaturas de crecimiento en torno a los
1000°C, proxima a la de disoluciéon de los precipitados de vanadio. Para aceros
con Al o Nb la temperatura aumenta hasta los 1100°C y 1150°C
respectivamente. Los aceros C-Mn por no tener ningin precipitado que impida
el crecimiento de grano muestran un comportamiento de crecimiento continuo.
Son los aceros al Ti los que mayor temperatura de crecimiento presentan,

superiores a los 1250°C.

Aunque posteriormente han sido desarrollados modelos mas sofisticados,
el propuesto por Gladman®' tiene especial interés ya que introduce el tamafio de
particula critico, por encima del cual las fronteras de grano no permanecen fijas

y tiene lugar el crecimiento del grano:
-1
; :6'R'f.(§_£j Ec. 2.39

Con r, como radio critico de las particulas y Z el factor de heterogeneidad

del tamafio de grano.

Todos los modelos que existen al respecto coinciden en afirmar que la
mayor efectividad en el anclaje de las juntas de grano se logra con una fraccion

volumétrica grande de particulas lo mas finas posibles, Figura 2-19.
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Heterogeneity factor Z=1.5
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Figura 2-19. Efecto de la fraccion volumétrica y el tamario en el grano austenitico.

Por tanto el control de grano durante el precalentamiento estriba en la
presencia de suficientes particulas finas de segunda fase, las cuales no solo
deben resistir la disolucion sino que ademas engrosaran poco por Ostwald
ripening.

La disolucidon parcial de particulas de segunda fase puede dar lugar al
crecimiento anormal **** de la austenita, por la perdida de su efectividad en el

anclaje.

El crecimiento de grano se alcanza antes de llegar a la temperatura de
disolucion de los precipitados y tiene lugar cuando los precipitados alcanzan un
tamafio critico r, dado por la Ec. 2.39.

Un modelo que permite una estimacion de la temperatura de crecimiento
de grano (GCT) fue propuesto por Gladman y Pickering™*. Tal y como puede
apreciarse en la Ec. 2.39 un aumento de la temperatura hace que las particulas

que anclan las juntas comiencen a disolverse, disminuyendo r.. Pero
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aumentando la temperatura o el tiempo provoca un engrose de los precipitados.
Al alcanzar ciertas temperaturas, r es mayor que r. y las fronteras de grano se
desanclan de los precipitados, comenzando el proceso de crecimiento. La
temperatura a la que r > r, se denomina temperatura de crecimiento de grano, 2-
3. La cinética de crecimiento de precipitados queda descrita por la expresion de
Wagner, Ec. 2.33.

A
2 GCT (r2r,)
>
0
€
g Fat
)
(]
-]
el
s
o . o
[+ 2 Disolucion de
T la Pa%

oy

Temperatura

Figura 2-20. Modelo para la prediccion de la temperatura de crecimiento de grano
(GCT).

Respecto a la GCT pueden hacerse los siguientes comentarios:

e La GCT es siempre menor que la temperatura de disolucion de las
particulas responsables del anclaje de las juntas de grano. La GCT
aumentard cuando exista un maximo en la fracciéon volumétrica de
particulas de anclaje.

e Al aumentar la velocidad de crecimiento de las particulas, siendo
constantes otros factores, el tamafio critico es alcanzado a menor

temperatura luego la GCT es menor.

Se ha comentado que una elevada fraccion volumétrica de particulas de
anclaje de reducidas dimensiones, disminuye el tamafio de grano. Pero las
fronteras de grano pueden moverse incluso a temperaturas inferiores a la GCT si
los precipitados crecen, lo que provoca el crecimiento del grano. En general,
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cuanto mas alta sea la GCT, mas estable es el tamafio de grano por debajo de
ésta, ya que una elevada temperatura de crecimiento de grano es debida a la
existencia de particulas termodindmicamente estables y poco solubles a altas
temperaturas (particulas que engordaran despacio y daran tamafios de grano

estables y bajas movilidades de juntas de grano por debajo de la GCT).

Para lograr controlar el tamafio de grano, la composicion del acero debe
ser elegida de tal forma que las particulas que van a anclar la junta de grano se
formen a la temperatura mas baja posible ya que esto dard como resultado un
tamano de particula pequefio.

2.5. METALURGIA FISICA DE LA
DEFORMACION EN CALIENTE

La simulacion a escala de laboratorio de los procesos de deformacion
permite estudiar con todo detalle la estructuras desarrolladas durante la propia
deformacion como consecuencia directa de los distintos procesos operantes
durante la misma, fenémenos de ablandamiento dinamicos, o su posterior

evolucion tras la deformacion, procesos estaticos.

Cuando un material es conformado plasticamente los granos se deforman
en la direccion del flujo plastico. Se generan dislocaciones que se van
agrupando en configuraciones o muros tridimensionales: estructura celular. Si se
da tiempo y temperatura suficientes estas estructuras tienden a un mayor grado
de perfeccion por la anulacion de las dislocaciones de signo contrario,
forméandose una estructura de subgranos. Por tanto la caracteristica fundamental
de este proceso de ablandamiento reside en que todos los cambios
microestructurales que tiene lugar lo hacen en el interior del grano sin que las

juntas experimenten cambios detectables.
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Si al material se le confiere mas energia, temperatura o deformacion, el
ablandamiento que acusa es mayor, pudiéndose llegar a recuperar las
caracteristicas mecanicas del material sin deformar. Un examen detallado de los
cambios que acontecen en el material permitiria comprobar la presencia de
pequefios nucleos de material practicamente libre de dislocaciones. Estos
nucleos irdn creciendo a costa del material deformado. La estructura de granos
deformados dara paso a una estructura de pequefios granos equiaxicos.

Durante la deformacion en caliente y dependiendo de la reduccion que se
esté aplicando, se dan de forma simultdnea la deformacion y los procesos de
ablandamiento como son la restauracion, e incluso en algunos materiales, la
recristalizacion. Estos procesos se denominan dindmicos, dado que tienen lugar
al mismo tiempo que la deformacion.

Tras el conformado en caliente, si no se enfria inmediatamente el
material, éste restaurard y/o recristalizara con el objeto de eliminar energia, dado
que la estructura de dislocaciones inducida por el propio proceso de
deformacion lo hace termodindmicamente inestable. Estos fenomenos reciben el

nombre de restauracion y recristalizacion estaticas, respectivamente.

Cuando la recristalizacion ha finalizado, puede tener lugar el crecimiento

de grano para reducir la energia asociada a las juntas.

Tradicionalmente, se han asociado los procesos de restauracion y
recristalizacion a la deformacion en frio: un material endurecido por
deformacion experimenta, tras sufrir la accion de estos fenémenos, un
ablandamiento que conduce a una recuperacion total o parcial de las
propiedades anteriores a la deformacion.

En este apartado se van a tratar los procesos de ablandamiento estatico
que pueden tener lugar en los intervalos entre deformaciones, ya que el
fenomeno de la recristalizacion estdtica juega un papel fundamental en el

- 1,40,42, 35,36
presente trabajo "7 0,
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2.5.1. RESTAURACION ESTATICA

Los cambios microestructurales producidos por la restauracion estatica
son pequeiios, aunque puede ayudar a la recristalizacion estatica proporcionando
lugares para la nucleaciéon de nuevos granos recristalizados. La restauracion
estatica también conlleva cierto ablandamiento, ablandamiento que puede
detectarse si se aplica una segunda deformacion después del final de la primera
y tras un periodo de espera. Ahora bien, para los rangos de deformacion
comunmente empleados en una pasada de laminacién, el efecto de la
restauracion estatica en la reduccion del nivel de tension, es muy pequefio. Esto
quiere decir que generalmente los fendémenos de restauracion estatica de las
microestructuras inducidas en la deformacién en caliente, revisten poca

importancia.

2.5.2. RECRISTALIZACION ESTATICA

Tras la deformacion del material, si éste se mantiene a temperaturas

elevadas, tiene lugar la recristalizacion estatica. Se pueden distinguir dos casos:

e Si la deformacion aplicada estd por debajo del valor de deformacion
critico necesario para que se produzca la recristalizacion dindmica, &,

tiene lugar la llamada recristalizacion estatica.

e Si la deformaciéon aplicada supera el valor critico y por tanto se
produce recristalizacion dinamica, la recristalizacion que acontece

tras la deformacion se denomina metadinamica.

Los granos recristalizados nuclean preferentemente en las antiguas juntas
de grano de austenita; a medida que el proceso avanza tiene lugar una
nucleaciéon limitada en el interior de los granos, en regiones con alta

deformacion; como pueden ser las bandas de deformacion, posteriormente,
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crecen a expensas del material deformado hasta que éste es sustituido totalmente
por una nueva estructura de granos libres de defectos.

La evolucién que experimenta la fraccion de material recristalizado
respecto al tiempo de permanencia a la temperatura de recristalizacion, se ajusta

a una ecuacion de tipo Avrami:
k
X=]—expl—ﬂ-t J Ec. 2,40

Donde X representa la fraccion recristalizada, t es el tiempo, k es una constante
que toma valores entre 1 vy 2y f=f (Z T, ,ex,DO,g) es una funcién del
parametro Z (Zener-Hollomon), de la temperatura, del tamafio de grano inicial

Dy y de la deformacion aplicada «.

A su vez el parametro de Zener-Hollomon viene dado por la expresion:

Z=é-exp Qe Ec. 2.41
R.-T

siendo ¢ la velocidad de deformacion (s™), Qqer la energia de activacion para la

deformacion (J/mol), R la constante de los gases (J/mol'’K) y T la temperatura

absoluta (K).

El tiempo necesario para la recristalizacion de una fraccion volumétrica X
de material, ty, es funcion de los pardmetros que caracterizan el proceso de
conformado (Z y €), de la temperatura de recristalizacion (T.), y del tamafio de
grano de partida (Dy):

txy =f(Z. T,y .Dy.€)

>rrex’

Los factores que controlan la recristalizacion son :



2-51 REVISION BIBLIOGRAFICA

e Deformacion : la energia almacenada en forma de aumento de area de
junta de grano, celdas de dislocaciones, cluster de dislocaciones y
subgranos proporcionan la energia impulsora para la recristalizacion.
Por tanto un aumento en la deformacion llevara a un aumento de esta

energia y como consecuencia a procesos mas rapidos.

o Temperatura: tanto el proceso de nucleacion como el de crecimiento
son procesos térmicamente activados. Un aumento en la temperatura

lleva a mayores velocidades de recristalizacion.

o Velocidad de deformacion : La velocidad de generacion de defectos,
responsables del almacenamiento de la energia, proviene del
equilibrio entre el endurecimiento por deformacion y del proceso de
relajacion. Asi una velocidad de deformacion alta proporciona una
alta energia almacenada para una deformacion plastica dada. El efecto
del la velocidad de deformacion esta incluido en el parametro de
Zener-Hollomon.

e Tamario de grano previo: la nucleacion de granos recristalizados esta
generalmente asociada a las juntas de grano previas. Una
microestructura de partida fina aumentara la velocidad de nucleacion
y por tanto acelerara la recristalizacion.

El modelo propuesto por Sellars para la cinética de la recristalizacion
estatica estd basado en la ecuacion de Avrami e incorpora una constante de

tiempo empirica, tys. Asi, puede expresarse mediante la ecuacion’”:

n
X=1-exp|-0.693- [LJ Ec. 2.42
los

siendo:

tos=A-g"-Dy?-Z" -exp {—I%e;} Ec. 2.43
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y con tys tiempo necesario para que recristalice el 50 % del material, A, p, g, r
representan distintas constantes dependientes del material y Q. energia de

activacion para la recristalizacion (J/mol).

Por otra parte, el tamario de grano recristalizado, es decir, el tamafio de

grano al término del proceso de recristalizacion, depende de:

e La energia almacenada durante la deformacion, caracterizada por el

parametro de Zener-Hollomon y la deformacion, Z y «.

e La densidad de posibles lugares de nucleacion, tanto mayor cuanto

menor sea el tamafio de grano de partida, D,.

La influencia de estos parametros en el tamafio de grano recristalizado se

puede plantear de la forma que se muestra a continuacion **:
dyy =C-e7/ 278D, Ec. 2.44
rex — 3 0 C <.

Donde d.x es el tamafio de grano recristalizado y C, f, g, h son constantes

dependientes del material

Particularizando, para deformaciones inferiores a g (valor de
deformacién estatica a partir del cual comienza la recristalizacion dindmica) y
aceros C-Mn, los valores propuestos para las diversas constantes son: C = 0.35 +
0.83,f=1,g=0,h=0.67; es decir:

dpy =C-e1 Dy

Se deduce que el tamafio de grano recristalizado sera tanto menor cuanto
mayor sea la deformacion aplicada al material y menor sea el tamafio de grano
de austenita de partida. Analogamente, la velocidad del proceso de
recristalizacién aumenta al disminuir el tamafio de grano inicial, ya que al
incrementar el area de junta de grano por unidad de volumen se incrementa el

numero de lugares posibles de nucleacion de granos recristalizados.
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Por ultimo puede darse un proceso de crecimiento del grano
recristalizado: consumida la totalidad del material deformado y concluido el
proceso de recristalizacion, si la microestructura resultante se mantiene a una
temperatura suficientemente elevada, el material recristalizado puede disminuir
mas su energia presentando una menor superficie de grano por unidad de
volumen.Esto lo consigue aumentando el tamafio de grano. Ahora bien, en
aceros C-Mn-Nb a temperaturas por debajo de 1100 °C, el crecimiento de grano
es despreciable *°, asi como en aceros con una fina dispersion de precipitados de
TiN **,

2.5.3. INFLUENCIA DE LOS ELEMENTOS DE ALEACION:

RETRASO EN LA RECRISTALIZACION

La presencia de elementos microaleantes , tales como el Nb, el Al, el Tiy
el V retrasan la recristalizacion. La presencia de precipitados no disueltos de
estos elementos llevard a un tamafio de grano previo a la deformacion pequeiio,
con el consiguiente efecto sobre la cinética de recristalizacion. Ademas si su
distribucion es fina y dispersa, la interaccion con las dislocaciones y las juntas
de grano durante la migracion de las mismas retrasaran la recristalizacion. Si se
encuentran en solucion retrasaran la recristalizacion por el efecto “drag” que
estas ejercen en las fronteras recristalizadas. Pero el efecto retardador mas
importante se consigue cuando estos elementos en solucion precipitan durante la
deformacion, anclando las juntas y pudiendo llegar incluso a la inhibicion total
de la recristalizacion. La aplicacion practica mas importante de este fendmeno
es la laminacion controlada de aceros, en la que la precipitacion de carbonitruros
inducida por deformacion tiene lugar a temperaturas elevadas, de forma que los
tiempos de comienzo de recristalizacion se vuelven tan largos que la
recristalizacion de la austenita no tiene lugar entre las pasadas de laminacion,

. -y 40
acumulandose la deformacion ™.



CAPITULO 2 2-54

Asi, se define la temperatura de no recristalizacion como la temperatura
por debajo de la cual el material no recristaliza o solo lo hace de forma parcial.
En la Figura 2-21*' se muestra la influencia de la concentracion de diversos
elementos de aleacion en la citada temperatura.
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Figura 2-21. Influencia de la concentracion y tipo de elemento microaleante en la
temperatura de no recristalizacion 4

Puede observarse como el niobio es el elemento mas efectivo en el retraso
de la recristalizacion obteniéndose elevados valores de T, con pequeias
cantidades de elemento de aleacion. También el titanio tiene un efecto inhibidor
de la recristalizacidon, aunque en un rango de temperaturas menor. Por ultimo,
tanto el aluminio como el vanadio presentan un comportamiento parecido al del

titanio pero a més baja temperatura*’.

La interaccion entre la recristalizacion y la precipitacion tradicionalmente
se ha explicado mediante la ayuda del diagrama RPTT (Recristalizacion
Precipitacion Temperatura Tiempo) donde se representan las curvas
correspondientes a las cinéticas de recristalizacion y precipitacion. En la Figura
2-22* se muestra un diagrama de este tipo, en él se marcan tres temperaturas

designadas por T,, T y T que corresponden a:

T,: Temperatura de disolucion de los precipitados.
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T': Temperatura por debajo de la cual tiene lugar la recristalizacion y la

precipitacion.

T,: Temperatura por debajo de la que la precipitacion tiene lugar antes de

la recristalizacion.

Temperatura
:|
|
|

logt

Figura 2-22. Diagrama RPTT (Recristalizacion Precipitacion Temperatura Tiempo)
en el que se muestra la interaccion entre la precipitacion y la recristalizacion™.

Tal y como propusieron Hansen y colaboradores, se pueden distinguir tres
estados o zonas diferentes segun sea la interaccion entre la precipitacion y la

recristalizacion * 444

Zona I: (Ty >T>T’). Tras austenizar por encima de T,, cuando se
mantiene isotérmicamente a una temperatura T, la recristalizacién se completa
antes de que la precipitacion tenga lugar. La recristalizacion esta controlada por
la cantidad y tipo de elementos en solucion. Como la precipitacion tiene lugar en
una austenita totalmente recristalizada, fina, la precipitacion se acelera pasando
de P, (precipitacion en una austenita no-deformada y grosera) a P,".
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Zona II: (T">T>T,). Aunque la recristalizacion precede a la precipitacion
¢ésta tiene lugar antes de que se complete la recristalizacion. Se observa una
aceleracion de la precipitacion por la presencia de una subestructura deformada
en la austenita parcialmente recristalizada. La recristalizacion comienza en Ry y

finaliza en R{.

Zona III: (T;>T). La recristalizacion del material esta precedida de la
precipitacion. La fuerza de anclaje, debida a los precipitados, es suficientemente
elevada como para retardar la recristalizacion Ahora tanto el comienzo como el
final del proceso se ven retrasados (Ry" , R{).

2.6. EFECTO DEL VANADIO EN ACEROS DE
CONTENIDO MEDIO/ALTO EN CARBONO.

Uno de los elementos de aleacion mas empleados en los aceros de alta
resistencia y baja aleacion de contenido en carbono medio-alto, es el vanadio
(solo o combinado). Entre los efectos que el vanadio puede producir, se

encuentran:

e Endurecimiento por precipitacion (aumento de la resistencia).
e Retraso en la recristalizacion.

e Obtencion de finas estructuras de transformacién con buenas
propiedades mecanicas.

Al igual que ocurre en el caso de otros aceros microaleados, en los aceros

al vanadio la temperatura de precalentamiento tiene una marcada influencia en

el comportamiento de recristalizacion del material. Asi *>*7;
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e Una temperatura de precalentamiento elevada, por encima de la
temperatura de solucion de los nitruros de vanadio, proporciona un
alto valor de T, debido al efecto del aumento de la cantidad de soluto
disponible para la precipitacion y por tanto, a la sobresaturacion a

temperaturas de trabajo mas bajas.

e A temperaturas medias, una proporcion de los precipitados puede
quedar sin disolver en la austenita, provocando la disminucién tanto
de la sobresaturacion, como del volumen de particulas reprecipitadas
en las dislocaciones y/o en las fronteras de subgrano, a una
temperatura dada. Es precisamente la menor sobresaturacion y la
disponibilidad de lugares para la precipitacion fuera de las
dislocaciones (precipitados no disueltos, por ejemplo nitruros de
aluminio) lo que puede debilitar el efecto retardador de la

precipitacion.

e A bajas temperaturas de precalentamiento, por debajo de la
temperatura de disolucion de los carbonitruros de vanadio, la
existencia de una fina dispersion de este tipo de precipitados, puede

retardar seriamente el proceso de recristalizacion.

Ahora bien, en cuanto al tamafio de grano de austenita se refiere, hay que
tener presente que la temperatura a la que comienza a crecer, coincide con la
temperatura de disolucion de los precipitados. Logicamente un tamafio de grano
de austenita de partida grosero, puede conllevar una serie de desventajas
posteriores (tamafio de grano recristalizado grande, estructura de transformacion
grosera), lo que a su vez puede desembocar en unas propiedades mecanicas
finales malas *>*®. Segtin esto, no seria recomendable el empleo de temperaturas
de precalentamiento que disuelvan las particulas responsables del anclaje de las
juntas de grano de austenita. Esto ha conducido a que en muchas aplicaciones
industriales se utilicen aceros al Ti-V, asignandole al Ti el efecto controlador del

tamafio de grano de austenita.
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