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Capitulo 1

Introduccion

En la eleccién de un material para un uso practico concreto, entran en juego no solo
requerimiento mecanicos o criterios técnicos. También se tienen en cuenta factores de
fabricacién, econémicos y cada vez mas, factores de tipo sociocultural como la eficiencia
energética o la reciclabilidad. En este marco, el acero sigue siendo la aleacion metdlica mas
utilizada actualmente y el tercer material del que mas toneladas se fabrican anualmente a
nivel global (tras el hormigén y el papel). Esta considerado como uno de los materiales
mas adaptables y juega un importante papel en un gran numero de sectores entre los que
destacan la construccion de infraestructuras, la industria naval y la automovilistica. Las
cada vez mas exigentes demandas por parte del mercado, asi como la aparicién de nuevos
materiales, hacen necesario la continua investigacion para desarrollar nuevas calidades de
acero y tratamientos termomecanicos.

Con el fin de mantenerse a la vanguardia, en las tiltimas décadas, la industria siderurgica
ha efectuado un continuado esfuerzo de investigacion y desarrollo. Uno de los objetivos
principales de la investigacion desarrollada, ha sido la reduccién del consumo energético,
impulsado por las continuas crisis economicas y medioambientales. Con el fin de
desarrollas nuevos procedimientos que permitan producir materiales con iguales o mas
elevadas propiedades con un consumo energético menor, se ha estudiado la influencia de
la composicion y de los distintos pardmetros de proceso sobre las propiedades mecanicas
del producto final.

En este contexto, las propiedades mecéanicas del acero vienen definidas por distintos
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parametros microestructurales, como el tamafo de grano, el tipo de fases que componen
la microestructura, la densidad de dislocaciones o la precipitacion. Gracias al desarrollo
de tratamientos termomecanicos cada vez mas avanzados, es posible variar el equilibrio
de dichos parametros microestructurales, con el fin de conseguir un material que se adapte
exactamente a lo exigido por el mercado. Otra ruta para conseguir mejorar las propiedades
mecanicas es aplicar tratamientos que no supongan un sobrecoste de produccion. Dentro
de este marco, el uso de tratamientos térmicos de induccidén pueden ser una opcion, ya
que no afectan a la productividad y es posible obtener significativos aumentos de
resistencia.

Para poder desarrollar nuevos procesos termomecanicos que aporten un valor afiadido al
material, se debe tener un profundo conocimiento acerca de la relacion existente entre
parametros de proceso, microestructura resultante y propiedades mecénicas finales.
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2.1 Aceros microaleados

Los aceros microaleados de bajo contenido en carbono, denominados también aceros de
alta resistencia y baja aleacion (HSLA, por sus siglas en inglés, High Strength Low Alloy),
nacen como respuesta a una demanda del mercado que permitieran alcanzar mayores
niveles de resistencia pero que fuesen al mismo tiempo facilmente soldables. Hasta ese
momento, cuando se precisaban mayores niveles de resistencia, se aumentaba el contenido
en carbono del acero, lo que afectaba directamente a la soldabilidad. Al demandar aceros
de menor contenido en carbono para cumplir los requisitos de soldabilidad, se empezaron
a introducir elementos como el niobio, el vanadio y el titanio en pequenas cantidades, para
suplir el efecto del carbono y conseguir asi limites elasticos superiores a los 275 MPa. La
funcién principal de aquellos elementos de aleacion era la de influir en distintos
fenomenos, con el fin de conseguir un material que cumpla con los requisitos impuestos
para una determinada aplicacion. Los fendmenos sobre los que tienen efecto los
microaleantes son el control de la recristalizacidn, las transformaciones de fase y la
formacion de precipitados con efecto endurecedor.

Control de la recristalizacion: la adicion de algunos microaleantes puede modificar la
temperatura de no recristalizaciéon (Txr), pudiendo de esta manera acumular deformacion
en la austenita y poder disefiar procesos termomecdnicos mas eficientes (ver apartado
2.2.2).

Transformacion de fase: el uso de microaleantes como el Nb o el Mo puede disminuir las
temperaturas de inicio de transformacién, consiguiendo asi que se formen estructuras mas
complejas que aporten mayor resistencia al material [1,2].

Formacion de precipitados que endurezcan el material: mediante la apropiada seleccion
de microaleantes y tratamientos termomecdnicos, se puede favorecer la formacién de una
precipitaciéon fina y homogéneamente distribuida por la matriz que mejore
sustancialmente la resistencia del material [3].

Gracias a ello, se pueden obtener elevados valores de resistencia, comparable a la de los
aceros con mayores contenidos en carbono, pero con contenidos en carbono tan bajos que
no afecta a la soldabilidad. La obtencion de niveles de resistencia superiores hace que sea
posible obtener piezas de menor seccidn, consiguiendo asi mejores rendimientos y disefios
mas eficientes.

Todo ello, permite que los aceros microaleados sean empleados en una gran cantidad de
sectores, de entre los que destacan la industria naval, estructuras off-shore, construccion
civil y produccion de tuberias y oleoductos [4,5]. En la Figura 2.1 se muestran algunos
ejemplos de las tipicas aplicaciones de los aceros microaleados.

17
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Figura 2.1. Ejemplos de aplicaciones usuales de aceros microaleados obtenidos mediante
laminacion en caliente.

2.1.1 Evolucion y usos de los aceros microaleados

El vanadio fue el primer elemento utilizado como microaleante en los Estados Unidos,
donde se empezd a afiadir a los aceros C-Mn en la segunda mitad de la década de 1910.
Por aquel entonces, el acero con V se utilizé para la fabricacion del modelo T de Ford, el
que fue el primer coche que se fabrico en serie [6]. De la misma manera, a comienzos de
1920 aceristas alemanes se percataron de que pequenas cantidades de titanio aumentaban
la resistencia de los aceros. En la segunda mitad de la década de 1930, estos
descubrimientos, junto con el avance en las técnicas de produccion de acero, dieron lugar
a los aceros HSLA, cuyo contenido en elementos microaleantes (Nb, V y Ti
principalmente) era de entre un 0,005 y 0,010% en peso y contenidos maximos de carbono
inferiores al 0,25%. Posteriormente, se empezaron a combinar distintos elementos,
buscando asi un aumento en la resistencia mayor. Al principio, este tipo de aceros fueron
utilizados en la fabricacion de chapas para barcos y para diferentes aplicaciones en
construccion civil, pero poco a poco su uso se fue ampliando hacia otros sectores [7].

Las primeras patentes acerca de la adicion de niobio en los aceros C-Mn para aumentar su
resistencia datan de finales de la década de los 30 del siglo pasado [8,9]. Por otro lado,
aunque su empleo ya fuese usual, el efecto del vanadio en la resistencia del material fue
analizado por primera vez alrededor de 1945. Por aquel entonces no se conocian
exactamente como afectaban dichos elementos en la mejora de resistencia, pero se atribuia
principalmente a la reduccién del tamano de grano gracias a los carburos de V y Nb.

En los anos 50, los aceros provenientes de la laminacion en caliente mostraban una
microestructura de tipo ferrita-perlita, debido a su alto contenido en C, lo que daba lugar a
aceros con limites elasticos de unos 300 MPa con una baja tenacidad y una
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mala soldabilidad [5].

En los afos 60, fueron necesarios materiales para la construccién de oleoductos de gran
didmetro, que fuesen capaces de trabajar a mayores presiones y menores temperaturas,
fuesen facilmente soldables, con un mejor equilibrio entre resistencia y tenacidad y
ademds a un precio competitivo [10]. Para conseguir un material con todas esas
cualidades, era necesario, por un lado, reducir el nimero de inclusiones y la fraccién de
fases secundarias fragiles como la perlita, que eran los principales causantes de fracturas
fragiles. Por otro lado, interesaba reducir el tamafo de grano de la microestructura final.
Con ese objetivo en mente, se empez06 a utilizar aceros limpios (bajos contenidos en C y S)
para evitar la formacion de fases fragiles y se desarrollaron las técnicas de laminacion
controlada para sustituir los costosos tratamientos de normalizado o temple y revenido.
Al mismo tiempo, se descubridé que al aumentar el contenido de manganeso se obtenia
una austenita con tamafio de grano mas pequeiio durante la laminacién en caliente,
promoviendo la formacién de una microestructura mas fina, y por consiguiente,
garantizando la mejora de la tenacidad en el producto final.

El descubrimiento del efecto del Nb en el retraso de la recristalizacion [11,12] marcd un
antes y un después en la laminacion controlada y en diferentes procesos termomecanicos
para el acondicionamiento de la austenita. Gracias a ello, se pudo empezar a aplicar
pasadas de deformacion para acumular deformacion a temperaturas mas elevadas, lo que
conlleva un ahorro energético, asociado a las menores cargas necesarias para producir la
misma deformacion debido a la mayor maleabilidad del acero. Aunque existen otros
elementos microaleantes que retrasan la recristalizacion, como el titanio, el aluminio y el
vanadio entre otros, el mas eficaz es el Nb. En la Figura 2.2 se muestra la variacion de la
Tnr de un acero de bajo C con diferentes contenidos de Nb, Ti, Al y V [13].
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Figura 2.2. Influencia de diferentes elementos microaleantes en la temperatura de no

recristalizacion de un acero con 0,07% de Cy 1,4% de Mn en peso, con una deformacién por
pasada de entre el 10 y el 15% [13].
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La década de los 70, gracias a la mejor comprension de los mecanismos de endurecimiento
de los aceros microaleado [14,15], trajo un aumento de las propiedades de resistencia de
este tipo de aceros gracias al ajuste de la composicion y del control de diferentes
parametros de la laminacién en caliente. El mayor avance, y que actualmente se sigue
utilizando son las duchas de enfriamiento, que se instalaron tras los trenes de acabado en
la laminacion en caliente. Con ellos, se pudo controlar el enfriamiento, dando lugar a
microestructuras que transformaban a temperaturas inferiores, como la ferrita acicular,
bainita y martensita.

El siguiente avance importante en la tecnologia de los aceros microaleados fue aplicar los
mismos principios en aceros con un contenido de carbono mayor. De esta manera se
empezaron a afadir pequenas cantidades de V en aceros de medio y alto carbono
empleados en forja y enfriados al aire. Mediante esta estrategia, se consiguieron valores
de resistencia comparables a los que se lograban anteriormente, a través de tratamientos
térmicos posteriores como el temple y el revenido.

Por lo tanto, viendo la evolucién de este tipo de aceros, es posible afirmar que se pueden
fabricar productos de acero microaleado mediante laminacién en caliente que se ajusten
perfectamente a las exigencias del mercado, siempre y cuando se controle la composicion
y los distintos pardmetros de proceso. Mediante la formacion de estructuras complejas,
tamanos de grano finos y precipitacion fina, se pueden obtener elevados limites eldsticos,
superando incluso los 900 MPa [16,17], con una ductilidad y tenacidad aceptables y que
ademas son soldables.

2.1.2 Influencia de la composicion

El interés en el desarrollo de los aceros microaleados se debe a su gran aplicabilidad en
diversos sectores por sus niveles de resistencia y tenacidad, su buena soldabilidad y su
relativo bajo coste. Todo ello se consigue en gran medida a través de un adecuado disefo
de la composicion. En funcion de las caracteristicas mecanicas que primen en cada caso,
la cantidad y combinacion de los elementos varian. Los aceros para fabricacién de chapa
o planchones, no suelen tener contenidos de C superiores a 0,25% en peso, ni tampoco
superiores al 2% en Mn, asegurando de esta forma que el producto final posea buena
conformabilidad y soldabilidad.

La funcion principal de los elementos microaleantes es la de endurecer la microestructura
mediante tres mecanismos diferentes: endurecimiento por solucion sélida, afino de grano
y endurecimiento por precipitacion. El endurecimiento de la matriz por solucion solida
depende exclusivamente de la composicion del acero, mientras que los otros dos
mecanismos vienen definidos tanto por la composiciéon como por las condiciones de los
tratamientos termomecanicos. Por ejemplo, existen elementos que modifican la
temperatura de inicio de transformacion de austenita, lo que permite disefar el proceso
termomecdnico para conseguir una microestructura mas fina de una manera mas eficiente.
Enla Tabla 2.1 se recogen los efectos que tienen los elementos mas comtnmente utilizados
en las aceros microaleados, asi como el rango de concentracion de cada uno de ellos.

Entre todos los elementos que componen dicha tabla, cabe destacar el uso y efecto del
carbono, elemento imprescindible en la fabricacion de acero y de los tres elementos
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microaleantes principales: vanadio, niobio y titanio. El contenido en carbono determina el
nivel de resistencia en todos los aceros. En funcién del espesor del producto y tipo y
calidad del acero, la cantidad de C en productos laminados suele variar entre 0,12 y 0,25%
en peso. Sin embargo, en aquellos casos donde se precisa niveles muy bajos en carbono
para tener una buena soldabilidad, los contenidos en carbono se reducen hasta un 0,03-
0,06% en peso.

Tabla 2.1. Elementos de aleaciéon mas utilizados en los aceros HSLA y sus efectos.

Elemento % en peso Efecto

e Aumento de la templabilidad
C <0,25 e Modifica las regiones de estabilidad de las fases
e Forma carburos al combinarse con otros elementos

e Retrasala descomposicion de la austenita durante el
enfriamiento continuo

Mn 05-2 e Endurece por solucién sdlida
® Reduce la temperatura de transicidon ductil-fragil
e Desoxidante
Si 01-05 e Endurece por soh'l,cic')n solida .
e Retrasala formacion de cementita
e  Estabiliza las fases Martensita/Austenita
\%4 <0,1 e Endurece al formar carburos y nitruros

e Retraso de la recristalizacion

e Retraso de la transformacion y>a

e Endurece si forma precipitacion fina
e Controla el tamafio de grano

Nb 0,02 -0,06

. e Al combinarse con N controla el tamarfio de grano
Ti <0,1

e Al combinarse con C endurece la matriz

e Endurece por solucién sdlida
Mo <0,3 e Forma precipitados que endurecen
e Promueve la formacion de fases de caracter bainitico

e Aumenta la tenacidad

Ni <0,5 . . . .
e Mejora la resistencia a la corrosion
Cr <1,25 e Mejora la resistencia a la corrosion
e Mejora la resistencia a la corrosién
Cu <0,55 )

e Endurecedor

e Fijador de N
B <0,0035 e Endurecedor
e Mejora la templabilidad

Al 50,02 e Desoxidante

e Al combinarse con N inhibe el crecimiento de grano

P <0,05 e Mejora la resistencia a la corrosion

Como se ha mencionado anteriormente el V, Nb y Ti han sido los elementos mas utilizados
histéricamente como elementos microaleantes, ya que pequefas cantidades tienen un
efecto importante en la microestructura gracias al efecto solute-drag y a la formacion de
carburos y nitruros. Ademas de estos tres elementos, cabe destacar el uso del molibdeno
y su efecto en los aceros, ya que dos de los tres aceros utilizados en la realizacion de este
trabajo estan microaleados con este elemento.

e El vanadio contribuye al aumento de la resistencia de los aceros mediante el
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mecanismo de precipitacion. Durante el precalentamiento, el V se encuentra en
solucion sdlida y solo precipita durante o tras la transformacion de la austenita a
ferrita, dando lugar a precipitados finos. El tamafio y distribucion de estos
precipitados dependen tanto de la composicion como de las variables del proceso
de laminacién [18].

¢ Elniobio contribuye al aumento de la resistencia de dos maneras distintas. A altas
temperaturas, el Nb se combina con el C y el N para dar lugar a precipitados
inducidos por deformacion. Estos, son capaces de retrasar o hasta incluso inhibir
la recristalizacion de la austenita, lo que permite obtener austenita deformada
antes de la transformacion, logrando asi un tamafno de grano mas fino en el
producto final y al mismo tiempo se favorece la formacion de fases no poligonales,
que también contribuyen al aumento de la resistencia [1,19,20]. Por otro lado,
durante o tras la transformacién, el Nb también puede precipitar en forma de
carburos, esta vez, mas finos y distribuidos por la matriz ferritica [21]. Estos,
contribuyen al endurecimiento por precipitacion, ya que bloquea el movimiento
de las dislocaciones del material cuando éste se deforma.

e El titanio se combina con el N dando lugar a precipitados que son una eficaz
manera de controlar el tamano de grano de austenita, ya que anclan sus juntas de
grano [22]. Para una mayor efectividad, conviene que los precipitados formados
sean finos y se encuentren dispersos por la matriz. Su tamafo depende de la
relacion estequiométrica Ti/N y de la velocidad de enfriamiento [23]. Como
contrapartida, el uso de Ti implica el control de los procesos de la colada, debido a
que los TiN pueden formarse durante la solidificacion, lo que daria a precipitados
de gran tamafo que no serian tan efectivos.

¢ El molibdeno, cuando se encuentra en solucién solida, retrasa las cinéticas de
recristalizacion estatica, lo que favorece la obtencion de microestructuras mas finas
[24]. Asimismo, cuando se encuentra en solucion sélida, reduce la difusividad del
carbono en la intercara de transformacion, lo que trae consigo la disminucion de
las temperaturas de inicio de transformacion. Gracias a ello se pueden obtener
fases mas complejas que aportan mayor resistencia al material [2,25].

En este trabajo, se ha trabajado con tres aceros HSLA, microaleados con Nb, NbMo y TiMo
cuya composicion se detalla al comienzo del Capitulo 3. La combinacion de varios
elementos microaleantes tiene distintos efectos. A continuacion, se detallan los beneficios
principales de combinar dichos elementos:

¢ Aceros microaleados con Nb y Mo

Al combinar en un acero con bajo contenido en carbono el Nb y el Mo como elementos
microaleantes, se consigue aumentar la resistencia del material con respecto a un acero
solo microaleados con Nb. Ello se debe a la influencia que ejerce el Mo sobre las
transformaciones de fase y el afino de la microestructura que se han comentado
anteriormente.
0 Los aceros microaleados con Nb y Mo muestran una T superior a los aceros
microaleados con Nb [24].
0 El1 Mo aumenta el efecto endurecedor de los precipitados debido a diferentes efectos.
Por un lado, el Mo aumenta la solubilidad del Nb, haciendo que tras la
transformacién haya mas Nb en solucién que pueda dar lugar a precipitados [26].
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Por otro lado, reduce la difusividad del C y el N, favoreciendo el retraso de la
precipitacion de carbonitruros de Nb y Mo, lo que a su vez da lugar a precipitados
mas finos con mayor efecto endurecedor [27].

e Aceros microaleados con Ti y Mo

Los aceros microaleados con Ti y Mo muestran una alta resistencia combinada con buena
conformabilidad. Ello se debe por un lado a los efectos del Ti y del Mo que se han citado
anteriormente. Unido a ello, tal y como se ha comprobado en numerosos estudios [28-32],
en las condiciones adecuadas, se puede conseguir que dentro de una matriz ferritica fina
se genere una dispersion de precipitados de tamafio nanométrico, asegurando el
incremento de la resistencia mecanica mediante el endurecimiento por precipitacion.

2.2 Procesos de laminacion industrial

Los productos obtenidos a partir de la colada continua de acero no tienen, en la mayoria
de los casos, las caracteristicas necesarias para su uso comercial, por lo que requieren de
un proceso posterior de conformaciéon y mejora de propiedades. Para ello, existen
diferentes vias, siendo la laminacién en caliente el proceso de mayor importancia en
cuanto a cantidad y variedad de productos se refiere. Como contrapartida, mediante
laminacion, solo se pueden obtener productos de seccion constante como por ejemplo
perfiles estructurales, barras, productos planos y tubos.

El objetivo de la laminacion en caliente es deformar pldsticamente el material de partida
para que, al final del proceso, el producto tenga la geometria y las propiedades mecanicas
deseadas. Con ese objetivo, se hace pasar el material entre dos cilindros que giran a la
misma velocidad pero en sentido contrario, cuya separacion es menor que el espesor del
material de partida. En algunos casos, se deberan aplicar tratamientos térmicos posteriores
para alcanzar las especificaciones mecanicas que no pueden ser alcanzadas durante la
laminacion en caliente.

Este trabajo se ha centrado en la simulacién del proceso de produccién de bobinas de acero
laminadas en caliente y en la produccion de chapas gruesas de acero. En ambos casos la
mayor parte de las etapas son comunes. En la Figura 2.3, se muestra un ejemplo con las
etapas mas relevantes de la laminacidn en caliente de productos planos, que se describen
a continuacion [33]:

1. Etapa de calentamiento: la primera etapa tiene como objetivo preparar la materia
prima del proceso para la laminacion. El material se calienta (alrededor de 1200 °C)
para conseguir que el acero sea lo suficiente maleable para poder laminarlo y al
mismo tiempo formar una cascarilla en la superficie que, tras ser eliminada en la
primera etapa de la zona de desbaste, quede una superficie idonea para la
laminacion. También se busca disolver los nitruros y carburos dispersos en la
matriz.

2. Etapa de desbaste: en una primera etapa, el material se hace pasar por una caja
que rompe la cascarilla formada, que después es retirada por chorros de agua a
presion que impactan sobre la superficie. En la zona de desbaste, se tienen que
aplicar grandes cargas, por lo que se necesitan trenes de gran potencia. En funcién
del disefio de la planta existen distintas configuraciones (trenes dispuestos en serie,
trenes reversibles o una combinacion de ambos, con trenes dispuestos en serie
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donde algunos son reversibles). En cualquier caso, es en esta zona donde se realiza
la mayor reduccion de espesor de todo el proceso, pasando de espesores iniciales
que pueden variar entre los 400 y 250 mm a espesores finales de entre 60 y 35 mm
en funcion del espesor deseado del producto final. Al mismo tiempo que se reduce
el espesor, también se consigue tener una austenita equidxica homogénea y mas
fina en todo el material. Para ello, las deformaciones se aplican a temperaturas lo
suficientemente elevadas para que entre pasada y pasada el material recristalice.
Tras la tltima pasada, el material se deja enfriar al aire hasta que alcanza la
temperatura Optima para entrar en la etapa de acabado.

3. Etapa de acabado: al comienzo de esta zona hay un mecanismo que permite cortar
la cabeza y la cola del material antes de entrar al tren acabador. En las laminaciones
termomecdnicas, en esta zona, las cargas aplicadas por los trenes son mas pequefias
que en la zona anterior y las temperaturas mas bajas. Las temperaturas a las que
se aplican las distintas pasadas de deformacion varian en funcién de la estrategia
de laminacion en cada caso. Laminando a temperaturas mas bajas, en los aceros
microaleados se favorece la formacion de precipitados inducidos por deformacion,
que también ayudan a controlar el tamano de grano de la estructura final. Tras la
ultima caja, se encuentran las mesas de enfriamiento, que reducen la temperatura
del material de manera controlada y uniforme. Esta etapa es de gran importancia
debido a que, en funcion de la velocidad de enfriamiento y de la temperatura hasta
la que se enfrie el material aceleradamente, se pueden obtener microestructuras

diferentes.
Horno de
precalentamiento Eliminacion de Desbaste
cascarilla m m
Bobina
Tren acabador Mesas de enfriamiento Chapas

Figura 2.3. Esquema de un proceso de laminacion en caliente de bobinas de chapa de acero.

Aunque estas etapas son comunes para todos los procesos de fabricacion de productos
planos laminados en caliente, en funcion del producto final, serd necesario introducir
algunas etapas adicionales. En el caso de la produccidn de chapas gruesas de acero, antes
de entrar el material en el tren de desbaste, existe una caja reversible que tiene como
funcion ajustar el ancho del material al del producto final. Para ello, tras retirar la
cascarilla, el material pasa por la caja una primera vez y mediante un mecanismo, se gira
90°, convirtiendo el largo en ancho y vuelve a pasar por la caja. Este proceso se repite las
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veces necesarias hasta obtener el ancho deseado. Ademas, al salir de las mesas de
enfriamiento, el producto se deja enfriar al aire hasta temperatura ambiente.

En el caso de la produccién de bobinas de chapa de acero, el proceso es igual al descrito
anteriormente, pero tras salir de las mesas de enfriamiento, el material es enrollado en
sistemas bobinadores que constan de dos o tres bobinadoras que trabajan
alternativamente. Cuando se ha completado una bobina, un sistema de transporte la
extraen de la bobinadora y la deja enfriar al aire para su posterior almacenamiento o envio
al cliente.

2.2.1 Procesos de ablandamiento

Durante el tiempo transcurrido entre las diferentes pasadas, se da una competicion entre
endurecimiento por deformacién y los mecanismos de ablandamiento. La deformacion
aplicada en una pasada es parcialmente transformada en energia almacenada en el acero.
Sin embargo, debido a la combinacién de tiempo y temperatura que tiene lugar durante
la laminacién en caliente, parte de esta energia almacenada puede ser liberada mediante
distintos mecanismos de ablandamientom, como son la restauracion y la recristalizacién.
Bajo ciertas condiciones, los distintos mecanismos de ablandamiento se pueden dar
durante el tiempo entre pasadas (procesos estaticos) o durante la aplicaciéon de la
deformacion (procesos dindmicos). Finalmente, si el tiempo entre pasada y pasada es lo
suficientemente largo, una vez que la recristalizacion se ha completado, puede ocurrir que
los granos crezcan antes de aplicar la siguiente pasada de deformacion. En la Figura 2.4 se
muestra un esquema de los distintos cambios microestructurales que soporta el material
durante el proceso de laminacion en caliente [34].

Crecimiento de
grano (D)

Comienzo de la
recristalizacion
estatica

Granos deformados

Final de la

Granos de austenita recristalizacion (D)

iniciales (D)

Figura 2.4. Diagrama de los distintos cambios microestructurales durante la laminacion en
caliente [34].

Los distintos parametros del proceso (deformacion, velocidad de deformacion,
temperatura y tiempo entre pasada) junto con la composicion quimica del acero
intervienen en los procesos de endurecimiento-ablandamiento que se dan durante la
laminacion en caliente y como consecuencia, tienen efecto en la microestructura final del
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producto. Cada uno de los parametros de proceso mencionados influyen de manera
distinta en el proceso de ablandamiento [35].

e Tamaifo de grano austenitico previo a la deformacioén: si el proceso es estatico,
cuanto mayor sea el tamano de grano inicial, menor sera la concentracion de
puntos preferentes para la nucleacion de nuevos granos, por lo que la
recristalizacion serd mas lenta o precisard de temperaturas superiores para que
ocurra. Si por el contrario el proceso es dindmico, éste no se ve influido
directamente por el tamafo de grano austenitico previo.

e Temperatura de deformacidn: los procesos de ablandamiento son activados
térmicamente, por lo que conforme aumenta la temperatura de deformacion, la
fraccion recristalizada sera superior.

e Deformacion aplicada: a medida que aumenta la deformacion, se incrementa la
energia impulsora para que se den los procesos de ablandamiento, trayendo
consigo la aceleracién de las cinéticas de los procesos de ablandamiento y
posibilitando la activacion de la recristalizacion dinamica.

Es importante mencionar que los procesos de restauracion y recristalizacion son procesos
competitivos. Ello se debe a que la fuerza impulsora de ambos casos es la misma, la cual
proviene de la energia acumulada en el material debido a la deformacién aplicada.

2.2.1.1 Restauracion

Es el primer proceso de ablandamiento que tiene lugar en el material cuando es
deformado. La restauracion es una combinacion de procesos previos a la recristalizacion
que causa la reduccion de la densidad de dislocaciones introducidas durante la
deformacién y cambia la distribucion de éstos, adoptando de ese modo configuraciones
de menor energia [36]. Las dislocaciones se pueden eliminar por deslizamiento a través de
un plano de deslizamiento, por trepado o por deslizamiento cruzado. Las dislocaciones
que no son eliminadas, se reagrupan en paredes y forman juntas de bajo angulo o
subgranos, mostrando una ligera desorientacion entre ellos (Figura 2.5) [37].

(b)
Figura 2.5. a) Distribucion de las dislocaciones tras la deformacion sin que se haya dado la
restauracion, b) distribucién de las dislocaciones tras la restauracion, dando lugar a la formacién
de subgranos.

La adicion de ciertos microaleantes que se encuentren en solucion sélida como por ejemplo
el niobio y el molibdeno, pueden retrasar el proceso de restauracion y minimizar la
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disminucion de la densidad de dislocaciones, ya que anclan las dislocaciones, dificultando
su movimiento [38].

2.2.1.2 Recristalizacién

La recristalizacion es el proceso de ablandamiento por el cual se generan nuevos granos
libres de defectos dentro de la matriz previamente deformada. Para que el proceso dé
comienzo, es necesario que se haya aplicado una deformacién suficiente para que se pueda
formar un nucleo y éste pueda crecer. Los nuevos granos suelen nuclear en zonas de gran
desorden atdmico como puntos triples y bordes de grano y a partir de ahi van creciendo
consumiendo los granos antiguos, lo que da lugar a una estructura con una baja densidad
de dislocaciones [39]. En la Figura 2.6 se muestran diferentes imagenes del proceso de
recristalizacion en sus diferentes etapas, desde la nucleacién de los primeros granos,
seguido de su crecimiento hasta completar la recristalizacion y el posterior crecimiento de
los granos recristalizados.
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Figura 2.6. Proceso de recristalizacion de una estructura deformada. a) estructura deformada
previa a la recristalizacidn, b) nucleacién de nuevos granos dentro de la estructura deformada, c)
y d) crecimiento de los nuevos granos, e) proceso de recristalizacion casi completo, f) crecimiento

de los granos que forman la estructura recristalizada.

Cuando la recristalizacion se activa durante la deformacion, la recristalizacion se
denomina dinamica. En esos casos, la nucleacion y el crecimiento de grano tienen lugar
mientras se estd aplicando la deformacién. En la Figura 2.7 se muestra un esquema del
proceso que se lleva a cabo durante la recristalizacion dindmica. Inicialmente, al aplicar
deformacion sobre la austenita, los bordes de grano comienzan a curvarse (Figura 2.7a),
hasta que alcanzan un valor de deformacién limite. En ese momento, se nuclean nuevos
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granos a lo largo de todo el borde de grano de austenita inicial, formando un primer collar
de granos recristalizados (Figura 2.7b). A continuacion, al seguir aplicando deformacion,
ésta se va acumulando hasta volver a alcanzar el valor limite de deformacion, dando lugar
a la formacion de un segundo collar de granos recristalizados dentro del primer collar
(Figura 2.7c). Este proceso se repite hasta completar la recristalizacion completa del
material. Este proceso ciclico tiene como resultado una estructura de granos equidxicos
con un tamafio medio constante [34].

Grano de Nueyos granos Granos
austenita inicial recristalizados deformados
Nuevos granos
recristalizados
(a) (b) (c)

Figura 2.7. Esquema del proceso en cascada de nucleacidn y crecimiento de la recristalizacion
dindmica. a) Grano de austenita inicial durante la deformacién, b) Formacién del primer collar
de granos recristalizados y c) Formacion del segundo collar de granos recristalizados [34].

2.2.1.3 Crecimiento de granos recristalizados

Una vez finalizada la recristalizacion, si el tiempo y la temperatura son lo suficientemente
elevados, comienza el crecimiento de los granos recristalizados. El crecimiento de los
granos de mayor tamano es a expensas de los granos mas pequefios. Al igual que en los
procesos de ablandamiento anteriores, el crecimiento de los granos reduce el nivel
energético del sistema, debido a que se reduce la fraccién de juntas de grano, zonas de
gran desorden y por lo tanto, de mayor energia [37]. Durante el proceso de crecimiento, la
velocidad de migracion de las juntas es uniforme, por lo que se obtiene un tamafio de
grano homogéneo en toda la microestructura. Sin embargo, la presencia de precipitados
que anclen las juntas de grano pueden inhibir este proceso.

2.2.2 Estrategias de laminacion termomecanica

Todos los procesos de laminacién industrial, consisten en aplicar tratamientos
termomecdnicos, con el fin de obtener productos que cumplan las caracteristicas finales
exigidas por el mercado. En este contexto, el mercado exige productos con balances entre
resistencia y tenacidad cada vez mas ajustados y que cumplan otros criterios como buena
soldabilidad y buenas caracteristicas superficiales a un precio competitivo. Para dar
respuesta a los requerimientos mecanicos, se disefian estrategias de laminacion que
permitan obtener microestructuras mas finas, ya que un tamafio de grano menor mejora
simultdneamente las propiedades de tenacidad y resistencia del material [11,40].

El acondicionamiento previo de la estructura austenitica previa a la transformacion
(tamano de grano, deformacion acumulada, cantidad de elementos en solucion o en forma
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de precipitados) es uno de los factores de mayor influencia en la obtencion de
microestructuras finales finas. Aquellas estructuras austeniticas con un valor de superficie
especifica de junta de grano por unidad de volumen (Sv) elevada tendra mayor
concentracidon de puntos de nucleacion de ferrita, lo que dara lugar a una microestructura
mas fina. Por lo tanto, las estrategias de laminacién son disefiadas para conseguir valores
elevados de Sv. En funcién de las temperaturas a las que se apliquen las deformaciones, se
distinguen dos estrategias de laminacién que persiguen el aumento de Sv de la estructura
austenitica [1]: Laminacion Controlada de Recristalizacion (LCR) y Laminacion
Controlada Convencional (LCC).

La Figura 2.8 muestra el ciclo termomecanico de ambas estrategias de laminacion. En
ambas estrategias, existen dos temperaturas de gran importancia. Por un lado, esta la
temperatura de no recristalizacion (Tnr), por debajo de la cual se promueve la acumulacion
de deformacidn en la austenita. Por otro lado, la temperatura de inicio de transformacion
(As), a partir de la cual, en un proceso de enfriamiento, tiene lugar la transformacién
austenita-ferrita. Estas temperaturas seran las que marquen las temperaturas a las que se
aplican las deformaciones en cada una de las estrategias de laminacion.

-

Austenizacion
Laminacion Controlada
de Recristalizacion

—
Desbaste @ |:>

':'.; Austenita

g ’...'. recristalizada

E ool

E o

“ ol -7

B 777777777777777777777777777777777777777777 Laminacion Controlada

g-( Convencional

Enfriamiento
L]
= acelerado Acabado % I:> @
___________________________________________________ _ Austenita Njf.lde’étlgon

deformada erritica

Enfriamiento al aire
\ AN \

Tiempo

Figura 2.8. Diagrama de las estrategias de laminacién utilizadas para conseguir afino
microestructural [34].

e Laminacion Controlada de Recristalizacion: consiste en realizar distintas pasadas de
deformacion a temperaturas superiores a Tnr. Entre una pasada de deformacion y la
siguiente, se deja el tiempo suficiente para que la austenita recristalice, pero no tanto
como para que los nuevos granos crezcan y asi, pasada tras pasada se van obteniendo
tamanios de grano de austenita menor. Aquellos aceros microaleados con titanio
resultan especialmente apropiados para este tipo de estrategia de laminacion, ya que el
titanio se combina con nitrégeno para dar lugar a nitruros de titanio (TiN) finos que
obstaculizan el crecimiento del grano de austenita [41]. En este caso, al reducir el
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tamafio de grano, Sv aumenta al aumentar la fraccion de juntas de grano. Por lo tanto,
con esta estrategia de laminacion se cumple la Ecuacion 2.1:

sy =5)¢ = Z/Dy Ecuacion 2.1

donde S} y 5J¢ son los valores de Sy referentes a la fase austenitica y alajunta de grano,
respectivamente y Dy es el tamafio de grano de austenita.

e Laminaciéon Controlada Convencional: en este tipo de laminacién, las pasadas de
deformacién se aplican en temperaturas comprendidas entre la Tnr y la As,
consiguiendo asi una austenita deformada. En este caso, el valor de Sv no solo tiene en
cuenta el borde de grano, ya que una austenita deformada tiene defectos (bandas de
deformacion y maclas) que actuan como lugares preferentes para la nucleacién. Por lo
tanto, para determinar el valor de Sv durante la laminacién controlada convencional se
afiaden a la Ecuacién 2.1 los términos SEP y S} con los que se tiene en cuenta la
influencia de las bandas de deformacion y las maclas, respectivamente. Pequefias
adiciones de Nb retrasan e incluso inhiben la recristalizacion de la austenita, lo que
favorece la obtencion de austenita deformada.

SY = §J6 4 §BD 4 sM Ecuacién 2.2

Trabajos previos muestran los beneficios que conlleva el uso de la laminacion controlada
convencional en términos de tamafio de grano de ferrita. Al comparar el tamafio de las
microestructuras ferriticas finales a partir de austenita recristalizada y deformada, se
observa que se consiguen microestructuras mas finas a partir de austenita deformada (ver
Figura 2.9) [42]. Ello se debe a que existe una mayor concentraciéon de lugares de
nucleacién en la austenita deformada debido a presencia de defectos en la austenita no
recristalizada, los cuales no se eliminan antes de la transformacion [43,44].
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Figura 2.9. Variacion del tamafio de grano de ferrita en funcion del valor Sv de la austenita antes
de la transformacion [42].

Desde un punto de vista puramente industrial, conviene que el material presente una Tur
lo mas elevada posible para que en la etapa de acumulaciéon de deformacidn, las distintas
pasadas de deformacion se puedan aplicar a temperaturas mas elevadas. De esta manera,
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las fuerzas requeridas para la laminacion se ven reducidas, asegurando un menor desgaste
de los rodillos. Por otro lado, se debe garantizar que la temperatura de laminacion sea lo
suficientemente elevada durante las pasadas de la etapa de desbaste para que se produzca
el afino microestructural buscado. El aumento de la Tnr se puede conseguir mediante la
adicion de elementos de aleacion tales como el Nb.

Por otro lado, existe un rango de temperaturas en torno a Tnr en el que se debe evitar
aplicar deformacidn al material, ya que en ese rango se da una recristalizacién parcial, lo
que puede derivar en una dispersion de tamafios de grano de austenita. Estas
heterogeneidades en la microestructura final son perjudiciales desde el punto de vista de
la tenacidad. Los limites de ese tramo de temperaturas a evitar quedan definidos mediante
las temperaturas Tos% y Ts%, que se definen como las temperaturas donde la recristalizacion
se da en un 95y 5%, respectivamente. En la Figura 2.10 se muestra como varia el rango de
temperaturas a evitar en funcion de la deformacién aplicada.

Recristalizacion total

Recristalizacion parcial

No recristalizacion

Temperatura de deformacion

€pas Deformacion

Figura 2.10. Esquema ilustrativo de las microestructuras de austenita obtenidas en funcion de las
condiciones de deformacion [1].

2.3 Transformacion de fase durante el enfriamiento continuo

La relacién entre microestructura y propiedades mecanicas es muy estrecha [45,46], por lo
que todos los parametros de proceso que puedan afectar a la microestructura final deberan
estar bajo control en todo momento. Ademas del acondicionamiento de la austenita, que
se ha tratado en el apartado anterior, el enfriamiento del material desde la temperatura de
la tltima pasada de deformacion hasta temperatura ambiente es otro de los parametros
de proceso que controla la microestructura final. En funcion de la velocidad de
enfriamiento y la composicion quimica del acero se pueden obtener una gran variedad de
microestructuras con propiedades mecanicas muy diversas.

De manera general, al enfriar a velocidades lentas la austenita se transforma
principalmente en ferrita mediante procesos de difusién, dando lugar a estructuras con
relativa baja resistencia mecanica pero muy deformables. Al mismo tiempo, al enfriar a
velocidades bajas, se forman microestructuras con una baja densidad de dislocaciones y
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tamarfios de grano groseros. Si por el contrario la velocidad de enfriamiento es elevada, los
atomos que forman la red no tienen tanto tiempo para la difusién, por lo que la
transformacion de fase da lugar a estructuras mas complejas, con una mayor densidad de
dislocaciones y con tamaros de grano mas finos. En consecuencia, se obtienen resistencias
mas elevadas y, por consiguiente, menores tenacidades. El caso limite seria la obtencion
de martensita donde el enfriamiento es tan rapido que no ocurre la difusion y se obtiene
una estructura que muestra una gran resistencia, pero una gran fragilidad.

La Figura 2.11 muestra como al reducir la temperatura de transformacion se obtienen
estructuras con mayor resistencia a la traccion [47]. Se observa que es en el rango de
temperaturas de transformacion bainitica donde el gradiente de resistencia es mayor.
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Figura 2.11. Relacién entre temperatura de transformacion y resistencia a la traccion en aceros con
bajo contenido en carbono [47].

2.3.1 Diagramas CCT

Los diagramas CCT (Continuous Cooling Transformation) son una manera sencilla de
mostrar de manera visual los efectos de las diferentes estrategias de enfriamiento en la
microestructura final del material y por lo tanto, en las propiedades finales. En estos
diagramas se muestran las temperaturas de inicio y final de transformacién en funcién de
la velocidad de enfriamiento utilizada. Para su construccion se realizan ensayos de
dilatometria en los que tras acondicionar la austenita, la muestra es enfriada a diferentes
velocidades de enfriamiento. Posteriormente, mediante las curvas obtenidas en el
dilatometro, se determinan las temperaturas de inicio y final de transformacion y se
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analiza la microestructura obtenida para determinar las fases formadas para cada
velocidad de enfriamiento. Con todos estos datos se obtienen diagramas como el que se
muestra en la Figura 2.12. En este caso, se han anadido también los valores de dureza
Vickers obtenidos para cada velocidad de enfriamiento [46].

La microestructura predominante en los productos de acero con bajo carbono laminados
en caliente y utilizados como elementos estructurales es la ferrita poligonal, pero en
aquellos casos donde son necesarias propiedades mecanicas mas elevadas, son necesarias
microestructuras mas complejas. Para ello, se incrementan las velocidades de
enfriamiento, con lo que se suprime la formacion de ferrita poligonal y en su lugar se
favorece la formacion de microestructuras de no equilibrio, donde pueden darse
microestructuras bainiticas en combinacion con ferritas no poligonales.
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Figura 2.12. Diagrama CCT para un acero con 0,05% de C, 1,56% de Mn y 0,06% de Nb obtenido a
partir de austenita deformada [46].

2.3.2 Productos de transformacion

Este apartado es una revision de los productos de transformacion que se obtienen a partir
de enfriamientos continuos. Aunque para hacer referencia a los diferentes productos de
transformacion existen diferentes notaciones, en este trabajo se ha optado por utilizar la
notacion propuesta por la ISI] Bainite Commitee [48]. Por lo tanto, las fases en esta tesis
seran identificadas como ferrita poligonal (PF), perlita laminar (P) y degenerada (DP),
ferrita quasipoligonal (QF), ferrita granular (GF), ferrita bainitica (BF), martensita (M) e
islas de martensita austenita (islas MA).
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2.3.2.1 Ferrita poligonal

La ferrita poligonal (PF), también denominada equidxica, se forma a temperaturas altas y
velocidades de enfriamiento lentas. Se reconoce facilmente en el microscopio Optico
debido a su morfologia equidxica con bordes regulares. Se caracteriza por una baja
densidad de dislocaciones y la casi total ausencia de subestructura. La transformacion de
la austenita hacia PF comienza con la nucleacion de la ferrita en la junta de grano de
austenita [49] y un posterior crecimiento de grano. Durante el crecimiento de grano, varios
granos que crecen a la vez entran en contacto, dando lugar a juntas de grano curvas. En
algunos casos, en aceros microaleados con bajos contenidos en carbono, junto con la PF se
puede formar perlita. En la Figura 2.13 se muestra un ejemplo de una microestructura
compuesta por ferrita poligonal (fase clara) y perlita (fase oscura) [45].

Figura 2.13. Imagen obtenida mediante microscopia dptica donde se muestra una microestructura
formada por la ferrita poligonal (fase blanca) y perlita (fase negra) de un acero con 0,122 % de Cy
1,33 % de Mn [45].

Para entender los procesos que se dan durante la nucleacion y crecimiento de los granos,
es necesario un conocimiento previo de las caracteristicas principales de las intercaras que
entran en juego en la transformacion de la austenita. Las intercaras se clasifican en tres
tipos diferentes: coherente, incoherente y semi-coherente [50].

e Intercara coherente: una intercara sera coherente cuando las dos fases que separa
se emparejan perfectamente (ver Figura 2.14a). Para ello, ambas fases tienen que
tener la misma estructura cristalina y un pardmetro de red similar. Si la
coincidencia es exacta, la energia de dicha intercara es muy baja. En la mayoria de
los casos, para que coincidan ambas redes, tiene que haber una distorsion elastica
en una o ambas redes. A esa distorsion se le denomina deformacion de coherencia.
Las maclas y los defectos de apilamiento forman intercaras coherentes.

e Intercara incoherente: en las intercaras incoherentes, no existe relacion
cristalografica entre ambas fases, atribuible a que las estructuras cristalinas de
ambas fases sean distintas o debido a que la diferencia de la distancia atomica en
ambas redes sea superior al 25% (Figura 2.14b).

e Intercara semi-coherente: cuando la distorsidn para mantener en una cara
coherente alcanza un maximo de energia, para el sistema es preferible reemplazar
dicha distorsion en la red por una dislocacion (Figura 2.14c). En esos casos, se
forma una intercara semi-coherente. Este tipo de intercaras puede formarse entre
fases que a primera vista no parezcan muy compatibles, como por ejemplo entre
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las fases con estructuras cristalinas distintas. Por ejemplo, entre cristales de
austenita (FCC) y ferrita (BCC).

(a) (b) ()

Figura 2.14. a) Intercara coherente, b) Intercara incoherente, c) Intercara semi-coherente [50].

Ademads de conocer las caracteristicas de las intercaras formadas, también conviene
conocer la relacion de orientacion entre la austenita y la ferrita. Las relaciones de
orientacion mads frecuentes son las de Nishiyama-Wassermann (N-W) [51,52] y
Kurdjumov-Sachs (K-S) [53,54], la cual contiene 24 variantes independientes. La diferencia
entre las relaciones N-W y K-S consiste en una rotacién relativa de 5,26° alrededor de
[111]y // [110]a.

Tabla 2.2. Relaciones de orientacion austenita-ferrita.

Relacion de orientacion

Nishiyama-Wassermann (111),,//(100),,[101],//[001],

Kurdjumov-Sachs (111),,//(110),,[011],//[111],

Los granos de ferrita que nuclean a partir del mismo grano de austenita mantienen la
relacién de orientacion Kurdjumov-Sachs, mientras que dos granos de ferrita que crezcan
a partir de granos de austenita distintos mostraran una relacién de orientacion
aleatoria [55].

La transformacion de la austenita hacia ferrita poligonal es un proceso controlado por
difusion en el que se distinguen dos etapas. Primeramente, se tiene que dar la nucleacion
de los embriones de ferrita que posteriormente creceran hasta completar la
transformacion.

e Nucleacion

Todos los sistemas tienden a reducir su energia. Al eliminar defectos de la red se libera
parte de esa energia, por lo que en la mayoria de los casos, la nucleacion se da en defectos
de la red cristalina como pueden ser dislocaciones, vacantes, fallos de apilamiento,
inclusiones, juntas de grano o superficies libres. Cuando la nucleaciéon ocurre sobre alguno
de estos defectos, la nucleacion es de tipo heterogénea. En todo proceso de nucleacion
heterogénea hay un balance de energia que tiene en cuenta los siguientes factores:

> Energia necesaria para producir un volumen V de una nueva fase (fase o) en el

seno de otra (fase v), representado como V - AG,
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> Energia liberada del sistema al eliminar un defecto en el cual se ha dado la
nucleacion, conocido con el término AG,

> La cantidad de energia que se le suma al sistema por la creacién de una intercara
nueva entre las fases y y a por unidad de é4rea, AG, = A - 0,4 = 4mr? - 0,4 (al
suponer un nucleo esférico)

» Aumento de la energia del sistema asociado a la distorsion generada en la red al
no ajustarse exactamente el volumen transformado de ferrita al espacio ocupado
previamente por la austenita por unidad de volumen, V - AG;

Por lo tanto, teniendo en cuenta todos los factores anteriores, el balance de energia en un
proceso de nucleacién heterogéneo viene definido por la Ecuacién 2.3. Los dos primeros
términos son la fuerza impulsora del proceso de transformacién, mientras que los otros
dos, hacen referencia a los factores que se oponen a la transformacion.

AGpet = =V - AG, —AGg + A - 0yq +V - AG; Ecuacién 2.3

Para que la nucleacion sea exitosa, los embriones tienen que tener un tamafio minimo para
que no se disuelvan antes de empezar a crecer. A partir del balance energético de la
Ecuacidn 2.3, se puede obtener una expresion con la que determinar el tamafio minimo de
un embrion estable (Ecuacion 2.4).

. 20y
Thet = (4G, — AG,)

Ecuacion 2.4

Cuando al menos una de las intercaras formadas durante la nucleacion es de tipo semi-
coherente, la energia necesaria para que ocurra la nucleacion se ve reducida
considerablemente. Tal y como se muestra en la Figura 2.15, cuando se crea un embrién
en una junta de grano, se forma una intercara con una relacion de orientacion K-S con uno
de los granos (intercara semi-coherente), mientras que con el grano adyacente no existe
ninguna relacion de orientacion, dando lugar a una intercara incoherente [49].

Intercara
incoherente

Y1

T Y2

Intercara semi-coherente
Relacion de orientacion K-S

Figura 2.15. Nucleacion de un embridn de ferrita en un borde de grano austenitico, dando lugar a
una intercara semi-coherente y una incoherente [50].

e Crecimiento

Cuando el embrién tiene el tamafno minimo para ser estable, comienza el crecimiento
mediante procesos de difusion. Los atomos de hierro se transfieren del grano de austenita
adyacente haciendo que el grano de ferrita crezca. La difusion ocurre preferentemente a
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través de la intercara incoherente, ya que al ser una zona de gran desordenamiento
atomico, los atomos precisan de menor energia para difundir [56]. Al mismo tiempo, la
ferrita no es capaz de tener en solucion la misma cantidad de carbono que la austenita, por
lo que el carbono se difunde desde la ferrita hacia la austenita a medida que el grano de
ferrita va creciendo. Ello provoca que a partir de la intercara haya un gradiente de
concentracion de C hacia el interior del grano de austenita. En la Figura 2.16 se muestra el
perfil de concentracidon de carbono en las proximidades de la intercara [50].
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Figura 2.16. Perfil de concentracion de C en la intercara austenita-ferrita durante la
transformacion [50].

La concentraciéon de C en la austenita alcanzaria el valor nominal (Co) en el centro de un
grano de radio infinito. Por lo tanto, a medida que los granos de ferrita van creciendo, los
granos de austenita que quedan se van enriqueciendo en C, lo que puede dar lugar a la
formacién de otras fases, como islas de martensita/austenita, al reducir la temperatura. Es
necesario mencionar que las concentraciones de carbono en cada uno de los lados de la

intercara (Cgqy C Y

¢q) €stan en equilibrio.

2.3.2.2 Perlita

A la microestructura formada por laminas alternas de ferrita y cementita (FesC) se le
denomina perlita. En los aceros con bajo carbono, la perlita se produce tras la formacion
de la ferrita poligonal, cuando la austenita esta enriquecida en C. Por lo tanto, la perlita se
forma a partir de una austenita con un contenido en carbono superior. En aceros con
contenidos en carbono medios y altos se favorece la formacion de microestructuras
completamente perliticas para aplicaciones donde se precisen elevados niveles de
resistencia y dureza [57,58].

En la Figura 2.17, se muestra el proceso de formacion de la perlita en aceros con bajo
contenido en C. La transformacion de austenita a perlita comienza en la intercara que
separa un grano de ferrita de uno de austenita (Figura 2.17a). Durante la transformacién
austenita-ferrita, en la intercara se producen protuberancias debido a que algunos puntos
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de la intercara quedan anclados por efecto de atomos en solucion sélida o precipitados
(Figura 2.17b). Ello promueve que la intercara no avance de manera homogénea. Esas
protuberancias siguen creciendo, introduciéndose mas en la austenita (Figura 2.17c).
Durante el avance de la intercara, las zonas de austenita que han quedado entre la ferrita
se enriquecen en C, debido a que las zonas de ferrita adyacentes expulsan el C que no
pueden tener en solucion. Debido a ello, en esas zonas ricas en C se forma la cementita.
De esa manera, la ferrita sigue creciendo expulsando el carbono que absorbe la austenita
para formar cementita y asi, de forma cooperativa entre ambas fases, se forma la perlita
(Figura 2.17d). Es importante mencionar que las laminas de ferrita que componen un
bloque de perlita poseen la misma orientacion, ya que todas han crecido a partir de un
mismo grano de ferrita.

Zonas de Y Zonas de Y
enriquecida en C enriquecida en C Perlita
Y enriquecida en C [\/\/\/\ [\/\/\/\
(84
04
B4
(a) (b) (c) (d)

Figura 2.17. Proceso de formacion de la perlita en un acero con bajo contenido en carbono, a)
estado inicial, b) comienzan a formarse protuberancias en la intercara austenita-ferrita, c)
crecimiento de las protuberancias y d) perlita final [59].

En funciéon de las velocidades de enfriamiento se pueden distinguir dos tipos de
morfologia en la perlita. A velocidades bajas, el carbono tiene tiempo suficiente para
difundir y ordenarse, lo que da lugar a perlita laminar (P). Esta se caracteriza por estar
compuesta de placas ordenadas de ferrita y cementita alternas (Figura 2.18a). A
velocidades de enfriamiento mas elevadas la difusion del carbono disminuye, impidiendo
la formacion de placas ordenadas de cementita y ferrita, favoreciendo la formacion de
perlita degenerada (DP) (Figura 2.18b).

(b)
Figura 2.18. a) Estructura de perlita laminar en un acero microaleado con Nb y V [60], b) Colonia
de perlita degenerada en un acero microaleado con Nb y Mo [61].
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2.3.2.3 Ferrita quasipoligonal

La denominada ferrita quasipoligonal (QF) o ferrita masiva, se forma a velocidades de
enfriamiento superiores a la ferrita poligonal. Es fruto de la transformacion masiva de la
austenita, por lo que no hay apenas diferencia en composicion entre la austenita de partida
y el producto de transformacion, debido a que las velocidades de enfriamiento son lo
suficientemente elevadas para que solo tenga lugar la difusién a corto alcance a través de
las intercaras incoherentes. Sin embargo, las temperaturas de transformacién son lo
suficientemente elevadas para que los atomos mas pequenos que estan en la red, como
elementos intersticiales o de sustitucion, puedan difundir [62,63]. La QF se caracteriza por
presentar granos relativamente groseros con juntas irregulares. También muestra una
mayor densidad de dislocaciones y subjuntas de grano que la PF. Como se muestra en la
Figura 2.19, es comun que junto con la QF aparezcan otras fases, que pueden formarse a
velocidades de enfriamiento inferiores (PF y P o DP) o superiores (ferrita granular) y en
algunos casos islas martensita/austenita [45].

5°C/s [45].

En cuanto a la nucleacién y crecimiento de la QF, se cree que al igual que la PF, nuclea en
los bordes de grano de austenita donde el embrién muestra una cara semi-coherente y una
incoherente por donde ocurre la difusion. Por otro lado, al contrario que en el caso de la
PF, el cambio de volumen sufrido en la transformacion no se acomoda completamente
dentro de los limites de grano, lo que genera tensiones internas y una alta densidad de
dislocaciones [49,64]. Asimismo, el avance de la intercara durante el crecimiento no es tan
rapido como en el caso de la PF, debido al efecto solute-drag, es decir, la intercara queda
bloqueada en algunos puntos debido a la distorsiéon que introducen en la red algunos
elementos que se encuentran en solucion solida sustitucional, como por ejemplo el
molibdeno [65].

2.3.2.4 Ferrita granular

A velocidades de enfriamiento superiores a las necesarias para formar QF y temperaturas
de transformacion intermedias, se obtiene ferrita granular. Esta microestructura consiste
en una matriz ferritica con una dispersion de particulas de austenita retenida o islas MA
que muestran una morfologia de tipo granular o equiaxica [63]. La aparicion de austenita
retenida o islas MA en este tipo de microestructura se debe a que el carbono difundido
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desde los granos de ferrita estabiliza la austenita, lo que puede dar lugar a
transformaciones martensiticas [59]. La matriz estd compuesta por subgranos finos con
una alta concentracion de dislocaciones y separados por juntas de bajo angulo. Esta
separacion por juntas de bajo angulo hace que, al atacar la muestra para revelar la
microestructura, las juntas de grano no se revelen completamente. Por ello, para el analisis
de este tipo de microestructura es conveniente utilizar técnicas de microscopia electronica,
que poseen mayor resolucion. A modo de ejemplo, en la Figura 2.20a y b se muestran dos
micrografias obtenidas mediante microscopia éptica y FEG-SEM de un acero bajo carbono
microaleado con Nb y V, respectivamente.

(b)
Figura 2.20. Ejemplos de Ferrita Granular en un acero de bajo carbono microaleado con 0,062 %
de Nb y 0,053% de V. a) Micrografia obtenida mediante microscopia dptica donde se aprecia una
microestructura compuesta principalmente por PF y GF y b) Micrografia obtenida mediante FEG-
SEM [69].

Del mismo modo que con la ferrita bainitica, existe cierta controversia acerca del
mecanismo para la formacion de la GF. Ambas microestructuras comparten ciertas
caracteristicas que hace que durante décadas haya habido un debate acerca del caracter
desplazativo o reconstructivo de la transformacion. Por un lado, los defensores del
mecanismo desplazativo, apoyan la teoria de que durante la transformacion, el carbono
expulsado de la ferrita contribuye a la formacion de islas de austenita residual y martensita
enriquecida en carbono [66]. Por otro lado, estudios sugieren que la transformacién se
lleva a cabo mediante un mecanismo desplazativo controlado por difusién [67]. Ambas
teorias se explican con mayor detalle en el apartado 2.3.2.5.

Otros autores [68] han observado que a partir de aceros con caracteristicas similares,
modificando la velocidad de enfriamiento se pueden obtener microestructuras de ferrita
granular que en lugar de islas MA como segunda fase, presenten particulas de cementita,
perlita degenerada e incluso ferrita bainitica con islas MA.

2.3.2.5 Ferrita bainitica

Aumentando la velocidad de enfriamiento, se obtienen estructuras ferriticas atin mas finas
que las descritas anteriormente. El término mas utilizado para referirse a este tipo de
microestructura es ferrita bainitica. Como se observa en la Figura 2.21a, la BF crece
formando paquetes de placas finas (lajas) de ferrita dispuestas en paralelo. Estas placas,
poseen idéntica orientacion cristalografica y estan separadas por juntas de bajo angulo.
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Tras la formacion de las lajas de ferrita y a temperaturas de transformacion inferiores, las
zonas de austenita enriquecida en C, situadas entre las lajas, se descomponen dando lugar
a segundas fases ricas en carbono (austenita retenida, cementita, carburos o islas MA) [70].
En la Figura 2.21b, se muestra una micrografia de una ferrita bainitica obtenida mediante
TEM [70]. En ella se puede apreciar como la microestructura estd compuesta por granos
de ferrita alargados situados en paralelo, separados por juntas de bajo angulo y con una
alta densidad de dislocaciones.

Figura 2.21. a) Ejemplo de ferrita bainitica obtenida mediante FEG-SEM de un acero bajo carbono
enfriado a 50 °C/s [71], b) micrografia de BF obtenida mediante TEM de un acero bajo C
microaleado con Cu enfriado a 160 °C [70]

En lo referente a la naturaleza del mecanismo que actuia en la transformacién bainitica
existe cierta controversia [72,73]. Existen estudios que defienden la teoria de un
mecanismo desplazativo [74] y otros que abogan por un mecanismo de caracter
reconstructivo [75,76].

Segun la teoria del mecanismo desplazativo, la transformacion ocurre por un movimiento
coordinado de los atomos a través de la intercara. La intercara avanza gracias al
movimiento de dislocaciones, creando la nueva fase por medio de mecanismos de cizalla,
por lo que no se requieren procesos de difusion. Al no requerir de procesos de difusion, la
ferrita que se obtiene posee una composicion en elementos sustitucionales idéntica a la
austenita de partida. En cuanto al carbono y demas elementos intersticiales, la
transformacién ocurre a una temperatura lo suficientemente elevada para que no se inhiba
su difusion. Es por ello por lo que a medida que ocurre la transformacion, las zonas sin
transformar se van enriqueciendo en C, hasta que la transformacion de austenita a ferrita
se hace termodindmicamente imposible, dando lugar a la formaciéon de segundas fases
ricas en C (austenita retenida, islas MA y carburos) [74].

Por otro lado, la teoria reconstructiva considera que las placas de ferrita que componen la
bainita se forman mediante la migracion lateral de terrazas o repisas de crecimiento en las
caras frontales de una intercara completa o parcialmente coherente. De acuerdo con este
mecanismo, el crecimiento del grano se da gracias a movimientos atomicos de largo
alcance, proceso que se encuentra controlado por difusion [75,76].
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2.3.2.6 Martensita

En aceros con bajos contenidos en carbono, al enfriar la austenita a velocidades muy
elevadas, ésta transforma sin que haya un proceso de difusion dando lugar a la martensita.
Las velocidades de enfriamiento necesarias para producir martensita en este tipo de
aceros son tan altas que los atomos no tienen tiempo para difundir, por lo que la
transformacién ocurre mediante el movimiento en bloque de un gran nimero de atomos.
Estos movimientos se realizan en torno a un plano que no experimenta ningun tipo de
deformacién o distorsion (plano de habito) [77]. Es tan rdpida la velocidad de
transformacion (del orden de la velocidad del sonido) que ni siquiera los atomos de
carbono tienen tiempo a difundir, por lo que la martensita posee la misma composicion
que la austenita de partida. Por lo tanto, la martensita es una solucion sdlida
sobresaturada de carbono en hierro con una estructura cristalina tetragonal centrada en el
cuerpo, BCT (de sus siglas en inglés Body Centered Tetragonal) [78]. En la Figura 2.22 se
muestran las estructuras cristalinas de la austenita, la ferrita y la martensita.

Esta estructura cristalina se debe a que, en un enfriamiento mas lento, durante la
transformacion de fase, los atomos de C difunden desde las posiciones octaédricas de la
austenita a las posiciones tetraédricas de la ferrita. Sin embargo, en el caso de la
transformacidon martensitica, los enfriamientos son tan rapidos que los atomos de C
quedan atrapados en las posiciones octaédricas de la estructura ferritica, lo que genera
grandes tensiones dentro de la red, distorsionandola hasta dar lugar a la estructura BCT.

Estas tensiones son la causa de los altos niveles de dureza y resistencia que muestra la
martensita. Sin embargo, al encontrarse en zonas de tan alta energia, su posicion tiene un
caracter metaestable, por lo que al aplicarles cierta energia, abandonan esas posiciones
para precipitar en forma de carburos y asi reducir su nivel energético. Cuando esto ocurre,
la martensita se descompone en ferrita y cementita. Industrialmente, al tratamiento
térmico para descomponer la martensita se le denomina revenido. Con ello, se consigue
mejorar las propiedades de tenacidad, sacrificando parte de la dureza y resistencia propia
de la martensita. Las temperaturas y tiempos de revenido varian en funciéon del tamafio
del producto y composicion del acero, en un amplio rango que puede comprender
temperaturas de entre 150 y 700 °C y tiempos de entre 30 y 120 minutos.

(a) (b) (©)

Figura 2.22. (a) Celda de austenita FCC con un atomo de carbono en la posicion octaédrica,
(b) Celda de ferrita BCC, (c) Celda de martensita BCT con un atomo de carbono en la posicion
octaédrica.
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Las transformaciones martensiticas son atérmicas, es decir, no requieren de una activacion
térmica para comenzar, son independientes del tiempo de permanencia a la temperatura
de enfriamiento. Las temperaturas de comienzo y final de la transformacién martensitica
se denominan Ms y M respectivamente. Ambas temperaturas son funciéon de la
composicion del acero. En ocasiones, M es inferior a la temperatura ambiente, por lo que
al enfriar hasta temperatura ambiente parte de la austenita queda sin transformar, a la que
se le denomina austenita retenida o residual. A mayor contenido en carbono y elementos
gammagenos (aquellos que estabilizan la austenita), menores serdn las temperaturas de
inicio y final de transformacion. Existen diferentes ecuaciones empiricas que permiten
calcular de manera aproximada la Ms del acero en funcion de su composicion, siendo la
de Andrews [79] la mas utilizada (Ecuacion 2.5). La limitacion de dicha ecuacion reside en
que solo es fiable para un cierto rango de composiciones, donde los contenidos maximos
en peso de cada elemento son: 0,6% de C, 4,9% de Mn, 5% de Cr y 5,4 de Mo.

M, = 539 — 423(%C) — 30,4(%Mn) — 17,7(%Ni) — 12,1(%Cr) — 7,5(%Mo) Ecuacién 2.5

Ademas de modificar las temperaturas de inicio y final de transformacion, el contenido de
carbono del acero también define la morfologia de la martensita. Cuando el contenido de
carbono no supera el 0,5%, la martensita adquiere forma de lajas alargadas y finas
(= 0,5 um) y con una subestructura distorsionada y elevada densidad de dislocaciones
(Figura 2.23a). Sin embargo, para contenidos superiores al 1% la martensita presenta un
aspecto lenticular, donde las lenticulas se encuentran rodeadas de austenita retenida
(Figura 2.23b). En estos casos, el contenido de austenita retenida es mayor cuanto mayor
es el contenido en C del acero. Para contenidos intermedios, coexisten ambas morfologias.

(a) (b)
Figura 2.23. a) Lajas de martensita de un acero con bajo contenido en carbono. b) Lenticulas de

martensita de un acero con alto contenido en carbono donde las areas blancas son austenita
retenida [80].

2.3.2.7 Islas Martensita-Austenita

Durante el crecimiento de los granos de varios productos de transformacion, el carbono
es expulsado de los granos debido a que las nuevas fases no pueden tener la misma
cantidad de C en solucién que la austenita. Por tanto, la austenita adyacente a esos granos
aumentan su contenido en C. La austenita enriquecida en C transforma parcialmente en
martensita, dando lugar a islas Martensita-austenita (islas MA) [81]. Antes de que ocurra
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la transformacion, el exceso de carbono en la austenita puede dar lugar a la formacion de
carburos, lo que impediria la aparicion de las islas MA. Sin embargo, el uso de elementos
como el Si o el Mo estabilizan la austenita, evitando la formacion de carburos y
favoreciendo la transformacion de la austenita a islas MA.

Estas islas poseen una elevada dureza, lo que favorece el aumento de la resistencia a
traccion [82,83]. En cuanto a su efecto en la tenacidad, algunos autores sugieren que su
elevada dureza reduce la tenacidad del material [84], mientras que otros opinan que la
presencia de fases duras puede ser beneficiosa para la tenacidad, siempre y cuando dichas
fases sean finas y se encuentren homogéneamente distribuidas a lo largo de la matriz
[85,86].

2.3.3 Precipitacion

Durante todo el proceso industrial de la laminacion en caliente de los aceros, los elementos
de aleacion que se encuentran en solucion sélida son susceptibles de combinarse con otros
elementos mas ligeros (C y N especialmente), dando lugar a precipitados. La nucleacion y
crecimiento de dichos precipitados puede ocurrir durante el estado liquido, en la region
austenitica y durante y tras la transformacién austenita-ferrita. En funcién de cuando y en
qué condiciones se produzca la precipitacion, el tamaro, la fraccion y la distribucion de
los precipitados sera diferente y ello a su vez tendra efectos en distintos pardmetros que
irreversiblemente afectaran las propiedades mecanicas del producto final.

El producto de solubilidad de los distintos carburos, nitruros y carbonitruros que se
puedan formar en un acero es uno de los factores que intervienen tanto en el tamafio como
en la fraccion volumétrica de los precipitados. En la Figura 2.24 se muestra como varian
los productos de solubilidad de los principales carburos y nitruros en la austenita en
funcién de la temperatura [34].

A partir de la Figura 2.24 se pueden extraer varias conclusiones. Por un lado, el nitruro de
titanio (TiN) se forma a temperaturas superiores a las que se dan en el precalentamiento.
Por ello, tendra un mayor efecto en los procesos de recristalizacion. Si los precipitados de
TiN son lo suficientemente finos, pueden llegar a inhibir el crecimiento de grano
recristalizado de austenita al anclar las juntas de grano. Por otro lado, dada la gran
solubilidad del vanadio, es de suponer que gran parte del V se encuentre disponible a
temperaturas en las que se puedan formar precipitados finos distribuidos por la matriz
que aporten resistencia al material. En cuanto al niobio, que presenta solubilidades
intermedias, podrd dar lugar a precipitados que tengan efecto en las cinéticas de
recristalizacion y en el crecimiento de grano y a precipitados finos que mejoren las
propiedades de traccion. Para que se formen los precipitados que mejoren las propiedades
de traccion, debe quedar Nb en solucion a temperaturas donde ya no se den los procesos
de recristalizacion.

Es importante mencionar que, aunque los productos de solubilidad dan gran cantidad de
informacion, corresponden a condiciones de equilibrio. Sin embargo, en un proceso
industrial de laminacion no se dan condiciones de equilibrio. Por ello, para poder tener en
cuenta factores como la interaccion entre distintos elementos microaleantes y el ciclo
termomecanico se deben utilizar programas termodindmicos. En este contexto, el software
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Thermo-Calc resulta una herramienta muy util en el andlisis termodindmico de un acero.
Es por ello que numerosos estudios utilizan dicho software para evaluar los intervalos de
temperatura en los cuales tendra lugar la precipitacion [87-89].

Temperatura (°C)

1300 1200 1100 1000 900 800

107 ' '
hic \
102 ve
S
S
= 3 -
= 10
= NbC
(=]
o 104
o VN
1]
[&]
10°
2 AIN
=]
',_1 NbN
106 -
TiN
10_7 1 1 T
6 7 8 9

104/T (K1)

Figura 2.24. Evolucién de los productos de solubilidad distintos carburos y nitruros en austenita
en funcién de la temperatura [90-94].

Como se ha comentado anteriormente, los precipitados que se forman a temperaturas
donde ocurre la restauracion y la recristalizacion tienen un efecto sobre ellas y viceversa.
Los efectos mas resefiables se detallan a continuacion [36]:

e Tanto la restauracion como la recristalizacion pueden retrasar el proceso de
precipitacion, ya que reducen la concentracidon de defectos en la red cristalina, que
son lugares de nucleacion preferentes para los precipitados.

¢ De la misma forma, los precipitados pueden anclar las dislocaciones y retrasar la
restauracion y la recristalizacion.

e Los precipitados pueden establecer una fuerza de anclaje también en las juntas de
grano que puede ralentizar y en algunos casos parar el proceso de recristalizacion.

e Al precipitar, se reduce el contenido de los elementos de aleacion en la matriz, por
lo que los efectos de dichos elementos por estar en solucion sdlida se ven
atenuados.

A continuacion, se detallan los distintos tipos de precipitacion que se pueden dar en los
aceros microaleados en funcion del momento del proceso de laminacion en el que ocurra
la precipitacion.
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2.3.3.1 Precipitacion antes de la laminacion en caliente

Si durante la colada del acero y su posterior enfriamiento las condiciones son adecuadas,
se puede promover la precipitacion fina de TiN que permita controlar el tamafio de grano
de austenita y que retrase las cinéticas de recristalizacion. Gracias a ello, se podran
conseguir microestructuras mas finas, con los beneficios que ello aporta a las propiedades
mecanicas finales del material. Si por el contrario las condiciones no son dptimas, se
podrian formar TiN de gran tamano, que generaria una pérdida de microaleante efectivo
que pudiese precipitar en etapas posteriores. La estabilidad térmica de estos nitruros es
tan elevada, que dificilmente se pueden disolver durante el precalentamiento, por lo que
si se han formado TiN de gran tamario tras la colada es muy probable que se puedan
encontrar también en el producto final.

2.3.3.2 Precipitacion inducida por deformacion

Es de sobra conocido que la recristalizacidn estatica en aceros microaleados es diferente
antes y después de que ocurra la precipitacion inducida por deformacion. Antes de la
precipitacion, todos los elementos se encuentran en solucion solida y solo algunos de ellos
son capaces de retrasar la recristalizacion en mayor o menor grado [95]. Sin embargo, al
reducir la temperatura se alcanza una temperatura critica a partir de la cual la
recristalizacion se ve momentdneamente detenida por efecto de los precipitados inducidos
por deformacion. Si se mantiene la temperatura del material, tras un tiempo, la
recristalizacion seguird su curso, debido a que a temperaturas elevadas, los precipitados
comienzan a aumentar su tamano, siendo menos efectivos a la hora de bloquear el
movimiento de las dislocaciones [96].

Por otro lado, al aplicar deformacién al material las cinéticas de precipitacion pueden
verse afectadas. Los precipitados de niobio (Nb(C,N)) muestran unas cinéticas de
precipitacion relativamente lentas en austenita no deformada. Sin embargo, la aplicacion
de deformacién durante la laminacién en caliente aumenta la densidad de dislocaciones,
provocando que las cinéticas se aceleren. A su vez, estos precipitados formados
preferentemente en las dislocaciones, dificultan e incluso impiden el movimiento de las
dislocaciones, retrasando o inhibiendo los procesos de restauracion y recristalizacion. De
esta manera, se favorece la acumulacion de deformacion durante la laminacion. Conseguir
una austenita deformada favorece la obtencion de una microestructura ferritica mas fina,
debido a que se aumenta la concentracion de defectos que actiian como lugares preferentes
de nucleacion de los granos de ferrita.

Cuanto menor es la temperatura y mayor la deformacién aplicada, mayor es la
sobresaturacion de la austenita y la densidad de dislocaciones, factores que favorecen la
formacion de este tipo de precipitados [97-99]. Dado que se forman tanto en las
dislocaciones como en las juntas de grano de austenita, su distribucion a lo largo de la
matriz suele ser bastante heterogénea, no siendo extrafio encontrar apilamiento de este
tipo de precipitados. Al formarse a temperaturas elevadas, la difusion de los elementos es
mayor, lo que explica el tamano de entre 20 y 50 nm que suelen presentar los precipitados
inducidos por deformacién. En la Figura 2.25 se muestra una micrografia obtenida por
TEM de precipitados inducidos por deformacion en un acero microaleado con niobio y
titanio [100].
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Figura 2.25. Precipitados inducidos por deformacion en un acero bajo carbono microaleado con
Nb y Ti [100].

2.3.3.3 Precipitacion durante la transformacién de fase

Al igual que ocurre con el C, los elementos de aleacion son mas solubles en la austenita
que en la ferrita, por lo que durante la transformacion austenita-ferrita, la ferrita expulsa
el exceso de elementos de aleacion hacia las intercaras. De ese modo, al avanzar la intercara
por el material, ésta se va enriqueciendo en elementos de aleacion hasta que llega a una
concentracion determinada en la que ocurre la precipitacion. Cuando ello ocurre, la
intercara sigue avanzando y enriqueciéndose, dando otra vez comienzo al ciclo. Este
proceso da como resultado una distribucidon de precipitados muy finos (menores de
10 nm) dispuestos en bandas a lo largo de la matriz ferritica. A este tipo de precipitacion
se le denomina precipitacion interfasica y ha sido estudiada entre otros por Honeycombe
desde la década de 1970 [101]. La formacion de precipitacion interfasica se ve favorecida
por temperaturas de inicio de transformacion elevadas, donde la velocidad de
transformacion y precipitacion es comparable. Por ello, cuanto mayores son las
velocidades de enfriamiento, menores son las probabilidades de obtener este tipo de
precipitacion [102,103]. En la Figura 2.26 se muestra una imagen obtenida por TEM de
precipitacion interfdsica en un acero con V transformado isotérmicamente a 690 °C
durante 300 s [104].

Figura 2.26. Imagen obtenida mediante TEM de un acero con 0,1% C, 0,001% Tiy 0,288% V en
peso transformado isotérmicamente a 690 °C durante 300 s [104].

La precipitacién interfasica puede mostrar tres morfologias distintas [105]: (1) morfologia
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planar, donde las filas son rectas y paralelas entre si y la distancia entre filas es constante,
la cual ocurre principalmente en la zona central de los granos de ferrita; (2) morfologia no
planar, que se da preferentemente cerca de los bordes de grano de ferrita, las filas de
precipitados no son rectas y la separacion entre ellas no es constante y (3) morfologia
mixta, que muestra zonas donde se ve cierta regularidad entre filas y zonas donde no.

Diferentes autores estiman que la contribucion en el limite eldstico de este tipo de
precipitacion puede alcanzar valores comprendidos entre 300 y 400 MPa [28,30], debido a
que la alta concentracién de precipitados que se forman son un gran obstaculo para el
avance de las dislocaciones [106].

2.3.3.4 Precipitacion tras la transformacion de fase

Si tras la transformacion de la austenita, ain quedan elementos en solucién, puede ocurrir
que éstos se combinen con C para dar lugar a precipitados en el seno de los granos de
ferrita. Estos precipitados son lo suficientemente finos (con didmetros inferiores a 10 nm)
y estan distribuidos homogéneamente por la matriz para que sean considerados efectivos
como obstaculos frente al avance de las dislocaciones. De esta manera, este tipo de
precipitacion contribuye al aumento de las propiedades de traccion del material. En la
Figura 2.27 se muestra una micrografia obtenida mediante TEM de un acero con bajo
contenido en C, donde se aprecia un gran niimero de precipitados finos formados tras la
transformacion de fase distribuidos por la matriz [107].

. .“-'..{ _,_'_:' 3 n.l@

Figura 2.27. Ejemplo de precipitados formados tras la transformacion de fase de un acero con
0,08% de C, 0,085% de Ti, 0,035% de Nb y 0,11% de Mo en peso [107]

Para aumentar el efecto endurecedor de este tipo de precipitados, se puede anadir
molibdeno a la composicién del acero. El Mo aumenta el nimero de precipitados
formados tras la transformacién y ademas favorece que éstos sean mas finos. Por un lado,
el Mo reduce la energia necesaria para la nucleaciéon de precipitados y por otro, aumenta
la densidad de puntos de nucleacion para los precipitados al impedir el movimiento de
las dislocaciones [108]. Ademas, Akben y col. [40] confirman que la adicién de Mo puede
retrasar la precipitacion de los carburos, favoreciendo que haya mayor cantidad de
elementos en solucion tras la transformacion de la austenita.

No solo es posible favorecer la formacion de la precipitacion tras la transformacion
mediante el uso de microaleantes. Las condiciones de proceso son factores importantes a
tener en cuenta si se desea obtener una mayor concentracion de precipitados finos. Por
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ejemplo, en productos bobinados, se ha observado que a medida que disminuye la
temperatura de bobinado, mayor es la densidad de este tipo de precipitacion, debido a la
mayor densidad de dislocaciones que acttian como lugares de nucleacion preferente [108].
Isasti y col. [109] han observado que es a la temperatura de bobinado intermedia de 550 °C
cuando se consigue un efecto endurecedor maximo, debido a la alta concentracién de
precipitados.

2.4 Relacion entre microestructura y propiedades mecanicas

Tanto las propiedades de resistencia como de tenacidad de un acero estan estrechamente
ligadas con la microestructura final del producto, que a su vez depende de la adecuada
seleccion de la composicion y del control de los distintos pardmetros del proceso.

A lo largo de los afos se han ido desarrollando ecuaciones empiricas capaces de estimar
las propiedades del material sin tener que realizar costosos ensayos mecdanicos. Al
comienzo, solo se utilizaba la composicion del material, pero a medida que fueron
avanzando las técnicas de caracterizacion y se fue ampliando el conocimiento acerca de
los procesos fisicos que se llevaban a cabo dentro del material, dichas ecuaciones fueron
ajustandose mas a la realidad. Hoy en dia existen ecuaciones con las que poder predecir
las propiedades de resistencia y tenacidad para una amplia gama de calidades de aceros.

En este apartado se analizan primeramente los mecanismos de endurecimiento mas
relevantes en los aceros microaleados. Posteriormente se muestran las principales
ecuaciones desarrolladas para la estimacion del limite eldstico y de la temperatura de
transicion ductil-fragil de los aceros HSLA.

2.4.1 Mecanismos de endurecimiento

En el limite elastico de un acero entran en juego distintos mecanismos de endurecimiento.
En este trabajo se ha analizado el efecto de los siguientes mecanismos de endurecimiento
en el valor del limite elastico:

e Solucion sélida

e Reduccién del tamano de grano

e Densidad de dislocaciones

¢ Endurecimiento por precipitacién

e Presencia de segundas fases

Todos estos mecanismos aumentan la resistencia del material dificultando o impidiendo
el movimiento de las dislocaciones durante la deformacién. Las dislocaciones son un
defecto lineal dentro de la red cristalina y se pueden definir especificando qué dtomos han
perdido su localizacion respecto a la red libre de defectos. Existen tres tipos distintos de
dislocaciones. Estas se diferencian por el angulo que forma la linea de dislocacién y el
vector de desplazamiento. Cuando dicho dngulo es de 0° la dislocacion se denomina de
cuna o borde, cuando el angulo es de 90° la dislocacion es de tornillo o helicoidales,

mientras que si el angulo esta entre 0 y 90°, la dislocacion es mixta [110].
e Dislocaciones de borde: pueden visualizarse como un semiplano extra, lo que
genera una distorsion de la red. En la parte donde se encuentra el semiplano extra
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lo 4tomos se encuentran bajo tensiones de compresion, mientras que en la otra
mitad, existen tensiones de traccion. En estos casos, la linea de dislocacion se
encuentra en el borde del semiplano en exceso (Figura 2.28a).

Dislocaciones helicoidales: éstas se forman al aplicar un esfuerza de cizalla, lo que
provoca que una de las partes se mueva respecto a la otra. Al igual que en el caso
anterior, la distorsion generada por este tipo de dislocaciones es lineal. La
visualizacion de las dislocaciones helicoidales es mas compleja, se asemeja a la
forma de una escalera de caracol cuadrada (Figura 2.28b).

Dislocaciones mixtas: es el tipo de dislocacién mdas comtn en cualquier material
cristalino y posee caracteristicas de las dos anteriores, como se observa en la Figura
2.28c.
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Figura 2.28. Representacién de los tipos de dislocaciones, a) dislocacion de borde, b) dislocacion
helicoidal y c) dislocacién mixta [110].

Una dislocacion se mueve cuando la fuerza de cizalladura que acttia sobre ella alcanza el
valor necesario para vencer la resistencia intrinseca que opone la red del cristal a su
movimiento. Durante el movimiento, todos los enlaces de la dislocacién con uno de los
planos que la rodean se rompen y se crean nuevas uniones con otro plano. Dado que una
dislocaciéon posee menor niimero de uniones que un plano entero, la cantidad de energia
necesaria para mover una dislocacidon es menor que la necesaria para romper todas las
uniones de un plano. El movimiento de las dislocaciones explica por qué los materiales
ductiles se deforman plasticamente antes de romperse ante la aplicacion de una carga. Por
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ello, cualquier fendmeno que obstaculice o impida el movimiento de una dislocacion,
aumentara la resistencia del material.

2.4.1.1 Solucidn sélida

Este mecanismo de endurecimiento se basa en que aquellos elementos que se encuentran
en solucidn solida en la red cristalina del Fe provocan una distorsidon en la red que dificulta
el movimiento de las dislocaciones. Existen dos formas de que los elementos de aleacion
de un acero provoquen mediante solucion solida una distorsién en la red y dependera de
su tamano con respecto al atomo de Fe.

Si el tamafio es similar, los atomos del elemento ocupardn un hueco que deberia estar
ocupado por un atomo de Fe. En ese caso se denomina solucién solida sustitucional y
existen dos variantes. Cuando el atomo sustitucional tiene un radio atémico menor,
provocara tensiones de traccion, mientras que si el radio es mayor, provoca tensiones de
compresion a su alrededor (ver Figura 2.29). El caso que mayor distorsion provoca y por
lo tanto mayor efecto endurecedor tiene, es aquel donde el atomo sustitucional es menor.

Atomo sustitucional Atomo sustitucional
pequeno grande -
f [
- ~

(a) (b)
Figura 2.29. Esquema de soluciones sdlidas sustitucionales de a) &tomo menor que el Fe y b)
atomo mayor que el Fe.

Si el atomo en solucidn solida se coloca en los intersticios que forman la red cristalina, la
sustitucion es de tipo intersticial. Para que ocurra este tipo de solucién solida, los atomos
que estan en solucidn tienen que ser significativamente mas pequetios que aquellos que
forman la red. En el caso del acero, los elementos mds propensos a actuar como
intersticiales son el B, el C y el N. La posicion de minima energia para este tipo de
elementos se encuentra bajo el plano de deslizamiento de las dislocaciones. Aunque estos
atomos son lo suficientemente pequenos para situarse en dichas posiciones, son lo
suficientemente grandes para crear una dilatacion a su alrededor que aumente la energia
necesaria para que la dislocacion se desplace. La distorsion generada por los elementos
intersticiales se ha calculado que puede ser entre 10 y 100 veces mayor que la generada
por los elementos sustitucionales.
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Sin embargo, el uso de elementos para mejorar la resistencia de los aceros mediante
solucién sdlida tiene sus inconvenientes, incluso en concentraciones bajas. Los efectos
principales son la pérdida de la capacidad de deformacion antes de la fractura
(especialmente en el caso de soluciones solidas intersticiales) y peor soldabilidad. La tinica
excepcion es el uso de Mn, que se puede afiadir incluso hasta en un 1,7% en peso sin que
afecte las demas propiedades. Su efecto en el endurecimiento no solo se debe a la solucién
solida, ya que también disminuye la temperatura de transformacion y=>a, trayendo
consigo el afino de la microestructura. Debido a los distintos efectos que provocan, el
limitado aumento de las propiedades mecanicas y en algunos casos el alto coste de los
elementos, hace que la solucion sélida no sea un mecanismo preferencial para conseguir
un aumento de las propiedades de resistencia. A continuacion, se muestra una lista con
los elementos habituales que suele presentar el acero y sus efectos como elemento en
solucion solida:

e Carbono: es el elemento principal. El porcentaje que la ferrita es capaz de mantener
en solucidén a temperatura ambiente es muy bajo. Con el fin de conseguir una
solucion sobresaturada, se realizan enfriamientos acelerados para impedir que el
carbono sea expulsado de la matriz ferritica.

e Fosforo: gran efecto endurecedor, sin embargo, la tenacidad se ve resentida incluso
para concentraciones bajas.

e Silicio y Manganeso: ademdas de aportar cierto endurecimiento por solucion
solida, el Si se utiliza para desoxidar el acero y el Mn forma sulfuros que mejoran
la ductilidad, ademas de los efectos anteriormente citados.

e Estafo: efecto notable en el endurecimiento, pero causa problemas durante en
conformado en caliente.

e Cobre: elemento cada vez mas presente en los aceros que se fabrican a partir de
chatarra. Mejora el comportamiento a corrosion ademds de mejorar las
propiedades de resistencia. Puede generar problemas relacionados con defectos
superficiales durante la laminacion en caliente si las temperaturas de
calentamiento no son las adecuadas.

e Niquel, Cromo y Molibdeno: escaso efecto en el endurecimiento por solucion
solida y tienen un alto coste. Son anadidos al acero para mejorar la templabilidad.

Para concentraciones bajas de elementos de aleacion, se considera que el efecto
endurecedor es lineal. En la Figura 2.30 se muestra la relacion entre % de elementos de
aleacion y su efecto en el limite eldstico debido al endurecimiento por solucion solida [111].
Como se ha comentado anteriormente, en dicha figura, se observa que el efecto de los
elementos intersticiales es mucho mayor que el de los sustitucionales incluso en
proporciones muy reducidas. De entre los elementos sustitucionales, el fosforo (P) es el
que mayor endurecimiento ofrece, ya que debido a su pequefo tamafio, introduce una
mayor distorsion en la red. El niquel (Ni) no aporta ningtin efecto endurecedor, atribuible
a que su tamano es practicamente idéntico al del Fe. En relacién al cromo (Cr), aunque
posee un tamaro similar al del Fe, su contribucion se considera negativa. Esto se debe a
que el Cr es muy afin a los elementos intersticiales, haciendo que la cantidad de C y N
disponible para que se sitiie en los intersticios se reduzca y su efecto endurecedor
se vea afectado.

En el caso de los aceros microaleados, la cantidad de elementos de aleacién utilizada es
tan pequena que casi no hay endurecimiento por solucion sdlida. El objetivo de afiadir
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elementos de aleacion en este tipo de aceros radica en la mejora de las propiedades
mediante el afino de grano de la estructura, obteniendo fases mas complejas y
favoreciendo la precipitacion.

CyN
elemt. Intersticiales)
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Incremento del limite elastico (MPa)
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Figura 2.30. Relacion entre % de aleacion de distintos elementos e incremento del limite elastico
debido al endurecimiento por solucion solida [111].

2.4.1.2 Reduccion del tamafio de grano

A menudo, al intentar incrementar el nivel de resistencia de un acero, la tenacidad del
material se ve afectada. En el caso del afino de grano, tanto la resistencia como la
tenacidad se ven favorecidas, y ademas la soldabilidad no se ve afectada. Es por ello
que actualmente es el mecanismo de endurecimiento preferente, sobre todo en aceros
HSLA, donde esas tres son las propiedades de mayor importancia. A modo de ejemplo,
en la Figura 2.31 se muestra la variacion de la resistencia, dureza, tenacidad y
soldabilidad de los aceros al reducir el tamafio de grano [112]. Las juntas de grano son
zonas de gran desordenamiento atémico, por ello, cuando una dislocacion llega hasta
la junta, precisa de una mayor cantidad de energia para desplazarse, aumentando asi la
resistencia del material. Al disminuir el tamafno de grano, se aumenta la superficie
especifica de junta de grano y por tanto, hay mas posibilidades de que las dislocaciones
queden ancladas en las juntas. Es por ello por lo que se busca aumentar la superficie
especifica de junta de grano mediante el control del crecimiento de grano. La manera de
conseguir una estructura mas fina es la de aumentar la densidad de lugares de
nucleacién en la austenita. Para ello, existen diferentes vias. La primera de ellas consiste
en enfriar a mayor velocidad el material, aumentando asi la posibilidad de formar
nucleos de grano de ferrita en la austenita. Sin embargo, de este modo se puede incurrir
en la formacion de fases mas duras que a pesar de aportar mayor resistencia, pueden
afectar negativamente a la tenacidad.

53



Capitulo 2

>

Resistencia

Dureza

Soldabilidad

/

Tenacidad

Aumento de las propiedades

>
Disminucion del tamafio de grano

Figura 2.31. Relacion entre la reduccion del tamafio de grano y distintas propiedades mecanicas
del acero [112].

También cabe la posibilidad de utilizar elementos de aleacion para tal fin, sin que se vean
afectadas las propiedades de tenacidad. Para ello, se fomenta la formacion de precipitados
finos distribuidos a lo largo de la matriz de austenita que actiien como soporte y de ese
modo reducir la energia necesaria para que se formen los nucleos de ferrita estables.
Cuanto menor sean los precipitados y mayor la fraccion de éstos, menor serd el tamario de
la microestructura resultante. En la Figura 2.32, se muestra un grafico donde se relaciona
el tamano (dmax) y fraccion volumétrica de los precipitados con el tamafio de grano que se
puede obtener. También se indica el rango en el que se encuentran los aceros HSLA [5].

1000
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E Aumento del
=3 10 1 tamano de los
=~ precipitados
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E 1
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0,1 1 Aceros \ 0,05 um
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\ 0,01 um
0,01 T T 0,005 um
0,0001 0,001 0,01 :

Fraccion de precipitados

Figura 2.32. Efecto de la fraccion volumétrica y del tamafio medio de los precipitados en el
tamafio de grano [5].

Cabe mencionar el efecto que puede tener, sobre todo en las propiedades de tenacidad, la
homogeneidad de la microestructura. Aun cuando el tamafio de grano medio sea
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pequeno, si la heterogeneidad y la presencia de granos groseros es considerable, la
tenacidad puede verse afectada [113,114]. Conforme incrementa el tamafio de grano, las
probabilidades de que una grieta se nuclee y crezca dentro de un grano hasta producir
una fractura fragil es mayor.

2.4.1.3 Densidad de dislocaciones

Otro de los fendmenos que pueden obstaculizar el movimiento de las dislocaciones es la
interaccion de una dislocacion con otra. En funciéon de si las dislocaciones estan en el
mismo plano de deslizamiento o no, su interaccion tendra efectos distintos. Si comparten
el plano de deslizamiento, interaccionan dando lugar a codos (tramos de dislocaciones de
pequena longitud) que seran kinks cuando estan en el mismo plano de deslizamiento o jogs
cuando estan en un plano perpendicular al de deslizamiento (ver Figura 2.33). Estos
ultimos, se caracterizan por su baja movilidad, por lo que actian como anclajes.

___‘-P'_lano de
........... -~ deslizamiento

Figura 2.33. Ejemplo grafico de codos formados por la interaccion de dos dislocaciones coplanares
[115].

Cuando las dislocaciones que se encuentran no pertenecen al mismo plano de
deslizamiento, se forma un segmento de dislocacién que mantiene a ambas dislocaciones
bloqueadas. Una vez que se alcanza un valor de tension determinado, dicho segmento se
rompe y las dislocaciones se mueven otra vez. Para que una dislocacion se pueda mover,
todas las uniones con otras dislocaciones de planos de deslizamiento distinto se deben
romper. Esta es la base del endurecimiento por bosque de dislocaciones.

Cuanto mayor sea la densidad de dislocaciones, entendiendo como tal el nimero de
dislocaciones cortadas por unidad de drea, mayor sera el efecto endurecedor. Por lo tanto,
procesos que den lugar a altas densidades de dislocaciones, como la formacién de fases
mas complejas, favorecen este mecanismo.

2.4.1.4 Endurecimiento por precipitacion

Como se ha visto en el apartado 2.3.3, la precipitacién juega distintos papeles en la mejora
de las propiedades dependiendo de cuando y cémo se formen. La dispersion homogénea
de precipitados que se puedan formar durante o tras la transformacién de fase dificultan
el movimiento de las dislocaciones durante la deformacion, aumentando asi la resistencia
del material. Dependiendo de la cristalografia y la coherencia con la matriz, los
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precipitados interactian con las dislocaciones de manera distinta. Si las particulas son
coherentes, las dislocaciones partiran o rodeardn las particulas en funcién de si éstas son
deformables o no. En el caso de particulas coherentes deformables (ver Figura 2.34), los
precipitados son cortados al avanzar la dislocacion a través de ellos. Ello requiere un
consumo energético adicional que se traduce en un aumento de la resistencia del material.
Ademas, el precipitado coherente cortado por la dislocacion generard una nueva intercara,
proporcionando otro mecanismo para aumentar la resistencia. En este caso, el aumento de
la resistencia sera mayor cuanto mayor sea el tamafo de la particula [116].

Dislocacion

)

9 Q "8 \ N

Precipitados coherentes 01
deformables : et WA

(a) (b)

Figura 2.34. a) Representacion de la interaccion entre particula coherente deformable con

dislocacién, b) micrografia de particulas cortadas por el avance de dislocaciones.

En el caso en el que las particulas no sean deformables, las dislocaciones forman bucles
alrededor de las particulas. Lo mismo ocurre con aquellas particulas incoherentes. En esos
casos, es preciso considerar el mecanismo propuesto por Orowan para explicar el efecto
endurecedor. Segun el modelo, cuando una dislocacién se encuentra con un conjunto de
precipitados que no puede cortar (Figura 2.35a), la dislocacion avanza por los espacios que
hay entre los precipitados, mientras que las secciones que chocan contra ellos se quedan
bloqueadas (Figura 2.35b). Al seguir avanzando la dislocacion, ésta se curva, hasta que
finalmente se forman bucles alrededor de los precipitados (Figura 2.35c) y la dislocacion
queda libre y puede seguir avanzando (Figura 2.35d). Estos bucles a su vez, también
representan impedimento al avance de otras dislocaciones [106].

* . . ¢ . @ * . @ @

(a) (b) (©) (d)

Figura 2.35. Representacion grafica de las distintas etapas del mecanismo de Orowan [106].

Las particulas no deformables mds comunes en los aceros microaleados son carburos,
nitruros y carbonitruros de Nb, Ti y V, formados durante o tras la transformacion
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austenita/ferrita. Segin se puede apreciar en la Figura 2.36, el efecto endurecedor y por
tanto el incremento en el limite eldstico del material, sera mayor cuanto mayor sea su
fraccion volumétrica y menor su tamano.

0,005 um
0,01 pm

Aceros HSLA ]

1001 0,05 um

0,1 um

| —

AV

104 Aumento del

tamano de los
precipitados

0,0001 0,001 0,01
Fraccion de precipitados

Incremento del limite elastico (MPa)

Figura 2.36. Influencia de la fraccion de precipitados en el endurecimiento por precipitacion
segun el modelo de Ashby-Orowan [5].

2.4.1.5 Presencia de segundas fases

La presencia de una dispersién de segundas fases de tamafo similar a los granos que
forman la matriz también puede dificultar el desplazamiento de las dislocaciones durante
la deformacion. El ejemplo mas comtn de fases secundarias en aceros de bajo contenido
en carbono son las islas MA. En contrapartida, estas fases fragiles pueden afectar a la
tenacidad del material [117].

2.4.2 Resistencia mecanica y limite elastico en aceros HSLA

El desarrollo de ecuaciones que permitan estimar el valor del limite eldstico en funcién de
la composicion en aceros con bajo contenido en C tiene gran interés industrial. Las
primeras ecuaciones que se desarrollaron para determinar tedricamente el limite eldstico
de un acero, solo tenian en cuenta la composicion y el tamano de grano ferritico y el
contenido de nitrégeno libre (aquel que no se encuentra combinado con ningtn otro
elemento, Nr). En la Tabla 2.3 se muestran algunos ejemplos de este tipo de ecuaciones
(Ecuacion 2.6 - Ecuacion 2.11), donde la composicion se expresa en % en peso de cada
elemento y la o, esta expresada en MPa. Todas poseen una constante que representa la
tension de friccion (oo) y diferentes sumandos para tener en cuenta la contribucion de los
distintos elementos que se encuentran en solucién solida en el acero y el tamafio de grano
de la microestructura (d«). Ademas, en el caso de la Ecuaciéon 2.9 y la Ecuacién 2.10,
también se tienen en cuenta las fracciones de ferrita y de perlita y la velocidad de
enfriamiento continuo.
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Tabla 2.3. Ecuaciones para el calculo del limite elastico de aceros de bajo C en funcién de la

composicion y el tamafio de grano® 2.

Limite elastico (ay)

0, = 88 + 37(%Mn) + 83(%Si) + 2918(%N;) + 15,1d;*° Ecuacién 2.6 [118]
= 53,9 + 32,3(%Mn) + 83,2(%Si) + 11(%Mo) + 354(%N .
% Er/‘; 721_0‘5 (%S0) +11(%Mo) (%N) Ecuacion 2.7 [119]
’ a
o, = 105 + 43,1(%Mn) + 83(%Si) + 1540(%N;) + 15,4d;*° Ecuacién 2.8 [120]

0, = 63 + 23(%Mn) + 53(%Si) + 5000(%N;) + 700(%P)

+f, (15,4 —30(%C) + 6'094/(0 8+ (% Mn))> 405 Ecuacién 2.9 [121]
+0,01(%perlita) (360 + 2600(%C)?)

o, = 68,9 + 12,4(%Mn) + 101(%Si) + 1,48(%perlita) + 16,5d,;*°
+ 4,93CR%®

Ecuacion 2.10 [122]

0, = 62,6 + 26,1(%Mn) + 60,2(%Si) + 759(%P) + 212,9(%Cu)
+3286(%N;) + 19,7d;"°

Ecuacion 2.11 [123]

En la Figura 2.37 se muestra la evolucion de las predicciones de las ecuaciones de la Tabla

2.3 para un mismo acero

en funcion del tamano de grano de ferrita. En ella, se puede

observar cdmo la diferencia entre el valor maximo y minimo estimado con las distintas

ecuaciones no supera el 10% [34].
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Figura 2.37. Evolucién del limite elastico en funcién del tamario de grano de ferrita considerando
las ecuaciones de la Tabla 2.3 para un acero 0,08% C, 1,1% Mn, 0,2% Si, 0,005% P, 0,05% Cu, 50
ppm N, 8% de perlita y enfriado a una velocidad de 60 °C/min [34].

I Composicion expresada en % en peso y oy en MPa.

2 Nota: Nt contenido de nitrégeno en solucién sélida sin estar combinado con otros elementos; da: tamafio de grano de
ferrita en mm; fa: fraccién volumétrica de ferrita; CR: velocidad de enfriamiento expresado en °C/min.
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De forma general, en los aceros HSLA, el limite eldstico viene definido como la suma de
las distintas contribuciones de los mecanismos de endurecimiento (Ecuacién 2.12).

Oys = f(ao, Oss) Ogs) Op) Oppt O'MA) Ecuacién 2.12
donde:
0p~> es la tension de friccion
0ss~> es la contribucion de la solucién solida
a4s~ es la contribucion del tamano de grano
0,2 es la contribucion de las dislocaciones
Oppt = €s la contribucion de la precipitacion
oya~> corresponde al endurecimiento por la presencia de islas MA

Es por ello que se comenzaron a desarrollar ecuaciones con las que determinar la
contribucion de cada uno de los mecanismos de endurecimiento. Al mismo tiempo, en
numerosos trabajos, se comenzaron a desarrollar ecuaciones no lineales para determinar
el limite elastico teniendo en cuenta los distintos mecanismos que entraban en juego [124-
127]. La no linealidad de estas ecuaciones se debe a que, por causa de la interaccion entre
los distintos mecanismos, en determinados casos, una ecuacion lineal puede sobreestimar
el valor del limite elastico. En la Tabla 2.4 se muestran las ecuaciones mas relevantes para
el calculo del limite elastico.

Tabla 2.4. Ecuaciones para el calculo del limite elastico.

Limite eldstico (gy)

0y = 0o + 05 + 0p + Opyg + Ogs + Oppt Ecuacion 2.13 [128]
0,5 .

0y = 0o + 0gs + 0 + Oya + (055 + 05pe) Ecuacion 2.14 [124]
0,5 .

0y = 09 + Ogs + 0gs + oya + (07 + 02pc) Ecuacién 2.15 [125]
2, 5 5\9° 2

g, = ((UO + g5 + Oppe + Oupa)” + 02 + Ugs) Ecuacién 2.16 [126]
0,5 .

oy = ags + ((00 + 055 + Oya)* + 0 + 02,¢) Ecuacién 2.17[127]

En los siguientes sub-apartados, se analizan las ecuaciones empiricas utilizadas para
determinar la contribucion de cada uno de los mecanismos de endurecimiento que tienen
un papel relevante en el limite eldstico de los aceros HSLA.

2421 Contribucién de la solucion sélida

La contribucidn de cada uno de los elementos de aleacion al limite eldstico es proporcional
a su concentracion, dando lugar a ecuaciones de tipo

Usis =k;- ¢ Ecuacion 2.18

donde g, representa el aumento del limite elastico por solucién sélida debido al elemento
i, ki es el coeficiente de endurecimiento del elemento i y ci es la concentracion del elemento
i en el material.
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Sumando las contribuciones de diferentes elementos se obtienen ecuaciones como la
propuesta por Pickering y Gladman [129], que ha sido utilizada en numerosos trabajos
[130,131].

Tss = 0 + 32,3(%Mn) + 83,2(%Si) + 11(%Mo) + 354(%N;) Ecuacion 2.19

donde oy es la tension de friccion (53,9 MPa) y las concentraciones se expresan en % en
peso. También se tiene en cuenta la cantidad de nitrégeno que no se encuentra combinado
con ningun otro elemento, Nt.

2.4.2.2 Contribucién del tamafio de grano

Existen diferentes ecuaciones para determinar la contribucion del tamafio de grano en el
limite elastico en funcién de la microestructura final. Para microestructuras ferriticas, la
ecuacion mas utilizada es la de Hall-Petch (Ecuacion 2.20) [132]:

Ogs = kyp - d™%° Ecuacién 2.20

donde k#r es la constante de Hall-Petch (valor comprendido entre 15 y 18 MPa mm?®) y 4
representa el tamafo de grano de ferrita expresado en mm.

Inicialmente, la ecuacion de Hall-Petch fue desarrollada para desorientaciones de alto
angulo, pero posteriormente su uso se ha extendido para subgranos [133] y juntas de celda
[134]. En las microestructuras que presentan una gran densidad de juntas de bajo angulo,
como es el caso de las bainitas, es conveniente cuantificar el efecto de las juntas de bajo y
alto angulo por separado. Para ello, se desarrollé una ecuacion que incluye el coeficiente
de Hall-Petch modificado (Ecuacion 2.21). Este coeficiente considera el efecto de cada tipo
de junta y depende de la fraccion de cada una de ellas [135].

*

k
“P — aMyuB Z £i B + /1”_0 z fi Ecuacién 2.21

2°<0;<15° 0;=15°

donde a es una constante, M es el factor de Taylor, u es el médulo de cortadura y b es la
magnitud del vector de Burgers (a=0,3; M=3; u=8-10* MPa; b=2,5-107 mm). 0: es el angulo
de desorientacion media expresada en radianes correspondiente al intervalo i cuya
frecuencia relativa es fi. Estos términos se obtienen mediante la técnica de difraccion de
electrones retrodispersados (EBSD).

Introduciendo el coeficiente de Hall-Petch modificado (Ecuacion 2.21) en la ecuacion
original (Ecuacién 2.20), se obtiene la Ecuacion 2.22 para el calculo de la contribucion del
tamano de grano en el limite eldstico. Se emplean los tamafios de unidad medios segun el
criterio de desorientacion de bajo dangulo (dz) y se introduce un factor de correccion de
1,05 para considerar la relacion existente entre las medidas de EBSD y las obtenidas
mediante micrografias del microscopio dptico [135].

T
Ogs = 1,05aMuvb z fi\/?i + ’E Z fi‘ dz_c,o’5 Ecuacion 2.22

2°50;<15° 0;=15°
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2.4.2.3 Contribucidon de las dislocaciones

La contribucién de las dislocaciones al limite eldstico se puede determinar utilizando la
Ecuacién 2.23 [131,136,137].

o, = aMub\/E Ecuacion 2.23
donde a es un factor numérico que representa las posibles interacciones entre las distintas
dislocaciones, M es el factor de Taylor, u representa el médulo de cortadura, b es la

magnitud del vector de Burgers y p es la densidad de dislocaciones (@M=0,38 para
estructuras BCC [59]; u=8-10* MPa; b=2,5-10"1" m).

En literatura se pueden encontrar valores de densidad de dislocaciones (p) en funcion de
la microestructura, pero los valores distan mucho unos de otros. A modo de ejemplo, para
aceros ferriticos, compuestos principalmente por ferrita poligonal, bobinados a 650 °C,
distintos autores dan valores de p cercanos a 2,5-10* m2[138,139]. Sin embargo, los valores
de p reportados en bibliografia varian mucho en funcién de la técnica utilizada para
realizar la medicidn y del tipo de microestructura. Por otro lado, existen en la literatura
ecuaciones con las que determinar la densidad de dislocaciones en funcion de distintos
parametros. Por ejemplo, para microestructuras compuestas de bainita, martensita y
ferrita widmanstatten formadas durante un proceso de enfriamiento continuo, la Ecuacion
2.24 es capaz de estimar p en funcion de la temperatura a la cual se transforma el 50% de
la microestructura [140]. Sin embargo, esta ecuacion solo puede ser utilizada si dicha
temperatura estd comprendida entre 297 y 647 °C.

logp = 9,2848 + 6780/, 4 1780360, , Ecuacién 2.24

Otra via para determinar la densidad de dislocaciones se basa en el estudio de los
gradientes de desorientaciones locales existentes en una determinada region [131,135,141].
Para ello, se realiza un estudio de las desorientaciones medias de Kernel que se obtienen
por EBSD y se aplica la aproximacion de Kubin y Mortensen (Ecuacion 2.25) [142].

p=20/ Ecuacién 2.25

donde O es el angulo de desorientacién medio de Kernel de un punto respecto a sus
vecinos, u la distancia entre el centro de dos puntos vecinos en el barrido de EBSD, que es
funcion del paso de barrido utilizado y b es la magnitud del vector de Burgers.

El angulo de desorientacion medio de Kernel se define como la media de desorientacion
existente entre un punto y los puntos que lo rodean. Dicha media se puede obtener
teniendo en cuenta los puntos que estan situados a una distancia igual al paso de barrido
(primer vecino) o a una distancia igual a dos o tres veces el paso de barrido (segundos y
terceros vecinos, respectivamente). Al utilizar celdas de forma hexagonal, en el caso del
primer vecino, todos los puntos se encuentran a la misma distancia, que coincide con el
paso del barrido, pero no ocurre lo mismo en el caso de utilizar los segundos o terceros
vecinos. En esos casos, algunos puntos se encontraran a una distancia proporcional al paso
de barrido, mientras que otros se encontraran un poco mas cerca. Debido a ello, habra que
introducir un factor geométrico. En la Figura 2.38 se muestra de forma esquematica los
puntos utilizados en cada caso para el calculo de la desorientaciéon media de Kernel, asi
como el paso y el valor del factor u.
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Primer vecino Segundo vecino Tercer vecino

(a) (b) ()
Figura 2.38. Representacion de los parametros utilizados para determinar la desorientacion media
de Kernel respecto a) Primer vecino, b) Segundo vecino y c) Tercer vecino.

2.4.2.4 Contribucion de la precipitacion

A partir del mecanismo de Orowan descrito en el apartado 2.4.1.4, se desarrollé una
ecuacion con la que estimar la contribucion de la precipitacion en funcion del tamafio (x)
y la fraccion volumétrica (f) de los precipitados (Ecuacion 2.26) [131,143]

0,5
Gope = 10,8 N (6,12; 10_4) Ecuacién 2.26
La distribucién de tamafios de los precipitados puede determinarse mediante microscopia
electronica de transmision (TEM) ya sea utilizando réplicas de extracciéon de carbono o
foils. Sin embargo, obtener datos acerca de la fraccion de precipitados es mas complejo.
Uno de los principales métodos consiste en disolver mediante el uso de productos
quimicos la matriz y después filtrar los precipitados [130]. No obstante, no resulta un
método fiable debido a las inexactitudes que se cometen tanto en la disolucion de la matriz
como en el proceso de filtrado posterior. Del mismo modo, existen estudios que intentan
determinar la fraccion volumétrica de precipitados mediante el andlisis de réplicas de
extraccion de carbono y foils utilizando el TEM [35].

Es posible estimar la fraccion volumétrica de precipitados mediante el uso de la ecuacion
desarrollada por Ashby y col. [144] en funcion de la densidad de precipitados observados
en las réplicas de extraccion (Ecuacion 2.27).

13
fo= ngs(xz +0?) Ecuacién 2.27

donde N: es el nimero de precipitados por unidad de d4rea, x es el didmetro medio de los
precipitados, o es la desviacion estandar del tamafio medio de los precipitados y k es un
factor de correccion dependiente de la eficacia de extraccion de las réplicas de carbono.
Segtin Ashby el valor de k puede llegar a doblarse de una réplica a otra. Mientras, otros

62



Revision Bibliografica

estudios sugieren que puede ser la relaciéon entre el tamano del precipitado mas grande
de la réplica y el valor medio (k=xma/x) [145] 0 un valor fijo de ¥4 [146].

Gladman y col. [111] sefialaron que el endurecimiento maximo por precipitacion se da
cuando los carburos tienen un didametro de entre 3 y 5 nm. A pesar de ello, se considera
que todos los precipitados con didmetros inferiores a 10 nm son efectivos como obstaculo
frente al avance de las dislocaciones. Es por ello por lo que para determinar la contribucion
de la precipitacion en el limite eldstico, se tienen en cuenta todos aquellos precipitados
menores de 10 nm para el cdlculo del tamafio medio y de la fraccion volumétrica [131].

2.4.2.5 Contribucion de las segundas fases (Islas MA)

Como se ha comentado anteriormente, la presencia de islas MA aumenta la resistencia del
material debido a que es una fase de gran dureza. Para determinar su contribucion en el
limite elastico se utiliza la ecuacién propuesta por Bush y col. [83].

oma = 900 - fya Ecuacién 2.28

donde fua es la fraccion volumétrica de islas MA presentes en la microestructura.

2.4.3 Tenacidad de los aceros HSLA

Para muchas aplicaciones industriales la tenacidad es tan importante como su nivel de
resistencia. Los ensayos de Charpy son los mas utilizados para determinar la tenacidad en
productos laminados en caliente. A partir de ellos, se puede obtener informacion de dos
parametros diferentes:
e La energia del plateau ductil: es la energia absorbida por el material cuando éste
rompe de manera ductil.
e Temperatura de transicion ductil-fragil (ITT): temperatura a partir de la cual el
material muestra un comportamiento ductil y por debajo de la cual presenta un
comportamiento fragil.

Mediante el ensayo de Charpy se obtiene una curva que relaciona la energia absorbida por
la muestra en funcion de la temperatura de ensayo. Gracias a esas curvas se pueden
determinar la energia de plateau ductil y la temperatura de transicion ductil-fragil, que se
debe conocer para prevenir posibles fracturas fragiles. Para determinar la ITT los criterios
mas empleados son: ITT (27]) e ITT (50%DB). El primero de ellos considera la ITT como la
temperatura a la que la muestra absorbe durante el ensayo una energia de 27 J. Mientras
que el criterio ITT (50%DB) considera la ITT como la temperatura a la que el 50% de la
superficie de fractura muestra caracteristicas de haberse fracturado de manera fragil.

Al igual que en el caso del limite eldstico, existen ecuaciones empiricas que permiten
estimar el valor de ITT en funcion de los pardmetros microestructurales. Para ello, se debe
tener un conocimiento previo acerca de los dos principales mecanismos de fractura en
metales, fractura ductil y fractura fragil o clivaje. Asimismo, es importante conocer el
papel que juegan la composicion y las caracteristicas microestructurales del material.
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2.4.3.1 Mecanismo de fractura fragil o clivaje

La fractura por clivaje se puede definir como una propagacion extraordinariamente rapida
de una grieta, por simple separacion de los enlaces atémicos a lo largo de un plano
cristalografico determinado [147]. Los planos por los que se produce la fractura son
aquellos con una densidad de empaquetamiento menor debido a que el niumero de enlaces
en esos planos es menor y a que la distancia interplanar es mayor. Esto hace que la
superficie de grieta en una fractura por clivaje sea lisa en cada grano y que presente una
trayectoria transgranular. La direccién de propagacion de una grieta tiende a cambiar de
plano cuando pasa de un grano al contiguo, ya que la grieta se propaga siguiendo el plano
de orientacién mas favorable en cada grano. Debido a que los granos vecinos presentan
desorientaciones entre ellos, rara vez los planos por los que se propaga la grieta son
paralelos. En la Figura 2.39 se muestra la direccion de propagacion que ha seguido una
grieta en un material policristalino como el acero [147].

Figura 2.39. Mecanismo de clivaje a lo largo de los granos de un material policristalino [147].

El mecanismo de fractura fragil consta de tres etapas:

1. Nucleacion de la microgrieta: la microgrietas se produce principalmente por la
fractura de una particula fragil o por la fractura de la intercara particula-matriz.
Dichas particulas son preferentemente carburos en juntas de grano [148], 6xidos
complejos, TiN de gran tamanio [149], islas MA [84] y perlita. Con la finalidad de evitar
la nucleacion de microgrietas que pueden traer consigo la rotura catastrdfica, el
control del tamafio y la fraccion volumétrica de estas fases secundarias resulta vital.

2. Salto y propagacion de la grieta por la matriz: cuando se ha producido la
microgrieta, ésta se propaga hasta la matriz, por donde contintia creciendo. La tension
minima necesaria para que la grieta comience a propagarse por la matriz varia en
funcién de la energia superficial efectiva de la intercara particula-matriz. A su vez, es
dependiente de la relacion de desorientacion que haya entre la direcciéon normal de
uno de los planos de propagacion preferente con respecto a la tension aplicada.
Cuanto menor sea dicha desorientacion, menor sera la energia necesaria para que la
grieta comience a propagarse por la matriz.

3. Progresion de la grieta por la matriz: una vez que la grieta comienza a propagarse
por la matriz, lo tnico que impedird su avance seran las juntas de grano con
desorientacion de alto angulo. La tensiéon minima necesaria para que una grieta
atraviese una junta de alto angulo (desorientaciones entre 12 y 15° son consideradas
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efectivas en el control del avance de grieta) se puede determinar utilizando la
ecuacion de Griffith (Ecuacion 2.29) [147].

nE
— | TE¥mm Ecuacién 2.29

Omm = 1 _y2).p
donde E representa el médulo de Young expresado en GPa, ymn es la energia superficial
efectiva expresado en J/m?, v es el modulo de Poisson y D es el tamafio de grano medio de
la microestructura en mm por la que se propaga la grieta.

La tinica variable dependiente de la temperatura es la energia superficial efectiva (ymm), la
cual es menor cuanto menor sea la temperatura. Ello explica por qué es necesario una
menor cantidad de energia para producir una fractura fragil a bajas temperaturas.

2.4.3.2 Mecanismo de fractura ductil

La fractura ductil se caracteriza por la acumulacién de deformacion plastica antes de la
fractura. En esos casos, durante la aplicacion de la tensidn, se genera una microgrieta
debido a la fractura de la intercara particula-matriz, al igual que en el caso de la fractura
fragil. En muchos casos, esta primera etapa no se da debido a defectos intrinsecos del
material. Las inclusiones no metalicas, tales como sulfuros y 6xidos, presentan intercaras
con la matriz débiles, por lo que al someter al material a una tension, las intercaras entre
matriz y particula se rompen, dando lugar a una grieta o cavidad. Como consecuencia de
las solicitaciones sobre la pieza agrietada, se inducen en el frente de grieta tensiones y
deformaciones suficientes para que se produzca la nucleaciéon de microhuecos que crecen
y se unen a la grieta principal, con el consiguiente crecimiento de grieta. Este proceso se
repite hasta la fractura total del material. La Figura 2.40 se muestra de forma esquematica
las distintas etapas del avance de grieta durante una fractura ductil. [147].

>@@OOQ
000

Figura 2.40. Avance de grieta durante la fractura ductil mediante la formacién de microhuecos. a)
estado inicial, b) formacién de microhuecos en el frente de grieta y c) coalescencia de
microhuecos [147].
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2.4.3.3 Influencia de la composicion y microestructura en las propiedades
de tenacidad

Al igual que se desarrollaron ecuaciones para determinar el limite elastico en funcién de
la contribucion de los distintos mecanismos de endurecimiento, existen ecuaciones
capaces de predecir la ITT de un acero en funcion de los parametros microestructurales.
En la Tabla 2.5, se muestran las ecuaciones para predecir la ITT en aceros con bajo
contenido en carbono mas relevantes. Cabe destacar que el afino de la microestructura es
el tnico mecanismo que consigue mejorar las propiedades de tenacidad (menores ITT).

Tabla 2.5. Ecuaciones empiricas para el calculo de la ITT en aceros con bajo contenido en
carbono?.

Temperatura de transicion ductil-fragil (ITT)

) 0,5 .
ITT(50%DB) = —19 + 44(%Si) + 700(%N;) "~ + 2,2%perlita Ecuacién 2.30 [129]

—11,5D7%°
ITT(27]) = —42 + 173t%°> — 8,3D7%5 + 0,372A0 Ecuacién 2.31 [120]
ITT(50%DB) = —46 + 131t%° — 12,7D7%> + 0,45A0 Ecuacién 2.32 [120]
ITT(27]) = 80,1 — 57,8(%Mn) — 57,2(%Si) + 1224(%S)

— 1360(%P) + 1,4%perlita — 7,41D %> Ecuacién 2.33 [122]

— 3,7CR%®

ITT(50%DB) = —11(%Mn) + 42(%Si) + 700(N;)**

1 Ecuacién 2.34 [150]
+ 15(%perlita) /3 + 0,50, — 14(D;5:)~%°

ITT(50%DB) = —11(%Mn) + 42(%Si) + 700(N;)*"
+ 15(%perlita + %MA)1/3 + 0,540, Ecuacién 2.35 [151]

~0,5 De2ou 05 0,5
— 14(Dy52) 705 +39 (V2% /) +23(Dya)®

A comienzos de la década de 1960 Pickering y col. [129] publicaron una ecuacion capaz de
predecir la ITT de aceros con bajo contenido en carbono en funcién de la composicion
quimica, la fraccion de perlita del material y el tamafio de grano medio (Ecuacién 2.30).
En ella, el efecto negativo de la adicion de carbono en la tenacidad se ve reflejado en el
término donde se tiene en cuenta la fraccion de perlita. También se introdujo un factor
para cuantificar el efecto del nitrégeno libre que no se ha combinado con otros elementos.
El elevado factor que acompana al % de Nt refleja su gran efecto en la tenacidad del
material.

Posteriormente, Mintz y col. [120] publicaron ecuaciones para determinar la ITT, en
funcion del tamafo de los carburos en junta de grano, del tamafio de grano y de la

3 ITT expresada en °C; composicién expresada en % en peso; % de perlita y MA representadas como fraccién en volumen;
Nk contenido de nitrégeno en solucién sélida sin estar combinado con otros elementos; D: tamafio de grano de ferrita en
mm; Dis° tamafio de grano efectivo en um; t: espesor de los carburos en junta de grano en um; Ao: contribucién de la
precipitacion y dislocaciones en el limite eldstico en MPa; CR: velocidad de enfriamiento expresado en °C/min.
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contribucién de las dislocaciones y la precipitacion (Ecuacion 2.31 y Ecuacion 2.32). Afios
después se publico una ecuacién en la que se tenian en cuenta distintos elementos en
solucion solida, el contenido en perlita, el tamafio de grano y la velocidad de enfriamiento
(Ecuacion 2.33). A diferencia de la Ecuacion 2.30, en esta ecuacion el silicio tiene un efecto
positivo en la tenacidad. Pickering y col. [129] apoyan la teoria de que el Si tiene un efecto
endurecedor como elemento en soluciéon solida, afectando negativamente en las
propiedades de tenacidad. Mientras, Mintz y col. [122] consideran que el efecto del silicio
y del fosforo solo tendra efectos negativos en la tenacidad si segregan en las juntas de
grano.

A comienzos de la presente década un estudio con aceros microaleados con Nb [150],
extendid el uso de las ecuaciones para las estimaciones de ITT desde microestructuras
compuestas por ferrita y perlita hasta microestructuras de caracter bainitico. La ecuacion
desarrollada (Ecuaciéon 2.34) tiene en cuenta la composicién, la fraccion de perlita, las
contribuciones de la precipitacion y las dislocaciones (englobado en el término Aoy) y el
tamafo de unidad efectivo. En esta ecuacion se considera que las juntas con
desorientaciones mayores de 15° son efectivas en el control de la propagacion de la grieta.
Esta ecuacién es aplicable a microestructuras compuestas por ferrita e islas MA, ya que
estudios sugieren que la influencia de las islas MA en la tenacidad es similar al efecto de
las perlitas [117].

Por tultimo, Isasti y col. [151], partiendo de la Ecuacion 2.34, la modificaron para poder
obtener una ecuacion que tuviese en cuenta el efecto de la heterogeneidad en la
microestructura y el tamafio de las islas MA en la tenacidad del material (Ecuacion 2.35).
Para ello, se introdujeron dos nuevos sumandos en la ecuacién. Para tener en cuenta el
efecto de la heterogeneidad, se considerd el ratio Dc2o%/D1s2, donde Dc2o% se define como el
tamafio de grano limite correspondiente al 80% en fraccion en area de la distribucion.
Dicho parametro ha sido anteriormente utilizado como medida para el estudio de la
homogeneidad [69].

2.4.4 Relacion entre resistencia y tenacidad

Las propiedades mecanicas mas relevantes en las aplicaciones de los aceros HSLA son la
resistencia y la tenacidad. De manera general, cuanto mayor es el limite eldstico del
material menor es su tenacidad (temperatura de transicion ductil-fragil mas elevada). En
la Figura 2.41 [34] se ha representado la relacion entre del limite elastico y la ITT de un
acero con bajo contenido en C y 1,5% de Mn, en funcién del tamafio de grano de la
microestructura y la contribucion de la precipitacion al limite eldstico. En ella, se observa
cdmo una microestructura mas fina mejora tanto la resistencia como la tenacidad del
material. Sin embargo, el incremento de la contribucion de la precipitacion promueve el
aumento del limite elastico, mientras que afecta negativamente en la tenacidad.

Por otro lado, existen elementos de aleacién que consiguen mejorar al mismo tiempo la
resistencia y la tenacidad del acero. En ese contexto, destaca el uso del Nb, del Mo y del
Ti. Gracias al uso combinado de ambos elementos y los tratamientos termomecanicos
adecuados se pueden conseguir buenos balances entre resistencia y tenacidad, gracias a la
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obtencion de microestructuras ferriticas finas y alta concentracion de precipitados
[5,125,152,153].
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Figura 2.41. Relacidn entre limite elastico e ITT considerando el efecto del afino microestructural y
la precipitacion para un acero con bajo contenido en Cy 1,5% de Mn [34].
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Material y técnicas experimentales

En esta tesis se han utilizado tres aceros microaleados con los que se han realizado distintos
ensayos de dilatometria y compresion plana que serdn descritos en los apartados
subsiguientes. En la Figura 3.1 se muestra un esquema donde se resumen las distintas
técnicas experimentales utilizadas en el transcurso de este trabajo con el fin de estudiar las
caracteristicas microestructurales y propiedades mecanicas de las distintas muestras.

Caracterizacion Caracterizacion Caracterizacion Caracterizacion
microestructural mecanica microestructural mecanica
4 N\ 4 N g N
| | Microscopia Ensayos de | | Microscopia | Ensayos de
optica dureza optica dureza
L / o 4 o /
- ) o ; s R
Microscopia Microscopia
. . Ensayos de
— electronicade — electronica de — .,
barrido y EBSD barrido y EBSD fraccion
N y y N y J|l Q y
] , ™ ' . , N 4 I
Microscopia Microscopia
— electronica de — electrénicade |“— Ensayos Charpy
transmision transmision
. / - / . /

Figura 3.1. Diagrama de las técnicas experimentales llevadas a cabo a lo largo de esta tesis con el fin
de caracterizar las muestras obtenidas de los ensayos de dilatometria y compresion plana.
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3.1 Material

Para la realizacién de esta tesis se han seleccionado tres aceros microaleados de bajo
carbono, cuya composicion se detalla en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1. Composicion quimica de los aceros (porcentaje en peso).

Acero C Mn Si P S Nb Mo Ti Al N
Nb 0,040 155 020 0,017 0,006 0,034 - - 0,010 0,0050

NbMo 0,049 1,60 021 0,019 0,007 0,035 0,20 - 0,020 0,0070

TiMo 0,048 1,61 020 0,020 0,006 - 0,20 0,090 0,020 0,0040

Todos los aceros poseen un contenido en C cercano al 0,05%, asi como una composicion
similar en otros elementos aleantes como Mn y Si. La principal diferencia entre estos aceros
radica en los elementos microaleantes. Los microaleantes seleccionados han sido el niobio,
el molibdeno y el titanio, pero combinados de modos distintos. El acero Nb solo contiene
niobio en un 0,034%, mientras que el acero NbMo contiene un 0,035% de niobio y un 0,20%
de molibdeno. Por ultimo, el acero TiMo contiene un 0,20% de molibdeno y un 0,090% de

titanio.

3.2 Ensayos termomecanicos

En esta seccion primeramente se definen los ciclos termomecanicos que se han empleado en
esta tesis y posteriormente se describiran los equipos de dilatometria y compresiéon plana
donde se han llevado a cabo dichos ciclos termomecanicos.

3.2.1 Ciclos termomecanicos

Con el objetivo de reproducir en el laboratorio diferentes procesos industriales, se han
disefiado dos tipos de ciclos termomecdnicos. El primero de ellos permite simular el proceso
de produccién de bobinas de chapa de acero laminado en caliente. El segundo, simula el
proceso de produccion de chapas gruesas laminadas en caliente siguiendo el mismo
esquema de laminacion que en el ciclo anterior, pero en lugar de bobinar, se aplica un
enfriamiento acelerado hasta un rango de temperaturas para a continuacion enfriar de
manera continua y controlada hasta temperatura ambiente. Posteriormente se le aplica un
tratamiento térmico de induccion con el fin de estudiar si ello puede implicar un aumento
de las propiedades mecanicas finales del producto.

En ambos casos, ademas de la influencia de la composicion, se ha analizado el efecto que los
distintos parametros de proceso tienen en las microestructuras finales y en las propiedades
mecdanicas. Dichos parametros se detallaran en los siguientes sub-apartados.

e Proceso de produccidon de bobinas de chapa laminada en caliente

En la Figura 3.2 se muestra el ciclo termomecanico desarrollado para simular el proceso de
produccion de bobinas de chapa laminado en caliente. El proceso comienza con el
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calentamiento de la probeta hasta los 1200 °C donde se mantiene 5 minutos para disolver
todos los elementos microaleantes, seguido de una secuencia de deformacion multipasada,
donde todas las deformaciones se aplican a velocidad de deformacion constante (¢ = 1s71).
Las dos primeras deformaciones (¢ = 0,4) se aplican a 1100 y 1000 °C, por encima de la
temperatura de no recristalizacion (Tnr) para conseguir una austenita recristalizada. Tras
cada deformacion, la muestra es mantenida a la temperatura de deformacion el tiempo
necesario para garantizar la completa recristalizaciéon de la muestra (10 s tras la primera
deformacion y 50 s tras la segunda), tras lo cual la muestra es enfriada de manera controlada
hasta la siguiente temperatura de deformacion. Tras la segunda deformacion, la muestra es
enfriada hasta los 900 °C, temperatura por debajo de la Tx, donde se le aplica la ultima
pasada de deformacién, para conseguir una austenita deformada. Tras la tultima
deformacion, se han definido dos tiempos de mantenimiento (t) de 0 y 10 s, para estudiar
su influencia en las propiedades finales. Tras ese tiempo de mantenimiento la muestra es
enfriada a 10 °C/s hasta la temperatura de bobinado. Se ha definido un rango de
temperaturas de bobinado entre 500 y 700 °C. La muestra es mantenida a la temperatura de
bobinado durante 90 minutos. Trascurrido ese tiempo la muestra se enfria hasta
temperatura ambiente a razén de 1 °C/s.

1200 °C, 5 min

MW S— 1100 °C: £=0,4; £ = 151

0, —_ .
20°Cis % 1000°C: £=04: £ =151

Temperatura (°C)

<« 900°C; £=0,4; €=1s1

Tbobinadov 90 min

1°C/s—>

Tiempo

Figura 3.2. Esquema del proceso termomecanico del proceso de produccion de bobinas de acero
laminado en caliente.

Por lo tanto, ademas de la influencia de la composicién del acero, se ha estudiado la
influencia en las propiedades finales de dos de los parametros de proceso: el tiempo de
mantenimiento tras la tiltima pasada de deformacion y la temperatura de bobinado.

e Proceso de produccidn de chapas gruesas de acero

Para simular este proceso, se ha seguido el esquema termomecanico que se muestra en la
Figura 3.3. Como en el caso anterior, el proceso da comienzo con el calentamiento de la
muestra a 1200 °C durante 5 minutos, seguido de la misma secuencia de deformacién
utilizada para la simulacién de la producciéon de bobinas de chapa laminadas en caliente
(tres deformaciones (& = 0,4; € = 1s™1) a 1100, 1000 y 900 °C). Tras la tltima deformacién,
se mantiene la temperatura durante 10 s antes de enfriar la muestra a 15 °C/s hasta una de
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las tres Temperaturas finales de Enfriamiento Acelerado (TEA) (650, 720 0 790 °C). A partir
de este momento la muestra se enfria de manera controlada (1 °C/s) hasta temperatura
ambiente. Posteriormente se realiza un tratamiento térmico que consiste en un
calentamiento rapido hasta una de las tres temperaturas de tratamiento (650, 680 y 710 °C),
mantener la temperatura durante un tiempo que varia entre 0 s y 4 horas y finalmente volver
a enfriar de forma controlada a 1 °C/s hasta temperatura ambiente.

1200 °C, 5 min

Temperatura (°C)

TT (650, 680y 710 °C),
t (desde 0 s hasta 4 h)

1°Cl/s —* 1°C/s =%
JEA TEA-TT

Tiempo

Figura 3.3. Esquema del proceso termomecanico del proceso de produccion de chapas gruesas de
acero.

En este caso, los parametros de estudio seran la composicion del acero, la Temperatura de
Enfriamiento Acelerado y la temperatura del tratamiento térmico. En los ensayos de
dilatometria, ademas de los parametros mencionados, también se ha estudiado la influencia
de distintos tiempos de mantenimiento a la temperatura del tratamiento térmico. En funciéon
de las variables que se estudien en cada caso, la forma de referirse a las distintas muestras
ird cambiando, haciendo solo referencia a las variables estudiadas. En la Figura 3.4 se
muestra un ejemplo de cual seria la nomenclatura completa para una muestra del acero
TiMo con una temperatura de final del enfriamiento acelerado de 720 °C, a la que se le ha
aplicado un tratamiento térmico de induccion a 650 °C con un tiempo de mantenimiento a
la temperatura de tratamiento de 15s.

TiMo-TEA720-TT650-15s
1 JL J \ JL_J

Tiempo de mantenimiento a la
temperatura de tratamiento

Temperatura del tratamiento
térmico de induccion

Temperatura final del
enfriamiento acelerado

— Acero utilizado

Figura 3.4. Ejemplo de la utilizacion del c6digo para nombrar las diferentes muestras obtenidas en
el estudio de los efectos de tratamientos térmicos de induccién en chapas gruesas.
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3.2.2 Ensayos de dilatometria

El dilatémetro mide las variaciones de longitud que sufre una muestra cuando ésta es
sometida a un cambio de temperatura. En el caso del acero, la no linealidad de estas
variaciones se relaciona con los cambios en la estructura cristalina. El dilatometro utilizado
en esta tesis es un Bahr DIL805D, equipado con una unidad de deformacion, capaz de
aplicar deformaciones compresivas uniaxiales. Para controlar la temperatura de la probeta,
el dilatometro dispone de dos bobinas concéntricas una dentro de otra. La exterior es la
bobina de induccion que realiza las funciones de calentamiento y la interior, controla el
enfriamiento expulsando gases inertes hacia la probeta. En funcion de la velocidad de
enfriamiento requerida en cada caso, se puede utilizar helio o argéon como gases inertes. El
He, debido a su mayor capacidad calorifica, se utiliza cuando se necesitan altas velocidades
de enfriamiento, como por ejemplo, al realizar temples. La temperatura de la probeta se
mide en todo momento con un termopar de tipo K soldado a la superficie de la probeta y la
variacion de longitud se registra gracias a un captador inductivo que transforma los
desplazamientos aplicados en el captador en una tensidn eléctrica proporcional a la
variacion de longitud.

Mediante los ensayos de dilatometria se ha llevado a cabo el estudio de la influencia de los
distintos parametros de proceso, como el tiempo de mantenimiento tras la ultima
deformacion, la temperatura de bobinado o la temperatura de tratamiento de induccion en
la microestructura final. Para ello, se han utilizado probetas macizas de 5 mm de didmetro
y 10 mm de longitud.

El estudio microestructural de las probetas de dilatometria se ha realizado en la zona donde
es maxima la fraccion en drea correspondiente a la deformacion nominal. En la Figura 3.5 se
muestra la distribucién equivalente de la deformacién en la seccidn central calculada
mediante el cddigo de elementos finitos Abaqus/Explicit para muestras de dilatometria tras
las tres pasadas de deformacion aplicadas bajo las condiciones que se especifican en los
esquemas termomecdnicos de la Figura 3.2 y Figura 3.3asimismo, también se indica cudl es
el plano de observacion microestructural.

PEEQ
{Avg: 75%)

Plano de
observacion

Figura 3.5. Distribucion de la deformacion equivalente en la seccion central de una muestra de
dilatometria tras las tres pasadas de deformacién aplicadas segtin los esquemas termomecanicos de
la Figura 3.2 y de la Figura 3.3. Se indica el plano de observacién microestructural de la probeta.

3.2.3 Ensayos de compresion plana

Para llevar a cabo la simulacién de los procesos a escala de laboratorio y poder después
obtener probetas de traccion y Charpy con las que poder realizar la caracterizacion de las
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propiedades mecanicas, se han realizado ensayos de compresion plana. El equipo utilizado
para ello es una prensa servo-hidraulica INSTRON 1344 capaz de aplicar una carga maxima
de 500 kN. Las probetas utilizadas son prismas rectangulares de 60x30x14 mm?® La
temperatura es controlada mediante un termopar de tipo K durante todo el proceso. Para
realizar el precalentamiento de la muestra se dispone de un horno de induccién donde se
pueden hacer calentamiento en atmosfera de inerte. Tras el precalentamiento, un robot
introduce la muestra en la prensa, que gracias a unas resistencias, se encuentra a la
temperatura apropiada para realizar las distintas deformaciones. Entre las distintas pasadas
de deformacion la muestra es enfriada de manera controlada (10 °C/s) mediante una
corriente de aire.

A partir de las muestras deformadas, se extrae una ldmina de la zona central con la que
poder realizar la caracterizacion microestructural y se mecanizan probetas de traccién
cilindricas y Charpy. De una muestra de compresién plana se pueden mecanizar dos
probetas de traccidon o dos de Charpy, como se muestra en la Figura 3.6

Probeta Charpy

/

Aplicar
deformacion

—

l

Probeta de traccion

Figura 3.6. Probetas de compresion plana.

3.3 Caracterizacion microestructural

En esta secciéon se presentan las distintas técnicas utilizadas para llevar a cabo la
caracterizacion microestructural de las diferentes muestras, asi como una breve explicacién
de como se han preparado las muestras para cada una de las técnicas. Primero se describe
la técnica de microscopia Optica, utilizada para analizar las distintas fases presentes en las
muestras. A continuacion, se describen las técnicas de microscopia electrénica de barrido y
la difraccion de electrones retrodispersados que han sido empleadas para cuantificar y
analizar mds en profundidad las fases que componen las muestras. Por altimo, se explica la
técnica de Microscopia Electronica de Transmision (TEM), utilizada para estudiar la
precipitacion de tamafio nanométrico de las muestras. Para ello, se han preparado réplicas
de carbono y laminas delgadas mediante electro-pulido.
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3.3.1 Microscopia Optica

El microscopio optico utilizado para la caracterizacion microestructural ha sido un Leica
DMI 5000M. Para la correcta observacion de las muestras, éstas han sido previamente lijadas
con lijas de granulometria decreciente y posteriormente se han pulido con liquido de
diamante de 6, 3 y 1 um hasta conseguir un acabado espejo. Por tltimo, antes de observar
las muestras en el microscopio, éstas deben ser atacadas con distintos agentes en funciéon de
las fases que se desean revelar.

Para revelar las microestructuras formadas, se ha utilizado una solucién de 2% de acido
nitrico en etanol (Nital 2%). Gracias a este ataque, se ha podido revelar las juntas de grano
de la ferrita con lo que se ha podido determinar las distintas fases que componen las
muestras, asi como calcular la fraccion de perlita siguiendo la norma ASTM E-562-11. Para
cuantificar la fraccién volumétrica de las islas MA se ha utilizado el ataque Le Pera [1]. Dicho
ataque se prepara mezclando una disoluciéon de 1 g de Na25:0: en 100 mL de agua destilada
y otra de 4 g de acido picrico en 100 mL de etanol. Tras sumergir durante algunos segundos
la muestra en la disolucion resultante, la matriz adquiere un color marrén, mientras que las
islas MA adquieren un color blanco brillante que las hace resaltar sobre la matriz. Para hacer
una medida de la fraccion de islas MA y su tamafio medio, primeramente, se han calcado
las islas MA a partir de las fotografias obtenidas mediante microscopia 6ptica. Después, con
la ayuda del software Leica Qwin Pro se ha cuantificado la fraccion de islas MA y se ha
determinado su didmetro medio equivalente y distribucion de tamafio a partir de los calcos
realizados.

3.3.2 Microscopia electronica de barrido

Se han utilizado dos equipos de microscopia electronica de barrido (SEM) a lo largo de este
trabajo. El estudio de la superficie de fractura de las probetas Charpy se ha realizado
utilizando un SEM Philips XL30. En este caso, la tinica preparacion previa necesaria es la
correcta limpieza de la superficie de fractura.

Para analizar las distintas fases de las microestructuras y su morfologia, se ha utilizado el
microscopio electrénico de barrido de emisién de campo (FEG-SEM) JEOL JSM 7100F. En
dicho equipo, los electrones que forman el haz son extraidos de un filamento de W
recubierto de ZrO: aplicando un campo magnético. Asi se consigue, por un lado, una mayor
densidad de corriente, lo que se traduce en una mayor estabilidad del haz y por otro lado,
permite el uso de un filamento mas delgado con el que crear un haz mas fino y conseguir
asi una resolucion superior a la que se obtiene de un SEM convencional. Para poder obtener
imagenes con las que estudiar la morfologia de las muestras en el FEG-SEM, las muestras
deben pulirse con liquidos de diamante hasta tener un acabado espejo y atacarlas
ligeramente con una solucion de Nital 2%.
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3.3.3 Difraccion de electrones retrodispersados

La técnica de difraccion de electrones retrodispersados (EBSD) es una alternativa a las
técnicas convencionales de metalografia cuantitativa, que no son lo suficientemente precisas
cuando las microestructuras son demasiado complejas. Es por ello que se ha utilizado dicha
técnica para realizar un analisis mas profundo de las microestructuras y sus propiedades.
Todos los barridos de EBSD han sido llevados a cabo en el equipo EBSD/OIM™ modelo
4000 que se encuentra acoplado a un SEM Phillips XL30. Estos han sido realizados con un
potencial de aceleracion de 20 kV y un spot de 6. El paso de barrido varia entre 0,1 y 0,4 um
en funcion de la resolucion y la complejidad de la muestra [2]. El software utilizado para el
tratamiento de los datos obtenidos de los barridos ha sido el OIM™ Analysis 4.6 (Orientation
Imaging Microscopy).

Para utilizar esta técnica, la muestra precisa de una preparacién especial previa. Las
muestras deben ser lijadas y pulidas siguiendo el mismo proceso de preparacion explicado
en el apartado 3.3.1 hasta conseguir un pulido espejo, para posteriormente ser pulidas
utilizando una disolucién de silice coloidal durante dos horas que elimine la deformacién
residual de la superficie. A continuacion, la muestra se introduce en el SEM y se gira 75°
para que entre la superficie de la muestra y el haz de electrones se forme un angulo de 15°.
Con esta configuracion se incrementa el niimero de electrones retrodispersados con los que
obtener los patrones de difraccion. En la Figura 3.7 se muestra un esquema de la posicion
de la muestra respecto al haz de electrones y del funcionamiento basico de esta técnica.

Haz de
electrones

Muestra
Figura 3.7. Esquema del detector de EBSD en el microscopio electrénico de barrido.

Durante los barridos, los electrones del haz impactan contra los dtomos que componen la
muestra y algunos son retrodispersados. Estos, interacttian entre ellos y crean patrones de
difraccion cumpliendo las ecuaciones de Bragg. Estos patrones, denominados patrones o
bandas de Kikuchi, estan relacionados con la fase y la orientacién del drea de la muestra
estudiada. A partir de los patrones se puede obtener informacién sobre orientaciones
cristalograficas.

En este trabajo todas las medidas de tamano de grano se han realizado con la técnica de
EBSD, ya que es una manera fiable, rdpida y sistematica de realizarlo, sobre todo en
microestructuras complejas. Para ello, el equipo mide la orientacion de cada punto y la
compara con la orientacion de los puntos vecinos para crear granos. Si la diferencia de
orientacion entre dos puntos es menor que un valor maximo previamente fijado, el

programa determinara que ambos puntos pertenecen a la misma unidad cristalografica. Por
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lo tanto, las juntas de grano estaran definidas por puntos subyacentes con una
desorientacion mayor al valor prefijado. En este trabajo se han utilizado dos criterios de
desorientacion para determinar las juntas de grano. Se denominaran juntas de bajo angulo
aquellas con una desorientacion comprendida entre 2 y 15° mientras que si la
desorientacién es mayor de 15°, se denominard junta de alto angulo. Ademas, se ha
determinado que un grano debera estar formado por al menos tres pixeles para poder
considerarlo como tal.

Con esta técnica se pueden obtener diferentes mapas que dan gran informacion acerca de la
naturaleza de la microestructura. Los mapas obtenidos para esta tesis han sido los de figura
de polos inversos (Inverse Pole Figure IPF), de calidad de imagen (Image Quality 1Q), de
desorientacion media de Kernel (Kernel Average Misorientation KAM) y de desorientaciones.
En la Figura 3.8 se muestran unos ejemplos de los distintos mapas que se han obtenido
mediante EBSD en esta tesis.

e Mapa de figura de polos inversos

En este tipo de mapas, a cada punto se le asigna un color dependiendo de la orientacion de
acuerdo con el tridngulo unitario de la figura de polos inversos que se puede ver en la
esquina superior derecha de la Figura 3.8a. Cada vértice de dicho tridngulo corresponde con
una orientacion principal ([001], [101] y [111]) que posee un color asignado y el resto de
orientaciones tendran un color en funcion de la relacion entre éstas y las orientaciones
principales. A modo de ejemplo, a un punto con una orientacién comprendida entre las
orientaciones [101] y [111] se le asignara un color azul claro.

e Mapa de calidad de imagen

Los mapas de calidad de imagen permiten cuantificar la calidad de los patrones de
difraccion obtenidos. El programa compara el patron obtenido de cada punto del barrido
con el patrén tedrico. En funcién de la similitud entre los patrones, el programa asigna a
cada punto un tono de una escala de grises. Por ejemplo, como se puede apreciar en la
Figura 3.8b, a un punto situado en el centro de un grano de ferrita se le asignara un tono
gris claro, ya que el patrdén tedrico y el obtenido seran practicamente idénticos, mientras que
un punto situado en el borde de grano, situado en una zona de gran distorsion, serd pintado
de negro.

e Mapa de desorientacion media de Kernel

En este tipo de mapas, cada punto se colorea en funcion de la desorientacion media existente
entre dicho punto y sus primeros, segundos o terceros vecinos. En este trabajo se ha
obtenido la desorientacién media de Kernel utilizando los datos de los segundos vecinos. Si
la desorientacion entre un punto y alguno de sus vecinos es mayor que un valor
previamente fijado (en este trabajo dicho limite ha sido 2°), la desorientacion de ese vecino
no se utilizara en el calculo de desorientaciéon media de Kernel ya que se supondra que
pertenece a otra unidad cristalografica. Estos mapas dan informacion acerca del cardcter de
la microestructura; un mapa donde predominen los colores azules y verdes representaran
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microestructuras con una baja densidad de dislocaciones, mientras que si predominan los
tonos amarillos y rojos (ver Figura 3.8c) significard que la microestructura presenta una alta
densidad de dislocaciones, mas comun en estructuras de morfologia bainitica.

e Mapa de desorientaciones

En los mapas de desorientaciones se representan las juntas de bajo y alto angulo, por lo que
son utiles para dar una idea de su densidad. En todos los mapas de desorientaciones de esta
tesis las juntas de bajo dngulo (2°<0<15°) seran representadas de color rojo y las de alto
angulo (6>15°) de negro (ver Figura 3.8d).

_. X 5 b
.l\hé"'}f'ﬁ% :
50 um

Figura 3.8. Ejemplo de los distintos mapas obtenidos mediante EBSD. a) mapa IPF, b) mapa IQ, c)
mapa KAM y d) mapa de desorientaciones (2°<0<15°: lineas rojas; 6>15°: lineas negras).

3.3.4 Microscopia electronica de transmision

El microscopio electrénico de transmision (TEM) utilizado en este trabajo ha sido un JEOL
JEM 2100 con un filamento termoidnico de LaBs y es capaz de trabajar con un potencial de
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hasta 200 kV. Ademas, esta equipado con un sistema Oxford INCA Energy 250 Dispersive
Spectrometry (EDS) y un sistema Gatan Imaging Filter (GIF). Se ha utilizado el software
Gatan Digital Micrograph para tratar las imagenes obtenidas. Gracias al uso del TEM, se ha
podido analizar la precipitacion de las distintas muestras, centrandose en el estudio de la
composicion y distribucion de tamanos de aquellos precipitados con un didmetro inferior a
10 nm.

Se han empleado dos rutas distintas para la preparacion de muestras para el TEM: réplicas
de extraccién de carbono y electro-pulido de laminas delgadas.

e Réplicas de extracciéon de carbono

En la Figura 3.9 se muestra el esquema del proceso completo para la obtencion de réplicas
de carbono. El primer paso para preparar réplicas de extraccion de carbono es darles a las
muestras un acabado espejo mediante pulido con liquido de diamante. Después se atacan
ligeramente con una solucion de Nital 2% para dejar parcialmente expuestos los
precipitados. Tras secar las muestras, se deposita una capa de carbono de entre 20 y 30 nm
de espesor utilizando para ello una evaporadora Turbo-Evaporator EMS 950. Los
precipitados parcialmente expuestos quedan adheridos a la capa de carbono. Cuando dicha
capa posea el grosor adecuado (debe mostrar un color azul oscuro brillante), se corta la
superficie en pequenos cuadrados y se sumerge la muestra en un recipiente con agua
destilada a la que se le afiaden algunas gotas de acido nitrico (HNOs). El 4cido disuelve la
matriz de acero y libera las réplicas que quedan flotando en el agua. Por ultimo, utilizando
rejillas circulares de 3 mm de didmetro de cobre o niquel se recogen las réplicas y tras
secarlas cuidadosamente se guardan hasta introducirlas en el TEM.

Atacar con Depositar Solucién de

s . o Nital 2% carbono HNO; —

0| —p L ] —— ——
. L
® ® ® [

[ X e

Figura 3.9. Proceso de preparacion de réplicas de extraccion de carbono.

¢ Electro-pulido de laminas delgadas

Mediante esta técnica se consigue una muestra de material lo suficientemente fina para
poder estudiarla por transmision. Para su preparacion, se parte de un disco de 3 mm de
didmetro y un espesor aproximado de 350 pm que se mecaniza del centro de la probeta.
Después, se lijan ambas caras del disco hasta conseguir un espesor de unos 150 pm. A
continuacion, utilizando la maquina de electropulido Tenupol 5, se electropule la muestra.
Tras varios intentos, se determind que las condiciones dptimas para preparar una ldmina
delgada que se pudiera estudiar en el TEM eran, una solucion de acido percldrico (HCIOs) al
10% en etanol como electrolito, un voltaje de 42 V y una temperatura de ensayo
comprendida entre -15 y -10 °C. Cuando la temperatura esta en rango, se introduce la
muestra en el equipo, donde ésta es pulida por dos chorros de electrolito mientras una
corriente eléctrica la atraviesa hasta crear un orificio. Si el proceso es completado con éxito,
el area alrededor de dicho orificio sera lo suficientemente delgada (idealmente menor de
100 nm) para permitir el paso de los electrones y poder obtener imagenes.
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3.4 Caracterizacion mecanica

Utilizando las probetas mecanizadas a partir de las probetas de compresion plana (ver
Figura 3.6) se ha podido realizar un andlisis de las propiedades mecdnicas de las muestras
obtenidas bajo diferentes condiciones. Este andlisis incluye ensayos de dureza Vickers,
traccion y Charpy. En esta seccion se describen las técnicas de caracterizacion mecanica
utilizadas.

3.4.1 Ensayos de dureza

Los ensayos de microdureza Vickers se han llevado a cabo en el durémetro Qness, modelo
Q30 A+ siguiendo la norma [3]. Se ha utilizado un indentador piramidal de base cuadrada
con una carga de 1 kg (HV1). En cada muestra se han realizado seis medidas, con una
distancia entre indentacion tres veces superior a la diagonal de la indentacidn para asegurar
que no haya interacciones entre ellas.

3.4.2 Ensayos de traccion

El estudio de las propiedades de traccion se ha llevado a cabo en una maquina de traccién
INSTRON 5982 con control de posicionamiento siguiendo la norma ASTM E8M [4]. Para los
ensayos se ha seleccionado una velocidad fija de cruceta de Imm/min y una carga de 20 k.
Se ha utilizado un extensdmetro de 25 mm para medir la elongacién en las primeras etapas
del ensayo. De cada condicion se han ensayado dos probetas de traccion cilindricas de 4 mm
de diametro y 17 mm de zona recta para calcular la media de los parametros de mayor

relevancia.

El equipo registra la carga aplicada y el alargamiento en cada instante. Con esos datos y
utilizando la Ecuacion 3.1 y la Ecuacion 3.2, se han obtenido las curvas de tension-

deformacion ingenieriles.
P
A
donde o es la tensidn, P es la carga aplicada y Ao es el area inicial de la probeta de traccion.
&= M = A—l Ecuacién 3.2
Lo Lo

donde ¢ representa la deformacion, lo es la longitud inicial y /i representa la longitud en cada

o Ecuacién 3.1

instante.

De las curvas ingenieriles se determinan los valores de limite elastico (oys) y resistencia
maxima a traccidn (or). El limite eldstico se define como la tensiéon méaxima que soporta el
material antes de empezar a deformarse plasticamente. Para su célculo, se ha trazado una
linea paralela a la parte inicial recta de la curva tensién-deformacion partiendo del 0,2% de
deformacion. La resistencia maxima a traccion es la tension maxima que puede soportar el
material antes de romperse. Este valor es calculado como la relacion entre la carga maxima
y la seccion inicial, ya que es en ese punto cuando comienza la estriccion del material. Al
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mismo tiempo, se calcularon los valores de elongacién y reduccion de drea en cada caso
(Ecuacion 3.3 y Ecuacion 3.4):

%E = ! ; 0. 100 Ecuacién 3.3
0

Ay — Af
%AR = — -100 Ecuacién 3.4
0

3.4.3 Ensayos Charpy

La influencia de las distintas variables de proceso en las propiedades de tenacidad ha sido
estudiada mediante ensayos de Charpy siguiendo la norma ASTM E23 [5]. En ellos, se mide
la energia absorbida por el material antes de romperse ante la aplicacién de una carga
repentina a impacto. Los aceros pueden mostrar un comportamiento fragil o ductil en
funcion de la temperatura a la que se encuentran. Cuando se encuentran por debajo de un
cierto rango de temperatura, el acero se rompe sin deformarse previamente, por lo que no
absorbe energia, dando lugar a una fractura fragil. Por el contrario, si se encuentra por
encima de ese rango de temperaturas, el acero se deformara antes de romperse, absorbiendo
mayor cantidad de energia, dando lugar a una fractura ductil.

A partir de los datos obtenidos de los ensayos realizados a distintas temperaturas para un
mismo material y utilizando el algoritmo de ajuste de tangente hiperbolico propuesto por
Wallin [6], se obtiene una curva como la que se muestra en la Figura 3.10.
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Figura 3.10. Ejemplo de la evolucion de la energia absorbida en funcién de la temperatura de
ensayo obtenida mediante ensayos Charpy.

En dicha imagen se muestran los puntos experimentales y cémo la curva obtenida por el
algoritmo propuesto por Wallin se ajusta a ellos con precision. Analizando la curva en
detalle, se pueden distinguir tres zonas: meseta superior, intervalo de transicion y meseta
inferior. En la meseta superior, donde la fractura es 100% ductil, la muestra absorbe energia
antes de romperse, es decir, el material se deforma pldsticamente antes de romperse. En la
meseta inferior, por el contrario, la fractura es 100% fragil, debido a que el material no se ha
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podido deformar antes de la rotura. Por ultimo, en el intervalo de transicién, parte del
material se deforma (comportamiento dtctil) mientras que el resto rompe sin deformarse
(comportamiento fragil).

Estas curvas son muy utiles para determinar por debajo de qué temperatura un material se
comportard de manera fragil. Existen diferentes criterios para, usando estas curvas,
determinar la temperatura de transicion ductil-fragil. Uno de los criterios, es la temperatura
a la cual la probeta absorbe una energia de 27 J (ITT-27]), mientras que la ITT-50%DB se
define como la temperatura a la cual la superficie de fractura muestra un 50% de fractura
fragil y un 50% de fractura ductil.

Los ensayos Charpy se han llevado a cabo en una maquina de Charpy Tinius Olsen
Impact 104, con una capacidad maxima de 410 J. Debido a que las probetas de compresion
plana no eran lo suficientemente gruesas tras aplicarles las distintas pasadas de
deformacion, se han tenido que mecanizar probetas de Charpy subsize con un espesor de
4 mm (4x10x55 mm?), la mitad de espesor de lo que dicta la norma ASTM-E23. Aun y todo,
con probetas de un espesor de 4 mm se puede aplicar la regla de la proporcionalidad
(Ecuacion 3.5), donde a partir de probetas de menor tamafio se puede determinar el valor
de la energia absorbida que se hubiese obtenido de probetas de tamafo estandar [7].

10
Kyi0 ==

= Kyp Ecuacion 3.5

donde Ke10 y Kvs son las energias absorbidas por probetas de espesor 10 mm y B mm
respectivamente.
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Capitulo 4

Estudio de la influencia de los parametros
de proceso en la laminacion en caliente de
bobinas de chapa

En este capitulo se analiza la relacién entre la microestructura y las propiedades
mecanicas de los tres aceros microaleados utilizados en este trabajo en un proceso que
simula una laminacion en caliente de bobinas de chapa. Factores microestructurales, tales
como el tamafio de grano y la precipitacion, pueden ser controlados por la temperatura
de bobinado utilizada después de la laminacion en caliente. Es por ello, que el potencial
de los diferentes mecanismos de endurecimiento debe ser estudiado con el fin de
encontrar relaciones entre los parametros de proceso, la microestructura y las
propiedades mecanicas de resistencia y tenacidad. Con ese objetivo, se ha realizado un
profundo andlisis microestructural y se han llevado a cabo ensayos de tracciéon y Charpy
para cada condicién. Con los resultados obtenidos, se ha calculado la contribucion de los
distintos mecanismos de endurecimiento en el limite eldstico (tamafio de grano,
precipitacion, densidad de dislocaciones y presencia de segundas fases). Finalmente, se
ha desarrollado un modelo capaz de predecir la temperatura de transicion ductil-fragil
que tiene en cuenta la heterogeneidad de la microestructura y la presencia de fases
secundarias duras.
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4.1 Caracterizacion microestructural

Tanto las propiedades de resistencia como la tenacidad son controladas por factores
microestructurales que se han descrito anteriormente en el apartado 2.4.1. Con el fin de
conseguir una mejor comprension del papel de dichos mecanismos de endurecimiento
en la resistencia y la tenacidad final, se ha llevado a cabo un profundo analisis
microestructural. En los siguientes sub-apartados, se muestran los resultados mas
relevantes de dichos analisis.

4.1.1 Microestructura, tamafio de grano y homogeneidad

Las microestructuras obtenidas de los ensayos realizados a las diferentes temperaturas
de bobinado han sido analizadas mediante microscopio 6ptico, SEM y EBSD. Se pueden
distinguir diferentes productos de transformacion en funcién de la composiciéon y la
temperatura de bobinado. Como se ha comentado anteriormente en el Capitulo 2, en este
trabajo se ha utilizado la notacion propuesta por la ISI] Bainite Commitee [1] para nombrar
las distintas fases que componen las microestructuras.

Inicialmente se han caracterizado las fases presentes en cada muestra en funciéon de la
composicion y de la temperatura de bobinado. Para ello, se han obtenido micrografias
mediante microscopia dptica y electronica de barrido (FEG-SEM). En la Figura 4.1, Figura
4.2 y Figura 4.3, se presentan las micrografias obtenidas para los aceros Nb, NbMo y
TiMo, respectivamente.

En el acero Nb y a la temperatura de bobinado mas elevada de 700 °C(ver Figura 4.1a 'y
b) se obtiene una microestructura compuesta por ferrita poligonal (PF) y una fase
secundaria minoritaria. En la micrografia de la Figura 4.1b se puede observar que dicha
fase minoritaria es perlita degenerada (DP). Al reducir la temperatura de bobinado hasta
600 °C (Figura 4.1c y d), la microestructura se afina y se observan fases de cardcter mas
bainitico como ferrita quasipoligonal (QF) y granular (GF) junto con granos de PF.
Ademas, se aprecia un descenso de la fraccion y el tamafio de la fase secundaria. Por
ultimo, a la temperatura de bobinado mas baja de 500 °C (Figura 4.1e y f), la matriz esta
compuesta por QF y GF de un tamafio similar al observado en las muestra bobinada a
600 °C. Ademas, no se observa la presencia de fases secundarias distribuidas por la
matriz.

En el caso del acero NbMo (Figura 4.2), la evolucion de la microestructura es diferente
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que en el caso del acero Nb. A la temperatura de bobinado mas elevada de 700 °C (Figura
42a y b), se obtiene una microestructura de ferrita poligonal junto con perlita
degenerada. A la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C (Figura 4.2c y d), la
microestructura estd compuesta por ferrita quasipoligonal y granular. También se han
detectado islas MA como fase secundaria. Por altimo, las muestras bobinadas a 500 °C
(Figura 4.2e y f) muestran una microestructura muy similar (mismas fases y tamafo de
grano similar) a la obtenida a la temperatura de bobinado de 600 °C, pero en este caso,
no se distinguen islas MA en la microestructura.

En cuanto al acero TiMo, las muestras bobinadas a 700 °C (Figura 4.3a y b), al igual que
en los casos anteriores, presentan una microestructura compuesta por PF, DP e islas MA.
A la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C, en el acero TiMo (Figura 4.3cy d) la
matriz se compone de una mezcla de PF, QF y GF. Por ultimo, a la temperatura de
bobinado de 500 °C (Figura 4.3e y f), la microestructura se encuentra formada
unicamente por QF y GF, al igual que en el resto de materiales.

Tras analizar las microestructuras de los tres materiales, se puede concluir que en el acero
Nb (Figura 4.1), se obtienen microestructuras mds groseras y compuestas por fases mas
poligonales. En cambio, los aceros NbMo y TiMo (Figura 4.2 y Figura 4.3,
respectivamente) presentan microestructuras mas finas y a las temperaturas de bobinado
mas bajas (500 y 600 °C), fases con una morfologia mas bainitica. Ello se debe a que el Mo
en solucion sdlida impide el movimiento de las dislocaciones en la austenita, retrasando
las cinéticas de restauracion, lo que favorece la obtencion de microestructuras mas finas.
Ademas, reduce la temperatura de inicio de transformacion, lo que promueve la
formacion de fases mas complejas [2,3]. Por otro lado, también se observan diferencias
entre las muestras del acero NbMo y TiMo, sobre todo a la temperatura de bobinado
intermedia. En el acero NbMo bobinado a 600 °C (Figura 4.2c y d), la microestructura es
casi idéntica a la observada en las muestras bobinadas a 500 °C (Figura 4.2e y f). Por el
contrario, en el acero TiMo, a la temperatura de bobinado de 600 °C, la microestructura
obtenida es una transicion entre las muestras bobinadas a las temperaturas de 700 y
500 °C, ya que esta compuesta por una mezcla de PF, QF y GF.
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2% e
(a) (b)

SEI 15.0k¥  X2.000 10pm WD 10.0mm

Figura 4.1. Micrografias del acero Nb a las temperaturas de bobinado de (a y b) 700, (c y d) 600 y
(ey f) 500 °C.
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um WD 10.1mm

SEI 15.0kV  X2,000 WD 10.1mm

© | ®
Figura 4.2. Micrografias del acero NbMo a las temperaturas de bobinado de (a y b) 700, (c y d)
600y (e y f) 500 °C.
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" micraGUNE

150KV X2,000 10um WD 9.9mm

Figura 4.3. Micrografias del acero TiMo a las temperaturas de bobinado de (a y b) 700, (c y d) 600
y (e 'y £) 500 °C.

103



Capitulo 4

Debido a la complejidad de las microestructuras obtenidas y con el fin de poder obtener
una cuantificacién de las mismas, se han llevado a cabo analisis de las distintas
microestructuras mediante la técnica de EBSD. Como se ha comentado anteriormente
(apartado 3.3.3.), se han utilizado dos criterios distintos para la cuantificacién de las
unidades cristalograficas. Se han cuantificado las unidades de grano de bajo y alto
angulo, considerando desorientaciones de 2 y 15°, respectivamente. Las unidades con
desorientacion de bajo dngulo estan asociadas a las propiedades de resistencia mecanica,
puesto que se oponen al movimiento de las dislocaciones [4]. Mientras, las unidades con
desorientaciones de alto angulo son las que controlan las propiedades de tenacidad, ya
que son obstaculos efectivos frente al avance de grieta [5]. En la Figura 4.4 se muestran
los mapas de figuras de polos inversos (IPF) (a, c y e) y los mapas de desorientaciones (b,
d y f, juntas de bajo angulo en color rojo y de alto angulo en color negro) de las muestras
correspondientes a los aceros Nb (a y b) NbMo (cy d) y TiMo (e y £), bobinados a 600 °C.
En la Figura 4.4a y b se observa cémo el acero Nb presenta granos mas poligonales y
groseros que el resto de materiales a la misma temperatura de bobinado. Al comparar las
muestras de los aceros NbMo y TiMo (Figura 4.4cy d y Figura 4.4e y f, respectivamente)
se comprueba que el acero NbMo estd compuesto por fases mas bainiticas, reflejado en
una densidad de juntas de bajo angulo mas alta. En cambio, en la muestra del acero TiMo,
se observan granos de PF sin apenas juntas de bajo angulo y zonas compuestas por QF y
GF, donde la densidad de juntas de bajo dangulo es mayor.

A partir de los barridos de EBSD, se ha determinado el tamafio de unidad medio para
cada composicion y temperatura de bobinado. En la Figura 4.5a y b, se han graficado los
valores de tamafio de grano medio, teniendo en cuenta los criterios de desorientacion de
bajo (2°, Dz) y alto (15°, D1s°) &ngulo. En ambos criterios de desorientacion, el tamafio de
unidad medio decrece a medida que disminuye la temperatura de bobinado y
sistematicamente se observa que el acero Nb presenta la microestructura mas gruesa en
todos los casos. Por otro lado, es el acero NbMo el que presenta la microestructura mas
fina, mientras que en el TiMo se obtienen valores comprendidos entre los otros dos
aceros. Respecto a los resultados obtenidos considerando el criterio de desorientaciéon de
alto angulo (Figura 4.5b), en los aceros Nb y NbMo, se aprecia un descenso considerable
del tamano de grano cuando la temperatura de bobinado se reduce de 700 a 600 °C. A
modo de ejemplo, en el acero NbMo, el tamafio medio de las unidades cristalograficas de
alto angulo desciende de 6,8 a 4,4 pm, al disminuir la temperatura de bobinado de 700 a
600 °C. Sin embargo, al reducir la temperatura de bobinado a 500 °C, no se aprecian
cambios significativos en el tamafio de las unidades cristalograficas (4,4 pum para la
temperatura de bobinado de 600 °Cy 4,8 um para la temperatura de bobinado de 500 °C).
En el acero Nb la tendencia observada es la misma, pero los valores medios son
superiores. Por el contrario, en el caso del acero TiMo, el afino de la microestructura es
mas progresivo. Ello se debe a que en el caso del acero TiMo, el cambio de
microestructura ferritica a bainitica es mas gradual que en el caso del acero NbMo.
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Figura 4.4. (a, c y e) Mapas IPF (Inverse Pole Figure), y (b, d y f) mapas de desorientaciones
(2°<6<15°: lineas rojas; ©>15°: lineas negras) obtenidos mediante EBSD en los aceros (a y b) Nb,
(cy d) NbMo y (e y f) TiMo a la temperatura de bobinado de 600 °C.
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Figura 4.5. Influencia de la temperatura de bobinado y de la composicién quimica en el tamafio
de unidad medio usando criterios de desorientacion de a) bajo angulo (2°) y b) alto angulo (15°).

Ademas del tamafio medio, la homogeneidad de la microestructura es esencial para las
propiedades de tenacidad. En la Figura 4.6a, se muestran las distribuciones de los
tamanos de grano en términos de fraccion en drea acumulada, teniendo en cuenta el
criterio de alto dngulo y se han comparado las distribuciones obtenidas en el acero TiMo
en todas las temperaturas de bobinado. En ella, se puede observar como a medida que la
temperatura de bobinado disminuye la fraccion de granos groseros es mayor. A modo
de ejemplo, para una fraccién acumulada del 80%, el tamano de grano en la muestra
bobinada a 500 °C es de 29 um, mientras que en la muestra bobinada a 600 °C es de
23 um. Por lo tanto, se puede afirmar que cuanto menor es la temperatura de bobinado,
mayor es la heterogeneidad de la muestra. Este aumento en la heterogeneidad se debe a
la mayor fraccién de fases de cardcter bainitico presente en las muestras bobinadas a
500 °C, como ya apuntaban Isasti y col. en trabajos anteriores [2,6,7].

Con el fin de cuantificar el efecto de la heterogeneidad en las propiedades de tenacidad,
es necesario un parametro capaz de evaluar la relevancia de la fracciéon de granos
groseros. Uno de los pardmetros utilizados para ese fin es la relacion entre el tamano de
grano limite correspondiente al 80% en fraccion en area de la distribucién (Dc2o%) y el
tamanio de grano medio (D) [8,9]. En la Figura 4.6b se muestra la evoluciéon del
parametro Dc2o%/Dise en funcion de la temperatura de bobinado para los tres aceros. De
manera general, se observa como a medida que la temperatura de bobinado disminuye,
el valor de dicho factor aumenta, asociado a la formacion de una microestructura mas
heterogénea. Este hecho estd relacionado con la formaciéon de microestructuras no
poligonales cuando se reduce la temperatura de bobinado. Esta misma tendencia ha sido
reportada por otros autores en distintos estudios [2,7]. En los aceros Nb y NbMo, la
heterogeneidad en las muestras bobinadas a 500 °C es menor que en el caso del acero
TiMo, debido a que el Nb favorece la acumulacion de deformacion, dando lugar a
microestructuras mas homogéneas. El valor obtenido en la muestra bobinada a 600 °C en
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el acero Nb se debe a la presencia de algunos granos de gran tamaro, que aunque no son
tantos como para modificar el tamafio de grano medio de la muestra, aumentan el valor
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Figura 4.6. a) Fraccion de area acumulada usando el criterio de desorientacién de alto angulo en
el acero TiMo y b) evolucion del factor Dc2o%/Dis en funcién de la temperatura de bobinado para
los tres aceros utilizados en el estudio.

4.1.2 Densidad de dislocaciones

Ademas de la cuantificacion de las unidades cristalograficas, el endurecimiento debido
a la red de dislocaciones debe ser considerado, ya que contribuye de manera importante
en las propiedades de resistencia del material. La densidad de dislocaciones se ha
determinado utilizando las desorientaciones medias de Kernel (0) que se obtienen a
partir de los barridos de EBSD. Como se ha explicado anteriormente (apartado 2.4.2.3.),
el valor de O refleja el gradiente de desorientacion dentro de una regién determinada.
Con ese proposito, se ha adoptado la aproximacion propuesta por Kubin y
Mortensen [10] (Ecuacion 4.1):

Ecuacion 4.1
p= 29/u -b

donde b es el vector de Burgers y u es la longitud asociada al valor de Kernel. Para el
calculo de 6, se han considerado sélo las desorientaciones inferiores a 2° de un punto
respecto a sus segundos vecinos. Debido a que para determinar O se ha utilizado el
criterio del segundo vecino, u adquiere un valor de 1,86 veces el paso de barrido utilizado
en los ensayos de EBSD. Con el fin de minimizar la sobreestimacion del valor de Kernel
obtenido mediante la técnica de EBSD convencional, las medidas han sido corregidas
utilizando la correlacién entre EBSD convencional y EBSD de alta resolucién para
estructuras ferriticas [11]. En la Figura 4.7a, b y ¢, se muestran los mapas de
Kernel obtenidos mediante EBSD de las muestras bobinadas a 600 °C de los aceros Nb,
NbMo y TiMo, respectivamente. En el mapa de desorientaciones de Kernel del acero Nb
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(Figura 4.7a), predominan los colores verdes, lo que demuestra que la microestructura
estd compuesta por fases con una baja desorientacion media de Kernel. En el caso del
acero NbMo (Figura 4.7b), en el mapa predominan los colores calidos, amarillos y rojos,
lo que indica la formacién de una microestructura con una mayor desorientacion media
de Kernel, tipica de microestructuras mas complejas tales como la ferrita quasipoligonal
y la ferrita granular. En el caso del mapa del acero TiMo (Figura 4.7c) se observan zonas
de color azul, correspondientes a granos de ferrita poligonal, con zonas de colores mas
calidos que corresponden a fases mas bainiticas (QF y GF). Estos resultados concuerdan
con lo observado durante el analisis microestructural del apartado 4.1.1. A partir de
dichos mapas se ha determinado el valor de 6 en cada caso. A modo de ejemplo, los
valores de 0 obtenidos para los aceros Nb, NbMo y TiMo bobinados a la temperatura
intermedia de 600 °C son 0,77°,0,97° y 0,76°, respectivamente. Con esos datos y aplicando
la Ecuacién 4.1, se ha calculado una densidad de dislocaciones de 1,34-10'* m para el
acero Nb, 1,76-10" m- para el caso de la muestra del acero NbMo y 1,33-10™* m™ para el
TiMo.

Figura 4.7. Mapas de desorientacién media de Kernel de las muestras bobinadas a 600 °C de los
aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo.
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En la Figura 4.8 se presentan los valores de densidad de dislocaciones en funcion de la
temperatura de bobinado para los tres aceros. La densidad de dislocaciones varia entre
0,62-:10* m? y 1,76-10"* m? dependiendo de la composicion y de la temperatura de
bobinado. En el caso del acero Nb, no se aprecian cambios considerables en el valor de la
densidad de dislocaciones. Se observa una densidad minima de 0,95-10'* m=2, cuando la
temperatura de bobinado es de 700 °C y una densidad méxima de 1,34-10"* m?, cuando
se aplica una temperatura de bobinado de 600 °C. Los resultados estan en consonancia
con lo observado en el estudio de las microestructuras (apartado 4.1.1.). En los aceros
microaleados con Mo, la tendencia es diferente, con un mayor aumento de la densidad
de dislocaciones al reducir la temperatura de bobinado. En el acero NbMo, la densidad
de dislocaciones aumenta drasticamente al reducir la temperatura de bobinado desde 700
a 600 °C (1,12-10% m? y 1,77-10"* m?, respectivamente). Sin embargo, al reducir la
temperatura de bobinado a 500 °C permanece practicamente constante (1,70-10* m?). En
el caso del acero TiMo, la densidad de dislocaciones aumenta progresivamente desde
0,62-10"* m- hasta 1,68-10"* m2 al reducir la temperatura de bobinado desde 700 a 500 °C.
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Figura 4.8. Evolucion de la densidad de dislocaciones en funcion de la temperatura de bobinado
para los tres aceros de este estudio.

Los valores de densidad de dislocaciones reportados en literatura para las diferentes
microestructuras varian considerablemente. Para fases ferriticas existe un amplio rango
de valores de densidad de dislocaciones, que van desde 10> m* [12] hasta 2,510 m-2[13].
En el presente estudio, las microestructuras observadas tras bobinar las muestras a
700 °C contienen fases secundarias (perlita e islas MA) ademas de ferrita poligonal.
Debido a que los valores medios de Kernel han sido obtenidos cerca de esas fases
secundarias mas duras, se han estimado valores de densidad de dislocaciones superiores
a los esperados en una microestructura compuesta solamente por ferrita poligonal. Por
el contrario, los valores de densidad de dislocaciones obtenidos para las muestras de
cardcter mas bainitico si que coinciden con los valores reportados en otros estudios para
microestructuras similares [5,14].
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4.1.3 Precipitacion

Con el fin de evaluar cdmo afectan los distintos elementos de microaleacion al
endurecimiento por precipitacion, se ha realizado un andlisis semi-cuantitativo de la
precipitacion fina. Primeramente, se ha realizado un estudio preliminar de la
precipitacion fina mediante réplicas de extraccién de carbono. En ese analisis, se ha
determinado el tamano medio de los precipitados observados en cada acero para cada
temperatura de bobinado. La cuantificacién se ha limitado a aquellos precipitados
menores de 10 nm, ya que a éstos se les atribuye el mayor efecto endurecedor [15]. Tanto
en las réplicas como en los foils electropulidos se observan precipitados de distintas
clases, formados en distintas etapas del proceso (precipitados sin disolver, inducidos por
deformacion y aquellos formados durante o tras la transformacion).

En la Figura 4.9a, b y c se presentan micrografias obtenidas mediante TEM de muestras
bobinadas a 700, 600 y 500 °C, respectivamente, correspondientes al acero Nb.

Figura 4.9. Micrografias obtenidas mediante TEM a partir de réplicas de carbono del acero Nb
utilizando temperaturas de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C.
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En todos los casos se observan precipitados de ricos en Nb, pero en funciéon de la
temperatura de bobinado tanto el tamafo como la cantidad de precipitados observados
es diferente. A la temperatura de bobinado mas elevada (Figura 4.9a) se distingue un
gran densidad de precipitados, pero solo algunos de ellos son menores de 10 nm. A la
temperatura de bobinado intermedia (Figura 4.9b), el tamafio medio de los precipitados
observados es menor, y ademas, se observa una menor fraccion de precipitados de mayor
tamano. En el caso de la muestra con la temperatura de bobinado mas baja (Figura 4.9c),
el namero de precipitados observado menores de 10 nm es considerablemente menor
que en los dos casos anteriores.

En el caso del acero NbMo la tendencia observada es similar a la del acero Nb. En la
Figura 4.10 se presentan tres micrografias donde se muestra la precipitacion observada
en las distintas muestras en funcién de la temperatura de bobinado.

T

(d)
Figura 4.10. Micrografias obtenidas mediante TEM a partir de réplicas de carbono del acero
NbMo utilizando temperaturas de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C. d) Espectro EDS de
uno de los precipitados marcados de la muestra bobinada a 500 °C.
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A la temperatura de bobinado de 700 °C (Figura 4.10a), es donde mayor numero de
precipitados se observan. En la muestra con la temperatura de bobinado de 600 °C
(Figura 4.10b), el tamafio de los precipitados no varia mucho con respecto a la muestra
anterior, pero si se aprecia un descenso en el niumero de precipitados observados. En la
Figura 4.10c, correspondiente a la muestra con la temperatura de bobinado mas baja, se
han marcado algunos de los precipitados observados con circulos rojos, ya que son tan
pequenos que cuesta apreciarlos en la micrografia. El espectro de EDS (Figura 4.10 d)
confirma que los precipitados son ricos en Nb y Mo.

Por tltimo, en el caso del acero TiMo, en la muestra con la temperatura de bobinado mas
elevada (Figura 4.11a), es donde mayor niimero de precipitados se observan, aunque
parte de ellos son mayores de 10 nm, lo que implica un menor efecto endurecedor. A la
temperatura de bobinado de 600 °C (Figura 4.11b), se observan gran cantidad de
precipitados finos y una menor cantidad de precipitados de gran tamafio. Mientras, en
la muestra con la temperatura de bobinado mas baja (Figura 4.11c), se distingue una

menor densidad de precipitados, pero de un tamafo considerablemente mas fino.

AR oy y s ) X

Figura 4.11. Micrografias obtenidas mediante TEM a partir de réplicas de carbono del acero
TiMo utilizando temperaturas de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C.
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Tras estudiar la precipitacion a partir de las réplicas de extraccion de carbono en cada
una de las muestras de los distintos aceros, se puede concluir que es a la temperatura de
bobinado de 700 °C donde mayor fraccion de precipitados se han observado, siendo una
parte de ellos mayores de 10 nm. La mayoria de los precipitados mayores de 10 nm
observados en las muestras bobinadas a 700 °C, son precipitados inducidos por
deformacion que durante la etapa de bobinado han aumentado de tamario. Sin embargo,
en las muestras bobinadas a 600 °C se ha observado una menor cantidad de precipitados
mayores de 10 nm, debido a que a esa temperatura de bobinado los precipitados no
crecen tanto. Finalmente, en las muestras bobinadas a la temperatura de 500 °C se ha
observado una menor fraccion de precipitados, pero de un menor tamaro.

A partir de las micrografias obtenidas para cada muestra, se han realizado medidas de
tamarno de precipitados en todos los aceros y para todas las temperaturas de bobinado.
En la Figura 4.12 se muestra la evolucién del tamanio medio de los precipitados en
funcién de la temperatura de bobinado. Para realizar dichas medidas, inicamente se han
tenido en cuenta aquellos precipitados menores a 10 nm, ya que son los mas efectivos
como obstaculos ante el avance de las dislocaciones [15,16].
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Figura 4.12. Evolucién del tamafo medio de precipitados menores de 10 nm en funcién de la
temperatura de bobinado.

En los aceros con molibdeno (NbMo y TiMo), la tendencia es muy similar, aunque en el
acero NbMo el tamafio medio es menor en todo el rango de temperaturas de bobinado.
A las temperaturas de bobinado mas elevadas, (700 y 600 °C) el tamano de los
precipitados apenas varia (en el acero TiMo los tamafos medios de los precipitados son
de 4,9 y 4,7 nm, a las temperaturas de bobinado de 700 y 600 °C, respectivamente). Sin
embargo, a la temperatura de bobinado mas baja, el tamafio de los precipitados
disminuye considerablemente, alcanzando en los dos aceros valores medios cercanos a
3 nm. Estos resultados concuerdan con estudios similares de otros autores [15,17]. En el
caso del acero Nb, la tendencia cambia de manera significativa. Al reducir la temperatura
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de bobinado de 700 a 600 °C, el tamano medio de los precipitados se ve reducido de 6,2
a 3,7 nm. Sin embargo, a la temperatura de bobinado més baja, el tamafio medio de los
precipitados aumenta, llegando a un valor de 4,8 nm. Sin embargo, el bajo niimero de
precipitados observados en las réplicas del acero Nb (del orden de la mitad que en las
muestras del resto de los materiales) puede hacer que los resultados no sean
representativos.

Con respecto a la influencia de los elementos de microaleacion en la densidad de
precipitados, las imagenes mostradas (Figura 4.9, Figura 4.10 y Figura 4.11), sugieren que
la composicion quimica modifica notablemente el numero de precipitados formados, ya
que en los aceros con Mo se aprecia una mayor concentracion de particulas finas (Figura
4.10 y Figura 4.11). Ademas, cabe mencionar que la adiciéon de Mo también promueve la
formacion de precipitados mas finos. El tamafio medio de los precipitados es de 6,2 nm
en el acero Nb a la temperatura de bobinado de 700 °C, mientras que en el NbMo es de
3,6 nm. Estos resultados concuerdan con los obtenidos en otros estudios [7]. Numerosos
trabajos afirman que aquellos precipitados que se forman tras la transformacion de la
ferrita son mads finos y se forman en mayor niimero cuanto mayor es el contenido en Mo
[17]. La mayor fraccion volumétrica de precipitados se debe a que el Mo reduce la fuerza
impulsora necesaria para la nucleacion de carburos y ademas aumenta el nimero de
puntos de nucleacion preferentes [18]. Asimismo, otros estudios confirman que la adicién
de Mo puede retrasar la precipitacion de los carburos, favoreciendo que el Mo se
mantenga en solucidn solida y que precipite durante o tras la transformacién y asi
conseguir una mayor contribucion de la precipitacion [19]. Por otro lado, la concentracion
de precipitados en las muestras del acero TiMo es significativamente superior a la
observada en las muestras de los aceros Nb y NbMo, para todo el rango de temperatura
de bobinado. Distintos estudios sugieren que el considerable efecto endurecedor que se
observa en los aceros microaleados con Ti y Mo, se debe a la mayor efectividad de los
carburos de Ti y Mo comparado con otros carburos como los compuestos por Ti y Nb
[20,21]. En cuanto a la influencia de la temperatura de bobinado, Lee y col. [17] reportan
una mayor densidad de precipitados a medida que se reduce la temperatura de
bobinado, atribuible a una mayor densidad de dislocaciones tipica de microestructuras
bainiticas, las cuales pueden actuar como lugares de nucleacidon preferentes para los
precipitados. Sin embargo, Isasti y col. [7] observaron que era a un temperatura de
bobinado intermedia cuando se obtenia el maximo endurecimiento por precipitacion, a
la cual se obtiene una concentraciéon de precipitados significativamente superior.

Aunque mediante la técnica de réplicas de extraccion de carbono se pueden obtener datos
acerca de la distribucién de tamanos, este método presenta limitaciones a la hora de
evaluar la distribucion de los precipitados dentro de la matriz del material y la fracciéon
volumétrica de los precipitados [22-24]. Por ello, la caracterizacién de la precipitacion ha
sido completada mediante el uso de foils electropulidos en los aceros TiMo y NbMo, ya
que son en éstos donde mayor precipitacion fina se ha observado en el estudio realizado
mediante réplicas de carbono.

En la Figura 4.13 se muestran dos micrografias obtenidas por TEM correspondientes a
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un foil obtenido a partir de la muestra con la temperatura de bobinado de 700 °C del
acero TiMo. En la primera micrografia (Figura 4.13a), se observan precipitados de
distintos tamafos, algunos de ellos dispuestos en filas. Mientras, en la Figura 4.13b, se
puede observar la presencia de precipitados finos (de tamafio similar a los observados
en las réplicas de carbono) dispuestos al azar por la matriz. Gracias al analisis de EDS
(ver Figura 4.13c) se ha podido comprobar que dichos precipitados son carburos de
titanio y pequefias cantidades de molibdeno.

(©)
Figura 4.13. (a y b) Precipitacidn al azar observada en un foil electropulido correspondiente a la
muestra del acero TiMo con temperatura de bobinado de 700 °C. c) Espectro EDS obtenido del
precipitado marcado de la figura b.

Ademas de los precipitados distribuidos al azar, también se han observado zonas donde
la precipitacion se encuentra dispuesta en filas. En la Figura 4.14a y b, se pueden observar
precipitados finos de entre 2 y 10 nm, dispuestos en filas paralelas. A este tipo de
precipitacion se le denomina interfasica y se caracteriza por la formacién de particulas
en la intercara austenita/ferrita a medida que ésta avanza por el material durante la
transformacion [25]. Se observa como los precipitados se encuentran ordenados en filas
y que éstas se encuentran separadas por una distancia aproximadamente constante. El
analisis EDS realizado a estos precipitados (ver Figura 4.14c) indica que, al igual que los
precipitados dispuestos al azar, son pequenos carburos de Ti con Mo residual.
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Figura 4.14. (a y b) Precipitacién interfasica observada en un foil electropulido correspondiente a
la muestra del acero TiMo a la temperatura de bobinado de 700 °C, c) Espectro EDS obtenido del
precipitado marcado de la figura b. d) Imagenes de campo claro y e) campo oscuro donde se
observa precipitacion interfasica y al azar.
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En la Figura 4.14d y e se muestran imdgenes en campo claro y en campo oscuro,
respectivamente, de una zona donde se pueden observar dos tipos de precipitacion. Las
imagenes de campo oscuro se obtienen a partir de los haces de electrones difractados,
por lo que sélo las zonas cristalinas correspondientes a los haces difractados apareceran
contrastadas frente al resto de la muestra [26]. Al observar con mayor detalle la Figura
4.14e se pueden observar precipitados dispuestos en filas paralelas (precipitados
formados durante la transformacion de la austenita a ferrita), y precipitados ligeramente
mas gruesos situados en una subjunta de grano.

A partir de las distintas micrografias obtenidas de zonas donde habia presencia de
precipitacion interfasica se ha podido estimar un valor medio de espaciado entre filas y
de tamafio. El espaciado medio es de 30 nm y el tamafio medio es de 7,2 nm, ligeramente
superior al observado en las réplicas de carbono para la misma muestra.

Con el fin de estudiar el efecto de la temperatura de bobinado sobre la precipitacion
interfasica, se prepar6 una muestra a una temperatura de bobinado de 650 °C del acero
TiMo. En la Figura 4.15a y b, se presentan dos micrografias obtenidas por TEM de una
muestra del acero TiMo bobinada a 650 °C. Al comparar las micrografias de las muestras
con la temperatura de bobinado de 700 y 650 °C (Figura 4.14 y Figura 4.15), en ambas se
puede observar precipitacion de tipo interfasica, aunque se aprecian algunas diferencias.
Por un lado, los precipitados observados a la temperatura de bobinado de 650 °C son tan
finos que en muchos casos hace imposible medir con precisiéon su tamafio y por otro, la
separacion entre filas de precipitados también se ve reducida, a una distancia media de
15 nm. Dichas tendencias son similares a las observadas por otros autores en recientes
publicaciones [27].

(b)

Figura 4.15. Precipitacion interfasica en muestras del acero TiMo bobinadas a 650 °C.

También se han analizado foils de muestras correspondientes a la temperatura de
bobinado de 600 °C. En la Figura 4.16a y b se muestran dos ejemplos de la precipitacion
observada en uno de los foils. Al estudiar ambas micrografias, se distingue una mezcla
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entre precipitados alineados (Figura 4.16a) y otros distribuidos al azar (Figura 4.16b).
Aquellos que forman filas, presentan un mayor espacio entre lineas que los observados
a temperaturas de bobinado superiores (ver Figura 4.14 y Figura 4.15). Sin embargo, el
tamaro medio de los precipitados medidos a la temperatura de bobinado de 600 °C, es
ligeramente mas pequeno que los medidos a 700 °C (5,3 y 7,2 nm respectivamente, ambos
valores ligeramente superiores a los obtenidos a partir de las réplicas de carbono).

(@) (b)
Figura 4.16. Micrografias obtenidas mediante TEM a partir de un foil electropulido de una
muestra del acero TiMo con una temperatura de bobinado de 600 °C.

Chen y col. [28] reportan que la ferrita quasipoligonal tiene una baja relacién entre oys/ot
y una alto endurecimiento por deformacién en comparacion con otro tipo de ferritas. La
combinacidn entre ferrita quasipoligonal y nano-precipitados dispersos proporcionan un
favorable efecto endurecedor. Numerosos estudios apoyan el hecho de que se puede dar
la formacién de precipitacion interfasica y al azar bajo diferentes condiciones
termomecdnicas [20,29]. Tras analizar diferentes tiempos de precipitacion, Ariga y col.
[30] reportaron que el ratio entre precipitacion al azar e interfdsica es superior a 0,8
cuando se emplean temperaturas de mantenimiento comprendidas entre 500 y 600 °C.
La influencia de ambos tipos de precipitacion en las propiedades mecdnicas también ha
sido objeto de estudio. Xu y col. [31] han evaluado la influencia de ambos tipos de
precipitacion en el movimiento de las dislocaciones en granos de ferrita y se han llevado
a cabo ensayos nanomecanicos. Mukherjee y col. [32] han revelado la coexistencia de
nanoclusters y particulas de precipitados y determinaron que una distribucion bimodal
de precipitados mas groseros (8-10nm) pueden coexistir con nanoclusters (3 nm)
distribuidos en filas.

Por ultimo, también se han analizado foils obtenidos de muestras del acero NbMo con
temperaturas de bobinado de 700 y 600 °C. En la Figura 4.17a y ¢ se muestran dos
ejemplos de la precipitacion observada en muestras con temperatura de bobinado de 700
y 600 °C del acero NbMo, respectivamente. También se incluyen dos espectro de EDS
(Figura 4.17b y c) de dos precipitados encontrado en cada una de las muestras.

118



Estudio de la influencia de los parametros de proceso en la laminacion en caliente de bobinas de chapa

il T My Mb

keV

(b)

Fe

(d)
Figura 4.17. (ay c) Micrografias obtenidas mediante TEM a partir de foils electropulidos de

muestras del acero NbMo bobinado a 700 y 600 °C, respectivamente. (b y d) espectros EDS de
los precipitados A y B observados en las muestras bobinadas a 700 y 600 °C, respectivamente.

En ninguna de las muestras del acero NbMo se ha observado presencia de precipitacion
interfasica. Ademas, el nimero de precipitados no es lo suficientemente elevado como
para obtener datos contrastados de tamarnio medio. Ello se puede deber por un lado, a
que cuanto menor sea la temperatura de bobinado menor sera el tamafio medio de los
precipitados [15,17] y por lo tanto mas dificil sera verlos en el foil. Por otro lado, a la
temperatura de bobinado de 600 °C la microestructura tiene una mayor concentracion de
dislocaciones, lo que dificulta la observacién de precipitados finos en la matriz. En cuanto
a la composicion, andlisis EDS realizados a diferentes precipitados muestran que los
precipitados de mayor tamafio, formados antes de la transformacion de austenita a
ferrita, estdn compuestos principalmente por Nb (Figura 4.17b), mientras que los de
menor tamano, muestran en su composicion tanto Nb como Mo (Figura 4.17d)
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4.1.4 Segundas fases

Ademas del mencionado efecto de la microestructura en las propiedades mecanicas, la
presencia de segundas fases duras como la perlita y las islas MA afectan tanto a las
propiedades de traccion como a las de tenacidad. Como se ha indicado anteriormente, la
presencia de islas MA se limita sdlo a aquellos aceros microaleados con Mo, a las
temperaturas de bobinado mas elevadas (600 y 700 °C). En cuanto a la perlita, todos los
aceros presentan perlita en su microestructura en las muestras bobinadas a 700 °C. Tanto
la morfologia como el tamafo de las fases secundarias difieren en funcién de la
temperatura de bobinado. Para realizar el analisis de tamafo y la morfologia de las islas
MA en las diferentes muestras, se utilizé el ataque Le Pera, que oscurece la matriz,
mientras las islas MA se revelan de color blanco. En la Figura 4.18 se exponen diferentes
micrografias correspondientes a los aceros NbMo (a y b) y TiMo (c y d), a las
temperaturas de bobinado de 600 (ay c) y 700 °C (b y d). En la Tabla 4.1 se muestran los
valores del tamafio medio de las islas MA, asi como la fraccion de cada una de las fases
secundarias presentes en cada condicion.

Tbobinado 600 OC Tbobinado 700 OC

(d)
Figura 4.18. Micrografias de muestras atacadas con Le Pera de los aceros (a y b) NbMo y (cy d)
TiMo obtenidas a las temperaturas de bobinado de (ay ¢) 600 °Cy (b y d) 700 °C.

Como se puede observar al comparar la Figura 4.18a y b, los tamafios de dichas islas
varian considerablemente al aumentar la temperatura de bobinado de 600 a 700 °C,
donde las islas MA alcanzan valores medios de 1,2 y 2,5 um, respectivamente. También
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se observa que la formacion de perlita se limita a la temperatura de bobinado es de
700 °C. En cuanto al acero TiMo (Figura 4.18a y b), no se ve una variacion significativa
en el tamano de las islas MA al reducir la temperatura de bobinado, pero si una ligera
bajada en la fraccion observada. Para la temperatura de bobinado mas baja (500 °C),
debido a la baja difusividad del carbono en esas condiciones, no se observan islas MA en
ninguno de los dos aceros. En los aceros con Mo (Nb y NbMo), a medida que desciende
la temperatura de bobinado la difusividad del carbono se ve reducida, dando lugar a
estructuras no poligonales y a que la concentracion de C en la austenita no transformada
sea menor [33]. Este mecanismo promueve la formacion de islas MA de menor tamafio.

Tabla 4.1. Tamafio medio de islas MA y fraccion de islas MA y de perlita para cada uno de los
aceros y de temperatura de bobinado.

Acero Toopinads (°C) Tamafio medio de Fraccion de Fraccion de
B islas MA (um) islas MA (%) perlita (%)
Nb 700 0 0 53
700 25 2,3 139
NbMo 600 12 27 5
. 700 1,9 1,7 3,9
TiMo 600 21 ” ‘

4.2 Comportamiento mecanico

En este apartado se presentan los resultados de los ensayos de dureza, traccion y Charpy
realizados a las distintas muestras. Todos los ensayos se han llevado a cabo bajo las
condiciones que se recogen en el apartado 3.4. En todos los casos, se ha analizado la
influencia que tienen la composicidn y la temperatura de bobinado sobre las propiedades
mecanicas finales.

421 Medidas de dureza

En la Figura 4.19 se muestra la evolucion de la dureza de los distintos aceros en funcién
de la temperatura de bobinado. Se aprecian tres niveles de dureza dependiendo de la
composicion del acero, siendo en el acero Nb donde se consiguen los valores de dureza
mas bajos, seguido del acero NbMo y del TiMo. Al comparar los resultados del acero Nb
y con los del NbMo, se observa que la adicién de Mo aporta un endurecimiento
significativo. A modo de ejemplo, a la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C,
los valores del acero Nb y del NbMo, son 184 y 213 HV, respectivamente. Este aumento
de la dureza se debe principalmente a que el Mo favorece la formacion de segundas fases
de elevada dureza, como las islas MA, y fases no poligonales o bainiticas caracterizadas
por una mayor concentracion de dislocaciones. El acero TiMo, es en el que se consiguen
los niveles de dureza mas elevados en todo el rango de temperaturas de bobinado, a
pesar de que su microestructura no sea tan fina (ver Figura 4.5), ni su fraccion de islas
MA tan elevada (ver Tabla 4.1) como en el caso del acero NbMo. Por lo tanto, su elevada
dureza se debe a la alta densidad de finos precipitados dispersos por la matriz.

121



Capitulo 4

325
@®Acero Nb
AAcero NbMo
1| ® Acero TiMo
—~ 275 A
>
<
l
Q
S
S 225 1
(1]
N
g
=
o
175 -
125 T T . r .
450 550 650 750

Temperatura de bobinado (°C)

Figura 4.19. Valores de dureza en funcion de la temperatura de bobinado.

Por otro lado, en lo referente a la influencia de la temperatura de bobinado, todos los
materiales muestran tendencias similares. Al reducir la temperatura de bobinado de 700
a 600 °C, se produce un aumento de la dureza. Este aumento en la dureza se puede deber
al afino que se observa en la microestructura, asi como a la formacion de estructuras mas
complejas al reducir la temperatura de bobinado. Sin embargo, la disminucién de la
temperatura de bobinado de 600 a 500 °C trae consigo una bajada considerable en la
dureza. Por ejemplo, las muestras del acero TiMo bobinadas a 600 y 500 °C muestran
unos valores de dureza de 283 y 216 HV, respectivamente. En este caso, al reducir la
temperatura de bobinado de 600 a 500 °C, no se observa grandes cambios en la
microestructura en ninguna composicion, pero si en la precipitacion, cuya contribucion
es maxima a temperaturas de bobinado comprendidas entre 600 y 650 °C [34-36]. Esta
menor concentracion de precipitados, observada en el estudio de la precipitacion
realizado mediante réplicas de carbono (ver Figura 4.11), explicaria la reduccién en la
dureza de los distintos aceros a la temperatura de bobinado de 500 °C.

4.2.2 Propiedades de traccion

Se han realizado ensayos de traccion a las probetas cilindricas mecanizadas a partir de
las probetas de compresion plana. Las condiciones de los ensayos vienen definidas en el
apartado 3.4.2. Primeramente, en la Figura 4.20a, b y c se muestran las curvas tension-
deformacion correspondientes a todos los aceros estudiados, a la temperatura de
bobinado de 700, 600 y 500 °C, respectivamente. En ellas se puede observar que los
niveles mas elevados de limite eldstico y resistencia a traccion se obtienen, para todas las
temperaturas de bobinado, en el acero TiMo, seguido del NbMo y del Nb. Estudiando
con mas detalle los tres graficos de la Figura 4.20 se observa que las curvas
correspondientes al acero Nb muestran un comportamiento discontinuo (plateau),
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atribuible a una microestructura ferritica con una baja densidad de dislocaciones [37]. Sin
embargo, las curvas de los aceros NbMo y TiMo muestran un comportamiento continuo,
sin presencia de plateaux. Estudios previos sugieren que dicho comportamiento se debe
a la presencia de una fraccion volumétrica de fases secundarias (islas MA) en la
microestructura, que promueven la formaciéon de dislocaciones moviles en las juntas
entre las fases secundarias y las adyacentes [38]. Por otro lado, al comparar las curvas
obtenidas a diferentes temperaturas de bobinado, se aprecia claramente que a la
temperatura de bobinado intermedia de 600 °C, se obtienen los valores mas elevados de
limite elastico y resistencia a traccion. Dicha mejora en propiedades es mas pronunciada
en el acero TiMo (Figura 4.20c).
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Figura 4.20. Curvas ingenieriles tension-deformacion de todos los aceros estudiados a la
temperatura de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C.

A partir de las curvas mostradas en la Figura 4.20, se han obtenido los valores de las
propiedades de traccion de las diferentes composiciones y diferentes temperaturas de
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bobinado. En la Figura 4.21a y b se han graficado los valores de limite eldstico y
resistencia a traccion de los diferentes aceros en funcion de la temperatura de bobinado.
En la Tabla 4.2, se recogen los valores de limite elastico (oys), resistencia a tracciéon (o),
elongacion (E), reduccidn de area (RA) y la relacion o1/RA. Al igual que en los resultados
de los ensayos de dureza (Figura 4.19), en los graficos de la Figura 4.21, se observan tres
niveles de resistencia en funcién de la composicion. La adicion del Mo al acero Nb
promueve el aumento de las propiedades de traccion (tanto limite elastico como
resistencia a traccion). Ello se debe principalmente al efecto que tiene el Mo sobre la
microestructura y la precipitacion. El Mo favorece la formacion de microestructuras mas
finas, ya que retrasa las cinéticas de recristalizacion [39]. Al mismo tiempo, disminuye
las temperaturas de inicio de transformacion, lo que da lugar a la formacion de
estructuras mds complejas con una mayor densidad de dislocaciones [40,41]. Ademas,
gracias al molibdeno se forma una mayor cantidad de precipitados mas finos que
contribuyen al aumento de las propiedades de traccion [42—44]. Por otro lado, en el acero
TiMo, ademas de los efectos del Mo, el uso combinado de titanio y molibdeno como
elementos microaleantes favorece la formacion de precipitados finos distribuidos por la
matriz con los que se consigue un mayor nivel de resistencia [45,46].
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Figura 4.21. Evolucion de a) limite eldstico y b) resistencia a traccion en funcion de la
temperatura de bobinado.

Por otro lado, la disminucién de la temperatura de bobinado promueve la formacién de
microestructuras mas finas (Figura 4.5) y de morfologia mas bainitica con una mayor
densidad de dislocaciones (Figura 4.8). A ello se debe el aumento de propiedades que se
observa cuando la temperatura de bobinado se reduce de 700 a 600 °C. Sin embargo,
cuando se bobina a 500 °C, los valores de oysy or se ven reducidos, aunque el tamano de
grano sea igual o menor que a las otras temperaturas de bobinado (Figura 4.5). Ello se
puede asociar a que a la temperatura de bobinado intermedia se alcanza el equilibrio
entre una microestructura fina y una precipitacion maxima.

Por lo tanto, los valores maximos de limite eldstico y resistencia a la traccion se han
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obtenido en los aceros NbMo y TiMo en las muestras bobinadas a 600 °C. En el caso del
acero TiMo, las muestras bobinadas a 600 °C presentan unos valores de limite elastico y
resistencia a la traccion de 747 y 807 MPa, respectivamente. Funakawa y col. [47] reportan
el potencial de mejora que muestran los aceros microaleados con titanio y molibdeno
debido a la precipitacion interfasica. En ese estudio se propone un incremento en la
resistencia de entre 300 y 350 MPa, de 2 a 3 veces superior a lo esperado en aquellos casos
donde la precipitacion se encuentra distribuida al azar. Otros autores afirman que las
propiedades maximas de resistencia se obtienen a temperaturas de bobinado de cercanas
a 630 °C [48].

En cuanto a elongacion se refiere (ver Tabla 4.2), el valor maximo se obtiene para el acero
Nb, alcanzando valores del 39% al utilizar temperaturas de bobinado de 500 y 700 °C. Al
bobinar a la temperatura intermedia, el valor de elongacion se ve reducido hasta un 33%.
En el caso del acero NbMo, la presencia de islas MA en su microestructura hace que los
valores de elongacion al bobinar a 600 y 700 °C se mantengan practicamente constantes
(elongacion de 26 y 28% respectivamente). Sin embargo, al bobinar a 500 °C, debido a
que en la microestructura no se observa la presencia de islas MA, el valor de elongacién
aumenta hasta alcanzar un 33%. En el caso del TiMo, sin embargo, la elongacién se
mantiene practicamente constante (alrededor del 27%) al variar la temperatura de
bobinado, incluso en el caso en el que se obtiene un limite eldstico maximo de 747 MPa.
Estos resultados sugieren que la combinacidn entre matriz ferritica y carburos de titanio
finos, la cual se consigue al utilizar Ti y Mo como elementos de aleacidn, son una posible
ruta para conseguir un material con alto limite eldstico y una buena conformabilidad en
frio. Para evaluar este efecto, se utiliza la relacion entre la resistencia a tracciéon (or) y la
reduccion de area sufrida por la probeta. De esa manera se obtiene un valor aproximado
del area bajo la curva tension-deformacion. Al comparar los valores de dicha relacion
para los distintos aceros (Tabla 4.2), se observa que mientras para los aceros Nb y NbMo
todos los valores son cercanos a 6, en el caso del acero TiMo todos los valores son
superiores a 8, alcanzando el valor maximo de 10,2 en la muestra con la temperatura de
bobinado de 600 °C.

Tabla 4.2. Valores de limite elastico (oys), resistencia a traccion (ot), elongacion (E), reduccion de
area (RA) y relacion o1/RA para los aceros Nb, NbMo y TiMo y todas las temperaturas de

bobinado.

Acero Thobinado (°C)  oOys (MPa) or (MPa) E (%) RA (%) o1/RA
700 421 498 39 87 5,7
Nb 600 468 536 33 89 6,0
500 434 506 39 89 5,7
700 468 550 28 82 6,7
NbMo 600 610 681 26 85 8,0
500 529 590 33 90 6,6
700 616 674 29 82 8,2
TiMo 600 747 807 27 79 10,2
500 597 665 26 83 8,0

125



Capitulo 4

4.2.3 Propiedades de tenacidad

En la Figura 4.22 se muestra la variacion de la energia absorbida en funcion de la
temperatura de ensayo para los tres aceros y la temperatura de bobinado de 700 °C. La
curva se ha ajustado a los puntos experimentales utilizando el algoritmo del tangente
hiperbdlico propuesto por Wallin [49].
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Figura 4.22. Energia absorbida en funcién de la temperatura de ensayo para los tres aceros
bobinados a 700 °C.

En cuanto al efecto de la composicion quimica, es en el acero Nb donde se obtiene la
menor ITT (50% DB) (-109 °C), seguido del acero NbMo (-94 °C) y del TiMo (-51 °C). Esto
permite confirmar que el acero Nb muestra mejores propiedades de tenacidad tras un
bobinado a 700 °C, en comparacion con los aceros NbMo y TiMo. En los aceros Nb y
NbMo, la transicién entre comportamiento ductil y fragil se produce en un estrecho
rango de temperaturas. En cambio, en el acero TiMo el rango de temperaturas es
considerablemente mayor.

Se ha llevado a cabo un detallado examen fractografico de las probetas de Charpy, con el
propdsito de clasificar y evaluar las posibles causas del inicio de la fractura y las
caracteristicas microestructurales de las zonas adyacentes. Para ello, se han analizado
mediante SEM las fracturas de aquellas muestras con un comportamiento 100% fragil,
obtenidas de los ensayos realizados a -110 °C de los aceros Nb y TiMo. En la Figura 4.23
se muestran micrografias obtenidas a diferentes aumentos de la fractura correspondiente
a la muestra bobinada a 700 °C del acero Nb. En la Figura 4.23a se muestra la superficie
de la fractura, pero en ella no se aprecia cual es la causa de la fractura. Para encontrar el
origen se tuvo que atacar levemente la superficie (Figura 4.23b). Una vez atacada la
superficie se puede intuir que el origen de la fractura puede ser un pequeno carburo.
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Figura 4.23. Imagenes a diferentes aumentos de la fractura correspondientes a la muestra
bobinada a 700 °C del acero Nb ensayada a -110 °C.

En la Figura 4.24 se muestran varias micrografias de la fractura de la muestra bobinada
a 700 °C correspondiente al acero TiMo. En este caso, el origen de la fractura es una
inclusion. El espectro de EDS de la inclusion indica que esta compuesta por un nitruro
de titanio y un sulfuro de manganeso.

Figura 4.24. Imagenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la muestra
bobinada a 700 °C del acero TiMo ensayada a -110 °C.

Para estudiar la influencia de la temperatura de bobinado en las propiedades de
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tenacidad, se llevaron a cabo ensayos de Charpy con probetas obtenidas de los aceros Nb
y TiMo bobinadas a 600 °C. En la Figura 4.25a y b se muestran las curvas de la energia
absorbida en funcion de la temperatura de ensayo para las muestras bobinadas a 600 y
700 °C, de los aceros Nb y TiMo, respectivamente. En el caso del acero Nb (Figura 4.25a),
al reducir la temperatura de bobinado, la curva se desplaza hacia temperaturas mas
elevadas, y por lo tanto la ITT (50% DB) del material aumenta, mostrando un
empeoramiento en propiedades de tenacidad. Concretamente, la ITT (50% DB) aumenta
25 °C, pasando de -109 °C al bobinarla a 700 °C a -84 °C al hacerlo a 600 °C. Ademas del
valor de la ITT (50% DB) también cambia la forma de la curva. Mientras al bobinar a
700 °C la curva es practicamente vertical (la transicion entre ambos comportamientos
tiene lugar en un rango de temperaturas muy estrecho), al bobinar a 600 °C la curva se
inclina, haciendo que la transicion no sea tan brusca. Por otro lado, se comprueba que la
temperatura de bobinado apenas tiene influencia en el valor del plateau superior en el
acero Nb.

En el caso del acero TiMo (Figura 4.25b), al reducir la temperatura de bobinado la forma
de la curva apenas varia. Esta se ve desplazada hacia temperaturas mas elevadas,
aumentando la ITT (50% DB) de -51 °C al bobinar a la temperatura mas elevada (700 °C),
hasta -30 °C cuando se bobina a la temperatura intermedia (600 °C). Ademas, el valor de
la energia maxima absorbida se ve reducido en 20 J, pasando de 158 a 138 J al reducir la
temperatura de bobinado.

(@) (b)
Figura 4.25. Energia absorbida frente a temperatura de ensayo de muestras bobinadas a 600 y a
700 °C del acero a) Nb y b) TiMo.

También se han analizado las fracturas de las muestras bobinadas a 600 °C de los aceros
Nb y TiMo. En la Figura 4.26 se muestran dos micrografia de la fractura correspondiente
a la muestra bobinada a 600 °C del acero Nb. Gracias al analisis fractografico realizado

se ha comprobado que el origen de la fractura en este caso es un sulfuro de manganeso
(MnS).
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(b)
Figura 4.26. Imagenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la muestra
bobinada a 600 °C del acero Nb ensayada a -110 °C.

En la Figura 4.27 se muestran las imagenes obtenidas a partir del examen fractografico
realizado ala muestra bobinada a 600 °C del acero TiMo. En ellas se puede observar como
el origen de la fractura en este caso es una inclusion formada por un nitruro de titanio
(TiN), 6xido rico en titanio y aluminio y sulfuro de manganeso.

|

(b)
Figura 4.27. Imagenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la muestra
bobinada a 600 °C del acero TiMo ensayada a -80 °C.

Teniendo en cuenta los resultados de los analisis fractograficos, el control de la cantidad
de impurezas es un factor clave para obtener buenas propiedades de tenacidad. En los
analisis fractograficos realizados (Figura 4.24, Figura 4.26 y Figura 4.27) se ha observado
como una combinacion de sulfuros de manganeso y 6xidos y nitruros de Ti han sido la
causa del inicio de la fractura fragil. Por ello se considera que un menor numero de
impurezas podria mejorar las propiedades de tenacidad en estos aceros.

4.3 Relacion entre microestructura y propiedades mecanicas

El presente apartado se centra en la evaluacion de la influencia de los distintos
mecanismos de endurecimiento sobre las propiedades de resistencia y tenacidad. En un
primer bloque se ha estudiado la influencia de cada uno de los mecanismos de
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endurecimiento sobre el limite eldstico del material. Se ha determinado la contribuciéon
de cada mecanismo de endurecimiento mediante el uso de ecuaciones empiricas
basandose en los resultados de los distintos andlisis microestructurales realizados. En el
segundo bloque, se ha seguido una metodologia similar. Primeramente, se han evaluado
diferentes pardmetros microestructurales que influyen sobre las propiedades de
tenacidad. Después, a partir de los resultados obtenidos, se ha propuesto una nueva
ecuacion empirica con la que poder estimar la temperatura de transicion ductil-fragil
para todas las composiciones y en todo el rango de temperaturas de bobinado.

4.3.1 Distribucion de las contribuciones de los distintos mecanismos de
endurecimiento en el limite elastico

El limite eldstico en un acero microaleado puede ser descrito como una combinacion de
diferentes mecanismos de endurecimiento. En el presente estudio se ha utilizado un
ajuste lineal, basado en la suma de las contribuciones de los distintos mecanismos de
endurecimiento, ajuste que se ha utilizado en numerosos trabajos previos [50-54]. Los
mecanismos considerados en este trabajo son la solucién solida [55], tamafio de grano [5],
densidad de dislocaciones [10], precipitacion fina [56] y presencia de fases secundarias
[57]. Todas las ecuaciones utilizadas para este fin se encuentran recogidas en la Tabla 4.3.
Para estimar las distintas contribuciones se han utilizado las ecuaciones descritas en el
apartado 2.4.2. Debido a la falta de precision a la hora de medir la fraccion volumétrica
de los precipitados, la contribucion de la precipitacion ha sido calculada como la
diferencia entre la suma de las demds contribuciones y el valor experimental del limite
elastico obtenido mediante ensayos de traccion.

Tabla 4.3. Ecuaciones utilizadas para la prediccion del valor del limite eldstico (ver apartado
2.4.2 para una detallada descripcién de las ecuaciones).

0y = 0o t+ 0ss + 0p + Oyg + 0gs + Oppt Ecuacion 4.2

ass = 0o + 32,3(%Mn) + 83,2(%Si) + 11(%Mo) + 354(%N¢) Ecuacion 4.3

T
Ogs = 1,05aMuvb Z fi\/?i+ /1—0 z fi 2_00’5 Ecuacién 4.4

2°<60;<15° 6;215°

o, = aMyb\/E; donde p = 29/u b Ecuacién 4.5

Opma — 900 - fMA Ecuacion 4.6

En la Figura 4.28a, b y ¢, se muestran las contribuciones de los distintos mecanismos de
endurecimiento en funcioén de la temperatura de bobinado para los aceros Nb, NbMo y
TiMo respectivamente. En el caso de la muestra bobinada a 500 °C del acero Nb (Figura
4.28a), la suma de las contribuciones calculadas es mayor que el limite elastico obtenido
experimentalmente, lo que indicaria una contribucién nula de la precipitacion. El valor
experimental se ha indicado con una linea discontinua.
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Figura 4.28. Contribuciones de cada mecanismo de endurecimiento en funcién de la temperatura
de bobinado del acero a) Nb, b) NbMo y ¢) TiMo.

En lo referente a los aceros Nb y NbMo (Figura 4.28a y b), el mecanismo de mayor
relevancia es el endurecimiento por afino de grano, para el que se han obtenido
contribuciones maximas de 264 MPa, en el acero Nb al bobinar a 600 °C y de 312 MPa, al
bobinar a la misma temperatura en el acero NbMo. Ademas, los resultados indican que
la adicion de Mo y la reduccién de la temperatura de bobinado conducen a un incremento
de la contribucion de este mecanismo de endurecimiento. Por otro lado, se observa que
una disminuciéon de la temperatura de bobinado incrementa la contribucion de la
densidad de dislocaciones en los aceros Nb y NbMo, debido a la formacién de fases no
poligonales en la microestructura. En este caso, la adicion de Mo también favorece el
incremento asociado a la densidad de dislocaciones. Esto se puede atribuir al potencial
del Mo en el retraso en la transformacion de fase que conlleva la formaciéon de
microestructuras mads bainiticas y menos poligonales con una mayor densidad de
dislocaciones. En cuanto a la precipitacion se refiere, no se observa una significativa

131



Capitulo 4

contribucion de este mecanismo en el acero Nb en todo el rango de temperaturas de
bobinado. Se debe mencionar que la cantidad de Nb de dicho acero (0,034%) es
relativamente baja, por lo que la precipitacion no adquiere un papel relevante.
Recientemente, Sanz y col. han observado el mismo efecto en un estudio realizado con
aceros con dos niveles distintos de Nb [54]. En cambio, en el acero NbMo (Figura 4.28b),
se aprecia una contribucion de la precipitacion ligeramente superior a la observada en el
acero Nb, llegando a alcanzar un valor maximo de 50 MPa, cuando la muestra es
bobinada a 600 °C.

Las tendencias observadas en el acero TiMo difieren notablemente de las observadas en
los otros dos aceros. En este caso, los dos mecanismos mas relevantes son el tamafio de
grano y la precipitacion (ver Figura 4.28c). Aligual que en los casos anteriores, el término
asociado al tamafio de grano aumenta al reducir la temperatura de bobinado. Sin
embargo, el endurecimiento por precipitacién estimado para el caso del acero TiMo es
considerablemente superior en todo el rango de temperaturas de bobinado, en
comparacion al estimado en el resto de composiciones. Ademads, cabe destacar que la
contribucién méaxima de la precipitacion se da a la temperatura de bobinado de 600 °C
(263 MPa), en el cual se ha alcanzado el limite elastico mas alto. En un reciente estudio
[35], se han reportado endurecimientos por precipitacion de entre 220 y 320 MPa,
empleando una temperatura de bobinado de 620 °C. Al igual que se sugiere en otros
trabajos [15,46], al reducir la temperatura de bobinado hasta los 500 °C, la contribucién
de la precipitacién también se ve reducida en mas de 170 MPa con respecto al valor
obtenido al utilizar una temperatura de bobinado de 600 °C.

4.3.2 Prediccion de la temperatura de transicion ductil-fragil

En la literatura existe un considerable nimero de ecuaciones con las que poder predecir
la temperatura de transicion ductil-fragil [55,58]. En un reciente estudio acerca de aceros
microaleados con Nb y NbMo [9], la ecuacién empirica propuesta por Pickering y
Gladman [55] fue modificada con objeto de tener en cuenta la heterogeneidad
microestructural y la presencia de fases secundarias duras, tales como las islas MA (ver
la Ecuacidn 2.35 presente en la Tabla 2.5).

En el presente estudio se han obtenido valores experimentales de ITT (50% DB)
superiores a los valores predichos por la ecuacién propuesta por Isasti y col. [9]. Este
fendmeno adquiere mayor relevancia en el caso del acero TiMo, debido a la
significativamente alta contribucién del término relativo a la precipitacion y la densidad
de dislocaciones (Aoy=0ppt + 0p). Dicho valor es considerablemente mas pequefio en el
caso de los aceros Nb y NbMo. El factor que acompafia al término Aoy varia en funcién
de la fuente. Gladman y col. [59], sugieren el uso de un factor de 0,35 °C/MPa mientras
que Gray [60] propone una relacion de 0,55 °C/MPa. Pickering observé diferentes efectos
del término Aoy en funciéon de la morfologia de la microestructura [61] y sugiere el
empleo de un facto de 0,45 °C/MPa para microestructuras ferriticas y 0,26 °C/MPa en el
caso de microestructuras bainiticas. En esta tesis, con el fin de minimizar la diferencia
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entre los valores de ITT (50% DB) experimentales y los predichos mediante la ecuacion,
se ha optado un factor de 0,26 °C/MPa para todos los aceros y microestructuras
analizadas. Tras la modificacion del factor asociado al término Aoy y con el fin de
conseguir una buena relacion entre los resultados experimentales y los estimados
mediante la ecuacién, se han recalculado los factores relativos a las islas MA y a la
heterogeneidad en la ecuacion propuesta por Isasti y col. [9]. Introduciendo los nuevos
términos en la ecuacion desarrollada por Isasti y col., se obtiene la Ecuacion 4.7, que ha
sido utilizada para la prediccion de las ITT (50% DB) en este trabajo.

1
ITT (°C) = —11Mn + 42Si + 700(Njjpre) > + 15(% Perlita + % MA)3
D 0.5
_ —-0.5 c20%
+0.26A0, — 14(D;5) "5 + 63 ( 0/D15°)
+18(Dy4)%> — 42

Ecuaciéon 4.7

Los primeros dos términos de la ecuacion estan relacionados con el efecto de la solucién
sOlida, donde las concentraciones se expresan en % en peso. Se ha considerado que no
existe nitrdgeno libre a temperatura ambiente en ninguno de los aceros. Se asume que en
el caso de los aceros Nb y NbMo todo el nitrégeno se encuentra formando carbonitruros
de niobio inducidos por deformacién. En el caso del acero TiMo, todo el nitrégeno se
encuentra combinado con el Ti, debido a la relaciéon hiperestequiométrica de su
composicion. El porcentaje de segundas fases tiene en cuenta tanto la fraccion de perlita
como la de islas MA. Dis representa el tamano de unidad efectivo frente al avance de
grieta (expresado en um). En microestructuras con fases no poligonales, las juntas de
grano con desorientaciones de alto angulo resultan mas efectivas como obstaculos ante
el avance de la grieta [62]. Por ello, para este trabajo, se ha considerado que son las
unidades con desorientaciones superiores a 15° las que controlan el avance de la grieta.
Dwma es el tamafio de las islas MA medido en um. Finalmente, se ha utilizado el factor
Dc20%/Dis para incluir el efecto de la heterogeneidad. En la Figura 4.29 se ha representado
la comparativa entre los resultados de la ITT (50% DB) experimental y los valores
obtenidos mediante el uso de Ecuacion 4.7. Los resultados obtenidos por Isasti y col. [9]
han sido incluidos en el grafico y tenidos en cuenta para ajustar las constantes. La Figura
4.29 sugiere que mediante la Ecuacion 4.7 se pueden obtener predicciones razonables de
la ITT (50% DB) para todos los aceros y para las distintas temperaturas de bobinado
estudiadas.
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Figura 4.29. Comparativa entre los valores de ITT experimentales y los calculados a partir de la
Ecuacion 4.7. Los datos de Isasti y col. corresponden a la referencia [9].

Los valores de cada una de las contribuciones a la ITT (50% DB) se muestran
representadas en los graficos de la Figura 4.30 para los tres aceros y en todo el rango de
temperaturas de bobinado. Ademas, se ha afiadido el valor de la ITT (50% DB) calculada
(representado en color rojo) mediante la Ecuacion 4.7.

Se observa como la contribucion del tamafio de grano y la composicion son los dos tinicos
factores que contribuyen de manera positiva a las propiedades de tenacidad. Los
términos asociados al tamafio de grano estan comprendidos entre -183 y -251 °C. El efecto
de la precipitacion y densidad de dislocaciones, incluidos ambos en el término Aoy,
elevan el valor de la ITT. Dicho término varia considerablemente en funcion de la
composicion quimica del acero y la temperatura de bobinado. Los valores minimos de
Aoy se obtienen para el acero Nb, mientras que los valores mas altos corresponden al
TiMo. En los aceros microaleados con Mo (Figura 4.30b y c), el término Aoy adquiere su
valor maximo a la temperatura de bobinado de 600 °C. A modo de ejemplo, en el acero
TiMo, las contribuciones asociadas a la Aoy son de 48, 90 y 64 °C, para las temperaturas
de bobinado de 500, 600 y 700 °C, respectivamente. Ello se debe a que la precipitacion
mas efectiva ocurre al utilizar la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C.
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Figura 4.30. Estimacion de las distintas contribuciones a la ITT (50% DB) en funcién de la
temperatura de bobinado del acero a) Nb, b) NbMo y ¢) TiMo.

Ademas del término Aoy, la heterogeneidad microestructural y la presencia de segundas
fases también tienen un efecto perjudicial en las propiedades de tenacidad. La
contribucién de la heterogeneidad alcanza valores comprendidos entre 109 y 158 °C y en
todos los casos aumenta conforme disminuye la temperatura de bobinado. Estudios
previos confirman que la presencia de microestructuras mas bainiticas promueven el
incremento de la heterogeneidad [63]. Por ultimo, en cuanto al término concerniente al
efecto de las segundas fases, donde estan contemplados los efectos de la fraccion de
perlita y la fraccion y el tamafio de islas MA, se observa que tiene un mayor efecto en
aquellos aceros con Mo, especialmente a temperaturas de bobinado mas elevadas. Las
contribuciones de estas segundas fases contribuyen a aumentar la ITT (50% DB) del
material entre 40 y 60 °C en los aceros NbMo y TiMo.
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44 Estudio del efecto del tiempo entre la ultima pasada de
deformacion y el enfriamiento acelerado

El tinico mecanismo de endurecimiento que mejora simultaneamente las propiedades de
resistencia y tenacidad es el afino microestructural. Una de las vias para obtener un afino
de la microestructura final radica en el uso de distintos elementos de aleacion como el
Nb o el Mo (ver apartado 2.1.2). Ademads de una adecuada definicion de la composicién
quimica, en la actualidad, se estan desarrollando nuevos procesos termomecanicos
controlados que favorecen un afino microestructural adicional. Segtin reportan algunos
estudios [64], la reduccion del tiempo entre la ultima pasada de deformacion y el
comienzo del enfriamiento acelerado puede conseguir un afino de grano adicional. En
este caso, disminuye el tiempo para que se activen fenomenos de ablandamiento como
la recristalizacion o la restauracion, obteniendo asi una austenita con una mayor
densidad de dislocaciones antes de la transformacion, lo que conduciria a un afino de la
microestructura adicional. Con el fin de ver la influencia del tiempo entre la ultima
pasada de deformacion y el enfriamiento acelerado en la microestructura y las
propiedades mecanicas, se han realizado ensayos de dilatometria y compresiéon plana,
con los tres aceros (Nb, NbMo y TiMo) y las distintas temperaturas de bobinado.

Por lo tanto, en la primera parte del presente apartado se muestran los resultados de
los andlisis microestructurales realizados en las muestras generadas mediante
compresion plana, habiendo utilizado dos tiempos de mantenimiento tras la ultima
pasada de deformacion (0 y 10 s). En la segunda parte (apartados 4.4.2 'y 4.4.3), se analiza
como afectan los cambios microestructurales producidos por los diferentes tiempos de
mantenimiento tras la tiltima pasada de deformacion a las propiedades de resistencia y
tenacidad.

44.1 Microestructura, tamafio de grano y homogeneidad

Las muestras obtenidas para los distintos materiales, temperaturas de bobinado y
tiempos de mantenimiento tras la tltima pasada a 900 °C, han sido analizadas utilizando
microscopio Optico, electrénico y EBSD. En la Figura 4.31 se muestran las micrografias
obtenidas para los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y {), a la temperatura de
bobinado de 700 °C. Se han incluido las microestructuras obtenidas empleando un
tiempo de permanencia tras la tltima pasada de deformacion de 10 (Figura 4.31a, cy e)
y 0 s (Figura 4.31b, d y f). En cuanto a las fases presentes en las muestras obtenidas a
diferentes temperaturas de bobinado y ambos tiempos de permanencia tras la tultima
pasada de deformacidn, no se aprecian cambios respecto al andlisis realizado en el
apartado 4.1.1. Sin embargo, si se aprecia un ligero afino de la microestructura cuando se
reduce el tiempo de mantenimiento tras la tltima pasada, especialmente a la temperatura
de bobinado mas elevada. Dicho afino no es tan facilmente apreciable en las temperaturas
de bobinado de 500 y 600 °C para ningtn acero.
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Figura 4.31. Micrografias obtenidas mediante microscopia dptica de muestras los aceros (a y b)
Nb, (cy d) NbMo y (e y f) TiMo bobinadas a 700 °C, con tiempo de permanencia tras la tltima
pasada de deformacion de (a, cye)10sy (b, dyf) 0s.

Para una mejor comprension de los efectos del tiempo de mantenimiento tras la tltima
pasada de deformacion a 900 °C, se ha realizado la cuantificacion de las unidades
cristalograficas, utilizando los criterios de desorientacion de bajo (2°) y alto (15°) angulo,
mediante la técnica de EBSD. En la Figura 4.32 se muestran los mapas IPF obtenidos
mediante EBSD de los aceros Nb (a y b), NbMo (cy d) y TiMo (e y {) a la temperatura de
bobinado de 700 °C. Los mapas de EBSD corresponden a tiempos de permanencia tras la
ultima pasada de deformacion de 10 (a, cy e) y 0 s (b, d y f). Al igual que en las
micrografias de la Figura 4.31, se aprecia un ligero afino de la microestructura cuando el
tiempo de permanencia tras la tiltima pasada a 900 °C se ve reducido a 0 s.
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Figura 4.32. Mapas IPF obtenidos mediante EBSD de los aceros (a y b) Nb, (cy d) NbMo y (e y f)
TiMo bobinados a 700 °C, con tiempo de permanencia tras la tiltima pasada de deformacién de
(a,cye)l0y (b, dyf)0s.
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A partir de estos mapas se ha podido calcular los tamafos medios de las unidades
cristalograficas de todas las muestras. En los graficos de la Figura 4.33 se muestran las
evoluciones de los tamafos medios de las unidades cristalograficas para ambos
criterios (2° y 15°), en funcion de la temperatura de bobinado para los aceros Nb, NbMo

y TiMo.
10 10
| NbMo
5 89 5 89
o o
3 8
£ 6 4 E 6 1
e T
IS T
o °
o 4 E o 4 g
e T
o o
c c
IS I}
§ 2 § 2-
= =
OD2°t10s OD2° (s AD2°110s AD2° 0s
®D15° t10s @D15° t0s AD15° t10s AD15° t0s
0 r r 0 r x
450 550 650 750 450 550 650 750
Temperatura de bobinado (°C) Temperatura de bobinado (°C)
(a) (b)
10 -
| TiMo
5 8y
o
2
(]
€ 6
e}
IS
°
E
o 47
©
(]
C
IS
§ 2
'_
OD2°t10s ©D2° t0s |
#D15° t10s €D15° t0s
0 r v
450 550 650 750
Temperatura de bobinado (°C)
(c)

Figura 4.33. Evolucién del tamafio de unidad medio en funcién de la temperatura de bobinado y
del tiempo de mantenimiento para los aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo.

Se observan tendencias similares para todas las composiciones, donde las muestras a las
que se les ha reducido el tiempo de mantenimiento tras la tiltima pasada de deformacién
muestran microestructuras mas finas. Esta tendencia se repite en todo el rango de
temperaturas de bobinado tal y como se observa en los graficos de la Figura 4.33 (salvo
en el caso de las muestras del acero NbMo bobinadas a 600 °C). Por ejemplo, en el caso
del acero TiMo (Figura 4.33c) bobinado a 700 °C, la disminucién del tiempo de
permanencia tras la ultima pasada, consigue reducir el tamafio medio de la
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microestructura de 7,2 a 6,2 um. Para esa composicion, dicho afino se mantiene
aproximadamente constante en todo el rango de temperaturas de bobinado. Sin
embargo, en el resto de aceros (Nb y NbMo, Figura 4.33a y b respectivamente), a pesar
de que a la temperatura de bobinado mas elevada se aprecia un afino de grano
considerable, dicho afino es menos notable a medida que disminuye la temperatura de
bobinado. Por ejemplo, en el acero Nb, a la temperatura de bobinado de 500 °C, ambas
muestras (t10s y t0s) presentan tamafos de grano medios de 5,5 um.

Ademas del tamafio de unidad medio, también es importante evaluar el efecto del tiempo
de mantenimiento en la homogeneidad microestructural. En las micrografias de la Figura
4.31 y en los mapas de la Figura 4.32 se observan microestructuras mas homogéneas al
reducir el tiempo de mantenimiento. Este efecto podria contribuir a una mejora en las
propiedades de tenacidad, ya que ademas del tamafio de grano, la tenacidad puede verse
afectada por la heterogeneidad. Con el fin de estudiar el efecto del tiempo de
mantenimiento tras la ultima pasada de deformacion sobre la homogeneidad de las
microestructuras, se ha graficado la distribucion de los tamarios de grano teniendo en
cuenta el criterio de alto dngulo. Se han incluido las distribuciones de las muestras de
todos los aceros a la temperatura de bobinado de 700 °C (ver Figura 4.34). El afino
microestructural logrado al reducir el tiempo de permanencia tras la tltima pasada de
deformacion se ve reflejado en el desplazamiento de las curvas hacia tamafios de grano
mas finos. Es en el acero Nb donde la mejora de la homogeneidad de la muestra es
maxima. Esta mejora en la homogeneidad solo se observa en aquellas microestructuras
donde predomina la ferrita poligonal, es decir, a la temperatura de bobinado de 700 °C.
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Figura 4.34. Fraccion de area acumulada usando el criterio de desorientacion de alto angulo para
las muestras bobinadas a 700 °C de los tres aceros.

A partir de los datos de la fraccion de drea acumulada y el tamafio medio de la
microestructura se ha calculado el valor de Dcxy/Dis» para cada muestra y se han
graficado en funcion de la temperatura de bobinado para cada composicion. En la Figura
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435a, b y c se presentan dichos graficos para los aceros Nb, NbMo y TiMo,
respectivamente. Se observa que el tiempo de mantenimiento tras la tltima pasada de
deformacion no influye en la homogeneidad de la muestra. Por ejemplo, en el caso del
acero TiMo (Figura 4.35c), se puede ver como todos los valores estan dentro de un
margen muy estrecho. Se observa que a medida que aumenta la temperatura de bobinado
las muestras son mas homogéneas (valores de Dc20%/D1s> mas bajos). En el caso del acero
NbMo (Figura 4.35b), que es el material que presenta la microestructura mas bainitica, se
observa como en el caso de la muestra t0s bobinada a 500 °C el valor de Dca%/Dis es
considerablemente mas alto que la muestra t10s bobinada a la misma temperatura.
Estudios demuestran que las microestructuras de morfologia bainitica presentan

mayores heterogeneidades [63].
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Figura 4.35. Evolucién del factor Dc2o%/D1se en funcién de la temperatura de bobinado para los
aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo.

Ademas del afino microestructural, el tiempo de mantenimiento tras la tltima pasada de
deformacion también tiene efectos sobre el tamafo y la fraccion de las islas MA, en los
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aceros que contienen molibdeno. Para ilustrar este efecto, en la Figura 4.36, se exponen
varias micrografias del acero NbMo atacado con Le Pera a las temperaturas de bobinado
de 700 (ay b) y 600 °C (c y d) y ambos tiempos de mantenimiento tras la tltima pasada
de deformacién. Analizando las micrografias obtenidas a la misma temperatura de
bobinado, se observa una mayor fraccion de islas MA en las muestras cuyo tiempo de

mantenimiento tras la tiltima pasada de deformacion a 900 °C es de 0 s (Figura 4.36b y d).
t=0s

Figura 4.36. Micrografias de muestras atacadas con Le Pera del acero NbMo bobinadas a (a y b)
700y (cy d) 600 °C y con tiempos de permanencia tras la iltima pasada de deformacién de
(ayc)10y(byd)Os.

A partir de micrografias obtenidas de muestras atacadas con Le Pera, se ha determinado
el tamafo medio y la fraccion de islas MA en cada una de las condiciones y materiales.
Dichos resultados se encuentran recogidos en la Tabla 4.4. En ella se puede ver cémo el
tiempo de mantenimiento tras la tltima pasada de deformacién a 900 °C no tiene efecto
sobre el tamafio de las islas MA en ninguno de los dos aceros, ya que los valores apenas
varian. En cuanto a la fraccion de islas MA, en el acero TiMo, el tiempo de mantenimiento
tras la tltima pasada de deformacion apenas tiene efecto. Sin embargo, en el acero NbMo,
la fraccion de islas MA es significativamente mas alta en los casos en los que se ha
reducido el tiempo de permanencia tras la tltima pasada de deformacion. Por ejemplo,
la fraccidn de las islas MA aumenta de 2,7 a 7,3% a la temperatura de bobinado de 600 °C
cuando se reduce el tiempo de mantenimiento tras la tltima pasada de deformacion de
10a0s.
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Tabla 4.4 Tamafio medio de islas MA y fraccion de islas MA para los aceros NbMo y TiMo en
funcién de la temperatura de bobinado y el tiempo de mantenimiento tras la tiltima pasada de
deformacion (t).

Tamaifio medio de Fraccion de
A T obinado °
cero bobinado (°C) £s) islas MA (um) islas MA (%)
10 2,5 2,3
700
2 41
NbMo 100 1/2 27
600 ! .
0 1,5 7,3
700 10 1,9 1,7
TiMo 0 1,6 1,4
600 10 2,1 1,1
0 1,5 0,8

4.4.2 Propiedades de resistencia

Con el fin de estudiar el efecto del tiempo entre la tltima pasada de deformacion y el
enfriamiento acelerado sobre las propiedades de resistencia, se han llevado a cabo
ensayos de traccion a temperatura ambiente. En la Figura 4.37 se presentan las curvas
tension-deformacion correspondientes a los tres aceros a la temperatura de bobinado
intermedia de 600 °C. Se han incluido las curvas obtenidas para ambos tiempos de
permanencia tras la tltima pasada de deformacion, 10 (lineas continuas) y 0 s (lineas

discontinuas).
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Figura 4.37. Curvas tensién-deformacion en los aceros Nb, NbMo y TiMo bobinados a 600 °C y
tiempos de mantenimiento tras la tiltima pasada de deformacion de 10y O's.

Al igual que en la Figura 4.20, se distinguen tres niveles de resistencia en funcion de la
composicion, siendo el acero TiMo el material que mas altos valores de limite elastico y
resistencia a tracciéon muestra, seguido del acero NbMo y del Nb. Por otro lado, no se
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aprecia ninguna diferencia en la forma de las curvas tras la disminucion del tiempo entre
la ultima pasada de deformacion y el enfriamiento acelerado. A partir de esas curvas, se
han obtenido los valores de limite elastico y resistencia a traccion para cada condicion.
Dichos resultados se muestran graficados en la Figura 4.38a y b, respectivamente. En los
aceros NbMo y TiMo, la reduccidn del tiempo de mantenimiento tras la tltima pasada
de deformacion no parece tener gran influencia. Se obtienen valores de limite elastico
(Figura 4.38a) y resistencia a traccion (Figura 4.38b) similares para ambos tiempos de
mantenimiento. Sin embargo, en el acero Nb se aprecia un aumento en el limite elastico
a la temperatura de bobinado de 700 °C, donde se alcanzan valores de 421 y 472 MPa,
cuando los tiempos de permanencia tras la tltima pasada de deformacién son de 10 y
0's, respectivamente. Ademas, se observa un ligero aumento de la resistencia a traccion
en todo el rango de temperaturas de bobinado al reducir el tiempo entre la tltima pasada
de deformacion y el enfriamiento acelerado, donde el aumento maximo se da a la
temperatura de bobinado de 700 °C (498 y 520 MPa, para tiempos de mantenimiento de
10y 0s).
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Figura 4.38. Evolucion de a) limite eldstico y b) resistencia a traccién en funcion de la
temperatura de bobinado y el tiempo entre la tltima pasada de deformacion y el enfriamiento
acelerado para las distintas composiciones.

4.4.3 Propiedades de tenacidad

Se han llevado a cabo ensayos de Charpy para estudiar el efecto del tiempo de
mantenimiento sobre las propiedades de tenacidad. En la Figura 4.39 y Figura 4.41 se
recogen los resultados mas relevantes de los ensayos realizados, en los cuales se han
representado varias curvas de energia absorbida en funcion de la temperatura de ensayo.
En la Figura 4.39, se muestran los resultados de los tres aceros bobinados a 700 °C y
empleando diferentes tiempos de mantenimiento. Se puede observar como la reduccion
del tiempo de mantenimiento sdlo tiene efecto en el acero Nb. Al reducir el tiempo de
mantenimiento la curva se desplaza hacia temperaturas mas bajas y el valor del plateau
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superior aumenta en casi 20 J, mejorando las propiedades de tenacidad. Este descenso de
la ITT (50% DB) se debe al afino microestructural y a la mejora de la homogeneidad
logrados gracias a la reduccion del tiempo de mantenimiento. Mientras, en los aceros con
Mo las curvas practicamente se mantienen iguales al reducir el tiempo de mantenimiento
tras la iltima pasada de deformacion. Ello se debe a la presencia de islas MA en los aceros
NbMo y TiMo. La presencia de estas fases fragiles evita que se pueda apreciar la mejora
que se esperaria tras el afino de grano logrado al reducir el tiempo de mantenimiento tras
la dltima pasada de deformacion. En la Figura 4.40 se muestran las micrografias
obtenidas en el andlisis fractografico realizado a la muestra del acero NbMo bobinada a
700 °C, con un tiempo de permanencia tras la tiltima pasada de deformacién de 0 s. En
ellas se puede ver como el origen de la fractura es una segunda fase que, tras atacar la
superficie de fractura se identificé como una isla MA.
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Figura 4.39. Energia absorbida en funcién de la temperatura de ensayo para los tres aceros
bobinados a 700 °C y tiempo entre la tltima pasada de deformacién y el enfriamiento acelerado
de 10y Os.

(b)
Figura 4.40. Imagenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la
muestra bobinada a 700 °C, con un tiempo de mantenimiento tras la tiltima pasada de
deformacién de 0 s del acero NbMo ensayada a -110 °C.
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Por otro lado, como se puede observar en la Figura 4.41, donde se muestran los resultados
de las muestras bobinadas a 600 y 700 °C del acero Nb, la mejora de las propiedades de
tenacidad no solo se limita a la temperatura de bobinado mas elevada. En dicha imagen
se observa que la curva correspondiente a la muestra con un tiempo de mantenimiento
de 0 s bobinada a 600 °C (linea negra discontinua) también se desplaza hacia
temperaturas mas bajas. De esta manera se consigue que la ITT (50% DB) de la muestra
con la temperatura de bobinado de 600 °C disminuya desde -84 °C a -103 °C, al reducir
el tiempo de mantenimiento.
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Figura 4.41. Energia absorbida en funcién de la temperatura de ensayo para el acero Nb
bobinado a las temperaturas de 600 y 700 °C.

4.4.4 Ensayos de relajacion

Como se ha comprobado en los apartados anteriores, es en el acero Nb donde la
reduccion del tiempo de mantenimiento tras la ultima pasada de deformacion tiene
mayor efecto. Ello se puede deber a que en los otros aceros el Mo en solucién sdlida
retrasa el proceso de restauracion gracias al efecto solute drag [17]. En todas las
composiciones, el efecto de la restauracion se minimiza cuando el tiempo desde la tltima
pasada de deformacion y el enfriamiento acelerado se reduce a 0 s. En cambio, cuando
se utiliza un tiempo de mantenimiento de 10 s, la presencia del Mo en solucién a 900 °C
puede ser suficiente para controlar parcialmente el proceso de restauracién y promover
el afino microestructural en microestructuras ferriticas. El efecto de tener una densidad
de dislocaciones superior en la austenita podria tener mayor relevancia en la formacion
de ferrita poligonal que en la formacion de fases de caracter mas bainitico. Con el fin de
confirmar el hecho de que el molibdeno promueve el retraso de los procesos de
restauracion durante los 10 s del tiempo de mantenimiento a 900 °C, se han realizado
ensayos de relajacion en el dilatometro con muestras de los aceros Nb y NbMo. En estos
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ensayos, el material es deformado plasticamente y tras la deformacion se registra la
tension que debe hacer el equipo para mantener esa deformacion [65]. En principio, a la
temperatura de 900 °C, a medida que transcurra el tiempo, sera necesaria la aplicacion
de una menor tensién por parte del equipo, debido a los distintos mecanismos de
ablandamiento que entran en juego. Para corregir el efecto de relajacion propia de la
maquina, se han realizado ensayos con deformaciones bajas (¢ = 0,04), donde se asume
que la variacion en la tension solo sera debida al equipo, y no a los distintos factores
microestructurales. Restando dichas curvas a las curvas experimentales se obtienen las
curvas corregidas, las cuales representan exclusivamente la evolucion de la tension
debido a cambios microestructurales. En la Figura 4.42 se muestran las curvas de
relajacion de los aceros Nb y NbMo. Las dos curvas muestran una parte donde la tensién
se reduce de manera lineal, lo que generalmente se asocia a procesos de restauracion [66].
Es evidente que la caida en la tensidon correspondiente al acero NbMo est4 desplazada
hacia tiempos mas largos. Que el valor de tension comience a reducirse a tiempos mas
largos demuestra que las cinéticas de restauracion se ven afectadas por el Mo en solucion
solida. A modo de ejemplo, la tension registrada por el equipo tras un tiempo de
mantenimiento de 10 s es de 125 MPa en el acero Nb, mientras que para el mismo tiempo
de mantenimiento, en el acero NbMo, la tension es de 140 MPa.
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Figura 4.42. Resultados de los ensayos de relajacion realizados a los aceros Nb y NbMo.

Con el objetivo de conseguir una mejor comprension de los resultados de los ensayos de
relajacion, se ha aplicado un modelo de restauracion de austenita para aceros
microaleados, que tiene en cuenta el efecto de la restauracion en los procesos de
ablandamiento. En €l se asume que la tensién de fluencia de una austenita libre de
precipitados (o) depende de la densidad de dislocaciones (p) y del limite elastico de la
austenita completamente recristalizada libre de precipitados (oy), factores que se
relacionan segtn la Ecuacion 4.8 [67].
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donde M es el factor de Taylor (=3,1 para estructuras FCC) y ar es una constante con un
valor de 0,15. Posteriormente, Verdier y col. [68] desarrollaron una ecuacion con la que
expresar la variacion de la tension interna debida a las dislocaciones (Ecuacion 4.9).

d(a — ay) _ 64(0 - O'y)z‘l]d . e(—Ua/ka) - sinh <(a — ay)l/;l> Ecuacién 4.9
k,T

dt 9M3aZE
donde U. y V. son la energia de activacion y el volumen de activacion del proceso de
restauracion, las cuales son independientes de la temperatura y la composicion. La
densidad de dislocaciones se puede estimar utilizando la Ecuacion 4.10.

2
o(t) — Uy) Ecuacién 4.10

p(t) = ( Ma b

Para ajustar el modelo a las curvas experimentales, se ha utilizado un valor de U. de
286 kJ/mol correspondiente a la energia de activacion de la difusion del Fe en la
austenita [69]. En cuanto al volumen de activacion (V.), se han utilizado valores de 43b°
y 30b° para los aceros Nb y NbMo respectivamente, valores comparables a los utilizados
por Zurob y col. [69].

En la Figura 4.43a, se muestra la comparacion entre las curvas obtenidas
experimentalmente y las estimadas mediante el modelo. Se aprecia claramente cémo el
modelo se ajusta con precision a las curvas experimentales. La adicion de Nb y Mo no
solo retrasa las cinéticas de recristalizacion sino también la velocidad de restauracion
[70].

Tiempo de
mantenimiento 10s

&
3
s
o
—
=
1]
(]
.5 Tiempo de
140 3 mantenimiento 10s
3
o
o
120 A o 2 -
©
o
a
o
100 4| =——Acero Nb )
- == Modelo acero Nb 5 ——Acero Nb
—— Acero NbMo o
=== Modelo acero NbMo —Acero NbMo
80 T T T 0 T T T
0,0001 0,01 1 100 10000 0,0001 0,01 1 100 10000
Tiempo (s) Tiempo (s)
(a) (b)

Figura 4.43. a) Comparativa entre los resultados experimentales de los ensayos de relajacién y el
modelo. b) Variacién de la densidad de dislocaciones en funcién del tiempo calculada a partir de
la Ecuacidn 4.10.

Por ello, se ha considerado que tanto la contribucién de los atomos en solucion solida
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como de las dislocaciones afectan al valor del volumen de activacion del proceso de
restauracion [71]. De hecho, el valor de V. disminuye al aumentar la concentracién de Mo
en solucion. Como se puede observar en la Figura 4.43b, antes de iniciarse la restauracion
ambos aceros muestran densidades de dislocaciones similares. Sin embargo, segun la
Ecuacion 4.10, tras 10 s de mantenimiento a 900 °C, se comprueba que la reduccién en la
densidad de dislocaciones es mayor en el caso del acero Nb (en el acero Nb la p tras 10 s
de mantenimiento es de 1,44-10'* m?, mientras que en el NbMo es de 2,32-10'* m?2). Por lo
tanto, se puede concluir que la adicion de Mo retrasa el inicio del proceso de restauracion,
minimizando la disminucion de la densidad de dislocaciones, debido al efecto del
microaleante en solucion solida. Esto explica por qué el efecto de reducir el tiempo de
mantenimiento en el afino de la microestructura es inapreciable en el acero NbMo
cuando la temperatura de bobinado es inferior a 700 °C.
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Capitulo 5

Aumento de resistencia de chapas gruesas
laminadas en caliente mediante

tratamientos por induccion

En este capitulo, se presenta el estudio de la influencia de tratamientos térmicos por inducciéon
sobre las propiedades mecanicas de chapas gruesas laminadas en caliente de los tres aceros
microaleados utilizados en esta tesis. En un primer bloque, se presentan los resultados de un
estudio preliminar realizado en el dilatémetro, en el que se ha estudiado la influencia de la
microestructura previa al tratamiento, el tiempo de mantenimiento a la temperatura de
tratamiento y la temperatura de tratamiento térmico de induccion. Definidas las condiciones
optimas, se han realizado ensayos de compresion plana a partir de los cuales se han
mecanizado probetas de traccién y Charpy, con las que estudiar la influencia de la
temperatura de tratamiento y la microestructura previa al tratamiento sobre las propiedades
mecanicas finales. En cada apartado, se ha llevado a cabo un analisis microestructural de las
diferentes muestras con el fin de descubrir qué factores microestructurales han sido
modificados a causa del tratamiento térmico de induccién. Dicho analisis consta de un
estudio de las fases presentes, de la homogeneidad de la microestructura, de la densidad de
dislocaciones y de la precipitacion. Con los datos recopilados, se ha calculado la contribucion
de cada mecanismo de endurecimiento al limite eldstico y se ha aplicado la ecuacion
desarrollada en el Capitulo 4 para estimar la ITT (50% DB) de las diferentes muestras.
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Aumento de resistencia chapas gruesas mediante tratamientos por induccion

5.1 Estudio preliminar

En los altimos afos se han desarrollado novedosos procesos termomecanicos con los que
conseguir una mejora en las propiedades de resistencia adicional, con la finalidad de cumplir
los requerimientos impuestos por el mercado en las chapas gruesas de acero. El
endurecimiento por precipitacion ha sido ampliamente utilizado en productos laminados en
caliente y bobinados, ya que optimizando la estrategia de bobinado se puede favorecer la
formacion de precipitados que mejoren el comportamiento del material. Sin embargo, en la
produccion de chapas gruesas no es tan sencillo favorecer la precipitacion durante el
enfriamiento continuo tras la laminacion en caliente. En ese contexto, los tratamientos
térmicos de induccion podrian ser una opcion para favorecer la precipitacion y de ese modo
mejorar las propiedades de resistencia sin afectar la productividad ni la microestructura
obtenida tras la laminacidn en caliente. Estudios previos realizados con chapas gruesas de
aceros microaleados con Nb confirman que la aplicacion de tratamientos térmicos posteriores
a la laminacion en caliente de entre 15 y 30 minutos puede dar lugar a la mejora de las
propiedades de resistencia [1,2]. En cambio, el uso de tratamientos de induccion de apenas
unos segundos no esta tan extendido [1,3].

Para poder explorar esta posibilidad, se han simulado mediante dilatometria las condiciones
de laminacion en caliente de chapas gruesas y un posterior tratamiento térmico de induccion.
Con estos ensayos se han podido determinar los tiempos y temperaturas mas favorables para
obtener mejoras en la dureza. Extrapolando estas condiciones, se han realizado ensayos de
compresion plana a partir de los cuales se han podido mecanizar probetas de traccion y
Charpy, con las que evaluar las propiedades mecanicas. Para ello, se ha aplicado el ciclo
termomecdnico que se muestra en la Figura 3.3, donde las variables del proceso son: la
Temperatura final del Enfriamiento Acelerado (TEA) y el tiempo y temperatura de los
tratamientos térmicos de induccién. Se han utilizado tres temperaturas finales de
enfriamiento acelerado (TEA: 650, 720 y 790 °C) con la idea de generar diferentes
microestructuras, tres temperaturas de tratamiento térmico de induccién diferentes (TT: 650,
680 y 710 °C) y tiempos de mantenimiento que van desde 0 segundos hasta 4 horas.

5.1.1 Influencia de la microestructura obtenida tras la laminacidon en caliente

Para poder analizar el efecto del tratamiento térmico de inducciéon en diferentes
microestructuras provenientes de laminacién en caliente, se han realizado ensayos de
dilatometria empleando diferentes temperaturas finales de enfriamiento acelerado (650, 720

157



Capitulo 5

y 790 °C) para los diferentes aceros. Posteriormente, se les ha aplicado a todas ellas el mismo
tratamiento térmico de induccion, que consiste en un calentamiento rapido hasta 650 °C, un
mantenimiento de 15 s a dicha temperatura y un enfriamiento controlado a razén de 1 °C/s.
Tras realizar los distintos ciclos en el dilatbmetro se ha medido la dureza de cada
microestructura generada y se ha realizado un analisis microestructural. En este apartado,
puesto que so6lo se van a mostrar los resultados de un tnico tratamiento térmico de induccién

(tratamiento a 650 °C durante 15 s), las muestras tratadas térmicamente seran denominadas
TEA-TT.

5.1.1.1 Medidas de dureza

En la Figura 5.1 se muestra la evolucion de la dureza Vickers en funcion de la temperatura
final del enfriamiento acelerado para los tres aceros de este estudio. En ella se presentan las
durezas de las muestras previas a la aplicacion del tratamiento de induccidén (muestras TEA,
con simbolos cerrados y trazos continuos) y tras la aplicacion del tratamiento térmico de
inducciéon a 650 °C durante 15 s (muestras TEA-TT, con simbolos abiertos y trazos
discontinuos).
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Figura 5.1 Evolucion de la dureza Vickers en funcion de la temperatura final del enfriamiento
acelerado para los aceros Nb, NbMo y TiMo. Se incluyen resultados de las muestras previas al
tratamiento térmico de induccion (TEA) y tras el tratamiento térmico a 650 °C durante 15 s (TEA-TT).

En dicho grafico se pueden observar tres niveles de dureza en funcién de la composicion,
siendo en el acero TiMo donde se consiguen los valores de dureza mas elevados para todo el
rango de temperaturas finales del enfriamiento acelerado, seguido del acero NbMo y del Nb.
En cuanto al efecto de la temperatura final de enfriamiento acelerado en las muestras sin
tratamiento, en el acero Nb apenas tiene efecto, ya que se obtienen durezas similares en todo
el rango de temperaturas finales de enfriamiento acelerado. Por el contrario, la tendencia en
los aceros que contienen Mo es distinta. En estos aceros, al reducir la temperatura final del
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enfriamiento acelerado de 790 a 720 °C, los niveles de dureza aumentan de 228 a 243 HV en
el caso del NbMo y de 270 a 300 HV en el caso del TiMo. Al seguir reduciendo la temperatura
final del enfriamiento acelerado hasta los 650 °C, la dureza cae hasta 237 y 264 HV, en los
aceros NbMo y TiMo, respectivamente.

Con respecto al efecto del tratamiento térmico posterior, se observan tendencias similares en
todos los aceros, aunque su efecto es mas evidente en el caso de los aceros con Mo. En todos
los casos, a las TEA mas elevadas (720 y 790 °C) el tratamiento térmico apenas tiene efecto en
la dureza. Sin embargo, a la TEA de 650 °C la aplicacion del tratamiento térmico provoca un
aumento de la misma. En los aceros NbMo y TiMo la dureza alcanzada es similar a la que
exhiben las muestras sin tratar (TEA) con temperaturas finales del enfriamiento acelerado de
720 °C. En el acero Nb, el incremento de la dureza es menor.

5.1.1.2 Analisis microestructural

El aumento de la dureza de un acero se debe a diferentes factores, como la reducciéon del
tamafio de grano, la aparicion de fases de mayor dureza, el aumento en la densidad de
dislocaciones o el aumento de la fraccion de precipitados finos distribuidos por la matriz. Con
el fin de revelar cual es el factor determinante en el aumento de la dureza observada, se ha
realizado un andlisis microestructural. Primeramente, mediante microscopia optica, se han
estudiado las microestructuras obtenidas previas a los tratamientos térmicos de induccion.
En la Figura 5.2, Figura 5.3 y Figura 5.4 se muestran micrografias obtenidas a diferentes
aumentos utilizando temperaturas final del enfriamiento acelerado de 790, 720 y 650 °C,
respectivamente. En las figuras se exponen las micrografias obtenidas en los aceros Nb (a y
b), NbMo (cy d) y TiMo (e y f).

Las muestras con una TEA de 790 °C (Figura 5.2) poseen una microestructura compuesta
principalmente por ferrita poligonal (PF) y distintas fracciones de fases secundarias (perlita
y/o islas MA en funcién de la composicion). Al reducir la temperatura de final del
enfriamiento acelerado hasta los 720 °C (Figura 5.3), en todos los aceros se observa que una
parte de la fraccion de ferrita poligonal ha sido sustituida por fases de cardcter mas bainitico
(ferrita quasipoligonal y granular). Ademas, se aprecia un afino microestructural al comparar
las microestructuras de TEA720 (Figura 5.3) con las correspondientes TEA790 (Figura 5.2).
Finalmente, las muestras TEA650 (Figura 5.4) presentan la microestructura mas fina, la cual
estd compuesta por QF y GF.

En cuanto al efecto de la composicion, para todo el rango de temperaturas finales del
enfriamiento acelerado, el acero Nb (Figura 5.2a y b, Figura 5.3a y b y Figura 5.4a y b) muestra
sistematicamente las microestructuras mas groseras. En el resto de aceros, el Mo juega un
papel importante promoviendo la formacion de microestructuras mas bainiticas y finas que
las obtenidas en el acero Nb. Entre los aceros NbMo y TiMo, las diferencias observadas
mediante microscopia Optica son mas sutiles. A las TEA de 790 y 650 °C casi no se aprecian
diferencias entre ambos aceros. Sin embargo, a la TEA de 720 °C (ver Figura 5.3c, d, e y f) se
aprecia una mayor fraccidon de fases con morfologia mas bainitica en el NbMo.
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(a) (b)

© (d)

(e) (f)
Figura 5.2 Microestructuras obtenidas utilizando una temperatura final de enfriamiento acelerado de
790 °C en los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo.
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(f)
Figura 5.3 Microestructuras obtenidas utilizando una temperatura final de enfriamiento acelerado de
720 °C en los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo.
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Figura 5.4 Microestructuras obtenidas utilizando una temperatura final de enfriamiento acelerado de
650 °C en los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo.
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Para estudiar el efecto del tratamiento térmico de induccion sobre la microestructura, también
se han analizado mediante microscopia Optica todas las muestras tratadas térmicamente. En
la Figura 5.5 se muestran a modo de ejemplo micrografias de las muestras TEA720 (a,cye)y
TEA720-TT (b, d y f) de los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f). Como se puede
observar, en las imagenes del microscopio 6ptico no se aprecian cambios significativos en la
microestructura tras la aplicacion del tratamiento térmico. En el resto de condiciones (TEA650
y TEA790), tampoco se observan diferencias en la microestructura tras la aplicacion del
tratamiento térmico de induccion.
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Figura 5.5 Micrografias de las muestras (a, cy ) TEA720y (b, d y f) TEA720-TT de los aceros (a y b)
Nb, (cy d) NbMo y (e y f) TiMo.
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Se seleccionaron algunas muestras para estudiarlas mediante microscopia electronica para
poder observar posibles cambios microestructurales que no fuesen apreciables con
microscopia Optica. De esta manera, se pretende profundizar en el estudio del efecto del
tratamiento térmico sobre la microestructura. En la Figura 5.6a y b se presentan las
micrografias obtenidas mediante FEG-SEM de las muestras TEA650 y TEA650-TT,
respectivamente, correspondientes al acero TiMo. Al comparar ambas micrografias, se
observa que ambas microestructuras estan compuestas por QF, GF y pequenas islas MA. En
las muestras con temperaturas finales de enfriamiento acelerado mas elevadas, tampoco se
han observado cambios significativos en la microestructura tras la aplicacion del tratamiento
térmico de induccion.

(b)
Figura 5.6 Micrografias obtenidas mediante FEG-SEM de las muestras a) TEA650 y b) TEA650-TT
correspondientes al acero TiMo.

5.1.1.3 Anadlisis de la precipitacion

Se ha realizado un estudio de la precipitacion en distintas muestras, para comprobar si el
aumento de la dureza se debe a la formacién de nuevos precipitados con efecto endurecedor
durante el tratamiento térmico. Dicho estudio se ha centrado en las muestras TEA y TEA-TT
del acero TiMo, ya que por un lado, es el que muestra un incremento de la dureza mayor y
por otro, es esa composicion la mas susceptible a formar precipitados que generen un
aumento de la resistencia del material [4-6]. En la Figura 5.7a, b y ¢ se muestran micrografias
obtenidas a partir de réplicas de carbono mediante TEM de las muestras sin tratamiento
TEA650, TEA720 y TEA790, respectivamente. Ademas, en la Figura 5.7d, se presenta un
espectro EDS correspondiente a un precipitados de la muestra TEA790.

Al comparar las distintas micrografias se observa que al aumentar la temperatura final del
enfriamiento acelerado se obtiene una mayor cantidad de precipitados finos. Ademas,
mientras en la muestra TEA650 (Figura 5.7a) los precipitados se sitiian a lo largo de las juntas
de grano, en la TEA720 y sobre todo en la TEA790 (Figura 5.7b y c, respectivamente), los
precipitados se encuentran distribuidos homogéneamente por la matriz. Esta mayor fraccion
de precipitados finos puede ser la causa de que, aunque las muestras TEA720 y TEA790
presenten tamanos de grano mas groseros y fases mas poligonales, muestren un nivel de
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dureza superior a la muestra TEA650, compuesta por fases mas bainiticas y de menor tamano
(ver Figura 5.2, Figura 5.3 y Figura 5.4). Estos resultados sugieren que, si la temperatura final
del enfriamiento acelerado no es lo suficientemente elevada, y se desean microestructuras de
morfologia bainitica, la precipitacion puede verse limitada, debido a que las cinéticas de
precipitacion se ven afectadas a bajas temperaturas [7]. Se han realizados analisis de EDS a
distintos precipitados de las distintas muestras. En la Figura 5.7d se muestra uno de los
espectros EDS obtenidos de un precipitado de la muestra TEA790. A partir de los espectros
obtenidos, se ha determinado que los precipitados son ricos en titanio con pequefias

cantidades de molibdeno.

(b)

Fe

(d)
Figura 5.7 Micrografias obtenidas mediante TEM de réplicas de carbono de las muestras a) TEA650,
b) TEA720 y c) TEA790 correspondientes al acero TiMo. d) Espectro EDS del precipitado de la
muestra TEA790 marcado dentro de un circulo rojo.

También se ha estudiado la precipitacion en las distintas muestras a partir de foils
electropulidos. En la Figura 5.8 se muestran dos micrografias correspondientes a un foil de la
muestra TEA790 del acero TiMo (muestra sin tratamiento). En la Figura 5.8a se observan
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precipitados distribuidos aleatoriamente por la matriz como los que se veian en las réplicas
(Figura 5.7c), mientras que en la Figura 5.8b se aprecia precipitacion interfasica con
precipitados dispuestos en filas paralelas. Al enfriar a 1°C/s desde 790 °C, la intercara
austenita/ferrita avanza por el material a una velocidad adecuada para dar lugar a
precipitacion interfasica [8]. La obtencion de precipitacion interfasica en procesos similares
ha sido reportado en estudios previos. Bu y col. [9] observaron precipitacion de tipo
interfasica en un acero microaleado al enfriar las muestras desde la temperatura de la tltima
pasada de deformacién hasta 600 °C a velocidades de enfriamiento similares a las utilizadas
en esta tesis.

Figura 5.8 Micrografias obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de la muestra TEA790 del
acero TiMo.

Por otro lado, en la Figura 5.9 se presentan micrografias obtenidas de foils electropulidos de
las muestras TEA650 y TEA650-TT del acero TiMo. En las micrografias de la muestra TEA650
(Figura 5.9a y b) se observan precipitados en los bordes de grano y en algunos casos una
aglomeracion de precipitados finos en la matriz. Sin embargo, en las imagenes de TEM
correspondientes a las muestras con tratamiento (Figura 5.9c y d) se observa un mayor
numero de precipitados finos con efecto endurecedor en comparacién con las muestras sin
tratamiento. En la muestra TEA650-TT, se observa por un lado un gran numero de
precipitados finos situados en las dislocaciones (Figura 5.9¢), que son lugares preferentes para
que se dé la precipitacion [10,11]. Por otro, también se observa una mayor cantidad de
precipitados distribuidos homogéneamente por la matriz (Figura 5.9d). Todo ello parece
indicar que el tratamiento térmico de inducciéon promueve la formacién de nuevos
precipitados que contribuyen a aumentar la dureza del material en las muestras con la
temperatura final de enfriamiento acelerado de 650 °C (ver Figura 5.1).
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Figura 5.9 Micrografias obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de las muestras (a y b)
TEA650 y (cy d) TEA650-TT correspondientes al acero TiMo.

5.1.2 Influencia del tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento

Otro de los factores cuyo efecto se ha estudiado es el tiempo de mantenimiento a la
temperatura de tratamiento. Con ese fin, se han realizado distintos ensayos de dilatometria
modificando el tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento de 650 °C. Dicho
estudio ha sido llevado a cabo sobre las tres microestructuras obtenidas en el acero TiMo, en
funcién de la TEA utilizada (650, 720 y 790 °C). Debido a que la tinica variable que se modifica
en los distintos tratamientos térmicos es el tiempo de mantenimiento, las muestras tratadas
térmicamente se denominardn con las siglas TT seguido del tiempo de mantenimiento
aplicado.
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5.1.2.1 Medidas de dureza

En la Figura 5.10 se presenta la grafica donde se muestra la evolucion de la dureza en funcion
del tiempo de mantenimiento para las distintas muestras del acero TiMo. Las lineas
horizontales de trazo discontinuo marcan el nivel de dureza de las muestras previas al
tratamiento térmico (TEA650 en color negro, TEA720 en rojo y TEA790 en verde).
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Figura 5.10 Evolucion de la dureza en funcién del tiempo de mantenimiento a la temperatura de
tratamiento de 650 °C. Datos referentes a muestras con temperaturas de TEA de 650, 720 y 790 °C,
para el acero TiMo.

Como se puede observar, el tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento no
tiene efecto sobre la dureza de las muestras TEA720-TT y TEA790-TT. Indiferentemente del
tiempo de mantenimiento utilizado, el nivel de dureza apenas varia con respecto a las
muestras previas al tratamiento térmico. Por otro lado, al igual que se ha visto en la Figura
5.1, tras el tratamiento térmico de induccion se obtienen valores de dureza significativamente
superiores. A modo de ejemplo, la muestra TEA650 posee una dureza de 263 HV, mientras
que la muestra tratada durante 30 s a 650 °C presenta una dureza de 293 HV. Dicho nivel de
dureza tampoco se ve afectado debido al tiempo de mantenimiento del tratamiento, ya que
todos los valores de dureza de las muestras TEA650-TT se encuentran en un estrecho rango
de entre 281y 293 HV.

5.1.2.2 Analisis microestructural

Para determinar si al utilizar tiempos de mantenimiento mas largos la microestructura se ve
alterada en términos de tamano de grano o densidad de dislocaciones, se han realizado
barridos de EBSD. Se han seleccionado las muestras sin tratamiento térmico (TEA) y aquellas
tratadas térmicamente durante 45 s, ya que de haber algiin cambio serd mas evidente en las
muestras que mas tiempo han sido sometida al tratamiento térmico. Gracias a los barridos de
EBSD, se ha podido cuantificar el tamafio medio de las unidades cristalograficas siguiendo
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los criterios de desorientacion de bajo (2°) y alto (15°) dangulo. En la Figura 5.11 se muestran
los mapas IPF (ay c) y los mapas de desorientaciones (b y d) correspondientes a las muestras
TEA650 (a y b) y TEA650-TT650-45s (c y d).

Figura 5.11 (a y c) Mapas IPF y (b y d) mapas de desorientaciones (2°<0<15°: lineas rojas; 6>15°:
lineas negras) obtenidos mediante EBSD de las muestras (a y b)TEA650 y (c y d) TEA650-TT650-45s
del acero TiMo.

Al comparar los mapas de ambas muestras se observa que el tratamiento térmico no modifica
considerablemente la microestructura, ya que los mapas muestran morfologias muy
parecidas. La tendencia es similar para todas las temperaturas finales del enfriamiento
acelerado. Para confirmar lo observado en los mapas, en la Figura 5.12 se han graficado los
valores del tamafio de unidad medio segtin los criterios de bajo (2°, en color rojo) y alto angulo
(15° en color negro), en funcién de la temperatura final de enfriamiento acelerado. Se han
introducido los resultados de las muestras previas al tratamiento térmico (TEA, trazos
continuos) y tras la aplicacion del tratamiento térmico a 650 °C durante 45 s (TEA-TT650-45s,
trazos discontinuos). En dicho grafico se puede observar como el tratamiento térmico no tiene
efecto sobre la microestructura, puesto que los datos de las muestras previas al tratamiento
(TEA) son practicamente coincidentes con los resultados de las muestras tratadas
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térmicamente (TEA-TT650-45s). Por ejemplo, para la muestra TEA650 el tamano de unidad
medio, considerando el criterio de desorientacion de 2°, es de 2,8 um, mientras que el de la
muestra TEA-TT650-45s es de 3,0 um. Las curvas se separan ligeramente a la TEA mas
elevada (790 °C), pero la desviacidon no es tanta como para suponer que la microestructura
formada a esa temperatura pueda sufrir cambios considerables debido al tratamiento térmico
de induccion.
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Figura 5.12 Evolucion del tamafio de unidad medio considerando los criterios de desorientacion de
bajo (2°) y alto (15°) angulo, en funcidn de la temperatura final del enfriamiento acelerado en las
muestras del acero TiMo.

A partir de los barridos de EBSD también se han obtenido los mapas de las desorientaciones
medias de Kernel de cada una de las muestras. En la Figura 5.13a y b se muestran los mapas
correspondientes a las muestras TEA650 y TEA650-TT650-45s del acero TiMo,
respectivamente.
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Figura 5.13 Mapas de desorientaciones medias de Kernel obtenidos mediante EBSD de las muestras
a) TEA650 y b) TEA650-TT710-45s.
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Al comparar ambos mapas no se observan grandes diferencias, con valores medios de Kernel
(0) muy similares (0,84 y 0,82° para las muestras TEA650 y TEA650-TT650-45s,
respectivamente). Por lo tanto, se puede afirmar que el tratamiento térmico de induccién
durante 45 s no tiene efecto sobre la densidad de dislocaciones. En las muestras con
temperaturas finales de enfriamiento acelerado mas elevadas, (TEA720 y TEA790) tampoco
se han encontrado diferencias tras aplicar el tratamiento térmico de induccion. El estudio
llevado a cabo mediante dilatometria permite confirmar que el tratamiento térmico no
modifica la microestructura en cuanto a tamano de grano y densidad de dislocaciones se
refiere.

5.1.2.3 Tiempos de mantenimiento mas largos

Con el fin de determinar si el endurecimiento es estable al aplicar tratamientos mas largos y
al mismo tiempo comprobar si con tiempos mds largos se obtendria mejoras en las
microestructuras ferriticas, se han realizado tratamientos térmicos a 650 °C con tiempos de
mantenimiento de entre una y cuatro horas sobre muestras TEA720 del acero TiMo. En la
Figura 5.14 se muestra la evolucion de la dureza para dichas muestras en funcién del tiempo
de mantenimiento a 650 °C (notese que el eje de abscisas se encuentra expresado en horas).
Se puede observar cémo el nivel de dureza permanece constante hasta que el tiempo de
mantenimiento alcanza las cuatro horas. Ello indica que son necesarios largos tiempos de
tratamiento (superiores a 3 horas) para que se activen los procesos de restauraciéon [12] o
crecimiento de los precipitados, que traerian consigo el ablandamiento de la
microestructura [13].
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Figura 5.14 Evolucion de la dureza en funcion del tiempo de mantenimiento para muestras
TEA720-TT650 del acero TiMo.

Para determinar la causa de la reduccion del nivel de dureza observado con anterioridad se
ha realizado un barrido de EBSD a la muestra TEA720-TT650-4h. En la Figura 5.15 se
muestran los mapas de desorientaciones de las muestras TEA720 (a) y TEA720-TEA650-4h
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(b). Al comparar ambos mapas, se observa que el tratamiento térmico no afecta al valor de
Dis (7,5 y 7,6 um para las muestras TEA720 y TEA720-TT650-4h, respectivamente). Sin
embargo, la densidad de juntas de bajo angulo (lineas rojas) se ve reducida al incrementar el
tiempo de mantenimiento y el D2 aumenta de 4,0 a 4,6 um. La disminucion en la densidad
de juntas de bajo angulo podria explicar la disminucion de la dureza [14].
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Figura 5.15 Mapas de desorientaciones (2°<0<15°: lineas rojas; 6>15°: lineas negras) obtenidos
mediante EBSD de las muestras a) TEA720 y b) TEA720-TT650-4h.

A partir de los barridos de EBSD también se han obtenido los mapas de desorientaciones
medias de Kernel, los cuales se muestran en la Figura 5.16a y b (para las muestras TEA720 y
TEA720-TT650-4h, respectivamente). En ellos, se observa una disminuciéon en la
desorientacion media de Kernel tras cuatro horas de tratamiento (0,8° frente a 0,7°). Ello
indica que durante las cuatro horas de tratamiento se han activado mecanismos de
restauracion que reducen la densidad de dislocaciones [15], causando la disminucién de la
dureza del material [16].

ié )
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Figura 5.16 Mapas de desorientaciones medias de Kernel obtenidos mediante EBSD de las muestras
a) TEA720 y b) TEA720-TT650-4h.
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5.1.3 Influencia de la temperatura del tratamiento térmico de induccion

Como se ha visto en los apartados 5.1.1 y 5.1.2, es en las microestructuras de caracter bainitico
(TEA650) donde se ha conseguido un aumento de la dureza aplicando tratamientos térmicos
de induccion. Por ello, solo se ha estudiado el efecto de la temperatura de tratamiento en las
muestras TEA650 de los tres aceros, para lo que se han realizado distintos ensayos de
dilatometria modificando la temperatura de tratamiento térmico entre 620 y 710 °C. Del
mismo modo, se ha optado por utilizar un tiempo de mantenimiento de 15 s en todos los
casos. Las muestras previas a la aplicacion del tratamiento térmico se denominardn con las
siglas TEA, mientras que aquellas que hayan sido tratadas térmicamente se denominaran
TEA-TT seguido de la temperatura de tratamiento aplicada.

5.1.3.1 Medidas de dureza

La evolucion del nivel de dureza en funcion del tratamiento térmico aplicado para los tres
aceros microaleados se muestra en la Figura 5.17. Se puede observar que es en el acero TiMo
donde la temperatura del tratamiento térmico tiene mayor efecto, seguido del acero NbMo y
del Nb. Ello se debe principalmente a que el uso combinado del Ti y el Mo como elementos
microaleantes favorece la formacion de precipitados finos que mejoran las propiedades de
resistencia del material [4-6].
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Figura 5.17 Evolucion de la dureza en funcién de la temperatura del tratamiento térmico de
induccion de 15 s aplicado a las muestras TEA de los aceros Nb, NbMo y TiMo.

En el caso del acero Nb, la temperatura del tratamiento térmico de induccidon apenas tiene
efecto en la dureza, ya que se han cuantificado durezas muy similares en todo el rango de
temperaturas estudiado. En los aceros NbMo y TiMo la tendencia es distinta. A la
temperatura de tratamiento de 620 °C los niveles de dureza apenas cambian. Sin embargo, al
aplicar el tratamiento a 650 °C la dureza en ambos materiales aumenta y después permanece
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practicamente constante, al seguir aumentando la temperatura de tratamiento. Por ejemplo,
en el acero NbMo la muestra TEA-TT680 alcanza una dureza de 255 HV, frente a los 237 HV
de la muestra TEA, es decir, un incremento del 8% aproximadamente. Por otro lado, aplicar
el mismo tratamiento al acero TiMo supone un aumento de la dureza del 13%, incrementando
desde 263 HV en la muestra TEA hasta 298 HV en la muestra TEA-TT680.

5.2 Influencia de la temperatura del tratamiento térmico de
induccion sobre las propiedades mecanicas

A partir de los ensayos de dilatometria solo se puede comprobar el efecto de los tratamientos
térmicos de induccion en la dureza del material. Con el fin de estudiar la influencia de la
temperatura de tratamiento térmico de induccidn sobre las propiedades mecéanicas del
material (resistencia a traccion y tenacidad), se han realizado ensayos de compresion plana
siguiendo el esquema que se muestra en la Figura 3.3. En el estudio previo realizado mediante
dilatometria se ha comprobado, que las microestructuras de cardcter bainitico son las mas
proclives a la formacion de nuevos precipitados durante el tratamiento térmico de induccion
(apartado 5.1.1), y que el tiempo del tratamiento no tiene apenas influencia en el aumento en
las propiedades de dureza (apartado 5.1.2). Es por ello por lo que en base a los resultados
previos, en este apartado se han tomado dos consideraciones con el fin de optimizar el
numero de ensayos. Por un lado, en este apartado solo se ha estudiado la influencia de la
temperatura del tratamiento térmico de inducciéon en muestras cuya temperatura final de
enfriamiento acelerado sea de 650 °C, con lo que se asegura que para todas las composiciones
se obtendrdn microestructuras previas al tratamiento térmico de morfologia bainitica. Por
otro lado, el tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento sera de 0 s.

En la Figura 5.18 se muestra un ejemplo del ciclo térmico del tratamiento térmico de
induccién a 710 °C. En él se puede ver cdmo la subida desde temperatura ambiente hasta la
temperatura maxima de tratamiento es de apenas 65 s. Cuando se alcanza la temperatura de
tratamiento la muestra es enfriada al aire hasta temperatura ambiente. Al principio, hasta los
650 °C el enfriamiento es muy rapido enfriando desde 710 °C hasta 650 °C en apenas 15 s,
pero a partir de ahi la velocidad de enfriamiento va reduciéndose y estabilizandose.

En este apartado, las muestras sin tratamiento térmico se les denominara TEA, mientras que
las muestras tratadas térmicamente se denominaran TEA-TT seguido de un ntimero que
indicara la temperatura de tratamiento utilizada. Por ejemplo, se empleara el término TEA-
TT680 para aquellas muestras a las que se les haya aplicado el tratamiento térmico de
induccion a 680 °C.

En las siguientes sub-secciones, primeramente, se presentan y analizan los resultados de los
ensayos de traccion realizados a las muestras obtenidas antes y después de aplicarles los
distintos tratamientos térmicos de induccion. A continuaciéon, se muestra el analisis
microestructural que se ha realizado para determinar los efectos del tratamiento térmico
sobre los distintos mecanismos de endurecimiento del material y comprobar asi cual es la
causa de la modificacion de las propiedades de resistencia observada. Por tltimo, se analiza
cédmo afecta el aumento de las propiedades de traccién a las propiedades de tenacidad.

174



Aumento de resistencia chapas gruesas mediante tratamientos por induccion

800

600 -

400 A

Temperatura (°C)

200 -

0 500 1000 1500 2000
Tiempo (s)

Figura 5.18 Ciclo térmico del tratamiento térmico de induccién a 710 °C.

5.2.1 Propiedades de resistencia mecanica

Se han realizado ensayos de traccion a las muestras de los diferentes aceros microaleados
antes y después de los distintos tratamientos de induccion. En la Figura 5.19a, b y ¢ se han
graficado las curvas de tensién-deformacion de las muestras TEA y TEA-TT de los aceros Nb,
NbMo y TiMo, respectivamente.

En lo referente al acero Nb (Figura 5.19a), el tratamiento de induccién no tiene efectos
relevantes sobre las propiedades de resistencia. Todas las curvas son prdacticamente
coincidentes y no hay apenas diferencias en los valores de limite eldstico o resistencia a
traccidon en las muestras anteriores y posteriores al tratamiento de induccion. Por el contrario,
en los aceros que contienen molibdeno (aceros NbMo y TiMo, Figura 519 y c,
respectivamente), tras el tratamiento por induccion se obtienen valores de limite eldstico y
resistencia a traccion superiores. Ademds, en ambos aceros, dicho aumento de las
propiedades de resistencia es mayor cuanto mayor es la temperatura del TT, alcanzando los
valores maximos de resistencia a la temperatura de tratamiento de 710 °C.

Por otro lado, la adicion de Mo también modifica la forma de las curvas, como se puede
apreciar al comparar los resultados del acero Nb con los de los aceros NbMo y TiMo. En las
curvas del acero Nb se aprecia un comportamiento discontinuo (plateau), comportamiento
muy comun en aquellos materiales con fases ferriticas con una baja densidad de dislocaciones
en su microestructura. Sin embargo, en los aceros con Mo, las curvas son continuas (no
muestran plateau), lo que se asocia a la presencia de fases secundarias de mayor dureza como
islas MA. Distintos autores sugieren que el aumento de la fraccién de islas MA promueve la
formacion de dislocaciones moviles en las juntas entre las islas MA y las fases adyacentes [17].
Esta tendencia concuerda con estudios publicados anteriormente donde se estudia el efecto
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de las fases secundarias sobre las curvas de tension deformacion [18]. Cabe mencionar que en
el caso de las muestras TEA-TT680 y TEA-TT710 del acero NbMo se aprecia un ligero plateau.
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Figura 5.19 Curvas ingenieriles tensién-deformacion correspondientes a los aceros a) Nb, b) NbMo y
¢) TiMo. Para cada composicién se han graficado las curvas obtenidas a partir de muestras previas
(TEA) y posteriores a los tratamientos de induccién (TEA-TT).

En la Tabla 5.1 se muestran los valores de limite elastico (oys) y resistencia a traccién (or)
obtenidos a partir de las curvas tension deformacion. A su vez, se incluyen los valores de
elongacion y reduccion de area. Ademads, en la Figura 5.20a, b y c se representan los valores
del limite elastico (oys), la resistencia a traccion (oT) y ratio entre oys y o1, respectivamente, en
funcion de la composicion y tratamiento térmico aplicado.

Con respecto al efecto de la composicion quimica, en la Figura 5.20a y b, se observan tres
niveles en funcion de la composicidn, siendo el acero TiMo el que mayores valores de oys y ot
muestra, seguido del acero NbMo y del Nb. En las muestras TEA de los aceros NbMo y TiMo,
el uso del Mo provoca un aumento en las propiedades comparado con el acero Nb, debido a
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la combinacion de distintos factores como el afino de la microestructura y la formacién de
fases de caracter mds bainitico con una mayor densidad de dislocaciones [19]. Ademas,
también se reporta que el Mo promueve la formacion de precipitados mas finos, asegurando
endurecimientos por precipitacion significativos [18,20,21].

Tabla 5.1 Valores de limite elastico (oys), resistencia a traccion (or), elongacién (E) y reduccion de area
(RA) para los aceros Nb, NbMo y TiMo. Resultados obtenidos a partir de muestras previas (TEA) y
posteriores a los tratamientos de induccién (TEA-TT650, TEA-TT680 y TEA-TT710).

Acero Tratamiento oys (MPa) or (MPa) E (%) RA (%)
TEA 418+4 523+2 267 87+2
Nb TEA-TT650 449+2 540+2 31+7 86+2
TEA-TT680 418+3 529+9 23+7 82+2
TEA-TT710 452+2 542+7 24+16 86+4
TEA 451+1 630+1 26+1 84+1
NbMo TEA-TT650 51545 622+6 28+0 85+0
TEA-TT680 530+2 632+2 25+1 83+3
TEA-TT710 542+2 643+8 21+4 85+0
TEA 495+3 667+3 2542 79+0
TiMo TEA-TT650 559+6 671+3 261 80+0
TEA-TT680 612+4 722+1 260 78+0
TEA-TT710 632+1 738+2 22+0 760

Por otro lado, el efecto de los tratamientos térmicos de induccion es distinto en funcion de la
composicion de los aceros. Los resultados del acero Nb mostrados en la Figura 5.20a y b
sugieren que los tratamientos térmicos apenas afectan a las propiedades de traccion, puesto
que se obtienen valores de limite eldstico y resistencia a traccion similares antes y después de
aplicar el tratamiento térmico. Sin embargo, en el acero NbMo, se observa un claro aumento
del valor del limite eldstico al aplicar los tratamientos térmicos de induccién. El valor del
limite elastico aumenta de 451 (TEA) a 514 MPa (TEA-TT650) al aplicar el tratamiento térmico
a 650 °C. Dicho efecto es ain mas pronunciado cuanto mas elevada sea la temperatura de
tratamiento, ya que al utilizar una temperatura de tratamiento de 710 °C el limite eldstico
alcanza los 542 MPa (TEA-TT710). Por el contrario, parece que los tratamientos de induccion
no tienen efecto en la resistencia a traccion en el acero NbMo, ya que en todos los casos se
alcanzan valores parecidos, todos ellos comprendidos entre 630 y 640 MPa.

En relacion a los resultados obtenidos para el acero TiMo, el aumento de los niveles de
resistencia es sustancial tras aplicar los distintos tratamientos térmicos. El limite elastico antes
de tratar el material térmicamente se sittia en 495 MPa y tras aplicar los distintos tratamientos
térmicos a 650, 680 y 710 °C, se observan incrementos de 64, 117 y 137 MPa, respectivamente,
alcanzando un maximo de 542 MPa en la muestra TEA-TT710. Al contrario que en el acero
NbMo, los tratamientos térmicos si afectan a los valores de or en el acero TiMo. Al igual que
en el limite eldstico, la resistencia a traccion del material aumenta tras el tratamiento térmico
y dicho aumento es mayor cuanto mayor es la temperatura de tratamiento. A modo de
ejemplo, el valor de la resistencia a traccion aumenta de 667 MPa (muestra TEA) a 738 MPa,
cuando se emplea una temperatura de tratamiento de 710 °C (muestra TEA-TT710).
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En cuanto al ratio entre limite elastico y resistencia a traccion (Figura 5.20c), todos los
resultados se encuentran en el mismo rango que el aportado por Isasti y col. en un estudio
previo sobre aceros microaleados donde se simulaba un proceso de bobinado [22]. En cuanto
al efecto de la composicidn, se observa como en el caso del acero Nb el ratio oys/or es en todos
los casos (muestras TEA y TEA-TT) cercano a 0,80. Por otro lado, en los aceros NbMo y TiMo,
la tendencia es distinta. Las muestras TEA de los aceros NbMo y TiMo tienen valores de oys/ot
de 0,72 y 0,74, respectivamente. Sin embargo, tras la aplicacion de los distintos tratamientos
térmicos, el ratio oys/or aumenta en todos los casos, hasta alcanzar valores cercanos a 0,85. El
aumento del ratio oys/or en los aceros NbMo y TiMo se puede deber a varios factores tales
como las fases presentes en la microestructura, el tamano de grano o la precipitacion, los
cuales tienen una mayor influencia sobre el limite eldstico que sobre la resistencia mecanica.
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Figura 5.20 Evolucion del a) limite elastico, b) resistencia a traccion y c) ratio entre limite eldstico y
resistencia a traccion de todos los aceros. Resultados obtenidos a partir de muestras previas (TEA) y
posteriores a los tratamientos de induccién (TEA-TT650, TEA-TT680 y TEA-TT710).
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5.2.2 Caracterizacion microestructural

Las diferencias observadas en las propiedades de resistencia tras la aplicacion de los distintos
tratamientos térmicos de induccién se deben a la modificacién de uno o varios factores
microestructurales. Con el fin de determinar cémo han afectado los tratamientos térmicos a
los distintos pardmetros microestructurales, se ha realizado un analisis microestructural tanto
a las muestras previas al tratamiento térmico (TEA) como a todas las muestras tratadas
térmicamente (TEA-TT). Dicha caracterizacion se ha centrado en el analisis de las fases
presentes en la microestructura, en la densidad de dislocaciones y en la precipitacion. Para el
estudio de la microestructura se ha utilizado microscopia Optica y electronica de barrido,
ademas de la técnica de EBSD para la cuantificacion de las microestructuras obtenidas. El
estudio de la precipitacion se ha llevado a cabo mediante microscopia electrénica de
transmision (TEM), donde se han analizado foils electropulidos de muestras seleccionadas.
En los siguientes sub-apartados se muestran y se discuten los resultados de mayor relevancia.

5.2.2.1 Andlisis de las fases presentes en la microestructura y tamafo de grano

En la Figura 5.21 se muestran distintas micrografias a diferentes aumentos de muestras
previas al tratamiento térmico de inducciéon (muestras TEA) de los tres aceros utilizados en
este estudio (acero Nb figuras a y b, NbMo figuras c y d y TiMo figuras e y f). En lo referente
a la morfologia observada en las microestructuras obtenidas sin tratamiento de induccién, en
todos los casos, la microestructura esta compuesta por ferrita quasipoligonal (QF) y ferrita
granular (GF). Dependiendo de la composicion del acero, se observan distintas fracciones de
fases secundarias. La presencia de las islas MA se limita tinicamente a los aceros microaleados
con Mo, donde el acero NbMo es el que mayor fraccién de estas islas presenta en su
microestructura. Por otro lado, la fraccion de perlita es significativamente mayor en el acero
Nb que en el resto de los aceros. En la Figura 5.22 se muestran micrografias de los aceros Nb
(ayb), NbMo (cy d) y TiMo (e y f) tras el tratamiento térmico de induccién a 710 °C (TEA-
TT710). Al igual que se vio en el estudio realizado mediante ensayos de dilatometria (Figura
5.5), tras los tratamientos de induccién la matriz no se ve afectada considerablemente, ya que
se distinguen microestructuras muy similares antes y después de la aplicacion del tratamiento
térmico de induccion (Figura 5.21).
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Figura 5.21 Micrografias de muestras TEA de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo
y (e y f) TiMo.
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Figura 5.22 Micrografias de muestras TEA-TT710 de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo
y (ey f) TiMo.
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La presencia de islas MA en la microestructura se limita tinicamente a los aceros con
Mo (NbMo y TiMo). Por ello, con el fin de cuantificar la fraccion de islas MA en dichos aceros,
se ha utilizado el ataque Le Pera para revelar las islas MA presentes en las matrices [23]. En
la Figura 5.23 se exponen micrografias de muestras del acero NbMo previas al tratamiento
térmico (a) y tras los tratamientos a las distintas temperaturas (b, c y d, correspondientes a
tratamientos a 650, 680 y 710 °C). A partir de dichas micrografias se ha podido determinar el
tamano medio y la fraccion de las islas MA en las muestras TEA y TEA-TT de los aceros
NbMo y TiMo, cuyos valores se recogen en la Tabla 5.2.

Figura 5.23 Micrografias de muestras atacadas con Le Pera del acero NbMo con distintos
tratamientos térmicos. a) TEA, b) TEA-TT650, c) TEA-TT680 y d) TEA-TT710.

Tabla 5.2 Tamafio medio y fraccién de islas MA para las muestras de los aceros NbMo y TiMo,
previas (TEA) y posteriores (TEA-TT) a los diferentes tratamientos térmicos.

Tamafio medio  Fraccion islas

Acero Tratamiento islas MA (um) MA (%)
TEA 1,4 8,2
TEA-TT650 2,0 2,9
NbMo TEA-TT680 18 2,0
TEA-TT710 1,6 17
TEA 1,8 4,3
) TEA-TT650 L8 2,6
TiMo TEA-TT680 1,9 13
TEA-TT710 1,5 04
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Tras estudiar las micrografias del acero NbMo de la Figura 5.23, se observa que todas las
muestras tratadas térmicamente (Figura 5.23b, ¢ y d) presentan una menor fraccion de islas
MA. Dicha cantidad es menor cuanto mayor es la temperatura de tratamiento. A modo de
ejemplo, la muestra TEA del acero NbMo presenta un 8,2% de islas MA, mientras que la
muestra TEA-TT710 presenta apenas un 1,6%. Sin embargo, el tamano de las islas MA no se
ve afectado por el tratamiento térmico de induccién. En el caso del acero NbMo, en todas las
muestras el tamafio medio de las islas MA se encuentra entre 1,4 y 2,0 um (TEA-TT650 y
TEA, respectivamente). En el caso del acero TiMo, las tendencias son muy similares (ver Tabla
5.2). La muestra TEA del acero TiMo presenta una fraccion de islas MA considerablemente
mas baja en comparacion con la muestra del acero NbMo sin tratamiento (4,3% en el TiMo,
frente a 8,2% del NbMo), pero tras los distintos tratamientos térmicos las fracciones se van
igualando. En cuanto al tamafio de las islas MA, no hay diferencia entre ambos aceros.

Con el fin de determinar cual es la causa de la reduccion del tamafio y fraccion de las islas
MA, se ha analizado la microestructura mediante FEG-SEM de las muestras TEA y TEA-
TT710 de los aceros NbMo y TiMo. En la Figura 5.24 se muestran cuatro micrografias de los
aceros NbMo (a y b) y TiMo (c y d) antes y después del tratamiento térmico a 710 °C.
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Figura 5.24 Micrografias obtenidas mediante FEG-SEM correspondientes a las muestras (ay ¢) TEA 'y
(byd) TEA-TT710 de los aceros (ay b) NbMo y (c y d) TiMo.

15.0kv  X10,000 Tum WD 10.0mm

En las micrografias correspondientes a las muestras TEA (Figura 5.24a y c) se pueden
distinguir varias islas MA dentro de una matriz compuesta por QF y GF. En cambio, en las
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correspondientes a las muestras TEA-TT710 (Figura 5.24b y d), se aprecian finas particulas de
cementitas. Esto sugiere que durante el tratamiento térmico ha tenido Ilugar la
descomposicion de las islas MA. Dichos resultados concuerdan con un estudio previo de Xie
y col. [2], donde reportan que tras un revenido convencional las islas MA se descomponen
dando lugar a carburos. Ademas, en dicho trabajo se ha observado que cuanto mayor es la
temperatura de revenido mayor es la descomposicion de las islas MA y menor el tamarfio de
los carburos formados durante la descomposicion, lo que conlleva a una significativa mejora
de las propiedades de tenacidad. La descomposicion de las islas MA puede ser el factor que
esta detras de la aparicion del plateau de las curvas de tensién-deformacion en el acero NbMo,
para las muestras con las temperaturas de tratamiento mas elevadas (TEA-TT680 y TEA-
TT710, ver Figura 5.19b) y del aumento del ratio oys/or observado en los aceros NbMo y TiMo
(Figura 5.20c).

Gracias al uso de la técnica de EBSD se han cuantificado las unidades cristalograficas
siguiendo los criterios de desorientacion de 2 y 15°, baja y alta desorientacion,
respectivamente. A modo de ejemplo en la Figura 5.25 se muestran los mapas IPF (a y b) y de
desorientacion (c y d) correspondientes a las muestras TEA (ay c) y TEA-TT680 (b y d) del
acero TiMo.

Figura 5.25 (a y b) Mapas IPF y (c y d) mapas de desorientaciones (2°<0<15°: lineas rojas; 6>15°:
lineas negras) obtenidos por EBSD de las muestras (ay ¢) TEA y (b y d) TEA-TT680 del acero TiMo.
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Ambas microestructuras muestran una matriz bainitica, que se caracteriza por la presencia
de granos no poligonales y con una evidente subestructura, que se refleja en la alta
concentracion de juntas de bajo angulo (marcadas en rojo en los mapas de desorientaciones).
No se observan diferencias evidentes entre las dos microestructuras, salvo un ligero aumento
de las juntas de grano de bajo dngulo en la muestra que ha sido tratada térmicamente (ver
Figura 5.25d). Este efecto se puede atribuir a la descomposicion de las fases secundarias
durante el tratamiento térmico, como se ha mostrado en la Figura 5.24.

A partir de los barridos de EBSD se han obtenido los valores medios de tamano de unidad
cristalografica para ambos criterios de desorientacion y todas las condiciones. En la Figura
5.26 se han representado los valores de Dz (trazos discontinuos) y Dis° (trazos continuos) en
funcion del tratamiento aplicado y la composicion.
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Figura 5.26 Influencia del tratamiento térmico de induccién y de la composicién quimica sobre el
tamanio de unidad media, utilizando dos criterios de desorientacion distintos: limites de bajo (2°) y
alto (15°) angulo.

Al igual que en los valores de limite eldstico y resistencia a traccion, se observan tres niveles
en funcién de la composicion. Es en el acero TiMo donde se consiguen las microestructuras
mas finas, seguido del acero NbMo y del acero Nb. Aquellos aceros microaleados con Mo
muestran sistematicamente valores de unidad medio mas finos en ambos criterios, debido al
efecto del Mo en la formacion de productos de transformacién no poligonales mas complejos
[24]. Asimismo, las microestructuras de las muestras tratadas térmicamente parecen
ligeramente mas finas, especialmente en el acero Nb para el criterio de bajo angulo (2°) y en
el acero TiMo para ambos criterios de desorientacion. Este ligero afino de la
microestructura en los aceros con Mo se puede atribuir a la parcial descomposicion de las
islas MA durante el tratamiento térmico. Durante los tratamientos térmicos, estas fases
secundarias se descomponen para dar lugar a pequefios carburos y nuevos granos mas finos.
Unido a esto, durante el tratamiento térmico pueden tener lugar procesos de restauracion que
aporten un afino a la microestructura sin afectar de manera significativa a las fases que
componen la matriz.
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Para comprobar el efecto de los diferentes tratamientos térmicos sobre la heterogeneidad de
la muestra, se ha graficado el valor de Dc2o% (Figura 5.27a) y el valor del parametro Dcao%/Dise
(Figura 5.27b) en funcién del tratamiento térmico aplicado para los tres aceros [18,24]. Al
estudiar ambos graficos se aprecian dos tendencias diferentes. Por un lado, los aceros con Nb
(acero Nb y acero NbMo) presentan un valor de Dc2o% aproximadamente constante (salvo en
el caso de la muestra TEA-TT710 del acero Nb, cuyo valor es significativamente superior
comparado con los demas). Debido a ello, el parametro Dczo%/D1s- se mantiene practicamente
constante (Dcow/Dis- alrededor de 4) salvo para las muestras a las que se les ha aplicado el
tratamiento térmico de induccion a 710 °C, que en ambos aceros muestran un valor de
Dc20%/D1se cercano a 5,7. En el caso del acero Nb, ese aumento se debe al aumento del Dc2o%,
mientras que en el caso del acero NbMo se debe a la disminucion del valor Dis> (ver Figura
5.26). En el caso del TiMo, el valor de Dcx% varia significativamente de una muestra a otra
(Figura 5.27a) sin seguir ninguna tendencia clara. Del mismo modo, en la evolucion del
parametro Dcx%/Diss en funcion del tratamiento aplicado (Figura 5.27b) no se aprecia
tampoco ninguna tendencia clara.

Aquellos aceros que contienen Nb (aceros Nb y NbMo) muestran valores de Dcx% mas
similares debido a que el Nb permite acumular deformacion de manera mas efectiva, dando
lugar a microestructuras mas homogéneas a lo largo de toda la muestra [25,26]. Sin embargo,
en el acero TiMo la deformacion no se acumula de la misma manera, lo que genera una
microestructura mas heterogénea, lo que se refleja en una mayor dispersién en los valores de
Dc20% y De2ow/Dise obtenidos (Figura 5.27a y b, respectivamente).
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Figura 5.27 Variacion de a) Dc2ow y b) del factor Dcaow/Dise en funcion del tratamiento
térmico aplicado.

5.2.2.2 Analisis de la densidad de dislocaciones

Ademas del efecto del tamafio de grano y de las fases presentes en la microestructura, la
densidad de dislocaciones puede variar las propiedades de resistencia de un material [16].
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Debido a la naturaleza de los procesos térmicos, los tratamientos térmicos pueden reducir la
densidad de dislocaciones gracias a los procesos de restauracion. Por ello, siguiendo el mismo
procedimiento que el descrito en el apartado 4.1.2, se ha determinado la densidad de
dislocaciones de todas las muestras antes y después de los distintos tratamientos
térmicos. Para ilustrar el efecto de los tratamientos térmicos sobre la densidad de
dislocaciones, en la Figura 5.28 se muestran los mapas de Kernel de las muestras TEA (a, c
ye) y TEA-TT710 (b, d y f) de los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f),
respectivamente. Comparando los mapas obtenidos para cada composicion, se observa que
en el mapa del acero Nb predominan los tonos verdes, mientras que en los aceros NbMo y
TiMo los colores predominantes son los mas calidos, amarillos y naranjas. Ello indica una
mayor desorientacion media de Kernel en los aceros con Mo. Ello se debe a que el Mo
promueve la formacién de microestructuras mas complejas, con una mayor densidad de
dislocaciones [19]. Por otro lado, al comparar los mapas de las muestras TEA con la de las
TEA-TT710, se observa que no hay grandes diferencias. Por ejemplo, las muestras TEA y TEA-
TT710 del acero TiMo (Figura 5.28e y f), muestran valores de desorientaciones medias de
Kernel (0) de 1,06 y 1,09°, respectivamente.

En la Figura 5.29 se muestra la evolucion de la densidad de dislocaciones en funcion del
tratamiento térmico aplicado. Los aceros con Mo (NbMo y TiMo) presentan una mayor
densidad de dislocaciones en comparacion con el acero Nb. La muestra antes del tratamiento
térmico del acero Nb muestra una densidad de dislocaciones 1,3-10¢ m=2, mientras en los
aceros NbMo y TiMo se obtienen valores de p de 1,8 y 1,9-10" m?, respectivamente. Dichos
niveles de densidad de dislocaciones apenas cambian tras la aplicacion de los distintos
tratamientos térmicos (ver Figura 5.29). El hecho de que la densidad de dislocaciones se
mantenga practicamente constante en todo el rango de temperaturas de tratamiento confirma
que no se activan procesos de ablandamiento durante los tratamientos térmicos de induccion,
debido a la brevedad de los tratamientos. Durante un tratamiento de revenido convencional
los mecanismos de ablandamiento pueden reducir la densidad de dislocaciones. En este caso,
siendo el calentamiento tan rapido, el efecto de los procesos de ablandamiento es
practicamente inapreciable.
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Figura 5.28 Mapas de desorientaciones medias de Kernel correspondientes a las muestras (a, cy e)
TEA y (b, d y f) TEA-TT710 de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo.
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Figura 5.29 Densidad de dislocaciones para todas las composiciones y condiciones, antes y después
de los distintos tratamientos térmicos de induccién.

5.2.2.3 Anadlisis de la precipitacion

La caracterizacion microestructural mostrada en los apartados anteriores, sugiere que el
tratamiento térmico de induccién no tiene efectos significativos en la microestructura en
términos de tamano de grano o densidad de dislocaciones. Por tanto las diferencias
observadas en las propiedades de resistencia (Figura 5.19 y Figura 5.20), no se deben a
cambios en la microestructura. Para comprobar si se observa una mayor cantidad de
precipitados que explique el aumento observado en las propiedades de resistencia, se ha
realizado un estudio de la precipitacion en las muestras previas al tratamiento y a las tratadas
térmicamente a 710 °C. Con ese fin, se han preparado foils electropulidos que han sido
analizados mediante TEM. Al igual que en el apartado 4.1.3, donde se ha realizado un estudio
de la precipitacién que se da durante los procesos de produccion de bobinas de chapas
laminadas en caliente, sélo se han tenido en cuenta aquellos precipitados menores de 10 nm,
ya que son éstos los que mas contribuyen al endurecimiento por precipitacion [11,13]. En la
Figura 5.30 se muestran algunas micrografias obtenidas mediante TEM de los foils de los
aceros TiMo (a y b) y NbMo (cy d) de muestras previas al tratamiento de induccién (a'y c)
y tras el tratamiento de induccion a 710 °C (b y d).

Al comparar las micrografias de las muestras del acero TiMo (Figura 5.30a y b) se puede
observar una mayor cantidad de precipitados en la muestra que ha sido tratada
térmicamente. La gran cantidad de dislocaciones que hay en la matriz actian de lugares de
nucleacion preferentes para la formacién de nuevos precipitados distribuidos al azar que
aumenten las propiedades de traccion del material [7,27]. En un estudio previo, Xie y col. [1],
detectaron diferencias en la precipitacién al utilizar hornos convencionales o de induccién
para realizar tratamientos de revenido con temperaturas de tratamiento similares a las
utilizadas en esta tesis. Los resultados de dicho estudio sugieren que al utilizar hornos de
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induccién, los carburos formados son mas finos y se encuentran mds uniformemente
distribuidos por la matriz en comparacion con los formados al usar un horno convencional.
Asimismo, el tamafo y distribucion de los precipitados observados en el presente analisis
son comparables a los del estudio de Xie y col. [1]. Sin embargo, Xie y col. utilizan tiempos
de tratamiento considerablemente mas largos (15 minutos) que los aplicados en este trabajo.

Aligual que ocurre en el acero TiMo, también se observa una mayor cantidad de precipitados
en las muestras tratadas térmicamente en el acero NbMo (Figura 5.30c y d). Sin embargo, la
cantidad de precipitados formados en el acero NbMo es significativamente menor que en el
acero TiMo, lo que concuerda con el menor efecto endurecedor observado en las propiedades
de tension de ambos materiales (ver Figura 5.20). Ello refuerza la teoria de que en aquellos
aceros microaleados con Ti y Mo el efecto endurecedor de la precipitacion es mayor, no solo
en la produccion de chapas gruesas sino también en la produccion de bobinas de chapa
laminada en caliente [28,29].

Figura 5.30 Micrografias obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de los aceros (a y b) TiMo y
(c y d) NbMo correspondientes a las muestras (ay c¢) TEA y (b y d) TEA-TT710.
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Ademas, se ha cuantificado el tamafio medio de los precipitados en los aceros NbMo y TiMo
para las muestras sin tratamiento térmico (TEA) y para aquellas a las que se les ha aplicado
un tratamiento térmico a 710 °C (TEA-TT710). Los resultados de dicha cuantificacion se
presentan en la Figura 5.31a y b para los aceros TiMo y NbMo, respectivamente. En el caso
del acero TiMo, se observa que tras el tratamiento térmico, el tamafio medio de los
precipitados se ve reducido. Ello sugiere que los precipitados formados durante el
tratamiento térmico son significativamente mas finos que los obtenidos antes del tratamiento.
Tanto es asi que el tamano medio de los precipitados cae de 6,2 a 4,9 nm al aplicar el
tratamiento de induccidén. Sin embargo, en el acero NbMo, no se aprecia un efecto del
tratamiento térmico en el tamano de los precipitados. Como se puede ver en la Figura 5.31b,
la distribucion de tamafio es practicamente idéntica para ambas muestras, con tamanos
medios de 4,2 y 4,6 nm, para las muestras TEA y TEA-TT710, respectivamente.
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Figura 5.31 Distribucién del tamafio de los precipitados (en términos de fraccion de area acumulada)
para los aceros a) TiMo y b) NbMo. Resultados correspondientes a las muestras TEA y TEA-TT710.

5.2.3 Evaluacion de la influencia del tratamiento térmico de induccion sobre los
mecanismos de endurecimiento

Siguiendo el procedimiento descrito en el Capitulo 4 (apartado 4.3.1.), para la estimacion del
limite elastico se ha utilizado una aproximacion lineal basada en la suma de las
contribuciones de los distintos mecanismos de endurecimiento [30,31]. La influencia de cada
uno de los mecanismos de endurecimiento ha sido estimada y graficada en funcién del
tratamiento térmico aplicado. En la Figura 5.32a, b y ¢ se muestran los repartos de cada uno
de los mecanismos de endurecimiento en el limite eldstico para las diferentes composiciones
(Nb, NbMo y TiMo, respectivamente). En las muestras Nb TEA-TT680 (Figura 5.32a) y NbMo
TEA (Figura 5.32b) el valor del limite elastico estimado es ligeramente superior al
experimental. En ambos casos se ha marcado el valor experimental en el grafico con una linea
roja discontinua.
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Al estudiar con detalle los diferentes graficos, se observa que es el mecanismo del tamafio de
grano es el que mayor relevancia tiene en todos los casos. Dicha contribucién es maxima en
el acero TiMo, en el cual se han medido los tamafios de grano mas finos (Figura 5.26), seguido
del acero NbMo y del Nb. En el caso de los aceros NbMo y TiMo (Figura 5.32b y c), a medida
que aumenta la temperatura de tratamiento, la contribucion del tamafio de grano es mayor,
ya que los tamafos de unidad medios disminuyen ligeramente. Como se ha explicado
anteriormente, esta disminucién se debe a la descomposicion de las islas MA durante
los tratamientos térmicos, que da como resultado la aparicion de cementitas (FesC) y nuevos
granos de ferrita finos [2]. Sin embargo, en el acero Nb (Figura 5.32a), la contribucion del
tamano de grano es similar en todas las condiciones. Aunque el tamafio de grano de la
microestructura se vea reducido al aplicar los distintos tratamientos térmicos (Figura 5.26), la
fraccion de juntas de bajo angulo aumenta y la de alto angulo disminuye, manteniendo la
contribucion del tamafio de grano practicamente constante.
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En lo referente a la contribucion de las dislocaciones, la densidad de dislocaciones permanece
constante, tal y como se ha visto en la Figura 5.28¢c, ya que no tienen lugar procesos de
ablandamiento durante el tratamiento de induccion. Gracias a ello, la contribucion de las
dislocaciones en cada material se mantiene practicamente constante antes y después de los
distintos tratamientos térmicos. Por ejemplo, la contribucion de las dislocaciones en el acero
TiMo varia entre 102 y 105 MPa. En el caso del acero Nb, la contribucion de las dislocaciones
es mas baja (entre 85 y 95 MPa), lo que se atribuye a la presencia de fases ferriticas mas
poligonales que en los demas aceros. En los aceros NbMo y TiMo, se ha tenido en cuenta el
efecto endurecedor de las islas MA. Se ha visto (Figura 5.23 y Tabla 5.2) que a medida que
aumenta la temperatura de tratamiento su contribucion es menor, asociado a la
descomposicion de las islas MA durante el tratamiento térmico. Al comparar la Figura 5.32b
y ¢, las contribuciones de las islas MA en el acero TiMo varian entre 39 y 4 MPa, mientras que
en el acero NbMo lo hacen entre 74 y 15 MPa. Ambos valores maximos se logran en las
muestras sin tratamiento térmico de induccion (TEA).

Con respecto al endurecimiento asociado a la precipitacion, los resultados mostrados en la
Figura 5.32 indican que los tratamientos térmicos favorecen la formacién de nuevos
nanoprecipitados en los aceros NbMo y TiMo. En el acero NbMo (Figura 5.32b), la
contribuciéon méaxima de la precipitacion es de 57 MPa la cual se obtiene al aplicar un
tratamiento térmico a 680 °C. Mientras, en el acero TiMo (Figura 5.32c) el efecto endurecedor
de la precipitacion adquiere mayor relevancia, aumentando el valor del limite eldstico en 57,
110 y 133 MPa al aplicar tratamientos térmicos de 650, 680 y 710 °C, respectivamente. Esta
alta contribucion de la precipitacion puede explicar el aumento del ratio oys/or observado en
la Figura 5.20c en las muestras tratadas térmicamente, ya que la precipitacion tiene una mayor
influencia sobre el limite eldstico que sobre la resistencia a traccion. Por el contrario, en el
acero Nb (Figura 5.32a), no se aprecian aumentos en el limite elastico que puedan asociarse a
una mayor precipitacion, debido principalmente a la baja concentracion de Nb en su
composicion (0,034%). Estos resultados concuerdan con resultados reportados por estudios
previos por Sanz y col. donde tampoco observaban precipitados finos en aceros con
contenidos de Nb similares [32].

A partir de los datos de tamafio medio de precipitados obtenidos del andlisis de la
precipitacion realizado a las muestras TEA y TEA-TT710 de los acero TiMo y NbMo (Figura
5.31), se puede determinar la fraccion volumétrica (f,) de precipitados formados necesaria
para generar el aumento en la contribucion de la precipitacion en cada caso. Para ello, se debe
despejar el término fo de la Ecuacidn 5.1, donde x es el tamafio medio de los precipitados.

Vi x 3
Oppt = 10,8 - -In (W> Ecuacion 5.1

Haciendo los calculos correspondientes se determina que en el caso del acero NbMo, para
obtener una mejora de 29 MPa al aplicar el tratamiento térmico a 710 °C la f. es de 0,4-10*. En
el caso de la muestra TEA-TT710 del acero TiMo, donde la contribucion de la precipitacion es
de 133 MPa, la fraccion volumétrica necesaria es de 8,510 Comparando los resultados, se
desprende que tras aplicar el mismo tratamiento térmico, en el acero TiMo se genera una
fraccion volumétrica un orden de magnitud mayor que en el caso del acero NbMo.
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5.2.4 Efecto del aumento de resistencia en la tenacidad

En la mayoria de los casos, cuando aumenta la resistencia de un acero las propiedades de
tenacidad se ven afectadas, siempre y cuando el aumento de la resistencia no se deba al afino
de la microestructura. En el presente estudio, el aumento observado en las propiedades de
resistencia se debe principalmente a la precipitacion, por lo que se considera interesante
analizar el efecto que ha tenido dicho aumento sobre las propiedades de tenacidad. Con ese
proposito, se han mecanizado probetas Charpy a partir de muestras de compresion plana sin
tratamiento térmico (TEA) y muestras a las que se les ha aplicado el tratamiento térmico a
710 °C (TEA-TT710) de los aceros NbMo y TiMo. En la Figura 5.33a y b se muestran las curvas
de energia absorbida frente a temperatura de ensayo de ambas condiciones para los aceros
NbMo y TiMo, respectivamente.

Con respecto al efecto de la composicidn, el acero NbMo muestra temperaturas de transicion
ductil-fragil mas bajas. En cuanto al efecto del tratamiento térmico, se observan diferentes
tendencias en funcion de la composicion. En el acero NbMo (Figura 5.33a), se han obtenido
curvas practicamente coincidentes a partir de las muestras TEA y TEA-TT710. A partir de
dichas curvas se han determinado valores de ITT (50% DB) de -114 y -112 °C para las muestras
TEA y TEA-TT710, respectivamente. Por otro lado, en el caso del acero TiMo (Figura 5.33b),
la aplicacion del tratamiento térmico a 710 °C afecta considerablemente las propiedades de
tenacidad. La curva correspondiente a la muestra TEA-TT710 se encuentra desplazada hacia
temperaturas superiores al compararla con la muestra TEA. Tras el tratamiento térmico la
ITT (50% DB) se ve aumentada en 35 °C, pasando de -93 °C en la muestra previa al
tratamiento (muestra TEA), a -58 °C tras el tratamiento térmico de induccion (muestra TEA-
TT710).
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Figura 5.33 Evolucion de la energia absorbida en funcién de la temperatura de ensayo
correspondientes a las muestras TEA y TEA-TT710 de los aceros a) NbMo y b) TiMo.

Con el fin de estudiar las causas de las variaciones en los valores de ITT (50% DB) en las
diferentes muestras, se ha aplicado la misma metodologia utilizada en el apartado 4.3.2 y se
ha estimado la contribucion de los distintos mecanismos a partir de la Ecuacion 4.7. Para ello,
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se han empleado los resultados obtenidos durante la caracterizacion microestructural. En la
Figura 5.34a y b se han graficado cada una de las contribuciones a la ITT (50% DB) para las
muestras previas al tratamiento (TEA) y tras los diferentes tratamiento térmicos de induccion
(TEA-TT) de los aceros NbMo y TiMo, respectivamente.

Aunque los valores estimados en todos los casos son superiores a los medidos
experimentalmente, si que se pueden apreciar las mismas tendencias al comparar los valores
de ITT (50% DB) obtenidos de forma experimental con los obtenidos a partir del modelo. En
el caso del acero NbMo (Figura 5.34a) el modelo estima una disminucién de la ITT (50% DB)
debido a la aplicacion del tratamiento térmico a 710 °C de tan solo 4 °C, lo que estd en
consonancia con los resultados obtenidos experimentalmente. Tal y como se ha mostrado
anteriormente, la ITT (50% DB) experimental de la muestra TEA-TT710 esta 2 °C por encima
de la ITT (50% DB) de la muestra TEA.

Al estudiar con mayor detalle las distintas contribuciones en el acero NbMo (Figura 5.34a), se
observa que tras el tratamiento térmico de induccién a 710 °C, el término Aoy (precipitacion
y dislocaciones) aumenta ligeramente. Como se ha podido observar con anterioridad (ver
Figura 5.28b y c y en la Figura 5.29), la densidad de dislocaciones no varia tras el tratamiento
de induccién, mientras que se ha observado una mayor densidad de precipitados finos en la
muestra tratada (ver Figura 5.30c y d). Por lo tanto, se establece que el aumento de Aoy se
debe a una mayor contribucién de la precipitacion. Ademds, también aumenta la contribucion
de la heterogeneidad en 21 °C. El efecto perjudicial de ambos términos es compensado con
una menor contribucién de las segundas fases (el término disminuye 10 °C) y un mayor afino
de la microestructura (ver Figura 5.26). Dicho afino se puede atribuir a la formacién de nuevos
granos finos de ferrita durante la descomposicion de las islas MA durante el tratamiento
térmico por induccién (Figura 5.23). Estos resultados estan en linea con estudios previos que
sugieren que la descomposicion de las fases secundarias (como perlita o islas MA) durante el
proceso de revenido favorece la mejora de las propiedades de tenacidad [33,34].

En el acero TiMo (Figura 5.34b), el modelo prevé un aumento de la ITT (50% DB) tras la
aplicacion del tratamiento térmico de induccién a 710 °C de 10 °C (segun el modelo las ITTs
son -59 y -49 °C para las muestras TEA y TEA-TT710, respectivamente). En cambio, como se
ha comprobado experimentalmente, la diferencia real entre ambas temperaturas de transicion
es de 35 °C. En relacion al efecto del tamafo de grano, la presencia de heterogeneidades e
islas M, se obtienen tendencias similares a las descritas con anterioridad en el acero NbMo.
Sin embargo, en el término Aoy se observan diferencias mas significativas al comparar la
muestra sin tratamiento con la muestra tratada a 710 °C. La contribucion de Aoy duplica su
valor tras la aplicacion del tratamiento térmico a 710 °C, debido principalmente a la
formacion de carburos nanométricos durante el tratamiento (Figura 5.32c). Siendo el
endurecimiento por precipitacion significativamente superior en el acero TiMo que en el
acero NbMo, se espera que el efecto perjudicial de la precipitacion en las propiedades de
tenacidad sea mas notorio.
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Figura 5.34 Estimacion de las distintas contribuciones a la ITT (50% DB) en funcién del tratamiento
térmico del acero a) NbMo y b) TiMo.

TEA

Aunque no se tienen datos experimentales con los que comparar los resultados obtenidos
mediante el modelo, se ha calculado la contribuciéon de cada uno de los factores de la
ITT (50% DB) para las diferentes muestras del acero Nb. Dichos resultados se muestran
graficados en la Figura 5.35. Al estudiar detenidamente dicha figura, se observa que, para
todas las condiciones, la ITT (50% DB) estimada se encuentra en una estrecha horquilla de
12 °C. En el acero Nb, no se espera que el tratamiento de induccién afecte a las propiedades
de tenacidad, puesto que se han obtenido propiedades de traccidn y microestructuras muy
similares en la muestra sin tratamiento y en las tratadas térmicamente.
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Figura 5.35 Estimacion de las distintas contribuciones de la ITT (50% DB) en funcion del tratamiento
térmico aplicado del acero Nb.

Con el fin de lograr una mejor comprensién de la influencia de cada uno de los mecanismos
de endurecimiento sobre las propiedades mecanicas (limite elastico e ITT (50% DB)), se han
construido unos diagramas de vectores como los propuestos por Gladman [13], para los
aceros microaleados con Mo. Para su construccién, se han trazado vectores con la
contribucion relativa de cada uno de los parametros metaltirgicos (tamano de grano, solucion
solida, dislocaciones, fraccion y tamaro de las islas MA, heterogeneidad y precipitacion) que
afectan a las propiedades mecdnicas de resistencia y tenacidad. En ambos graficos (Figura
5.36a y b) los vectores con trazo continuo pertenecen a las muestras previas al tratamiento
térmico (TEA), mientras que los vectores de trazo discontinuo pertenecen a las muestras
tratadas térmicamente (TEA-TT710). Para la representacion de estos gréficos se han utilizado
los valores de limite elastico e ITT (50% DB) estimados mediante la metodologia descrita con

anterioridad.

En el caso del acero TiMo (Figura 5.36a), se aprecia claramente el efecto del tratamiento
térmico en el término de la precipitacion (vector negro). Gracias a la precipitacion el limite
eldstico aumenta mas de 100 MPa y su efecto adverso en la tenacidad se ve parcialmente
contrarrestado gracias al afino de la microestructura y a la descomposicion de las islas MA.
En el caso del acero NbMo (Figura 5.36b), la diferencia entre las muestras antes y después del
tratamiento es mas sutil. El efecto de la precipitacion sobre la resistencia y la tenacidad es casi
nulo. Sin embargo, el afino de la microestructura y la descomposicion de las islas MA ganan
relevancia en las propiedades de tenacidad. Estos graficos muestran por un lado el potencial
del uso combinado del Ti y el Mo para aquellos casos en los que se necesite aumentar la
resistencia del material gracias a la precipitacion. Por otro lado, los resultados confirman que
el afino de la microestructura debe ser el factor principal a tener en cuenta cuando se precisa
lograr mejoras tanto en la resistencia como en la tenacidad.
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Figura 5.36 Comparacion de las contribuciones relativas de los distintos parametros metaltrgicos
(tamafio de grano, solucidn sélida, densidad de dislocaciones, % islas MA, tamafio de islas MA,
heterogeneidad y precipitacion) en las propiedades de resistencia y tenacidad de las muestras TEA y
TEA-TT710 referente a los aceros TiMo (a) y NbMo (b).

5.3 Influencia de la microestructura previa al tratamiento térmico
sobre las propiedades mecanicas

Como se ha observado en el apartado 5.1.1, la microestructura previa a la aplicacién del
tratamiento térmico tiene gran influencia sobre la mejora de las propiedades finales. Con el
fin de estudiar mas en detalle el efecto de la microestructura previa a la aplicacién del
tratamiento térmico de induccidn, se han realizado ensayos de compresion plana siguiendo
el esquema del ciclo termomecanico de la Figura 3.3, en el cual se emplean tres diferentes
temperaturas finales de la etapa del enfriamiento acelerado (650, 720 y 790 °C). Al utilizar las
distintas temperaturas se logran microestructuras diferentes, de caracter mds bainitico a la
temperatura mas baja y mas poligonal a medida que aumenta la temperatura. Estos ensayos
Unicamente se han realizado con el acero TiMo, ya que es la composicion mas susceptible a
conseguir mejoras en las propiedades de resistencia tras la aplicacion del tratamiento térmico
[35-37].El tratamiento térmico de induccion se ha realizado a 710 °C, ya que es la temperatura
a la cual se han obtenido endurecimientos mas notables. De esta manera, se utilizara el
acronimo TEA seguido de la temperatura final del enfriamiento acelerado para referirse a las
muestras previas al tratamiento térmico, mientras que a las muestras tratadas térmicamente
se las denominard TEA-TT. De esta manera, una muestra con una temperatura final de

enfriamiento acelerado de 650 °C, a la que se le ha aplicado el tratamiento térmico de
induccion a 710 °C, se denominard TEA650-TT.
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Este apartado se encuentra dividido en tres sub-secciones. En la primera se presentan y
analizan las curvas tension deformacion obtenidas a partir de las diferentes muestras. A
continuacion, se realiza una caracterizacion microestructural detallada (fases en la
microestructura, tamanos de unidad medios, densidad de dislocaciones y estudio de la
precipitacion), con la finalidad de profundizar en el efecto de los tratamientos de induccion
en las distintas microestructuras. Por ultimo, se determina el reparto de los distintos
mecanismos de endurecimiento debido a la aplicacion del tratamiento térmico de induccion.

5.3.1 Propiedades de resistencia mecanica

En la Figura 5.37a se presentan las curvas ingenieriles tension-deformacion correspondientes
a las muestras sin tratamiento térmico (TEA, trazos continuos) y a las tratadas térmicamente
(TEA-TT, trazos discontinuos). A partir de dichas curvas se han obtenido los valores de limite
elastico (oys, color negro) y resistencia a tracciéon (or, color morado) que se encuentran
graficados en la Figura 5.37b. Ademas, en la Tabla 5.3 se encuentran recogidos todos los
valores de oys, 01, elongacion y reduccion de drea de las distintas muestras del acero TiMo.
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Figura 5.37 a) Curvas ingenieriles tensidn-deformacién y b) evolucién del limite elastico y resistencia
a traccién correspondientes a las muestras del acero TiMo previas (TEA) y posteriores al tratamiento
térmico de induccién a 710 °C (TEA-TT).

Tras analizar los graficos de la Figura 5.37, se observa que entre las muestras previas al
tratamiento térmico, la TEA790 presenta el mayor valor de limite eldstico (544 MPa), seguido
de las muestras TEA720 y TEA650 (525 y 495 MPa, respectivamente). Sin embargo, es a la
temperatura final de enfriamiento acelerado intermedia de 720 °C (TEA720) cuando se
alcanza el valor maximo de resistencia a tracciéon de 707 MPa. En cuanto al efecto del
tratamiento térmico de induccion a 710 °C, los resultados indican que el tratamiento
promueve el incremento de los valores de limite eldstico y resistencia a la traccion
notablemente. Por ejemplo, la muestra TEA650, con un limite eldstico de 495 MPa, tras el
tratamiento térmico alcanza un valor de 632 MPa (TEA650-TT). Ademas, se observa que tras
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el tratamiento, las muestras con temperaturas finales de enfriamiento acelerado diferentes
adquieren valores de oys y or similares. La muestra TEA650-TT es la que sufre un mayor
aumento de propiedades. Su limite eldstico aumenta en un 28%, mientras que las muestras
TEA720-TT y TEA790-TT lo hacen en un 24 y 19%, respectivamente, efecto que se observa en
la Figura 5.37b. En cuanto al resto de propiedades (ver Tabla 5.3), la elongacion se ve
favorecida al aplicar el tratamiento térmico en las muestras con las temperaturas de comienzo
del enfriamiento continuo de 720 y 790 °C. Por otro lado, la reduccion de area apenas se ve
afectada por el tratamiento térmico.

Tabla 5.3 Valores de limite elastico (oys), resistencia a traccion (or), elongacion (E) y reduccion de area
(RA) correspondientes a las muestras del acero TiMo previas (TEA) y posteriores al tratamiento
térmico de induccién a 710 °C (TEA-TT).

Tratamiento oy (MPa) ot (MPa) E (%) RA (%)
TEA650 495+3 667+3 2542 7940
TEA650-TT 632+1 738+2 22+0 760
TEA720 525+1 70743 19+1 79+1
TEA720-TT 654+4 758+1 27+0 80+1
TEA790 544+0 6760 20+0 77+0
TEA790-TT 646+3 739+4 25+1 80+1

5.3.2 Caracterizacion microestructural

Aligual que en el apartado 5.2.2., se ha realizado un andlisis microestructural de las muestras
previas al tratamiento térmico (TEA) y a aquellas a las que se les ha realizado el tratamiento
térmico de induccion a 710 °C (TEA-TT), con el objeto de analizar las causas de las diferencias
observadas en las propiedades de resistencia mostradas en el apartado 5.3.1.

5.3.2.1 Andlisis de las fases presentes en la microestructura y tamafio de grano

En la Figura 5.38 se presentan las micrografias a diferentes aumentos de las muestras del
acero TiMo previas al tratamiento térmico (TEA) obtenidas utilizando temperaturas finales
de enfriamiento acelerado de 790 (a y b), 720 (c y d) y 650 °C (e y f). En funcién de la TEA la
microestructura obtenida varia notablemente. La muestra TEA790 (Figura 5.38a y b) esta
compuesta por granos de ferrita poligonal, perlita e islas MA. Reducir la temperatura final
del enfriamiento acelerado hasta los 720 °C (Figura 5.38c y d) promueve la obtencién de una
microestructura considerablemente mas fina, donde ademas de PF, P e islas MA, se aprecia
la presencia de fases con morfologia bainitica (ferrita quasipoligonal y granular). Por
altimo, en la muestra con la temperatura final de enfriamiento acelerado mas baja (TEA650,
Figura 5.38e y f), se observa que la microestructura esta compuesta por QF, GF e islas MA.

También se han analizado las microestructuras obtenidas tras la aplicacion del tratamiento
térmico de induccidn a 710 °C. En la Figura 5.39, se presentan las micrografias de las muestras
TEA-TT. Al comparar las micrografias de las muestras TEA (Figura 5.38) con las de las
muestras TEA-TT (Figura 5.39), no se aprecian grandes cambios en cuanto a la morfologia y
el tamafio de grano de las fases presentes en las microestructuras.
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Figura 5.38 Micrografias de muestras (a y b) TEA790, (cy d) TEA720y (e y f) TEA650
del acero TiMo.
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Figura 5.39 Micrografias de muestras (a y b) TEA790-TT, (cy d) TEA720-TT y (e y f) TEA650-TT
del acero TiMo.
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Con el fin de cuantificar la fraccion de las distintas fases secundarias y el tamafio de las islas
MA, se atacaron todas las muestras con Le Pera. A modo de ejemplo, en la Figura 5.40. se
presentan micrografias de las muestras TEA650 y TEA790 sin tratamiento (a y c) y con
tratamiento térmico (b y d). A partir de las micrografias obtenidas, se ha cuantificado la
fraccion y el tamario de las islas MA en cada condicién. Los resultados obtenidos se recogen
en la Tabla 5.4. En cuanto al tamano medio de las islas MA, en las muestras obtenidas antes
del tratamiento térmico (TEA, Figura 5.40a y c), parece que la temperatura de comienzo del
enfriamiento continuo apenas modifica su tamano. En el resto de condiciones se observan
islas MA aproximadamente del mismo tamafio tras el tratamiento térmico.

Matriz

- - \ - A o rqe y
Matriz « =2 bainitica
., Phinitica °
3 . - i»:

(b)

11 %atm\_ :
ferritica

(d)
Figura 5.40 Micrografias de las muestras a)TEA650, b) TEA650-TT, ¢) TEA790 y d) TEA790-TT del
acero TiMo atacadas con Le Pera.

Tabla 5.4 Tamafio medio de islas MA y fraccion de islas MA y perlita para cada una de las muestras
del acero TiMo.

Tratamiento Tamafio medio de  Fraccion de Fraccion de
islas MA (um)  islas MA (%) perlita (%)
TEA650 1,8 43 0
TEA650-TT 1,5 0,4 0
TEA720 17 16 53
TEA720-TT 1,5 0,1 10,5
TEA790 23 12 79
TEA790-TT 1,6 0,2 6,7
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Por otra parte, en relacion a la fraccion de islas MA, en las muestras sin tratamiento (TEA), a
medida que aumenta la temperatura final de enfriamiento acelerado, menor es la fraccion de
islas MA. A modo de ejemplo, en la muestra TEA650 se ha cuantificado una fraccion de islas
MA del 4,3%, mientras que la TEA790 apenas tiene un 1,2%. Tras la aplicacion del tratamiento
térmico de induccion (TEA-TT, Figura 5.40b y d), la fraccion de islas MA se ve drasticamente
reducida en todos los casos (aproximadamente un 90%). Por ejemplo, en las muestras
obtenidas a la temperatura intermedia (TEA720 y TEA720-TT), la fraccion de islas MA
disminuye desde 1,6% (muestra TEA720) a 0,1%, tras la aplicacion del tratamiento térmico
(TEA720-TT). Por otro lado, como se puede observar en la Tabla 5.4 s6lo las muestras con una
temperatura final de enfriamiento acelerado mayor de 720 °C muestran perlita en su
composicion. Ademas, los resultados indican que la aplicacion del tratamiento térmico
apenas modifica la fraccion de dicha fase.

Se ha utilizado el microscopio electronico de barrido para analizar qué efectos tiene el
tratamiento térmico de induccion sobre las islas MA. En la Figura 5.41 se muestran las
micrografias obtenidas mediante FEG-SEM de las muestras TEA (a, cy e) y TEA-TT (b, d y f),
a las distintas temperaturas de comienzo de enfriamiento continuo. En ellas se puede
observar como tras el tratamiento térmico parte de las islas MA presentes se han
descompuesto dando lugar a cementitas, efecto que ya se habia observado anteriormente
(Figura 5.24). La descomposicion de las islas MA durante el tratamiento térmico explica por
qué la elongacion de las muestras TEA720 y TEA790 aumenta tras la aplicacion del
tratamiento térmico de induccién (ver Tabla 5.4).

La complejidad de las microestructuras requiere el uso de técnicas de caracterizacion mas
avanzadas. Se ha utilizado la técnica de EBSD para cuantificar las unidades cristalograficas
de las distintas muestras seguin dos criterios de desorientaciones distintos (desorientaciones
de bajo angulo: 2°<0<15°; alto dngulo 0>15°). En la Figura 5.42 se muestran los mapas de
desorientaciones de las muestras TEA (a, cy e) y TEA-TT (b, d y f), a las distintas temperaturas
de comienzo de enfriamiento continuo. Como se ha comentado anteriormente, a medida que
disminuye la TEA, disminuye el tamafio de grano. Ademas, también aumenta la densidad de
juntas de bajo angulo, indicativo de la formacién de microestructuras mas bainiticas (QF y
GF), con una subestructura mas pronunciada. Asimismo, tras la aplicacion del tratamiento
térmico se observa para ambos criterios un ligero afino en la microestructura. El ejemplo mas
evidente de dicho afino se observa al comparar los mapas de desorientaciones de las muestras
TEA720 y TEA720-TT (Figura 5.42c y d).

A partir de los barridos de EBSD se han obtenido los tamafios de unidad medios para ambos
criterios de desorientaciones de todas las muestras. Los resultados se representan en la Figura
5.43. En las muestras sin tratamiento térmico de induccion (muestras TEA), la reduccion de
la temperatura final del enfriamiento acelerado de 790 a 720 °C provoca un considerable
descenso del tamafio de unidad medio en ambos criterios. Los valores de D2:para las muestras
TEA790 y TEA720 son 6,01 y 3,07 um, respectivamente. Al reducir la TEA hasta los 650 °C el
valor de D2 no se ve afectado, ya que se mantiene practicamente constante en el rango entre
720 y 650 °C (3,16 um para TEA650). Al comparar las muestras TEA con las TEA-TT, se
observa que, para todo el rango de temperaturas finales de enfriamiento acelerado, se
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obtienen tamafos de unidad medios mas finos tras aplicar el tratamiento térmico de
induccion para ambos criterios. Dicho afino es mas acusado en el criterio de desorientaciones
de alto angulo, donde la diferencia maxima de tamafio se observa al comparar las muestras
TEA720 y TEA720-TT (6,21 y 4,67 um, respectivamente). Presumiblemente, este afino de la
estructura se debe a que durante el tratamiento térmico, las islas MA se descomponen dando
lugar a pequefios carburos y a la formacion de nuevos granos finos y a procesos de
restauracion dentro de los granos de la matriz.

150KV X4000  1zm WD 10.4mm SE 150KV X4000  1gm WD 10.4mm

—_ /‘MA

SEl 150KV X4,000 1gm WD 105mm

" < iz o " B NE N ¢ 2 < )
10.0kV  X4,000 1um Cl SEI 10.0kV  X4,000 Tum WD 79mm

Figura 5.41 Micrografias obtenidas mediante FEG-SEM correspondientes a las muestras (a, cy €) TEA
y (b dy f) TEA-TT. Temperatura final del enfriamiento acelerado de (ay b) 790, (cy d) 720 y (e y f)
650 °C.
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Figura 5.43 Evolucién del tamafio de unidad medio en funcién de la temperatura de comienzo del
enfriamiento continuo de las muestras previas (TEA) y posteriores (TEA-TT) a la aplicacion del
tratamiento térmico de induccién a 710 °C.

5.3.2.2 Analisis de la densidad de dislocaciones

En la Figura 5.44 se presentan los mapas de desorientaciones medias de Kernel para las
muestras previas (TEA) y posteriores al tratamiento térmico de induccion (TEA-TT). En
cuanto a las muestras TEA (Figura 5.44a, c y e), cuanto menor es la temperatura final del
enfriamiento acelerado, en los mapas de desorientaciones medias de Kernel ganan relevancia
los colores calidos (amarillos y rojos). Esto indica la presencia de una subestructura mayor y
una densidad de dislocaciones superior, tipico de fases con morfologia no-poligonal o
bainitica. A modo de ejemplo, la muestra TEA790 (Figura 5.44a) la cual se compone
principalmente por ferrita poligonal, tiene un valor medio de Kernel (0) de 0,61°. Sin
embargo, las muestras TEA720 y TEA650 (Figura 5.44c y e respectivamente), donde
predominan fases como la ferrita quasipoligonal y la ferrita granular, muestran valores de 0
significativamente mayores de 0,95 y 1,06°, respectivamente. En cuanto al efecto de la
aplicacion del tratamiento térmico, al igual que en el apartado 5.2.2.2, no se aprecian cambios
significativos. Los valores de O permanecen practicamente constantes. Por ejemplo, tras el
tratamiento térmico de induccion, en la muestra TEA720 el valor de 6 aumenta de 0,95 a 1,01°.

Con los datos de desorientaciones medias de Kernel, se ha determinado el valor de densidad
de dislocaciones en cada una de las muestras y se han graficado en funcién de la temperatura
final del enfriamiento acelerado (Figura 5.45). Se observa que los valores de densidad de
dislocaciones en las muestras sin tratar (TEA, en trazo continuo) y los de las tratadas
térmicamente (TEA-TT, trazo discontinuo) son muy similares. Aligual que en los mapas de
desorientaciones medias de Kernel (Figura 5.44), se aprecia una diferencia significativa entre
la densidad de dislocaciones de las muestras TEA. En la muestra con una matriz compuesta
principalmente por ferrita poligonal (TEA790), la densidad de dislocaciones (p) alcanza un
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valor cercano a 10 m=2. Por el contrario en las muestras compuestas por microestructuras de
caracter mas bainitico, TEA720 y TEA650, p alcanza valores de 1,74:10™ y 1,95-10" m?,
respectivamente.

Figura 5.44 Mapas de desorientaciones medias de Kernel de las muestras (a, cy e) TEAy (b, d y f)
TEA-TT del acero TiMo. Temperaturas finales del enfriamiento acelerado de (a y b) 790, (cy d) 720 y
(e y f) 650 °C.
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Figura 5.45 Densidad de dislocaciones en funcion de la temperatura final del enfriamiento acelerado
para las muestras sin tratar térmicamente (TEA) y para aquellas tratadas térmicamente (TEA-TT).

5.3.2.3 Anadlisis de la precipitacion

Por un lado, se ha comparado la precipitacion observada en las muestras previas a la
aplicacion del tratamiento térmico de induccion (muestras TEA), con el fin de evaluar qué
efecto tiene la temperatura final del enfriamiento acelerado sobre la precipitacion. Por otro
lado, también se ha estudiado la precipitacion en las muestras tratadas térmicamente para
determinar si tras el tratamiento térmico se observa una mayor cantidad de precipitados y
qué tipo de microestructura es la mas favorable para promover la formaciéon de nuevos
precipitados durante el tratamiento térmico de induccion.

En la Figura 5.46 se muestran micrografias de las muestras TEA790 (ay b) TEA720 (cy d) y
TEA650 (e y f). Al comparar las imagenes de las distintas muestras, se observan diferencias
significativas en la matriz. En las muestras TEA790 y TEA720 (Figura 5.46a y c,
respectivamente), la matriz se compone de granos de ferrita limpios con una baja densidad
de dislocaciones. Por el contrario, en la muestra TEA650 (Figura 5.46e), se observa una
densidad de dislocaciones notablemente mas alta. Ello indica que una menor temperatura
final de enfriamiento acelerado promueve la formacién de microestructuras mas bainiticas
con una mayor densidad de dislocaciones. Por otro lado, se observa que la temperatura final
del enfriamiento acelerado también tiene efecto sobre la precipitacion. En la muestra TEA790
(Figura 5.46b) se ha observado precipitacion de tipo interfasica, pero existen algunas
diferencias con respecto a la observada en las muestras obtenidas a partir del proceso de
bobinado. Mientras la precipitacion interfasica observada en las muestras bobinadas era de
tipo planar (ver Figura 4.14 y Figura 4.15 del apartado 4.1.3), la observada en la muestra
TEA790 es de tipo no planar, donde las filas de precipitados no son totalmente rectas ni
paralelas entre si [38]. Ademas, el espaciado entre las distintas filas es de en torno a 45 nm,
mientras que en las muestras del acero TiMo bobinadas a 700 °C el espaciado es de 30 nm.
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Figura 5.46 Micrografias obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de muestras (a y b) TEA790,
(cy d) TEA720y (e y f) TEA650.
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Por otro lado, en las muestras TEA720 y TEA650 (Figura 5.46d y f, respectivamente se
observan precipitados distribuidos al azar por la matriz. El nimero de precipitados
observados en la muestra TEA650 es considerablemente mas bajo que en la muestra TEA720
(ver Figura 5.46e y f). Temperaturas finales de enfriamiento acelerado bajas afecta las cinéticas
de precipitacion, limitando la precipitacion de carburos finos [7]. Sin embargo, se debe tener
en cuenta que la alta densidad de dislocaciones de la microestructura de la muestra TEA650,
dificulta el estudio y la caracterizacion de los precipitados.

En la Figura 5.47 se presentan micrografias de las muestras TEA790-TT (a y b), TEA720-TT (c)
y TEA650-TT (d). Al comparar estas imagenes con las de las muestras previas al tratamiento
(muestras TEA de la Figura 5.46), en todos los casos se observa una mayor concentracion de
precipitados.

() (d)
Figura 5.47 Micrografias obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de muestras (a y b)
TEA790-TT, (c) TEA720-TT y (d) TEA650-TT (d).

En el caso de la muestra TEA790-TT, se han observado dos tipos distintos de precipitacion.
En la Figura 5.47a se distingue precipitacion interfasica formada durante el enfriamiento
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continuo previo a la aplicacion del tratamiento térmico, pero también nuevos precipitados
alrededor que no se encuentran dispuestos en filas y que presumiblemente se han formado
durante el tratamiento térmico. También se ha observado una gran densidad de precipitados
dispuestos al azar situados en a zonas con dislocaciones (Figura 5.47b). La combinacion entre
precipitacion interfasica y precipitacion al azar podria explicar la razon por la cual la muestra
TEA790-TT presenta niveles de resistencia similares a la muestra TEA650-TT (ver Figura 5.37
y Tabla 5.3), aunque esta ultima posea una microestructura mas fina (Figura 5.43) y una
densidad de dislocaciones superior (Figura 5.45). En el caso de la muestra TEA720-TT (Figura
5.47¢), se han detectado diferentes familias de precipitados finos. Por una parte, se observan
precipitados de tamafio similar al que se han identificado en la muestra TEA720 (Figura 5.46¢
y d), mientras que hay un conjunto de precipitados de tamafio mas fino. Es por ello por lo
que se puede concluir que la formacion de éstos precipitados ha tenido lugar durante el
tratamiento térmico de induccion. En la muestra TEA650-TT (Figura 5.47d) se observan
precipitados distribuidos por la matriz de un tamafio menor al que se observa en la muestra
TEA720-TT. La presencia de precipitados mas finos podria explicar el mayor aumento de las
propiedades de traccion observadas en la muestra TEA650-TT (Figura 5.37 y Tabla 5.3).

A partir de todas las imagenes obtenidas, se ha calculado la distribucion de los tamanos de
los precipitados de todas las muestras. En la Figura 5.48, se comparan las distribuciones de
los tamafos de precipitado de las muestras TEA720 y TEA720-TT(a) y TEA790 y TEA790-
TT (b). Las curvas con la distribucion de los tamanos de precipitados de las muestras TEA650
y TEA650-TT se encuentran en la Figura 5.31a.
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Figura 5.48 Distribucion del tamanio de los precipitados (en términos de fraccion de area acumulada)
de las muestras TEA790 y TEA790-TT (a) y TEA720 y TEA720-TT (b).

Como se puede observar en la Figura 5.48a, en las muestras TEA790 y TEA790-TT no existe
diferencia ni en el tamafio medio de los precipitados (6,9 y 6,7 nm, respectivamente) ni en la
distribuciéon, donde las lineas quedan solapadas. En el caso de las muestras con la
temperatura final del enfriamiento acelerado de 720 °C (Figura 5.48b), se observa que tras la
aplicacion del tratamiento térmico ha aumentado la fraccién de precipitados en el intervalo
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entre 3 y 5 nm. Esto indica que durante el tratamiento se han formado nuevos precipitados
finos que contribuyen al endurecimiento por precipitacion. Sin embargo, el tamano medio de
los precipitados no ha sufrido cambios significativos (didmetro medio de precipitado de 6,5
y 6,2 nm para las muestras TEA720 y TEA720-TT, respectivamente). En cuanto al efecto de la
temperatura final de enfriamiento acelerado en las muestras sin tratamiento, se observa una
ligera tendencia al aumento del tamafio medio de los precipitados a medida que aumenta la
temperatura final del enfriamiento acelerado (6,2, 6,5 y 6,9 nm para las muestras TEA650,
TEA720 y TEA790, respectivamente).

Para analizar la influencia de la TEA y del tratamiento térmico, en la Figura 5.49 se ha
representado los tamafios medios de precipitado de las muestras sin tratamiento (TEA) y de
las tratadas térmicamente (TEA-TT) en funcion de la temperatura final del enfriamiento
acelerado. Los tamafios medios de precipitado de las muestras TEA720-TT y TEA790-TT (6,2
y 6,7 nm, respectivamente) son muy similares a los obtenidos a partir de las muestras previas
al tratamiento. Sin embargo, en la muestra TEA650-TT se ha medido un tamafio medio
considerablemente menor (6,2 y 49nm en las muestras TEA650 y TEA650-TT,
respectivamente). Ello se debe al mayor nimero de precipitados finos que se forman durante
el tratamiento térmico de induccion en la muestra TEA650-TT, debido a la mayor densidad
de dislocaciones que actiian como lugares preferentes de nucleacion de precipitados [7].

8 | TiMo

o
&

Tamafo medio de precipitado (nm)

* TEA
O TEA-TT

4

580 650 720 790 860
Temperatura final del enfriamiento acelerado (°C)

Figura 5.49. Evolucién del tamanio medio de precipitado en funcion de la temperatura final del
enfriamiento acelerado para las muestras sin tratar térmicamente (TEA) y para aquellas tratadas
térmicamente (TEA-TT).

5.3.3 Evaluacion de la influencia del tratamiento térmico de induccion sobre los
mecanismos de endurecimiento

Siguiendo el mismo procedimiento que en los apartados 4.3.1 y 5.2.3 y utilizando los
resultados de la caracterizacion microestructural realizada (apartado 5.3.2), se ha
determinado cada una de las contribuciones de los distintos mecanismos de endurecimiento
para las distintas muestras. En la Figura 5.50 se muestran los resultados obtenidos.
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Comparando primeramente las muestras previas al tratamiento térmico (TEA), en todos los
casos se observa que la contribucion mas relevante es la asociada al tamafio de grano. El valor
maximo de dicha contribucion se obtiene en la muestra TEA650 (239 MPa, frente a 217 MPa
de las otras dos muestras TEA), la cual presenta la microestructura mas fina (Figura 5.43). Del
mismo modo, la muestra TEA650 presenta los términos mas elevados asociados a la presencia
de islas MA (39 MPa frente a 11 y 15MPa en las muestras TEA720 y TEA790,
respectivamente). Con respecto a la densidad de dislocaciones, las muestras TEA650 y
TEA720 presentan valores similares (102 y 97 MPa, respectivamente) y considerablemente
mas elevados en comparacién con la muestra TEA790 (75 MPa). Ello se debe a que las
muestras TEA650 y TEA720 presentan valores medios de Kernel significativamente
superiores y por consiguiente, valores de densidad de dislocaciones mas elevados (Figura
5.44 y Figura 5.45), indicativo de la presencia de microestructuras mds bainiticas. En la
muestra TEA650 se ha considerado una contribucion de la precipitacion nula, pero a medida
que se aumenta la temperatura final del enfriamiento acelerado, dicho mecanismo va
ganando relevancia (75 y 113 MPa, en las muestras TEA720 y TEA790, respectivamente).
Como se ha visto en el apartado 5.3.2.3, en las muestras TEA720 y TEA790 se ha encontrado
un mayor numero de precipitados finos en comparaciéon con la muestra TEA650. Por otro
lado, en el caso de la muestra TEA790, también se ha observado la presencia de precipitacion

= Tamano de grano
Dislocaciones
700 — wislas MA

interfasica, lo que explica la mayor contribucion de la precipitacion en ese caso.
= Precipitacion
= Composicion
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Figura 5.50 Contribucion de cada mecanismo de endurecimiento al limite eldstico en funcién de las
condiciones de proceso del acero TiMo.

Al comparar las muestras previas al tratamiento térmico (TEA) con aquellas que ya han sido
tratadas térmicamente (TEA-TT), se observa un cambio en el reparto de las contribuciones al
limite elastico. La contribucién de las dislocaciones apenas varia tras el tratamiento térmico
(ligeras subidas de entre 2 y 6 MPa en todos los casos), mientras que la contribucion de las
islas MA se ve drasticamente reducida debido a la descomposicién de las islas MA mostrada
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con anterioridad (ver Figura 5.40, Figura 5.41 y Tabla 5.4). Debido a la descomposicion de las
islas MA se forman nuevos granos finos que reducen el tamafno medio de la microestructura
(Figura 5.43), lo que se traduce en un aumento de la contribucién del tamafo de grano al
aplicar el tratamiento térmico de induccion. El incremento mas acentuado del término
asociado al tamafio de grano corresponde a la muestra con la temperatura final de
enfriamiento acelerado intermedia de 720 °C, cuya contribucion aumenta desde 217 MPa
(muestra TEA720) hasta los 259 MPa (TEA720-TT).

Sin embargo, el mecanismo de endurecimiento que mas favorecido se ve tras la aplicacion del
tratamiento térmico es el correspondiente a la precipitacion. En la Figura 5.51 se muestra la
evolucion del factor Aoppt (OpptTEA-TT — 0pptTEA) en funcion de la temperatura final del
enfriamiento acelerado. Al estudiar el grafico en detalle, se observa que, aunque las muestras
TEA720-TT y TEA790-TT presentan los términos mas elevados de precipitacion (ver Figura
5.50, 169 y 208 MPa, respectivamente), el valor de Aoppt es de 95 MPa en ambos casos. Sin
embargo, a la temperatura final de enfriamiento acelerado de 650 °C se consigue un Aoppt de
133 MPa. Estudios previos ya apuntaban que las microestructuras con elevada densidad de
dislocaciones son mas susceptibles de promover la precipitacion debido a su mayor densidad
de puntos de nucleacién favorables para que ocurra la precipitacion [7,27]. Ademas, de estos
datos también se extrae que aunque se utilicen temperaturas finales de enfriamiento
acelerado altas, aun queda gran cantidad de elementos en solucién que son susceptibles de
formar precipitados mediante el uso de tratamientos térmicos.
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Figura 5.51 Evolucion de la Aoppt (0ppt TEA-TT — 0pptTEA) en funcion de la temperatura final del
enfriamiento acelerado.

Por lo tanto, con este estudio se ha demostrado que el uso de tratamientos térmicos de
induccidn puede ser una via para conseguir un aumento de las propiedades de resistencia en
chapas gruesas de acero microaleado laminadas en caliente sin afectar la productividad del
proceso. Los resultados obtenidos sugieren que el efecto de los tratamientos de induccidn es
mas significativo en el acero TiMo y en microestructuras bainiticas.
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Conclusiones

Las conclusiones de este trabajo se han dividido en dos apartados. Cada uno de ellos se

centra en las conclusiones mas relevantes obtenidas de los estudios descritos en los

capitulos 4 y 5.

> Influencia de los parametros de proceso en la laminacién en caliente de bobina de
chapa

En cuanto al efecto de la composicion quimica, es el acero TiMo el que mayores
niveles de dureza, limite eldstico y resistencia a traccion presenta para todas las
temperaturas de bobinado, seguido de los aceros NbMo y Nb. Ello se debe a que
el uso combinado de Ti y Mo como elementos de microaleacion promueve la
formacion precipitados finos distribuidos por la matriz ferritica.

La utilizacion de una temperatura de bobinado intermedia de 600 °C conduce a
conseguir los mas altos niveles de resistencia, gracias a la dptima combinacion
entre microestructura fina y maxima contribucion de la precipitacion,
principalmente en los aceros NbMo y TiMo.

Las mejores propiedades de tenacidad se consiguen en el acero Nb para la
temperatura de bobinado de 700 °C, seguido del acero NbMo y del TiMo. La
reduccion de la temperatura de bobinado no mejora las propiedades de tenacidad
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en ningun acero de este estudio, aunque las microestructuras formadas sean mas
finas debido a la mayor heterogeneidad de la microestructura.

Se ha estimado la contribucién de los diferentes mecanismos de endurecimiento
en el limite elastico. La cuantificacion de los mecanismos de endurecimiento
muestra que en los aceros Nb y NbMo, el mecanismo mads relevante es el afino de
grano, con contribuciones maximas de 264 y 312 MPa, respectivamente. Sin
embargo, en el caso del acero TiMo, los mecanismos mas relevantes son el afino de
grano junto con la precipitacién, donde se ha alcanzado una contribuciéon maxima
de 263 MPa para la temperatura de bobinado de 600 °C.

Se ha propuesto una nueva ecuacion para predecir la temperatura de transicién
ductil-fragil que tiene en cuenta el efecto de la heterogeneidad de la
microestructura y la presencia de fases secundarias fragiles. El modelo propuesto
muestra que, cuando la contribucion de la precipitacién es muy elevada, como en
el caso del acero TiMo, el factor que multiplica a la contribucion de las
dislocaciones y la precipitacion (Aoy) debe ser de 0,26 °C/MPa.

Se ha explorado la posibilidad de alcanzar un afino adicional reduciendo el tiempo
entre la tltima pasada de deformacion y el enfriamiento acelerado. La reducciéon
de dicho tiempo mejora las propiedades de tenacidad so6lo en el caso del acero Nb,
donde la mejora se debe a un afino de la microestructura. En el caso de los aceros
NbMo y TiMo, el Mo retrasa el inicio del proceso de restauracion, minimizando la
disminucion de la densidad de dislocaciones. Ello, sumado a la fraccion de islas
MA de estos aceros, hace que el tiempo de mantenimiento tras la tiltima pasada de
deformacion no tenga efecto sobre las propiedades de tenacidad.

> Efectos de los tratamientos térmicos de induccidn en chapas gruesas

220

Se ha demostrado la viabilidad de mejorar las propiedades de resistencia de chapas
gruesas laminadas en caliente mediante la aplicacion de rapidos tratamientos
térmicos de induccion.

La aplicacion de tratamientos térmicos de induccidn en chapas gruesas favorece el
endurecimiento por precipitacion en microestructuras de caracter bainitico
microaleados con Mo. La alta densidad de dislocaciones habitual en las
microestructuras bainiticas favorece la precipitacion durante el tratamiento
térmico. La mejora en las propiedades de resistencia es mas notable en el acero
TiMo, donde se han observado mejoras en la resistencia cercanas al 25%, sin que la
matriz bainitica se haya visto afectada.

Tras la aplicacidon de los distintos tratamientos térmicos de induccién no se han
observado cambios significativos en el tamano de la microestructura ni en la
densidad de dislocaciones en ningun caso. Ello se debe a que por la brevedad del
tratamiento los procesos de restauracion y recristalizacion no tienen tiempo para
actuar.

En aquellos casos donde hay islas MA en la microestructura, la aplicaciéon de
tratamientos térmicos de induccion favorece la descomposicion de estas fases
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fragiles en cementita y nuevos granos, lo que favorece la mejora de tenacidad.
Aungque en el caso del acero TiMo todo tipo de microestructura es susceptible de
aumentar la contribucion de la precipitacion en el limite eldstico, es en
microestructuras de caracter bainitico donde mayor es el aumento de la
contribucion de la precipitacion debido a la mayor densidad de dislocaciones de la
matriz, que actian como lugares preferentes de nucleacion de los precipitados.
En el acero NbMo, aunque el limite elastico aumente 90 MPa tras aplicar el
tratamiento térmico a 710 °C, la tenacidad no se ve afectada debido a la
descomposicion de las islas MA. Sin embargo, en el caso del acero TiMo, la
contribucion de la precipitacion tras la aplicacion del tratamiento térmico de
induccion es tan elevada que la descomposicion de las islas MA no impide que la
ITT (50% DB) aumente en 35 °C.
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Trabajo Futuro

e Realizar un mayor nimero de ensayos de Charpy con distintos aceros
microaleados, con el fin de validar la ecuacion desarrollada en este estudio para la
prediccidn de la temperatura de transicion ductil-fragil.

e Analizar en mayor detalle el efecto de post-tratamientos térmicos de induccion en
la precipitacién de microestructuras ferriticas con la finalidad de promover un
mayor endurecimiento en microestructuras con baja densidad de dislocaciones.

e Estudiar el efecto de sucesivos tratamientos térmicos de induccion con el fin de
conseguir un mayor aumento en las propiedades de resistencia de chapas gruesas
de aceros microaleados.
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Abstract: Low carbon microalloyed steels show interesting commercial possibilities by combining
different “micro”-alloying elements when high strength and low temperature toughness properties
are required. Depending on the elements chosen for the chemistry design, the mechanisms controlling
the strengths and toughness may differ. In this paper, a detailed characterization of the microstructural
features of three different microalloyed steels, Nb, Nb-Mo and Ti-Mo, is described using mainly the
electron backscattered diffraction technique (EBSD) as well as transmission electron microscopy
(TEM). The contribution of different strengthening mechanisms to vield strength and impact
toughness is evaluated, and its relative weight is computed for different coiling temperatures. Grain
refinement is shown to be the most effective mechanism for controlling both mechanical properties.
As yield strength increases, the relative contribution of precipitation strengthening increases, and this
factor is especially important in the Ti-Mo microalloyed steel where different combinations of
interphase and random precipitation are detected depending on the coiling temperature. In addition
to average grain size values, microstructural heterogeneity is considered in order to propose a new
equation for predicting ductile-brittle transition temperature (DBTT). This equation considers the
wide range of microstructures analyzed as well as the increase in the transition temperature related
to precipitation strengthening.

Keywords: microalloyed steels; niobium; molybdenum; titanium; mechanical properties; yield
strength; impact toughness; modeling; microstructure; EBSD

1. Introduction

High Strength Low Alloy (HSLA) steels are widely used in the fabrication of beams, storage tanks,
oil and gas pipelines, etc. In these applications, a balance between strength, toughness, weldability and
cost is needed [1]. The careful design of the chemical composition of the steel in conjunction with an
appropriate thermomechanical schedule can produce a wide variety of microstructures, from classical
ferrite-pearlite combinations to more advanced non-polygonal/bainitic phases with an optimum
balance of mechanical properties.

In this context, HSLA steels show a lower carbon content, which improves weldability
and formability, but the lower mechanical properties that result from lower C contents can be
counterbalanced by the addition of alloying elements such as Nb, Mo and Ti and an appropriate
thermomechanical process. Each one of these elements affects different mechanisms. On one hand,
many studies agree that Nb is able to induce strain accumulation in the austenite prior to
transformation, providing significant microstructural refinement [2]. Mo, in addition to having a solute
drag effect on the static recrystallization kinetics, enhances the formation of complex non-polygonal
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transformation products [3,4]. These strategies pursue finer final microstructures, which would result
in better combinations of strength and toughness. On the other hand, steels microalloyed with Ti
and Mo have an interesting combination of high strength and good formability because of the wide
dispersion of nanometric sized titanium carbides within a fine matrix [5].

This study analyzes the relationship between microstructure and mechanical properties in three
different microalloyed steels. Relevant microstructural features such as grain size refinement and fine
precipitation can be controlled by the coiling temperature after hot rolling. Therefore, the potential
of different strengthening mechanisms needs to be further explored in order to find the relationship
between microstructure, process parameters (coiling temperature) and mechanical properties such as
tensile and toughness properties. For that purpose, tensile and Charpy tests were performed for all the
conditions. The contribution of the different strengthening mechanisms, such as grain size refinement,
secondary phases, precipitation hardening, solid solution and dislocation strengthening have been
calculated. A model that is able to predict the yield strength and impact transition temperature depending
on the applied thermomechanical schedule and the chemical composition is described. The model is valid
for the whole range of microstructures (ferritic and bainitic) and chemical compositions. The equation
proposed for predicting the ductile-brittle transition temperatures (DBTT) also takes into account the
influence of microstructural heterogeneity and secondary hard phases.

2, Materials and Methods

In the present study, three low carbon Nb, NbMo and TiMo microalloyed steels are selected.
Their chemical composition is listed in Table 1.

Table 1. Chemical composition of the steels (weight percent).

Steel C Mn Si P S Ti Nb Mo Al N
Nb 0.040 1.55 0.20 0.017 0.006 - 0.034 - 0.01 0.005

NbMo 0.049 1.60 0.21 0.019 0.007 - 0.035 02 0.02 0.007

TiMo 0.048 1.61 0.20 0.020 0.006 0.09 - 02 0.02 0.004

Plane strain compression tests were performed at different simulated coiling temperatures (T¢ojling, C)
following the thermomechanical schedule represented in Figure 1. The plane compression specimens
were reheated at 1200 °C for 5 min, followed by a multipass deformation sequence. The first two
deformations (e = 0.4) at 1100 and 1000 °C were designed in order to ensure fine recrystallized austenite.
Then, the specimens were deformed at 900 °C, below the non-recrystallized temperature, to obtain a
deformed austenite prior to transformation. After the last deformation, the samples were cooled down
at 10 °C/s to three different coiling temperatures (700, 600 and 500 °C), where the specimens were
maintained for 90 min to simulate the coiling process. Finally, the samples were cooled down slowly
(1 °C/s) to room temperature.

The strain distributes heterogeneously through the section of the plane strain compression
specimen, as a result of friction and specimen/tool geometry. Therefore, the specimens used for
the microstructural and mechanical (tensile and Charpy specimens) characterization were obtained
from the central part of the plane strain compression specimens in order to minimize strain gradients.
The microstructures were characterized after etching in 2% Nital via different characterization
techniques: optical microscopy (OM, LEICA DMI5000 M, Leica Microsystems, Wetzlar, Germany) and
field-emission gun scanning electron microscopy (FEGSEM, JEOL JSM-7000F, JEOL Ltd., Tokyo, Japan).
In order to quantify the crystallographic features, electron backscattered diffraction (EBSD) scans were
performed for all samples. For that purpose, the samples were polished to 1 um, followed by a polish
with colloidal silica. Orientation imaging microscopy was carried out on the Philips XL 30CP SEM with
W-filament, using TSL (TexSEM Laboratories, Salt Lake City, UT, USA) equipment. Different scan step
sizes were used depending on the resolution needed, varying from 0.1 pm for high resolution scans to
0.4 um for unit size measurements. The total scanned area was about 200 x 200 um?. The study of the



Publicaciones

Metals 2017, 7, 65 Jofl18

precipitation was performed using a transmission electron microscope (TEM, JEOL 2100, JEOL Ltd.,
Tokyo, Japan) with a voltage of 200 kV and a LaBg thermionic filament. Carbon extraction replicas and
electropolished thin foils were used for this purpose.

1200°C, 5 min

10 S 1100°C; £ = 0.4; € =1 5

50 S 1000°C;E=0.4;6=18"

108 900%C: £=04:6=1s"

T ecitege 90 min

Temperature (°C)

Time

Figure 1. Schematic of the thermomechanical schedule.

Cylindrical tensile specimens with a gauge length of 17 mm and a diameter of 4 mm were
machined from the plane strain compression samples. The tensile tests were performed at room
temperature and with a strain rate of 10”2 s~ ! on an Instron testing machine (Instron, Grove City, PA,
USA) under strain control. The 0.2% proof stress and the ultimate tensile strength were determined as the
mean value of two tests for each condition. Additionally, Charpy sub-size specimens (~4 x 10 x 55 mm?®)
were machined and Charpy tests were performed (within an interval between —120 °C and 20 °C) in a
Tinius Olsen Model Impact 104 pendulum impact tester with maximum capacity of 410 J. Specimens
with a thickness of 4 mm are within the range of applicability of the proportionality rule [6]:

Koto = Ko M
where K;;p and K, are the impact energy for specimens that are 10 mm or B mm thick, respectively.
The impact transition curves that are determined consider the modified hyperbolic tangent fitting
algorithm proposed by Wallin [7]. Based on these curves, the temperature at which the sample shows
a 50% ductile-brittle appearance transition temperature (DBTT) was calculated.

3. Results and Discussion

With the aim of obtaining a further understanding of the connection between chemical
composition, coiling temperature, microstructure and mechanical properties, a detailed microstructural
and mechanical property characterization was carried out. In the following sections, the evaluation of
the influence of composition and coiling temperature on strength and toughness properties and the
microstructural characterization results are described.

3.1. Microstructural Characterization

Both the tensile and toughness properties are controlled by different mechanisms such as solid
solution hardening, microstructural refinement, dislocation hardening, precipitation hardening and
secondary phases. With the aim of better understanding the role of those strengthening mechanisms in
the yield strength and toughness, a deep microstructural analysis was carried out. In the subsequent
sections, the results of this analysis are shown.
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3.1.1. Microstructural Features, Unit Sizes and Homogeneity

The microstructures of the specimens obtained for the different coiling temperatures and
composition were analyzed by optical (OM) and scanning electron microscopy (SEM) and the electron
backscattering diffraction (EBSD) technique. Different transformation products can be distinguished
depending on the chemical composition and the coiling temperature. In this article, the Iron and Steel
Institute of Japan (ISI]) Bainite Committee notation is adopted [2,8].

With regard to the Nb steel, when the highest coiling temperature of 700 °C is applied, a combination
of Polygonal Ferrite (PF) and Pearlite () is observed. As the coiling temperature decreases, the mean
size of the microstructure decreases, but no special change in microstructure was observed beyond the
lack of pearlite at the coiling temperatures below 700 °C. On the other hand, in the NbMo and TiMo
steels a microstructure composed of Polygonal Ferrite (PF), Pearlite (P) and Martensite/ Austenite
(MA) islands was obtained for the 700 °C coiling temperature. Reducing the coiling temperature leads
to the formation of finer and more bainitic microstructures that are composed of PF, Quasipolygonal
Bainite (QB), Granular Bainite (GB) and a small amount of MA islands, while in the NbMo steel the
microstructure is composed of QB and GB and a higher fraction of MA islands. Conversely, at the
lowest coiling temperature of 500 °C, a finer microstructure of QB and GB units is formed, and there is
no trace of MA regions being retained between transformed phases in the NbMo and TiMo steels.

In addition to the qualitative microstructural analysis done by OM and SEM, an additional analysis
using the EBSD technique was carried out due to the complexity of the analyzed microstructures.
Low and high angle misorientation unit sizes were quantified, considering 2° and 15° misorientation
criteria, respectively. As an example, Figure 2 shows Inverse Pole Figure maps (IPF) (Figure 2a,b) and
grain boundary maps (Figure 2c,d) corresponding to the TiMo steel (Figure 2a,c) and the NbMo steel
(Figure 2b,d) for a coiling temperature of 600 °C. The NbMo steel shows a finer microstructure when
compared to the TiMo steel. Furthermore, a higher fraction of low angle boundaries (marked in red in
Figure 2d) is noticed in the NbMo steel, reflecting the formation of more bainitic microstructures when
Nb is added.

Figure 2. (a,b) IPF (Inverse Pole Figure) and (c,d) grain boundary maps obtained via EBSD in: TiMo (a,c);
and NbMo (b,d) steels for a coiling temperature of 600 “C.
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In Figure 3a,b, the mean unit sizes for low (2°, Dy-) and high (15°, Dy5:) angle misorientation
criteria are plotted. For both misorientation criteria, the mean unit size decreases as the coiling
temperature decreases, and the Nb steel systematically presents the coarsest microstructure. On the
other hand, the NbMo steel shows the smallest mean unit size for all coiling temperatures, the TiMo
steel unit sizes being between the other two steels in all cases. Regarding the high angle criterion
(Figure 3b), in the Nb and NbMo steels, there is an important decrease when the coiling temperature
decreases from 700 to 600 °C. For example, in the NbMo steel, the mean unit size of the high angle
criterion decreases from 6.8 to 4.4 um. However, D5 remains approximately constant at lower coiling
temperatures (4.4 um for the coiling temperature (CT) of 600 °C and 4.8 um for a CT of 500 °C).
Although the same trend is observed for the Nb steel, slightly bigger unit sizes are attained. In contrast,
in the TiMo steel, the decrease is more progressive. This effect can be explained by a more gradual
modification of the microstructure in the TiMo steel from ferritic to bainitic microstructures. Similar
trends are also observed for the low angle boundary unit sizes (Figure 3a).

In addition to mean size values, microstructural homogeneity is essential for toughness properties.
In Figure 4a, unit size distributions are plotted taking into account the high angle misorientation
criterion for the TiMo microalloyed steel and different coiling temperatures. A significant influence of
coiling temperature is observable, where the distribution becomes more heterogeneous as the coiling
temperature decreases (the wider tail of the distribution). Therefore, in order to quantify the effect
of microstructural heterogeneity on ductile-brittle transition, a parameter that is able to evaluate the
relevance of coarse grain fraction is required. A useful parameter for evaluating the length of the tail of
a distribution is the relationship between the critical grain size known as Dcpge,—which corresponds
to the cutoff unit size at 80% area fraction in a grain size distribution—and the mean unit size, Dy5-.
The resulting parameter is defined as Dcage, /D50 Figure 4b shows the variation of the Dcage, /D50
parameter with coiling temperature. As a general trend, a progressive increase of the parameter as
the coiling temperature is decreased is observed. This fact is related to the development of more
non-polygonal or bainitic microstructural features as the coiling temperature decreases. This trend
was previously reported both for coiling simulations as well as for continuously cooled samples [2,9].
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Figure 3. Influence of coiling temperature and chemical composition on the average unit size, using
different threshold misorientation criteria: (a) low angle (2°); and (b) high angle (15?) boundaries.
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Figure 4. (a) Accumulated area fraction using a 15” misorientation criterion for the TiMo steel;
and (b) evolution of the Dcage, /D 5o parameter as a function of the coiling temperature.

3.1.2. Dislocation Density

In addition to quantifying unit sizes, strengthening due to dislocation networks has to be
considered, as the progressive modification from ferritic to bainitic microstructures is relevant when
coiling temperatures decrease. The dislocation density has been inferred using the Kernel Average
Misorientation (KAM) parameter measured using EBSD. KAM reflects the local misorientation
gradients within a given region. For that purpose, the approach proposed by Kubin and Mortensen is
adopted (see Equation (2)) [10].

_ 2KAM 2

bu

where b is the Burgers vector and u is the length related to the Kernel. The KAM for ¥ < 2° and
the second neighbor distance have been predefined to calculate the parameter. In the current work,
the length associated with the Kernel parameter (i) is 1.86 times the step size. With the aim of
minimizing the frequent overestimation of the Kernel as determined by means of conventional EBSD,
the measurements have been corrected using a recently proposed correlation between high-resolution
EBSD and conventional EBSD for ferritic structures [11]. In Figure 5a,b, Kernel maps obtained after
coiling at 600 °C are shown, for the TiMo and NbMo steel, respectively. Looking at the maps, higher
KAM values are clearly observed in the NbMo steel than in the TiMo steel. KAM values of 0.977 and
0.76° are measured, for NbMo and TiMo steels, respectively, and resulting in dislocation densities of
1.76 x 10" m~2 and 1.33 x 10" m~2. The formation of more bainitic phases in the NbMo steel results
in this higher dislocation density. In Figure 5c, dislocation density values are plotted as a function of
coiling temperature for all the steels studied. Dislocation density values vary from 6.20 x 10'* m~2 to
1.76 x 10" m~? depending on the chemical composition and coiling condition.
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Figure 5. (a,b) Kernel maps obtained after a coiling temperature of 600 “C for NbMo and TiMo steels,
respectively; and (c) dislocation density as a function of coiling temperature for all the microalloyed steels.
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In the Nb steel, no considerable change is noticed for dislocation density, with approximately
similar dislocation density values being measured in the entire range of coiling temperatures
(increasing from 9.47 x 10" m~2 to 1.34 x 10" m~2 as the coiling temperature decreases from
700 to 600 °C). In the two steels containing Mo, a different trend is observable, where a more
significant increment in dislocation density is detected as the coiling temperature decreases. For the
TiMo steel, dislocation density increases progressively from 6.20 x 10 m~2 to 1.68 x 10 m~—2
when the coiling temperature is decreased from 700 to 500 °C. The trends shown in Figure 5c
confirm the formation of more bainitic phases characterized by the highest dislocation densities in
the NbMo steel. The dislocation densities reported in the literature for different microstructures
differ considerably. For ferritic phases, a wide range of dislocation density values have been
proposed, from very low dislocation density of 10> m~2 [12] to a higher p of 2.5 x 10" m~2 [13].
In the present study, the microstructures observed after a coiling at 700 °C contain secondary
phases (MA microconstituent and pearlite) apart from polygonal ferrite. Given that higher KAM
values are measured close to those hard phases, higher dislocation density values are estimated
compared to purely ferritic microstructures. In terms of the dislocation densities reported for bainitic
microstructures, the measurements shown in the present study are within the range reported by other
authors [14,15].

3.1.3. Precipitation

In order to evaluate how the different microalloying elements affect precipitation strengthening,
a semi-quantitative analysis was performed. First, a preliminary study of fine precipitates was carried
out on carbon extraction replicas, and the average precipitate size was measured in selected coiling
temperatures and steels. The quantification was limited to particles smaller than 10 nm, which are
considered effective for contributing to hardening. Figure 6a—c illustrates differences in precipitation
after a coiling temperature of 700 °C in the Nb, NbMo and TiMo steels. Regarding the influence
of microalloying elements on the precipitate density, the micrographs shown in Figure 6 suggest
that the chemical composition strongly modifies the density of fine precipitates. Higher precipitate
densities are achieved in the steels containing Mo (NbMo and TiMo). Furthermore, the addition of
Mo leads to a refinement of the precipitates. Precipitate diameter decreases from 6.2 to 3.6 nm, for
Nb and NbMo steel, respectively. These data are in line with previously reported results [9]. Several
works reported that precipitates formed in ferrite became finer and denser as higher Mo contents are
added [16]. The higher volume fraction of precipitates can be explained by the decrease in the driving
force of carbide nucleation caused by Mo addition, as well as the increase in the density of nucleation
sites. Wada and Pehlke [17] observed that Mo decreases both the driving force of precipitates and
the diffusivity of the carbide-forming species. Akben [18] also confirmed that the addition of Mo can
retard the precipitation of carbides. In reference to the effect of coiling temperature, Lee et al. [16]
reported that the higher density of carbides is achieved as the coiling temperature decreases, since the
high density of dislocations generated by the bainitic transformation could serve as nucleation sites
for precipitates. Additionally, Isasti et al. [9] observed that the intermediate coiling temperature of
550 °C maximizes the strengthening effect of precipitation, due to the presence of a higher precipitate
concentration. However, the authors reported that at lower coiling temperatures (450 °C) a less
effective precipitation occurs.

With regard to the precipitation observed after coiling at 700 °C in the TiMo microalloyed steel
(see Figure 6¢), very fine Ti- and Mo-containing precipitates are detected in the extraction replicas.
Moreover, it is clear that a higher fraction of fine precipitates is formed in TiMo steel. It is reported
that the considerable strengthening effect observed in TiMo microalloyed steel is attributed to a
superior coarsening resistance of the (Ti, Mo)C carbide as compared to other carbides such as TiC
and (Ti, Nb)C [19,20]. Although carbon extraction replicas are suitable for measuring precipitate size
distributions and the microanalysis of the precipitates, this method presents limitations for evaluating
the distribution and volume fraction of precipitates. Therefore, characterization was completed by
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means of thin foils. TEM micrographs shown in Figure 7a,b indicate that interphase precipitation
occurs after coiling at 700 °C in the TiMo steel. The size of precipitates is in the range of 2-10 nm. This
precipitation is characterized by the formation of particles that form repeatedly in the austenite/ferrite
interphase as the transformation front moves through the austenite. As shown in Figure 7a,b, these
precipitates are arranged in sheets parallel to the instantaneous position of the austenite/ferrite
interphase and the resulting microstructure is formed by numerous sheets of precipitates with a given
spacing. A microanalysis of these fine precipitates indicates that they are Ti-enriched carbides with
some residual Mo presence.

(c)

Figure 6. Presence of fine precipitates in the microstructures after coiling temperature of 700 °C for
different steels: (a) Nb (NbC); (b) NbMo ((Nb, Mo)C); and (c) TiMo ((Ti, Mo)C).

700 °C

©

Figure 7. (a,b) Presence of interphase precipitation in the TiMo steel after coiling at 700 °C;
and (c) random precipitation at 600 °C.

Differences in precipitation are observed depending on the coiling temperature. In the TEM
micrographs presented in Figure 7, it is clear that the distribution of the precipitates varies as the coiling
temperature decreases. When the highest coiling temperature is applied, interphase precipitation
is detected, while at the intermediate coiling temperature of 600 “C a mixture between aligned
precipitates and random precipitates is observed. Moreover, TiC rows are formed on the grain
boundary. Chen [21] reported that compared with other ferrites, such as polygonal ferrite and
massive ferrite, quasi-polygonal bainite has a relatively low yield ratio and high strain-hardening rates.
The combination of quasi-polygonal bainite and dispersed nanoscale precipitates provided a favorable
strengthening effect. Several studies support the fact that both interphase precipitation carbides and
randomly precipitated carbides can coexist in the same specimen under various thermomechanical
conditions [19,22]. After analyzing different precipitation times, Tamako et al. noticed that the
ratio of randomly precipitated carbides to interphase precipitation carbides is no less than 0.8 when
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the steel sheet is isothermally held at 500 °C to 600 °C [23]. The differences between interphase
and random precipitation have also been investigated by in-situ nanomechanical testers, evaluating
the influence of both types of precipitation on the dislocation movement in ferrite grains and on
nanomechanical properties [24]. A study carried out by Mukherjee et al. [25] also revealed the
coexistence of nanoclusters and precipitate particles. They determined that a bimodal distribution
of larger (8-10 nm) precipitates coexisted with smaller nanoclusters (3 nm) within the interphase
sheets /rows.

3.1.4. Secondary Phases

Besides the effect of the mentioned microstructural aspects, the presence of secondary phases,
such as pearlite and MA islands, affects both tensile and impact toughness properties. Therefore,
it is necessary to quantify the fraction and the size of these hard phases. As mentioned previously,
the presence of MA islands is limited to the steels containing Mo (TiMo and NbMo) and high
coiling temperatures (700 and 600 °C). Concerning pearlite, all the steels show this constituent at the
highest coiling temperature of 700 °C. Both the morphology and size of the secondary phase differs
considerably depending on the coiling temperature. In Table 2, the mean size of the MA islands, as
well as the fraction of secondary phases, such as MA microconstituent and pearlite, are summarized.
In the NbMo steel, as the coiling temperature decreases, non-polygonal phases are promoted and
the diffusion of C is reduced, decreasing the C concentration in the non-transformed austenite [26].
These mechanisms lead to the refinement of MA islands. Mean sizes ranging from 2.5 to 1.2 um are
measured for the coiling temperature of 700 and 600 °C, respectively. A combination of MA (2.3%) and
pearlite (13.9%) is detected after coiling at 700 °C, while the formation of pearlite is eliminated at the
intermediate coiling temperature of 600 °C (see Table 2). In the TiMo steel, no significant variation in
MA size is observed, which is associated with the formation of polygonal phases in the range between
700 and 600 °C. For the lowest coiling temperature of 500 °C, due to the significant reduction of the
diffusion of carbon, MA islands cannot be identified in both steels.

Table 2. Mean size of MA islands, MA fraction and pearlite fraction for each steel and coiling temperature.

Steel T(-oﬂing (°C) Mean Size of MA Islands (um) MA Fraction (%) Pearlite Fraction (%)

Nb 700 0 0 53
700 25 23 139
NbMo 600 12 2.8 0
‘ 700 1.9 17 39
TiMo 600 21 10 0

3.2. Mechanical Behavior

3.2.1. Tensile Properties

Tensile data (yield and tensile strength) are plotted in Figure 8a,b as a function of coiling
temperature for all the microalloyed steels. The overall tensile property parameters are listed in
Table 3. Looking at the evolution of yield strength (see Figure 8a), three strength levels can be clearly
distinguished depending on the composition of the steel. The highest strength level is attained in
TiMo steel, followed by the NbMo and Nb steels. A similar trend is observed for tensile strength
(see Figure 8b). The addition of Mo to Nb microalloyed steels promotes an increase in the tensile
properties (yield and tensile strength) mainly at intermediate (600 °C) and low coiling temperatures
(500 °C). The addition of Mo induces the formation of non-polygonal phases, and this microstructural
modification promotes an increment in strength through a substructure formation, an increase of the
dislocation density and a higher presence of fine precipitates. These results are in line with previous
reports [4]. This effect can additionally be associated with the presence of a higher fraction of fine
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precipitates at an intermediate coiling temperature (600 °C) in both Mo-containing steels (NbMo and
TiMo). However, at the lowest coiling temperature of 500 °C, the strength decreases significantly (see
Figure 8). This tensile improvement at intermediate temperatures can be justified by the presence of
nanoscale precipitates distributed in the ferrite or bainitic matrix.

850 850
®Nb steel
800 4| A NbMo steel 800 4
#+ TiMo steel

750 4 750 A
g g
s 700 4 s 700 A
£, 650 £ 650
5 5
& 600 - E 600 4
3 550 2 550 1
s 5

500 | 8 oo | /———.—\.

®Nb steel
450 1 450 1|4 NbMo steel
# TiMo steel
400 v v v v v 400 = r v . -
450 500 550 600 650 700 750 450 500 550 600 650 700 750
Coiling Temperature (°C) Coiling Temperature (°C)
(a) (b)

Figure 8. Evolution of the: yield strength (a); and tensile strength (b) as a function of coiling temperature.

Table 3. Yield Strength (Y'S), Tensile Strength (TS), Elongation (%) and Area Reduction (%) values for
the TiMo, NbMo and Nb steels and coiling temperatures of 700 °C, 600 °C and 500 °C.

Steel Tmmng (°Q) YS (MPa) TS (MFPa) Elongation (%) Area Reduction (%)

700 421 498 39 87

Nb 600 468 536 33 89
500 434 506 39 89

700 468 550 28 82

NbMo 600 610 681 26 85
500 529 590 33 90

700 616 674 29 82

TiMo 600 747 807 27 79
500 597 665 26 84

The maximum tensile properties (yield strength and tensile strength) are reached at the
intermediate coiling temperature of 600 “C in TiMo and NbMo steel (see Figure 8 and Table 3). For the
TiMo steel, maximum yield and tensile strengths of 747 and 807 MPa are obtained. Funakawa [5]
reported the potential to improve strength in TiMo microalloyed steels through interphase precipitation.
They proposed a strength improvement of 300-350 MPa, which is 2-3 times higher than that expected
from conventional random precipitation hardening in microalloyed steels. Other authors provide
support for the maximum tensile properties being reached at intermediate coiling temperatures in the
range between 600 and 630 °C [27]. In terms of elongation (see Table 3), the Nb steel shows the highest
values. The NbMo steel shows some dependency on MA presence, as the elongation drops sharply
for the 700 °C coiling temperature, where big MA islands are formed. For the TiMo steel, however,
the elongation values remain constant at approximately 27% even for yield strength values as high
as 747 MPa. This suggests that the combination of a mostly ferritic matrix and very fine titanium
carbides is a suitable route for combining high strength and good cold formability using a combination
of titanium and molybdenum.
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3.2.2. Toughness Properties

The impact transition curves corresponding to the different compositions and a coiling
temperature of 700 °C are plotted together in Figure 9a. In terms of the effect of chemical composition,
the best toughness properties are achieved for the Nb steel, followed by the NbMo and finally the
TiMo steel. For example, for the 700 °C coiling temperature, 50% ductile-brittle appearance transition
temperature (DBTT) values of —109, —94 and —51 °C are measured for the Nb, NbMo and TiMo steels,
respectively. In the Nb and NbMo steels the transition from the ductile regime to the brittle one is
produced in a narrow temperature range (the transition curve is almost vertical in Nb steel), whereas
in the TiMo steel this transition temperature range is wider (see Figure 9a).
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]
&
b= 100 4
@
£
]
8
a 50
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4 NbMo steel
s + TiMo steel
0 T T T —————
=140 -100 -60 -20 20 60
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(Al, Ti)O+MnS

D

Figure 9. (a) Absorbed energy as a function of test temperature with a coiling temperature of 700 °C.
(b,c) Fracture images corresponding to the TiMo steel and a coiling temperature of 700 °C, showing the
origin of the brittle fracture.

Detailed fractographic examination was carried out on the tested Charpy samples for the purpose
of classifying and evaluating possible cleavage crack-initiation sites and microstructural features in
their vicinity. In Figure 9b,c, a cleavage initiation site is shown for the TiMo steel coiled at 700 °C at
different magnifications. This case corresponds to a cleavage-initiation site due to the presence of a
complex inclusion formed by TiN, (Mn, Ti)S and oxides. Nevertheless, a fractography examination
carried out in NbMo fracture surfaces shows that the initiation appears in a secondary phase with a
morphology typical of the MA constituent, which is in agreement with previously published works [28].
In the Nb steel, crack initiators are not easily detected, but in etched samples the presence of carbides
seems to be the most important factor in controlling the crack initiation.
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3.3. Predicting Mechanical Properties

3.3.1. Yield Strength Prediction

The yield strength of low carbon microalloyed steels can be described as a combination of
different strengthening contributions. Although the most widely used approach is based on a linear
summation of the contributions [29-31], several non-linear relationships, which consider the interaction
of different strengthening mechanisms, have also been reported in the literature [27,32]. In the present
study, a linear approach based on the sum of the contributions (solid solution [33], grain size [15],
dislocations [10], presence of secondary phases [34] and fine precipitation [35]) has been considered
(see Equation (3)). To estimate the individual contributions, equations previously reported in the
literature have been employed and are listed in Equations (4)—(8) (see Nomenclature for symbol
description). A more detailed description of the expressions can be found in [36]. For this study,
due to the lack of an accurate measurement of precipitate volume fraction, the contribution of fine
precipitation (oppt) was estimated by subtracting the strengthening associated with all the other
contributions from the experimental yield strength.

General : 0y= 0p+ Oss+ Ogst+ 0p+ OMa+ Oppt (3)

Solid solution : 0s= 09 + 32.3Mn + 83.2Si + 11Mo + 354 (%N .)"" (4)

free

Grainsize : 0gs = 105aMwVb| Y fiV/0; +,f%ez___ﬁ Dy 03 5)

2<0;,<15° 15
Dislocations : ¢, = aMub,/p, where p = % (6)
MA islands : opa = 900fy4 ()
o £,05 X
Precipitation : Oppt = 10.8 . In (6.125 » 10_4) (8)

According to the Equations (3)—(8), the influence of each strengthening mechanism in yield
strength has been plotted in Figure 10a—c as a function of coiling temperature. Concerning the Nb and
NbMo steels, Figure 10a,b illustrates that the most predominant strengthening mechanism is related to
grain size refinement, obtaining contributions from 203 to 312 MPa. It is clearly noticed that adding
Mo (in Nb steel) and reducing the coiling temperature led to the increment of the term related to
grain size. With regard to the influence of the strengthening contribution due to dislocation density,
Figure 10a,b shows that this term increases as the coiling temperature decreases as it is associated with
the formation of more non-polygonal or bainitic phases. Therefore, the NbMo steel shows a slightly
higher effect relative to dislocations when compared to the Nb steel. This could be explained by the
effect of Mo in the delay of phase transformations, providing the formation of more bainitic phases
with a bigger dislocation density. In terms of the effect of fine precipitation, no significant contribution
is observed in the Nb microalloyed steel in the entire range of coiling temperature. It is worth
emphasizing that, in both Nb-based grades, the amount of this element is relatively too low (~0.035%)
to have an important role in precipitation hardening. In the 500 °C coiling temperature prediction,
the model overestimates the experimental values by 49 MPa by adding the measured contribution
(the experimental value is indicated in Figure 10a). When Mo is added, a slightly higher contribution
of precipitates is observable, reaching a maximum contribution of 50 MPa at the intermediate coiling
temperature of 600 °C.
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Figure 10. (a—c) Individual contributions (grain size, dislocations, MA islands, precipitation and
composition) weighted according to Equation (3) for each coiling temperature. (d—f) Estimated
contributions to the DBTT as a function of the coiling temperature and for all the microalloyed steels:
(a,d) Nb; (b,e) NbMo; and (¢,f) TiMo.

The trends observed in the TiMo microalloyed steel differ noticeably. In this case, the two most
important strengthening contributions are due to grain size and fine precipitation. Even though similar
terms related to grain size are shown in Figure 10c, a considerably higher precipitation contribution
has been estimated for the TiMo microalloyed steel in all the coiling temperatures. Additionally,

239



Capitulo 8

Metals 2017, 7, 65 14 0f 18

it is observed that the highest precipitation contribution is reached at the coiling temperature of
600 °C (263 MPa), where the maximum yield strength value of 747 MPa was measured. Similar
precipitation contributions in the range of 220-320 MPa have been recently reported in other studies,
defining 620 °C as the optimal coiling temperature, at which the best combination between tensile
and toughness properties are achieved [37]. Nevertheless, at the lowest coiling temperature of 500 °C,
precipitation hardening drops considerably from 263 MPa to 88 MPa. Other works also report less
effective precipitation hardening at low coiling temperatures [36,38].

3.3.2. DBTT Prediction

Several relationships have been proposed in the literature for predicting impact transition
temperatures [33,39]. In a recent study on low carbon Nb and NbMo microalloyed steels [28],
the classical empirical equation proposed by Pickering and Gladman [33] was modified in order
to take into account the effect of microstructural heterogeneity and the presence of hard secondary
phases such as MA islands.

In the present study, higher transition temperatures were experimentally measured when
compared to predictions calculated with the equation proposed in Reference [28]. This underestimation
of DBTT values is mainly relevant for the TiMo steel, due to a significantly higher contribution of the
term related to fine precipitation and dislocation density (Aoy = 0 + Oppt), which is considerably lower
for the Nb and NbMo steels. The increment in transition temperature by the increase in Aoy is reported
as having different values, depending on the source. Gladman et al. [40] reported an increase in yield
strength of 0.35 °C-MPa~!, whereas Gray [41] reported a value of 0.55 °C-MPa~!. Pickering [42]
noted different effects of Aoy according to microstructure morphology. Pickering [42] noticed that
a lower increase in yield strength is obtained for a bainitic microstructure (or acicular ferrite) than
for a polygonal ferritic microstructure. An effect of 0.45 °C-MPa~! is observed by Pickering for a
ferritic phase, while this effect is reduced to 0.26 °C-MPa~! for a bainitic one [42]. In the current
study, in order to minimize the underestimation of the impact transition temperature, the detrimental
contribution of Aoy to DBTT has been set at 0.26 °C-MPa ! for all the steels and microstructures
analyzed. By modifying the weight of the term related to precipitation and dislocations, the definition
of new prefactors for the MA island size and heterogeneity terms were fitted from the experimental
DBTT temperatures and resulted in values equal to 18 and 63, respectively. The modified equation is
able to predict impact transition temperatures (DBTT), and shown in Equation (9):

= 1
DBTT (°C) = —11Mn + 425i + 700(Njee)™ + 15(pct Pearlite + pct MA) 3

+0.26A0y — 14(Dy50) % 4 63 (%]-0—) % L 18(Dya) "5 —42 ©)

The first two terms in Equation (9) are related to the solid solution contribution. Nitrogen is
considered to be precipitated by forming the undissolved and strain-induced niobium carbonitrides,
and in the case of the TiMo steel, all nitrogen is tied by titanium due to its hyperstoichiometric
composition. Consequently, free nitrogen is considered to be zero at room temperature for all the
chemical compositions. The percent of secondary phases is the sum of the fraction of pearlite and MA
islands. D;5- refers to the effective cleavage unit size (see Figure 3b) and Dy 4 is the size of the formed
MA islands. Finally, the influence of heterogeneity is included by introducing the Dcyge,/Dy50 factor
(Figure 4). The comparison between the experimental DBTT values and the prediction calculated by
Equation (9) is shown in Figure 11. The results obtained by Isasti et al. [28] have been included in the
graph and computed to fix the constants. An accurate estimation of DBTT values is obtained for all the
steels and different coiling temperatures studied.
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Figure 11. Comparison between experimental and calculated DBTT values predicted by Equation (9).
The results obtained by Isasti et al. [28] have been included.

Regarding toughness, the values of the individual contribution to DBTT are represented in
Figure 10d-f for each chemical composition (Nb, NbMo and TiMo steels, respectively) and the entire
range of coiling temperatures. The predicted impact transition temperature according to Equation (9)
has also been plotted in red. It is clear that the contribution related to grain size is the most relevant
term, and in conjunction with composition, they are the only mechanisms that enhance the toughness
properties. The term associated with unit size refinement ranges between 183 and 251 °C. The fine
precipitates and dislocation density (included in the Aoy term) result in an increment in the DBTT
temperature. Regarding Aoy, the term varies considerably depending on the chemical composition
and coiling temperature. The lowest Agy values are measured for the Nb steel, followed by the NbMo
and TiMo steels. Moreover, the results plotted in Figure 10 suggest that the maximum precipitation +
dislocation term is reached at the intermediate coiling temperature of 600 °C for both steels containing
Mo (see Figure 10b,c). For example, in the TiMo steel, the contribution associated with Agy is about
64, 90 and 48 °C, after a coiling at 700, 600 and 500 °C, respectively. This trend could be attributed
to more effective precipitation at the intermediate coiling temperature of 600 °C relative to the other
coiling temperatures.

In addition to grain size, composition and the increase in yield strength, the contribution of
heterogeneity as well as secondary phases has to be taken into account. Both contributions cause an
increment in DBTT. In Figure 10, the contribution related to heterogeneity varies from 109 to 158 °C
and increases as the coiling temperature decreases. Finally, the term concerning secondary phases
includes a fraction of pearlite, a fraction of MA microconstituent and a mean size of MA islands. It is
observed that the detrimental effect of the secondary phase is higher in the NbMo and TiMo steels
than in the Nb steel, mainly at the highest coiling temperature of 700 °C. This contribution might
cause a shift of 40-60 °C. Obviously, steel cleanliness is a key factor in controlling toughness properties.
Different combinations of titanium oxides and nitrides were detected (see Figure 9) as trigger points
for brittle fracture initiation.

4. Conclusions

A complete microstructural characterization procedure using EBSD and TEM is described to
quantitatively evaluate the different mechanisms affecting yield strength and impact toughness.
The proposed analysis and quantification methods are valid for the whole range of chemical
composition and microstructures analyzed.

The quantification of each strengthening contribution has shown that crystallographic unit
sizes play a major role up to 50%—70% of the yield strength, especially for the Nb and NbMo steels.
Precipitation strengthening, together with average grain size, becomes predominant for the TiMo
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steel. Very fine interphase precipitation was detected in the TiMo showing a high volume fraction.
The distribution of the nanoprecipitates varies from interphase row precipitates formed during
austenite to ferrite decomposition to more randomly distributed particles within a non-polygonal
matrix. The combination of Nb and Mo in the NbMo steel reduces the precipitate sizes and
therefore increases the strengthening contribution of fine carbides precipitated at intermediate
temperatures, showing a maximum for the intermediate coiling temperature of 600 °C. In this case,
the spatial distribution is more random, as the transformed matrix is composed of granular and
quasipolygonal bainite.

A study of the influence of coiling temperatures and chemical composition on impact toughness
was also performed. In addition to mechanisms such as mean crystallographic unit sizes, secondary
phase fractions, precipitation and the effect of dislocation density strengthening on transition
temperatures, the impact of microstructural heterogeneity and MA island sizes has been expanded
from a previously reported equation. The modified model for predicting the ductile-brittle transition
temperature shows that the effect of precipitation strengthening on impact toughness when very high
values are reached, such as the ones in the TiMo steel, is lower than 0.5-Acy and it has been fixed at
0.26-Aoy, which is valid for the three steels.
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Nomenclature

oy Yield Strength

) Lattice friction stress

Oss Strengthening contribution due to solid solution
Ogs Strengthening contribution due to grain size

oy Strengthening contribution due to dislocations
Oppt Strengthening contribution due to precipitation
OMA Strengthening contribution due to MA islands
o Numerical factor

M Taylor factor

o Shear modulus

b Burgers vector magnitude

fi Relative frequency

0; Misorientation angle in the interval /

Dye Mean unit size using the 2 low angle boundary criterion
P Dislocation density

il Kernel average misorientation

u Unit length related to Kernel

fma Volume fraction of MA islands

fo Volume fraction of precipitates

x Mean planar intercept diameter of the particles
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Importancia del tiempo entre la ultima
pasada de deformacion y el enfriamiento
acelerado, en el afino microestructural
en aceros microaleados con Nb y NbMo

Por G. Larzabal, N. Isasti, J. M. Rodriguez-Ibabe y P. Uranga. CEIT y TECNUN

(Universidad de Navarra)

Resumen

Los aceros microaleados con Nb y Mo resultan inte-
resantes cuando se requiere de una buena combina-
cion resistencia y tenacidad. A su vez, es preciso co-
nocer la influencia de diferentes pardmetros de
proceso y la relacién existente entre la microestruc-
tura y propiedades mecanicas. En el presente traba-
jo, se ha evaluado la influencia de la temperatura de
bobinado, la composicién quimica y el tiempo de
mantenimiento tras la dltima deformacién en la
microestructura resultante, en aceros microaleados
con Nb y NbMo. Para ello, se ha realizado una carac-
terizacién microestructural detallada mediante
EBSD (Electron Backscattered Diffraction), con el fin
de obtener las distribuciones del tamaiio de grano y
evaluar la homogeneidad de las microestructuras
complejas. Entre los factores que afectan a la trans-
formacién se encuentra el tiempo que transcurre
entre la dltima pasada de deformacién y el agua de
la mesa de enfriamiente. En esta linea, se ha obser-
vado que la disminucién de este tiempo promueve
un afino de la microestructura en el acero con Nb,
mientras que la variacién en el tamarfio de grano es
inapreciable en el acero NbMo. Esta diferencia en
comportamiento se puede deber al efecto del Mo en
las cinéticas de restauracién actuantes, durante el
tiempo de mantenimiento. El molibdeno disminuye
la movilidad de las dislocaciones y es por ello por lo
que el efecto de la restauracién no es tan evidente.
La adicién de Mo y la reduccién de la temperatura
de bobinado favorecen la formacion de fases nopoli-
gonales, trayendo consigo la formacién de una su-
bestructura y un afino microestructural adicional.

1. Introduccién

En los tultimos afios, se han desarrollado nuevas cali-
dades de aceros para cumplir con los requerimien-
tos cada vez mds exigentes en ambitos como la con-
duccion de gas, las plataformas petroliferas o la
tecnologia naval, en los cuales se requiere de una
buena combinacién de resistencia mecénica y tena-
cidad [1]. La composicién quimica del acero y la apli-
cacion de adecuadas secuencias termomecénicas,
son determinantes en el incremento de la resisten-
cia mecanica mediante afino micrecestructural, en-
durecimiento por solucién sélida, endurecimiento
mediante precipitacion y contribucién de las dislo-
caciones. En este contexto, los aceros microaleados
NbMo permiten satisfacer las propiedades de alta re-
sistencia y tenacidad simultdneamente. El niobio fa-
vorece la acumulacién de deformacién en la auste-
nita previa a la transformacion, lo cual contribuye en
la formacién de microestructuras mas finas con pro-
piedades mecanicas mejoradas [2]. El molibdeno
promueve la formacién de productos de transforma-
cién no-poligonales, trayendo consigo una mejora a-
dicional en resistencia mecénica [3,4].

A pesar de que la combinacién de los diferentes me-
canismos de endurecimiento contribuye en el incre-
mento de la resistencia, la tenacidad puede verse a-
fectada, siendo el afino microestructural el tnico
mecanismo que influye simultdneamente de mane-
1a positiva en el aumento de la resistencia mecénica
y la mejora de la tenacidad. Por lo tanto, el desarrollo
de nuevos procesos termomecénicos que favorecen
un afino microestructural adicional resulta determi-
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nante. Varios autores reportan la influencia de la re-
duccién del tiempo entre la Gltima pasada de defor-
macién y el enfriamiento acelerado en el afino de
grano [5]. En este caso, la disminucién de este tiem-
po ralentiza la restauracién de las dislocaciones,
causando un afino microestructural adicional, Los e-
lementos microaleantes en solucién pueden retrasar
el proceso de restauracion, a través del efecto solute-
drag en la movilidad de las dislocaciones [6]. A su
vez, el molibdeno dificulta la disminucién de las dis-
locaciones a alta temperatura, causando retraso en
las cinéticas de restauracion [7].

En el presente trabajo, y con el objetivo de analizar
el efecto de diferentes factores en la microestruc-
tura final, se han realizado ensayos de dilatome-
tria, modificando la temperatura de bobinado y el
tempo entre la Gltima pasada de deformacién y el
enfriamiento acelerado. A su vez, se han obtenido
tamarios de unidad cristalogrédfica mediante EBSD
(Electron Backscattered Diffraction), lo que permi-
te evaluar la influencia de la temperatura de bobi-
nado, la composicion y el iempo de mantenimien-
to tras la dltima deformacién en los tamafios de
grano. La caracterizacién microestructural se ha
completado con ensayos de relajacién, teniendo
como fin profundizar en la relacién existente entre
el tiempo de mantenimiente y la microestructura,
y conocer la contribucidon de la restauracion duran-
te el tiempo de mantenimiento tras la Gltima pasa-
da de deformacién.

2. Procedimiento experimental

Se han seleccionado dos aceros microaleados con
Nb y NbMo con bajo contenido en carbono, cuya
composicién quimica se detalla en la Tabla 1.

Los ciclos termomecédnicos se han llevado a cabo en
el dilatometro de deformacion Bahr DIL805D, em-
pleando probetas cilindricas de 5 mm de didmetro
y 10 mm de longitud. El ciclo termomecénico apli-
cado se muestra en la Fig. 1. La secuencia termome-
cénica incluye un primer precalentamiento a 1.200
°C durante 5 min. Posteriormente, se aplican dos
deformaciones (e = 0.4) a 1.100 y 1.000 °C (tiempo de
mantenimiento de 10 y 50 s, respectivamente), tras
las cuales se obtiene una austenita recristalizada fi-
na. Seguidamente, se aplica una deformacién de
0.4 a 900 °C, la cual se encuentra en la regién de

temperatura de no-recristalizacién. Tras esta de-
formacién, se han empleado dos tiempos de man-
tenimiento, t = 0 y 10 s. A continuacién, las mues-
tras se enfrian a una velocidad de 30 °C/s hasta un
amplio rango de temperaturas de bobinado, que
varian desde 700 hasta 450 °C, lo que permite eva-
luar la influencia de esta temperatura en las micro-
estructuras resultantes. Tras un mantenimiento i-
sotermo de 90 min, las muestras se enfrian a 1 °C/s
hasta temperatura ambiente. Por otro lado, los ci-
clos de relajacién se han llevado a cabo tras la de-
formacion aplicada a 900 °C, empleando un tiempo
de relajacion de 10.000 s. Previamente, se ha deter-
minado la rigidez de la maquina y la herramienta, y
se han corregido las curvas de relajacién en base a
estos valores.

1200 °C, 5§ min

«— 900°C; e=0.4; &=1 5"

TEMPERATURA (°C)
7
g
s
3
@
i
13
>
P
i
L}

1°Cis

TIEMPO

Thobinado, 90min

Fig. 1. Representacién esquemdtica de la secuencia termomecd-
nica empleada en el dilatémetro para diferentes temperaturas
de bobinado (700, 650, 600, 550, 500 y 450 °C).

Las microestructuras generadas en dilatometria se
han caracterizado, tras pulido y ataque con Nital
2%, mediante microscopia dptica, microscopia elec-
trénica de barrido de emisién de campo (FEG-SEM)
y microscopia electrénica de barrido (SEM), combi-
nada con la técnica de difraccién de electrones re-
trodispersados (EBSD). Los valores de dureza Vic-
kers-1kg se han obtenido realizando una media de
10 medidas.

3. Resultados y discusién

Para la determinacién de las fases detectadas du-
rante la caracterizacién microestructural, se ha a-
doptado la notacién correspondiente a ISIJ Bainite
Committee [8]. Las fases se identifican como ferrita

C Mn Si P

Nb Mo Al N

Acero Nb 0.04 155 0.2

0.017 0.006 0.034 z

0.010 0.016 Tabla 1 Composicién

Acero NbMo | 0.049 1.6 0.21

0.019 0.007 0.035 0.2 0.02

quimica de los aceros

0.007 estudiados.
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poligonal (PF), perlita degenerada (DP), ferrita qua-
sipoligonal (QF) y ferrita granular (GF). Es habitual
que este tipo de microestructuras también se ca-
ractericen por la presencia del microconstituyente
martensita-austenita (MA). Como ejemplo, en la
Fig. 2 se exponen micrografias de microscopia épti-
ca obtenidas en el acero Nb (a, b) y NbMo (c, d), co-
rrespondiente al tratamiento de bobinado de 700 °C
y los dos tiempos de mantenimiento de 10 s (a, c) y
0 s (b, d). Para el acero microaleado con Nb (ver las
Fig. 2a y b), la microestructura se compone de PF en
ambos tiempos de mantenimiento (10 y 0 s), aun-
que la microestructura relativa al tiempo de man-
tenimiento de 0 s presenta granos ferriticos con un
aspecto no-poligonal (ver la Fig. 2b). En el acero Nb-
Mo, ambas microestructuras (10 y 0 s enlas Fig. 2cy

(a) (b)

d, respectivamente) se componen principalmente
de PF, en combinacién con islas MA.

En relacién a la influencia de la temperatura de bo-
binado y tras un detallade andlisis llevado a cabo
en el FEG-SEM, en el acero Nb se observa un cam-
bio gradual desde microestructuras formadas a al-
tas temperaturas de bobinado (ferrita poligonal),
hasta las fases presentes a bajas temperaturas de
bobinado (ferrita quasipoligonal y ferrita granular).
La adicién de Mo causa una modificacién conside-
rable de la microestructura, favoreciendo la forma-
cién de islas MA principalmente a temperaturas de
bobinado superiores a 600 °C (ver la Fig. 3). A la
temperatura de bobinado més alta de 700 °C (ver la
Fig. 3a), la microestructura se compone de ferrita
poligonal, perlita degenerada e islas martensita-

_
(©) (d)

Fig. 2. Micrografias dpticas de las microestructuras correspondientes al acero {a)(b) Nb {PF) y (c)(d) NbMo (PF+MA), a la temperatura
de bobinado de 700 °C y diferentes tiempos de mantenimiento tras la tltima pasada de deformacién a 900 °C: (a)(c) 10s y (b){d) Os.
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Fig. 3. Micrografias del FEG-SEM de las microestructuras formadas en el acero NbMo a diferentes temperaturas de bobinado (tiempo
de mantenimiento de 10 s): (a) 700 °C (PF+DP+MAY}, (b) 600 °C (QF+GF+MA) y (c) 500 °C (QF+GF).

austenita de un tamafio considerable. A la tempe-
ratura intermedia de 600 °C, se observa la presen-
cia del microconstituyente MA en una matriz com-
puesta por QF y GF, tal y como se muestra en la Fig.
3b. Es evidente que la morfologia y el tamafic de
dichas islas varia significativamente en funcién de
la temperatura de bobinado. Sin embargo, a la
temperatura de bobinado mds bajas de 500 °C, la
fraccién y el tamano de las islas MA disminuye
drésticamente (ver la Fig. 3c).

Los valores de dureza Vickers obtenidos en cada ace-
10 ¥ en todo el intervalo de temperaturas de bobina-
do, permiten evaluar la influencia del ciclo termome-
canico y la composicién quimica en las propiedades
mecénicas finales. En la Fig. 4 se muestran los valores
de dureza Vickers en funcién de la temperatura de
bobinado, para el caso donde se emplea un tiempo de
mantenimiento de 10 s tras la Gltima deformacién a

350

¢ Acero Nb
A Acero NbMo

300 4

=)

<

B

£

= 2 4_‘__4_4/‘\‘

o

N

: {'----f--—o---“"'é\‘i
200 4
150

400 450 500 550 600 650 700 750
Temperatura de bobinado (°C)

Fig. 4. Valores de dureza Vickers respecto a la temperatura de
bobinado para ambos aceros, Nb y NbMo.
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900 °C. Se observa que el acero que contiene Mo (ace-
ro NbMo) presenta las durezas mds elevadas, en
comparacién con el acero microaleado con Nb. Por
tanto, la adicién de Mo contribuye en el incremento
de la templabilidad, trayendo consigo la formacién
de microestructuras més duras [9]. En ambos casos
se obtienen valores de dureza superiores, disminu-
yendo la temperatura de bobinado desde 700 hasta
650 °C. Sin embargo, para temperaturas de bobinado
inferiores (600, 550, 500 y 450 °C), a pesar de que las
microestructuras presentan fases mas bainiticas, se
obtienen valores de dureza similares. Cuando el
tiempo de mantenimiento se reduce desde 10's hasta
0 s, se observan niveles de dureza parecidos en las
microestructuras formadas.

La comparativa entre las micrografias correspon-
dientes al acero Nb (ver las Fig. 2a y b) indica la for-
macién de una microestructura ligeramente mds fi-
na, cuando se aplica un tiempo de mantenimiento
de 0's. Por el contrario, en el acerc NbMo las diferen-
cias no son notorias (ver las Fig. 2c y d), por lo que se
requiere de una cuantificacién microestructural. La
complejidad de las microestructuras estudiadas im-
pide el empleo de las técnicas convencionales de
metalografia cuantitativa. En este contexto, la técni-
ca de EBSD permite la cuantificacién de las unida-
des cristalogrificas cuando las microestructuras se
componen de productos de transformacién no-poli-
gonales mds complejos, Por lo tanto, y con el fin de
profundizar en la evaluacién de la influencia de la
temperatura de bobinado, la composicién y el tiem-
po de mantenimiento tras la ultima pasada de de-
formacién a 900 °C, se ha realizado una cuantifica-
cién de los tamaiios de unidad cristalogrifica
mediante la técnica de EBSD. Se han definido dos
tamafios de unidades cristalogrificas en funcién de
la desorientacion de las juntas que las delimitan.
Las unidades con desorientaciones de bajo dngulo



Publicaciones

(2°<B<15°) estdn asociadas a las propiedades de re-
sistencia mecénica, puesto que se oponen al movi-
miento de las dislocaciones. Sin embarge, las unida-
des con desorientaciones de alto dngulo (8>15°) son
las que controlan la tenacidad, siendo efectivas en
el control de la propagacién de las grietas [10]. En la
Fig. 5, se presentan los mapas IPF (inverse pole figu-

111

re) (a, b) y los mapas de desorientaciones (c, d) rela-
tivos al acero Nb y los dos tiempos de mantenimien-
tode 10s (a,¢) y 0 s (b, d), para la temperatura de bo-
binado de 700 °C. En los mapas de desorientaciones,
las unidades de bajo (2°) y alto angulo (15°) se repre-
sentan en color rojo y negro, respectivamente (ver
las Fig. 5¢ y d). Tal y como se ha observado en las
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Fig. 5. Detalles microestructurales obtenidos mediante EBSD en el acero Nb: (a)(b) Mapas IPF (inverse pole figure) y (c){(d) mapas de de-
sorientaciones (lineas rojas>2°, lineas negras>15°) a la temperatura de bobinado de 700 °C y diferentes tiempos de mantenimiento tras

la deformacién: (a)(c) 10 s y (b)(d) Os.
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micrografias del éptico (Fig. 2a y b), las Fig. 5b y d
confirman un afino de las unidades cristalograficas
cuando el tiempo de mantenimiento disminuye
desde 10 hasta 0 s. A su vez, la morfologia de las u-
nidades (ver las juntas representadas en negro en la
Fig. 5d) varia ligeramente en la microestructura co-
rrespondiente a un tiempo de 0 s, siendo una ferrita
con un aspecto menos poligonal, con una fraccién
de juntas de bajo dngulo mas significativa (juntas
representadas en rojo en la Fig. 5d) y una subestruc-
tura més pronunciada.

A partir de los barridos de EBSD se han cuantifica-
do los tamarios de unidad cristalogréfica en todo el
rango de temperaturas de bobinado, tiempos de
mantenimiento (a 900 °C) y composiciones quimi-
cas, Las Fig, 6a y b muestran la cuantificacién de
los tamafios de unidad medios con desorientacio-
nes de bajo y alto dngulo (2° y 15°%), respectivamen-
te. En relacién a los tamafios de unidad conside-
rando el criterio de desorientacién de bajo angulo
(ver la Fig, 6a), se observa que conforme la tempe-
ratura de bobinado disminuye se forman microes-
tructuras mds finas, atribuible a la formacién de
fases nopoligonales. En el acerc Nb, el afino micro-
estructural relativo a la disminucién de la tempe-
ratura de bobinade es notorio (tiempo de manteni-
miento de 10 s), debido a 1a modificacién de la
microestructura desde fases ferriticas (700 °C) has-
ta microestructuras no-poligonales caracterizadas

por la presencia de una subestructura importante.
Por ejemplo, en el acero microaleado con Nb, los
tamaifos de unidad medios cuantificados son 4.6 y
1.8 m, para las temperaturas de bobinado de 700 y
500 °C, respectivamente, y para un tempo de man-
tenimiento de 10 s. Del mismo modo, la disminu-
cién del tamafic de unidad medio con la reduccién
de la temperatura de bobinado, también es eviden-
te en el acero NbMo. Considerando el criterio de
desorientacién de alto dngulo (D15°) (ver la Fig. 6b),
se observan tendencias similares en la evolucién
del tamafio de unidad respecto a la temperatura de
bobinado. En este caso, se obtienen tamafios de u-
nidad medios superiores, en comparacién con los
tamafios cuantificados segin el criterio de deso-
rientacién de bajo dngulo (D2° en la Fig. 6a).

Respecto al efecto de la adicién de Mo en el tama-
fio de unidad, en la mayoria de los casos, se obser-
va una significativa contribucién del molibdeno en
el afino de grano (ver las Fig. 6a y b). El afino micro-
estructural asociado a la presencia de Mo, se puede
justificar mediante el potencial del molibdeno en
la disminucién de la velocidad de nucleacién de las
fases formadas, causando una disminucién de la
temperatura de inicio de transformacién ferritica y
bainitica [11]. A pesar de que en el acero que con-
tiene Mo se obtienen tamafios de unidad inferiores
en todo el rango de temperaturas de bobinado (cri-
terio de desorientacién de bajo dngulo en la Fig.
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Fig. 6. Influencia de la temperatura de bobinado en el tamafio de unidad medio para los aceros Nb y NbMo, considerando el criterio de
desorientacién de {a) bajo dngulo (2°) y (b) alto dngulo (15°). t0 y t10, tiempo de mantenimiento de 0 s y 10 s a 900 °C, respectivamen-

te.
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6a), cuandc se emplea una temperatura de bobina-
do de 500 °C, se cuantifican valores similares en
ambos aceros. Esto se debe a la formacién de fases
no-poligonales en las dos composiciones quimicas.

En referencia al efecto del tiempo de mantenimiento
a 900 °C, en ambos aceros, se cuantifican tamarfios de
unidad de bajo dngulo (D2°) ligeramente inferiores
cuando el tiempo de mantenimiento disminuye des-
de 10 s hasta 0 s, aunque las diferencias no son signi-
ficativas, tal y como se muestra en la Fig, 6a. Por el
contrario, las tendencias expuestas en la Fig. 6b co-
rrespondientes al criterio de desorientacion de alto
angulo, difieren ligeramente de las observadas en la
Fig. 6a.

Los resultados mostrados en la Fig. 6b sugieren que
el efecto del tiempo de mantenimiento en el afino
microestructural, es mas notorio en el acero microa-
leado con Nb. Sin embargo, el efecto es inapreciable
en el acero que contiene Mo, puesto que se obtienen
tamafios similares en pricticamente todo el rango
de temperaturas de bobinado, para ambos tiempos
de mantenimiento (tO y t10).

Este efecto mds pronunciado en el afino observado
en el acero Nb, se puede atribuir a la influencia del
Mo en solucién sélida en el retraso del procesc de
restauracién, asociado al efecto solute-drag en la
movilidad de las dislocaciones [6]. En ambos aceros,
el proceso de restauracién se minimiza cuando se e-
limina el tiempo entre la Gltima pasada de deforma-
cién y el enfriamiento acelerado.

Para un tiempo de mantenimiento de 10 s, la pre-
sencia de Mo favorece el control del proceso de
restauracién, al menos parcialmente y es por ello
por lo que el efecto del tiempo de mantenimiento
en el afino microestructural, no es tan evidente en
el acero NbMo.

Este efecto asociado a una densidad de dislocacio-
nes superior en la austenita, es mas notorio en mi-
croestructuras compuestas por ferrita poligonal y
se reduce para microestructuras bainiticas.

Varios estudios muestran la influencia del tiempo
entre la Gltima pasada de deformacién y el enfria-
miento acelerado en la microestructura final [5], a
partir de la cual concluyen que la reduccién de este
tiempo contribuye en el afino microestructural.

En este caso, la disminucién del tiempo promueve
la minimizacién de la restauracién de las disloca-
ciones, causando un afino microestructural adicio-
nal.

Abril 2016 / Informacién

Con la finalidad de conocer la contribucién de la res-
tauracién durante el tiempo de mantenimiento tras
la Gltima deformacion, se han realizado ensayos de
relajacién en el dilatémetro.

La Fig. 7 muestra las curvas de relajacién de tensio-
nes cbtenida a 900 °C para ambos aceros tras una pa-
sada de deformacién de 0.4, siendo el tiempo de re-
lajacién de 10.000 s. Los dos aceros presentan una
tensién inicial similar de en torno a 185 MPa, seguido
de una etapa lineal de relajacién de tensiones, gene-
ralmente atribuible al proceso de restauracién. Sin
embargo, se observa que la presencia del molibdeno
promueve el retraso de la caida en tensién asociada
a la restauracién.
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Fig. 7. Curvas de relajacién a la temperatura de 900 °C (€=0.4
y tiempo de relajacién de 10.000 s).

Es por ello por lo que para un mismo tiempo de
mantenimiento se obtiene una tensién superior en
el acero que contiene Mo y a su vez, una mayor den-
sidad de dislocaciones.

Por tanto, los resultados expuestos en la Fig. 7 confir-
man que la adicién de Mo retrasa el proceso de res-
tauracién y minimiza la disminucién de la densidad
de dislocaciones, debido al efecto del microaleante
en solucién sélida.

Esto podria explicar que el efecto del tiempo de man-
tenimiento en el afino microestructural sea inapre-
ciable en el acero NbMo. Por el contrario, en el acero
microaleado con Nb, la disminucién de la densidad
de dislocaciones es mas significativa que en el acero
NbMo, favoreciendo el engrosamiento de la microes-
tructura tras un tiempo de mantenimiento de 10 s.
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4, Conclusiones

En el presente trabajo se ha analizado el efecto de
la adicién de Mo, la temperatura de bobinado y el
tiempo de mantenimiento entre la Ultima pasada
de deformacién (a 900 °C) y el enfriamiento acele-
rado en aceros microaleados con Nb y NbMo, en re-
lacién a la microestructura y al afino microestruc-
tural.

Por una parte, se ha observade que la adicién de
Mo y la disminucién de la temperatura de bobina-
do promueven la formacion de microestructuras
no-poligonales con una subestructura importante,
trayendo consigo el afino de la microestructura re-
sultante.

Este carnbio en morfologia asociado a la adicién de
Mo justifica el incremento en durezas observado
en todo el rango de temperaturas de bobinado en
el acero que contiene Mo en comparacién con el a-
cero Nb, siendo atribuible al efecto del Mo en el in-
cremento en templabilidad.

En relacién a la influencia del tiempo de manteni-
miento tras la deformacién a 900 °C, la cuantifica-
cién de las unidades cristalogrificas de bajo angulo
(2°) sugiere que la disminucién del tiempo de man-
tenimiento favorece la obtencién de microestructu-
ras ligeramente més finas en ambos aceros.

Sin embarge, para el acero Nb, el efecto del tiempo
de mantenimiento en el afino microestructural es
mads notorio cuando se consideran tamarios de uni-
dad medios segin el criteric de desorientacién de
alto dngulo (15°), mientras que la influencia del
tiempo es inapreciable en el acero NbMo.

Esta diferencia en cuanto al efecto del tiempo de
mantenimiento en el afino se puede asociar alain-
fluencia del molibdeno en el proceso de restaura-
cién que puede tener lugar durante este tiempo.
Las curvas de relajacién de tensiones obtenidas en
ambos aceros confirman que la adicién de Mo pro-
mueve el retraso de la restauracién, debido al efec-
to solute-drag en la movilidad de las dislocaciones.

En el acero microaleado con Nb, para un mismo
tiempo, se obtiene una tensién inferior que en el a-
cero que contiene Mo, atribuible a la disminucién
de la densidad de dislocaciones asociada al proceso
de restauracién. Es por ello por lo que el efecto del
tiempo de mantenimiento tras la Gltima deforma-
cién (a 900 °C) es maés significativo en el acero Nb.
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Abstract. The microstructural refinement induced when the holding time between last deformation
pass and accelerated cooling is reduced, affects the mechanical properties in low carbon Nb and
Nb-Mo microalloyed steels. Plane strain compression tests were performed and mechanical property
samples machined in order to quantify this effect using tensile and Charpy impact tests. A complete
microstructural characterization was carried out using electron backscattered diffraction (EBSD)
measuring unit size distributions and homogeneity of complex microstructures. The synergetic
combination of Nb and Mo elements modifies the final microstructures and, therefore, affects the
contribution of different strengthening mechanisms, such as substructure, precipitation hardening
and dislocation density. Even though strength is not clearly affected by the reduction of the holding
time after the last deformation pass, Charpy properties are considerably improved in the case of the
Nb steel. The presence of MA islands in the Nb-Mo steel limits the beneficial effect of the
microstructural refinement and toughness remains unmodified.

Introduction

In response to the current demands in fields such as gas and oil transportation pipes, offshore
structures, and naval application, and in order to meet simultancously the requirements of high
strength and toughness at low temperatures, new advanced steels are being developed [1]. Suitable
combinations of microalloying additions in combination with the optimizing thermomechanical
processing schedule is needed for the purpose of contributing to an increase in strength through
grain size refinement, solid solution strengthening, precipitation hardening and dislocation
strengthening. In the current context, Nb-Mo microalloyed steels are suitable for achieving the
mentioned requirements. It is widely known that Nb is able to induce strain accumulation in the
austenite prior to transformation, providing notorious microstructural refinement [2]. Mo addition,
on the other hand, enhances the formation of complex non-polygonal transformation products [3,4].
Although strength can be increased by different ways, microstructural refinement is the only
mechanism that improves simultaneously strength and toughness properties. Therefore, the careful
design of chemical composition in conjunction with process parameters is of paramount importance.
Some authors have reported a dramatic effect in grain refinement by accumulating strain in austenite
and reducing the time interval between the finish rolling and the start of accelerated cooling at the
run-out table [5]. In this way, the recovery of dislocations is effectively suppressed, preserving the
stored energy in austenite which is expected to enhance the density of nuclei during subsequent
transformation. Nevertheless, it has to be expected that the degree of recovery would also depend on
the composition. Microalloying elements, for example, could retard recovery process through solute
drag effects on dislocation mobility [6]. Thus, the sensitivity of the microstructure to the time
elapsed after the last deformation pass could vary from steel to steel.

The present work takes into consideration two different steels and is largely focused on the
relationship between process conditions (time after last deformation and coiling temperatures),
mechanical properties (tensile and impact toughness) and microstructure.
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Experimental

In this study, two low carbon Nb and Nb-Mo microalloyed steels are studied. The chemical
compositions of the steels are listed in Table 1.

Table 1 Chemical composition of the steels.
Steel C _Mn Si P S Nb Mo Al N
Nb 0.04 1.55 020 0.017 0.006 0.034 - 0.010 0.005
Nb-Mo 0.05 1.60 021 0.019 0.007 0.035 02 0.020 0.004

The plane strain compression specimens (60 mm long, 30 mm wide and 13.5 mm thick) were
reheated at 1200 °C for 5 minutes followed by a multipass deformation sequence. Two deformations
(e=0.4) one at 1100 °C and the other one at 1000 °C were designed in order to ensure a fine
recrystallized austenite. Afterwards, the specimens were deformed (£=0.4) at 900 °C which is below
the non-recrystallized temperature, followed by a holding time (t) of 0 or 10 s. After the holding
time, the samples were cooled down at 10 °C/s to three different coiling temperatures of 700 °C,
600 °C and 500 °C. Coiling was simulated by holding the samples for 90 min followed by slow
cooling in the furnace to room temperature at 1 °C/s.

The strain distributes heterogeneously through the section of compression specimen, as a result
of friction and specimen geometry. Therefore, the specimens used for the microstructural
characterization were obtained from the central part of the plane strain compression specimens, in
order to reduce strain gradient [7].

Apart from general microstructural characterization by means of Optical Microscopy (OM) and
Field-Emission Gun Scanning Electron Microscopy (FEG-SEM), Electron Backscattered
Diffraction (EBSD) scans were performed for all samples, in order to quantify the crystallographic
features. The samples were polished down to 1 um and the final polishing was performed with
colloidal silica. Orientation imaging microscopy was carried out on the Philips XL30CP SEM with
W-filament, using TSL (TexSEM Laboratories, UT) equipment. Different scan step sizes were
defined depending on the resolution needed, varying from 0.2 pm for bainitic microstructures to
0.4 pum for ferritic microstructures. The total scanned area was about 200x200 pml.

Cylindrical tensile specimens having a gauge length of 17 mm and a diameter of 4 mm were
machined from the plane strain compression samples. The tensile tests were performed at room
temperature and, with a strain rate of 10~ s™' on an Instron testing machine under strain control. The
0.2 % proof stress and the ultimate tensile strength were determined as the mean value of two tests
for each condition. Charpy tests were performed in a Tinius Olsen Model Impact 104 pendulum
impact tester with maximum capacity of 410 J. Subsize specimens were machined from the central
area of the plane compression samples.

Results and discussion

Metallographic Characterization. A detailed microstructural characterization of each sample was
carried out so as to evaluate the effect of chemical composition, coiling temperature and holding
time after last deformation, the details of which can be found elsewhere [8]. In brief, a key point is
that in Nb microalloyed steel, when a high coiling temperature is applied, the microstructure is
composed by polygonal ferrite (PF) and degenerated pearlite (DP). DP appears instead of lamellar
pearlite due to an insufficient diffusion of carbon. A combination between quasipolygonal ferrite
(QF) and granular ferrite (GF) is formed when coiling temperature decreases. Nevertheless, the
microstructures in the Nb-Mo steel differ from the ones in Nb steel. For the highest coiling
temperature, apart from PF, martensite-austenite (MA) microconstituent is obtained. At the
intermediate coiling temperature of 600 °C, the microstructure is mainly formed by a mixture of
QF+GF, even if MA islands are also observed. Conversely, at lowest coiling temperature of 500 °C,
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a fine microstructure of QF and GF units is formed, and no presence of MA regions retained
between transformed phases is detected.

In order to deepen into the link between the variation of holding time after last deformation and
microstructural modification, crystallographic unit size distributions were measured using the EBSD
scans. Different examples that illustrate the differences are shown in Fig. 1, where inverse pole
figures maps are plotted for the Nb (a, b) and Nb-Mo (c, d) steels, coiled at 700 °C. Fig. la and ¢
correspond to a cooling delay time of 10 s, while Fig. 1b and d are related to immediate cooling
(t = 0 s). In the Nb steel a combination between polygonal ferrite and pearlite is obtained for both
holding times. In the Nb-Mo steel, the microstructure is also mainly formed by PF grains, even if
martensite-austenite (MA) microconstituent is also observed in both samples (holding time of 0 s
and 10 s). In reference to the influence of holding time after the last deformation, an important
refinement in the crystallographic units is observed when the holding time is reduced from 10to 0 s
for both steels.

Nb steel

Nb-Mo steel

(d)
Fig. 1 IPF (Inverse Pole Figure) maps obtained by EBSD in Nb and Nb-Mo steels at a coiling
temperature of 700 °C: (a)(c) holding time of 10 s and (b)(d) holding time of 0 s.

The influence of coiling temperature, chemical composition and holding time after last
deformation on the mean unit size is shown in Fig. 2. In Fig. 2a and b, mean unit size using low and
high angle misorientation criterion are considered, respectively. As a general trend, for both
misorientation criteria, the mean unit size decreases as the coiling temperature decreases. The drop
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in the mean unit size is mainly observed when the coiling temperature is reduced from 700 °C to
600 °C (see Fig. 2a and b). Low angle grain boundaries are considered effective in controlling
strength properties (yield and tensile strength), acting as a barrier to dislocation movement.
However, high angle unit sizes provide an effective obstacle to brittle crack propagation and control
toughness properties.

The effect of chemical composition on the ferrite refinement is evident for both misorientation
criteria. [t is observed that smaller unit sizes are formed when the steel contains Mo for both holding
times, mainly for high coiling temperature (700 °C). For example, considering the low angle
misorientation criterion, when a holding time of 10 s is applied, mean unit sizes of 6.8 um and
5.0 um are obtained, in the Nb and Nb-Mo steels, respectively. Nevertheless, for lower coiling
temperatures (600 °C and 500 °C) the effect of Mo addition on microstructural refinement is
reduced, that can be attributed to the production of a more bainitic microstructure.

In reference to the influence of holding time after last deformation, it is observed that the
contribution of this time in the microstructural refinement is only evident at high coiling
temperature (700 °C) for Nb and Nb-Mo steels. For a lower coiling temperature of 600 °C, in Nb
steel slightly finer unit sizes are measured when the holding time is decreased from 10 to 0 s, even if
in Nb-Mo steel the beneficial effect of the reduction of holding time is not observed.

10 10
AND steel t10s AND steel t10s
A Nb steel t0s AND steel t0s
g | ANb-Mo steel t10s g 4| ANb-Mo steel t10s
ANb-Mo steel t0s A Nb-Mo steel t0s
£ 61 E 61
g H
;" o
a 4- E 4 &
2 2
0 T T 0 T T
450 550 650 750 450 550 650 750
Coiling Temperature (°C) Coiling Temperature (°C)
(a) (b)

Fig. 2 Influence of coiling temperature, chemical composition (addition of Mo) and holding time
after last deformation (0 s and 10 s) on the average unit size for both steels, using different threshold
misorientation criterion: (a) low angle (2°) and (b) high angle misorientation criterion (15°).

In addition to the average unit size distribution, an important improvement in the homogeneity of
the microstructure is also observed in Fig. 1. In Fig. 3 high angle unit size distributions obtained
from EBSD scans are plotted in terms of accumulated area fraction, in order to better identifing
coarse grains that could affect the toughness behavior. The accumulated area fraction distributions
are shown for both steels coiled at 700°C and both holding times. The microstructural refinement
achieved when the holding time is reduced, is reflected in the shift of the accumulated fraction
curves towards smaller grain sizes. Moreover, for the Nb microalloyed steel, the improvement in
microstructural homogeneity is more pronounced as the tail of the coarsest grains is substantially
removed.
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Fig. 3 Accumulated area fraction distributions (defined using the 15° misorientation criterion)
plotted for both steels (Nb and Nb-Mo) and both holding times before last deformation (0 and 10 s),
after a coiling temperature of 700°C.

Effect of composition and holding time on tensile properties. Stress-strain curves were obtained
from room temperature tensile tests. In Fig. 4a curves corresponding to Nb and Nb-Mo steels and
the coiling temperature of 700 °C (holding time of 10 s) are shown. The microstructures formed in
Nb and Nb-Mo steels are presented in Fig. 4b and c, respectively. It is evident that the addition of
Mo leads to higher yield and tensile strengths and lower elongation (see Fig. 4a). Furthermore, when
Mo is added, the shape of the curve is also modified due to the presence of MA islands within a
non-polygonal ferrite matrix (see Fig. 4c¢), leading to a continuous yielding behavior. Conversely,
the Nb steel, which is characterized by the formation of ferrite-pearlite microstructures without MA
(see Fig. 4b), presents a discontinuous yielding behavior. It is reported that a higher volume fraction
of secondary phases causes mobile dislocations at boundaries between the MA regions and nearby
soft phases (polygonal ferrite) [9].

Tensile data (yield strength and tensile strength) are plotted in Fig. 5a and b as a function of
coiling temperature for both chemical compositions and holding times after last deformation.
Similar trends are observed in both tensile properties. In the steel containing only Nb the yield
strength remains approximately constant over the entire range of coiling temperatures. Similar
behavior is observed in the tensile strength evolution. However, a different trend can be highlighted
when Mo is added. The addition of Mo promotes an increase in the tensile properties (both yield
and tensile strength) mainly at intermediate (600 °C) and to a lesser extent at low (500 °C) coiling
temperatures. Similar trends were previously reported elsewhere [10], that can be associated with
the presence of a higher fraction of fine precipitates at intermediate coiling temperatures (600 °C).
In terms of the effect of holding time after the last deformation pass, as commented before, its
influence is only observable for the Nb microalloyed steel, but quite moderate. The strengthening
effect of decreasing the holding time is even less evident in the steel containing Mo.
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Fig. 4 (a) Engineering tensile curves obtained for Nb and Nb-Mo steels (holding time of 10 s). FEG-

SEM micrographs corresponding to (b) Nb steel (PF+DP) and (¢) Nb-Mo steel (PF+DP+MA) coiled
at 700 °C (=10 s).
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Fig. 5 Evolution of the (a) yield strength and (b) tensile strength as a function of the coiling
temperature for both steels (Nb and Nb-Mo) and both holding times (10 s in solid lines and 0 s in
broken lines).
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Contributions to strength. The yield strength of low carbon microalloyed steels can be expressed
as a combination of different contributions. Although the most widely used approach is based on a
linear summation of the contributions, several non-linear relationships, which consider the
interaction of different strengthening mechanisms, have also been reported in the literature [10]. In
the present work, an equation proposed by Yakubtsov et al. [11] was selected (see Table 2). In
previous works a suitable correlation between experimental and calculated yield strength values has
been shown in low carbon microalloyed steels [10]. The individual contribution of solid solution
(0ss). grain size (o), dislocations (o). and secondary phase presence (oya) are listed in Table 2.
For this study, and due to the lack of an accurate measurement of precipitate volume fraction, the
contribution of fine precipitation (c,p) was estimated by subtracting the strengthening associated to
lattice friction, grain size, solute, dislocation and MA islands from the experimental yield strength.
A more detailed description of the expressions used in this estimation may be found in Ref [10].

Concerning solid solution strengthening, free nitrogen is assumed to be precipitated as part of the
undissolved and the strain induced niobium carbonitrides and consequently, free nitrogen is not
expected to contribute to the strength in both steels [12]. In reference to the contribution of grain
size, the approach reported by Iza-Mendia et al. has been adopted [13]. Low and high angle
boundary fractions (f;) and mean unit size considering the low angle misorientation criterion (de),
plotted in Fig. 2a, were applied. The contribution of dislocations to the strength was evaluated
through the analysis of the local misorientation gradients within a given region by means of Kernel
Average Misorientation (KAM) obtained by EBSD. For that purpose, the approach proposed by
Kubin and Mortensen is considered (Eq. 4) [15] and the same methodology already discussed in
Refs. [14,15] has been used. The Kernel Average Misorientation for §<2° and Kernel for second
neighbor have been taken into account. The length related to Kernel parameter (u) is 1.86 times the
step size. In order to minimize the frequent overestimation made on the Kernel determined by
means of Conventional EBSD, the measurements have been corrected using a recently proposed
correlation between High Resolution-EBSD and Conventional-EBSD for ferrite [16]. For the Nb-
Mo steel, the strengthening due to MA islands has also to be taken into account [17].

Table 2 Expressions to estimate the relative contributions to the yield strength: lattice friction stress
(c0), solid solution (o), grain size (G,). dislocation density (c,), MA islands (Gma), and
precipitation ().

Expression Eq. Ref.
General: 0, =((o, +0, +0,,+0,,) +0,"+a,’ )" Eq. 1 [11]
Solid solution: oy, =ay +32.3Mn +83.28i+ 1 1Mo +354 (% Ny, )" Eq.2 [12]
Grain size: o, = 1.05aMub| Y f,J0; + J;Eo Shld ey 1B
256515 =750

Dislocations: o, = rM:bJ;_; ,where p =% Eq. 4 [14,15]
MA islands: o4 =900 /4 Eq. 5 [17]
O =M,l_x'f‘:5 mrm) Eq. 6 [18]

Precipitation:

The individual strengthening contributions, according to the approach proposed by Yakubtsov et
al. [11] (Eq. 1), are plotted in Fig. 6 for both chemical compositions and coiling temperatures. The
two most predominant strengthening mechanisms are related respectively to grain size refinement
and fine precipitation. Furthermore, higher contribution of precipitation is achieved for the Nb-Mo
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steel. Preliminary precipitation characterization carried out by means of transmission electron
microscopy suggests that although similar mean precipitate sizes are measured in both steels (at
different coiling temperatures), higher precipitate fractions are achieved when Mo is added. This
agrees with the results in Fig. 6 that also show that the highest contribution of precipitation is
reached at the intermediate coiling temperature of 600 °C in the Nb-Mo microalloyed steel.
Concerning the term related to the microstructural unit size refinement, Fig. 6 shows that the
reduction of coiling temperature leads to an increment of its contribution in both steels.
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Fig. 6 Individual contributions (grain size, dislocations, MA islands, precipitation and composition)
weighted according to Eq. | for both steels and different coiling temperatures (holding time of 10 s):
(a) Nb steel and (b) Nb-Mo steel.

Toughness properties. Charpy tests were performed with the purpose of evaluating the effect of
coiling temperature and holding time after the last deformation pass on toughness properties. In
Fig. 7, the Charpy absorbed energy curve is plotted for Nb and Nb-Mo steels coiled at 700 °C, after
0s and 10 s delay times at 900 °C. The experimental points were fitted using the modified
hyperbolic tangent fitting algorithm proposed by Wallin [19]. Regarding the influence of the
holding time after last deformation, the results corresponding to Nb steel (see Fig. 7) show that the
reduction of the holding time improves toughness by shifting the impact transition curve to lower
temperatures. Therefore, in Nb microalloyed steel, as holding time decreases, better toughness
properties are achieved. This improvement can be related to the observed refinement of high angle
boundary units when holding time is reduced from 10 s to 0 s (see Fig. 2b). Furthermore, the unit
size distributions plotted in Fig. 3 reveal the formation of a more heterogeneous microstructure in
the Nb steel, for a 10 s delay time. The combination of a smaller average grain size and a more
homogeneous structure promotes the improvement of the impact toughness property.

Nevertheless, such an improvement is not evident in the steel containing Mo. In that case, the
refinement of the microstructure when holding time is reduced from 10 s to 0 s is not strong enough
to achieve the enhancement of toughness properties. This can be associated with the presence of
hard secondary phases (MA islands) that negatively affects impact toughness. The fractographic
analysis of broken samples confirms the fact that MA islands are the triggers for the brittle fracture.
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Fig. 7 Absorbed energy as a function of test temperature for Nb and Nb-Mo steels and both holding

times (holding times of 10 s in solid lines and 0 s in broken lines) using a coiling temperature
of 700 °C.

Conclusions

This study reveals that the holding time between the last deformation pass and the accelerated
cooling mainly affects the toughness achieved in the Nb steel. The refinement of the “cleavage unit
size” associated to the high angle boundary unit size is the mechanism controlling this
improvement. In the case of the Nb-Mo steel, the sluggish recovery kinetics due to Mo solute drag
and also the presence of MA islands reduces the impact of the delay time on the final microstructure
refinement and mechanical properties. This fact might suggest that the strategy of shortening the
time between the last rolling pass and the accelerated cooling in the cooling bed will be especially
beneficial for toughness improvement in Nb microalloyed steels and more generally CMn steels
with a low amount of alloying elements affecting high temperature recovery.
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Abstract

The influences of coiling temperature, chemical composition and holding time after last
deformation on the final microstructure were analyzed in low carbon Nb and Nb-Mo
microalloyed steels by laboratory simulation tests. A complete microstructural characterization
was performed using electron backscattered diffraction (EBSD) in order to measure unit size
distributions and homogeneity of complex microstructures. The addition of Mo and the reduction
of coiling temperature promote the presence of non-polygonal phases, increasing substructure
formation, as well as grain size refinement. When the holding time between last deformation
pass and accelerated cooling is reduced, microstructural refinement is promoted in the Nb
microalloyed steel while unit size distributions show little variation for the Nb-Mo steel. This
different behavior might be related to the effect of Mo on the recovery kinetics during the
holding time after last deformation. Molybdenum reduces the dislocation mobility and therefore,
the effect of recovery is less evident.

Introduction

Over the last years, new generations of microalloyed steels are being developed in order to meet
the increasing requirements and high strength-toughness properties, in fields such as gas and oil
transportation pipes, offshore structures, and naval application [1]. Suitable combinations of
microalloying additions in conjunction with the optimizing thermomechanical processing
schedule is needed in order to contribute to an increase in strength through grain size refinement,
solid solution strengthening, precipitation hardening and dislocation strengthening. In the current
context, Nb-Mo microalloyed steels are one of the most promising so as to meet high strength
and toughness properties simultaneously. Nb is well known because of its ability to induce strain
accumulation in the austenite prior to transformation, providing finer microstructures with
enhanced mechanical properties [2]. On the other hand, Mo promotes the formation of more
complex non-equiaxed transformation products, leading to an additional strength improvement
[3,4]. Even though the combination of different strengthening mechanisms leads to the
increasing of strength, toughness may be impaired, being microstructural refinement the only
mechanism that improves simultaneously strength and toughness properties. Therefore, special
efforts have been dedicated to the development of new thermomechanical controlled processes
that promote an additional grain refinement. Some authors have reported a dramatic effect in
grain refinement by reducing the interval between the finish rolling and the start of rapid cooling
[5]. In this case, the recovery of dislocations is effectively suppressed by the reduction of time
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between last deformation and accelerated cooling, causing an additional refinement of the final
microstructure. Furthermore, it is known microalloying elements in solution could retard
recovery process through solute drag effects on dislocation mobility [6]. In addition, Mo
suppresses the annihilation of dislocation at high temperature, leading to a retard in the recovery
kinetics [7]. In the present work, dilatometry tests were carried out modifying the final coiling
temperature and the time between last deformation pass and accelerated cooling, so as to
generate different microstructures. A systematic characterization study relating the influence of
coiling temperature, composition and holding time after last deformation on the crystallographic
unit sizes has been performed by means of EBSD. Furthermore, in order to a better
understanding on the link between the variation of holding time and microstructural
modification, stress relaxation tests were performed in Nb and Nb-Mo microalloyed steels,
providing the contribution of recovery during the holding time after the last deformation.

Experimental

The chemical compositions of the steels studied are shown in Table 1. In the present study, two
low carbon Nb and Nb-Mo microalloyed steels were selected.

Table | Chemical composition of the steels.
Steel C Mn_ Si P S Nb Mo Al N
Nb  0.04 155 020 0.017 0.006 0.034 - 0.010 0.0160
Nb-Mo 0.05 1.60 0.21 0.019 0.007 0.035 0.2 0.020 0.0070

Uniaxial compression tests and stress relaxation tests were performed in a Bihr DILS05D
deformation dilatometer. Solid cylinders with a diameter of 5 mm and a length of 10 mm were
employed. The specimens were subjected to the thermomechanical schedule depicted
schematically in Figure 1. The schedule included reheating at 1200 °C for 5 minutes followed
two deformations (e=0.4) at 1100°C and 1000 °C, in order to ensure a fine recrystallized
austenite. Afterwards, the specimens were deformed at the non-recrystallized temperature region
at 900 °C (£=0.4). After this deformation, two holding times (t) of 0 and 10 s were defined. And
then, the samples were cooled down at 30 °C/s to different coiling temperatures ranging from
450°C to 700°C, so as to evaluate the influence of coiling temperature in the final
microstructures, The isothermal maintenance of 90 minutes at the coiling temperature was
followed by a controlled cooling at 1 °C/s to room temperature. Stress relaxation tests were
carried out at 900 °C, using a relaxation time of 10000 s. Prior to the tests, the machine and tool
stiffness were determined and the relaxation curves corrected by the corresponding values.

In order to quantify the crystallographic features, Electron Backscattered Diffraction (EBSD)
scans were performed for all samples. The samples were polished down to 1 pm and the final
polishing was performed with colloidal silica. Orientation imaging microscopy was carried out
on the Philips XL30CP SEM with W-filament, using TSL (TexSEM Laboratories, UT)
equipment. Different scan step sizes were defined depending on the resolution needed, varying
from 0.2 pm for bainitic microstructures to 0.4 um for ferritic microstructures. The total scanned
area was about 200x200 pmz.
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Figure 1 Schematics of the thermomechanical schedules performed at the dilatometer.
Results and discussion

The microstructures of the specimens obtained for the different coiling temperatures and
compositions were analyzed both by optical and scanning electron microscopy. As an example,
in Figure 2, optical micrographs for the Nb and Nb-Mo steel specimens obtained after a 700 °C
coiling treatment and the two holding times of 0 and 10 s at 900 °C are shown. For the Nb steel
(Figure 2a and b), a Polygonal Ferrite (PF) microstructure is formed for both holding times, even
if the microstructure for the 0 s holding time (Figure 2b) shows some non-polygonal features for
the ferritic grains. In the Nb-Mo steel, the microstructure is also mainly formed by PF grains,
even if Martensite-Austenite (MA) microconstituent is observed in both samples (Figure 2¢ and
d). For different coiling temperatures, and after a detailed analysis using FEGSEM, a gradual
shift from high coiling temperature phases such as Polygonal Ferrite (PF) to lower coiling
temperature phases, such as Quasipolygonal Ferrite (QF) and Granular Ferrite (GF) (600 and
500 °C) is observed in the Nb steel. The addition of Mo promotes several microstructural
modifications, being the formation of MA microconstituent the most relevant one. For the
highest coiling temperature, apart from PF, MA micro-regions between PF and Degenerative
Pearlite (DP) are observed. At the intermediate coiling temperature of 600 °C, MA islands are
also detected in a microstructure constituted by QF and GF. Conversely, at lower coiling
temperature (500 °C), the fraction and size of the mentioned MA island is significantly lower.
Even if some refinement is observed when both micrographs of Nb steel (Figure 2a and b) are
compared, the differences for Nb-Mo steel are not so clear and a microstructural quantification is
needed. The complexity of the analyzed microstructures required the use of EBSD technique as
conventional quantitative metallography techniques were not able to obtain accurate results.
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(c) (d)
Figure 2 Optical micrographs of microstructures corresponding to steel (a),(b) Nb and
(c),(d) Nb-Mo at a coiling temperature of 700 °C and different holding times after the
deformation pass at 900 °C: (a)(c) 10 s and (b)(d) O s.

Therefore, and for a better understanding of the influence of the holding time after the
deformation pass at 900 °C, a quantification of low and high angle misorientation unit sizes was
carried out using EBSD technique. In Figure 3, Inverse Pole Figure (IPF) maps (a, b) and grain
boundary maps (¢, d) corresponding to the Nb steel and the two holding times of 10 s (a, ¢) and
0's (b, d) are shown for a coiling temperature of 700 °C. As mentioned in the optical microscope
images (Figure 2a and b), an important refinement in the crystallographic units is observed when
the holding time is reduced to 0 s (Figure 3b and d). The morphology of the high angle units is
not as polygonal as for the 10 s holding time and the fraction of low angle boundaries is higher,
showing an important substructure.

If the average unit sizes for high and low angle boundaries (2° and 15° misorientation criteria) are
measured, results plot in Figure 4 are obtained. Regarding the low angle boundary unit size
(Figure 4a), the mean unit size decreases as the coiling temperature decreases. This is due to the
increase of non-polygonal structures. The D> mean unit size is systematically smaller for the
Nb-Mo steel, associated with the formation of more bainitic microstructures in the whole range
of coiling temperatures, leading to an intense substructure formation (high fraction of low angle
boundaries). For both steels, slightly smaller low angle unit sizes are measured when the holding
time at 900 °C is decreased from 10 to 0 s, even if differences are not very clear. Similar trends
are also observed for the high angle boundary unit sizes, D s, in Figure 4b. The influence of
holding time on the microstructural refinement is only notorious in the Nb microalloyed steel.
Conversely, the effect is less evident in the steel containing Mo. This could be attributed to the
contribution of Mo to the hardenability enhancement and the formation of more bainitic phases.
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Figure 3 Microstructural details obtained by EBSD in Nb steel: (a)(b) IPF (Inverse Pole Figure)
maps and (c)(d) Grain Boundary map (red lines>2°, black lines>15°) at a coiling temperature of
700 °C and two different holding times at 900 °C: (a)(c) 10 s and (b)(d) 0 s.
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This more pronounced refinement effect in the Nb steel when compared to the Nb-Mo steel
might be attributed to the influence of Mo in solid solution on the retard of the recovery process
through solute drag effects on dislocation mobility. In both steels, the recovery process is
minimized when there is no time between the last deformation and accelerated cooling. On the
other side, and for the holding time of 10 s, the presence of Mo in solution at 900 °C is strong
enough to control recovery, at least partially and promote a refinement in the resulting ferritic
structure. This effect of a higher dislocation density in austenite would be more important for the
formation of polygonal ferrite phases and its effect gets reduced for more bainitic structures. In
order to confirm the fact that molybdenum promotes the retardation in the recovery process
during the 10 s holding time at 900 °C, stress-relaxation tests were performed in the dilatometer.
Prior to the analysis of the stress-relaxation curves, it must be taken into consideration the fact
that the observed strength evolution is given in part by the contribution of the different softening
and hardening mechanisms affecting the microstructure, but the other part comes from a test
contribution related to the conversion of elastic into inelastic strain which can introduce a
significant stress relax. Therefore, additional stress-relaxation curves were measured at low
equivalent strains (¢=0.04), assuming that these curves would describe the evolution of stress in
the absence of other microstructural events. From the stress difference between them and the
experimental curves, the “Microstructural stress-relaxation” curves were derived. These
corrected curves, which would represent exclusively the evolution of stress due to
microstructural changes, are shown in Figure 5(a). The curves effectively denote the retardation
in the softening kinetics for the Nb-Mo steel. Excluding the initial roundness, both curves show a
first linear stage of relaxation, which is usually associated with recovery processes [8].

A physically-based model for recrystallization of microalloyed austenite has been applied, which
takes into account the softening effect of recovery, in order to achieve a comprehensive analysis
of the relaxation results. It is assumed that the flow stress of the precipitate free austenite, o; is
related to the total dislocation density, p, and the yield stress of the precipitate-free fully
recrystallized austenite, o, by a forest type hardening relation [9]:

c=0,+Ma, ,ub\/; Eq. |

where M is the Taylor factor (=3,1 for FCC) and a7 is a constant of the order of 0.15. Following
Verdier et al. [10] equation the rate of change of the internal stress due to the dislocations is
expressed as:

dlo-o,) 64c-0,)v, -U Y. ((e=0c)V,
y — exp < |sinh . Eq. 2
dt IM a E K, T K, T

where U, and V, are the activation energy and the activation volume of the recovery process.
The dislocation density can be estimated using Eq. 3:

oft)-o, : .
(1)=| ———= Eq. 3
Pt/ (Ma,ubJ a
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To fit the experimental curves, U, was taken to be equal to the activation energy for the self-
diffusion of Fe in austenite (286 kJ/mol) [6]. Regarding the activation volume for recovery, V,,
the back-calculated values of V, are 435’ and 305° for the Nb and Nb-Mo steels, respectively.
These values are comparable to those reported by Zurob et al. [6]. The comparison between the
experimental softening curves and model predictions is shown in Figure 5(a). The addition of Nb
and Mo not only produces retardation in recrystallization, but also reduces the recovery rate
[11,12]. In order to capture this effect, the contributions from both the solute atoms and
dislocations are considered to affect the activation volume for recovery [13]. Therefore, V,
lowers as the solute concentration of Mo increases, which results in reasonable agreement
between the model and the experiment. If the dislocation density is calculated using Eq. 3, a
decrease from 2.32:10" to 1.44-10" m™ is obtained for the Nb-Mo and Nb steels after the 10 s
holding time. These values confirm the differences in the recovery of the dislocation network
between both steels, which suggest that dislocation recovery is the main mechanism behind the
ferrite grain size refinement observed in the Nb steel when the holding time after the last
deformation pass is reduced.

200 6.E+14
5.E+14 F—u ——
150 4.E+14 \
g _ ,
s o . 10 s holding time
< E 3414 -
g a . \
i A
100 2.E+14
= = Nbexp '
= +Nb Model
——NbMo exp LE+14 1 — - nb R
=== NbMo Model —NbMo A\
50 T T T 0.E+00 T T T
0.0001 0.01 1 100 10000 0.0001 0.01 1 100 10000
Time (s) Time (s)

Figure 5 (a) Stress-relaxation test results and comparison with physical model predictions and (b)
dislocation density evolution predicted by the model.

Conclusions

This study reveals the relevance of the holding time between the last deformation pass and the
accelerated cooling on the ferrite grain size refinement. This effect is much more important in the
Nb steel than in the Nb-Mo microalloyed steel. The different behavior between both steels is
attributed to different recovery kinetics in both steels during the holding time at 900 °C. The
stress-relaxation curves obtained for both steels confirm this fact and the physical modeling
provides information regarding the strong difference in dislocation density reduction between
both steels. The refinement is more pronounced for the high angle boundary units than for the
low angle boundary substructure. This fact might suggest that the strategy of shortening the time
between the last rolling pass and the accelerated cooling in the cooling bed will be especially
beneficial for toughness improvement in Nb microalloyed steels.
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ISSUES CONCERNING THE PREDICTION OF Nb IN SOLUTION
AVAILABLE TO PRECIPITATE DURING THERMOMECHANICAL
PROCESSES IN Nb BASED STEELS

Abstract

An experimental indirect procedure to quantify the amount of Nb present in solution
before hot deformation is proposed. The method is based on the effect of dissolved Nb in the
delay of static recrystallization kinetics. The procedure is evaluated considering two different
laboratory thermomechanical simulations: reheating furnace (in the case of conventional cold
charging) and tunnel furnace (for thin slab direct rolling technologies). Two Nb microalloyed
HSLA steels have been selected to evaluate the procedure and the predictions obtained have
been compared with precipitation analysis by TEM and with thermodynamic predictions. The
results obtained suggest that this procedure can be a complementary tool to better evaluate the
amount of Nb in solid solution for a specific industrial situation.

Keywords

Nb microalloyed steel, solid solution, precipitation, thermomechanical processing.

1. Introduction

As higher strength-toughness combined with thicker final gauges are required, the
optimization of the steel composition and the thermomechanical process variables becomes an
important issue. One of the more extended practices to achieve these objectives is the
selection of Nb microalloyed based steels, alone or combined with other elements. In this
context, knowledge of the amount of Nb that is present in solid solution at the entry of the hot
rolling mill is very important, since it will affect the level of austenite conditioning. A normal
procedure to estimate this value is by means of thermodynamic calculations, such as solubility
products or commercial software. Usually this approach is based on equilibrium conditions,
whereas, reheating industrial situations can be far from this approach. This problem is
enhanced in the case of direct charging hot rolling configurations, as occurs with thin slab
direct rolling, where usually the time in the furnace (tunnel or induction) before rolling
shortens significantly when compared to conventional routes. In addition, the presence of Ti in

1 CEIT and Tecnun (University of. Navarra), P.M. Lardizabal 15, E-20018, San Sebastian, Basque
Country (Spain)
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Nb-Ti microalloyed grades can also introduce additional complexity in the determination of
Nb available in solution [1, 2]. It is well known that a part of the Nb can be tied up forming
complex (Ti,Nb)N, which results difficult to evaluate. This will be dependent on the chemical
composition (Ti amount, Ti/N ratio) but also in the solidification and post-solidification
conditions during continuous casting. Taking all these aspects into account, an indirect
procedure for the determination of Nb in solid solution after reheating treatment is proposed.

Nb in solid solution can retard static recrystallization kinetics of austenite after hot
working deformation. Based on that, the degree of dissolution of Nb can be indirectly
estimated from its effect on static recrystallization time (tossx) by using equations which take
into account the amount of Nb in solid solution. One of these equations is that proposed by
Fernandez et al. [3]:

-0.15 :
to.ssrx =9.92x10711. Dy - >0P0 703 -cw(lggi,m}cxpﬂ 27§]9m—185)'[Nb]} (1

where D, is the initial austenite grain size, £ is the strain, £ is the strain rate, T the
deformation temperature and [Nb] represents the amount of niobium in solid solution. A
higher amount of Nb in solid solution increases the time required to achieve a 50%
recrystallized fraction. If the deformation conditions remain constant (strain and strain rate),
the reheating cycle can be changed and the recrystallization time in each case can be
experimentally quantified. From the comparison between experimental recrystallization times
(to.ssrx) and those predicted by the recrystallization model, the amount of Nb in solid solution
can be estimated.

2. Description of the proposed technique

The determination of the recrystallization time can be done by using the double hit
deformation test. A schematic representation of the thermomechanical cycle to be applied is
shown in Fig. 1. Note that two heating cycles are applied. The first one corresponds to the
reheating conditions of interest (Tren, tren), which are changed to vary the amount of Nb in
solid solution (after this cycle the specimen is immediately quenched), and the second one
(Taust, taust), which must be the same for all the tests since it will determine the initial austenite
grain size (D,). For a given deformation conditions (Taust, taust, Tper, £1,€), the reheating
temperature (Tren) or the time (ten) can be modified to put more or less amount of Nb in solid
solution. An important point to take into account in these tests is that the cooling rate (CR)
from the austenitization temperature to the deformation temperature must be high enough to
avoid precipitation to occur before deformation is applied. Similarly, the deformation
conditions should be chosen to enhance as much as possible the differences in
recrystallization kinetics derived from different amounts of Nb in solid solution.

Fig. 2 shows the procedure to determine the static recrystallization kinetics from the
double hit tests. For a given reheating treatment, a number of tests is performed at constant
deformation conditions (Tger, £1,€) varying the interpass time (tip). From the stress-strain
curves obtained, the fractional softening is determined by applying the 2% offset method as
indicated in the figure. This method better excludes the contribution of recovery to mechanical
softening [4], therefore the softening fraction can be directly considered to be the
recrystallized fraction. These data can be fitted to Avrami type equations, from which the time
to reach 50% recrystallized fraction (to.ssx) can be determined as shown in the figure.
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Fig. 1. Schematic representation of a double hit deformation thermomechanical test.
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Fig. 2. Example of stress-strain curves and the corresponding static softening kinetics
obtained from a double hit test.

The next step would be to determine recrystallization curves (Avrami curve) after
different reheating conditions. At a reheating temperature T, the amount of Nb in solid
solution is denoted as Nb; and the corresponding recrystallization time t;. The first reheating
condition should be selected to assure that all the niobium is in solid solution, that is Nb; = Nb
content of the steel. This temperature can be calculated using solubility product equations or a
thermodynamic software. Then, another reheating temperature is considered, T2, double hit
test performed and the recrystallization time measured, t2, as it is shown in Fig. 3. Applying
the following equation the amount of niobium in solid solution at this condition, Nba, can be
determined:
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Fig. 3. Avrami curves corresponding to different reheating conditions.

As the delay due to solute drag is very dependent on the deformation temperature, this
procedure will have some limitations. Fig. 4 shows the evolution of t/t; ratio as a function of
the deformation temperature and possible amount of Nb in solution, in agreement with the
predictions obtained with Eq. 2. The curves suggest that this procedure should be limited to
deformation temperatures lower than 1100°C.

10
8 | ~-1000°C
+1050°C

6 F +1100°C
£ o 1150°C
'

4t //

2 | o oo

0 L L L i 1 i

0 0.02 0.04 0.06 0.08

[Nb],-INb], (%)

Fig. 4. Time delay due to Nb solute drag effect in static recrystallization as a function of
temperature in agreement with Eq. 2.

In the following, the results obtained with this technique will be considered. In the first
case, the objective will be to evaluate the influence of different reheating conditions in the
total amount of Nb in solution. In the second case, the conditions corresponding to the effect
of tunnel furnace in a direct rolling process will be simulated.
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3. Effect of different reheating conditions

A low carbon 0.056%Nb microalloyed steel was considered (0.06C, 1.00Mn, 0.35Si,
0.05A1 and 100 ppm N). The deformation application was done by uniaxial compression tests
and the conditions selected corresponding to the parameters defined in Fig. 1 are listed in
Table 1. A reheating temperature interval ranging from 1250 to 1100°C was analyzed in order
to obtain different levels of Nb in solution (Thermo-Calc predicts a complete Nb
solubilization for 1200°C). After that, the specimens were reheated to 1100°C and after a
holding time of 1 min, cooled to the deformation temperature of 1050°C. Two compression
strains of 0.2 were applied to evaluate the static recrystallization kinetics. The austenite grain
size corresponding to the austenitization temperature of 1100°C was 19 um.

Table 1. Testing conditions selected (see Fig. 1 for parameters definition)

Tren (°C) tren (min) | HR (°C/s) Taus (°C) taus (min) Taer (°C) £1/€2

1250/1150/1100 10 9 1100 1 1050 0.2

The softening fraction vs time curves, as a function of the Taus temperature, are shown in
Fig. 5. Differences between the Avrami curves are observed, with an increasing delay in the
fraction softening kinetics as Tas increases. This suggests that the different reheating
temperatures are putting different amount of Nb in solution that, after the application of the
strain pass, induce changes in the recrystallization kinetics.

100 | -
. — +1260°C/1100°C/1 min :f"
s %
€l <ees 41160°C/1100°C/1 min ,-
o 3
2 == +1100°C/1100°C/1 min A
=
S 60 |
5
w
o 40 }
=]
=
Q
S 20 +
i

0
0.01

Time (s)

Fig. 5. Evolution of the fractional softening with time as a function of T, The deformation
temperature was in all the cases 1050°C.

From each curve of Fig. 5, the tosq time was calculated and, with the help of Eq. 1, the
amount of Nb in solution was estimated. To do this, it has been assumed that the condition
1250°C/1100°C/Imin corresponds to a situation in which all the nominal Nb is in solution (as
it will be shown later, this is not strictly correct). The results obtained are summarized in
Table 2. The comparison between these values and the predictions done by Thermo-Calc for
equilibrium conditions are shown in Fig. 6. As observed, relevant differences are denoted.
Nevertheless, TEM analysis after quenching (see Fig. 1) indicated that for the 1250°C (10
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min) reheating condition some coarse Nb(C,N) particles remained undissolved as shown in
Fig. 7. In consequence, this means that the real Nb amounts in solution for 1150 and 1100°C
should be lower than those indicated in Table 2.

Table 2. Recrystallization times and [Nb] amount predictions.

Test condition i LT o
Tiet(°C)/ Taus(°C)/tas (min) o0 () [Nb] (%)
1250/1100/1 6.35 0.056 (nominal)
1150/1100/1 3.00 0.023
1100/1100/1 1.83 0.002
0.06
Nominal Nb -
0.05 | /
c ’
i) ’
5004 | ’
[}
w
T 0.03 | ¢ Nbcalculated
[*] from tests /
rt
c L J
= 0.02 | —Thermo-calc /
= (TCFE 8) /
=z /
S 0.01 | /
’
!/
0 L ’ 1
900 1000 1100 1200 1300
Treh (oc)

Fig. 6. Comparison between Thermo-Calc predictions and indirect experimental
measurements as a function of reheating temperature.

Fig. 7. Non-dissolved Nb rich particles after 1250°C (10 min) reheating cycle.
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4. Application for a thin slab tunnel furnace simulated condition

A similar procedure was applied to a steel with 0.046%Nb content (0.1%C, 1.4%Mn,
0.031%Al, 0.046%Nb and 50 ppm N). For this composition, Thermo-Calc predicts that all Nb
should be in solution for temperatures higher than 1180°C. This steel was selected to analyze
the influence of the tunnel furnace step in a possible premature Nb precipitation in a CSP
based Thin Slab Direct Rolling (TSDR) configuration. The thermomechanical cycle of Fig. 1
was modified to include the tunnel furnace step as indicated in Fig. 8. In this case, the
technique for the application of the thermomechanical cycle was the double-hit torsion test.
The applied strain was £=0.35 and the strain rate 1 s™. In order to analyze the effect of the
tunnel furnace, three holding times were considered: 10 s (equivalent to a not holding step),
20 min (normal conditions) and 1 h (unexpected long time to simulate problems in the rolling
mill). Different deformation temperatures were selected in the range from 1000 to 1100°C.
The samples were quenched at different moments (see Fig. 8) for TEM characterization.

A
= 1250°C, 20 mi
E AT =100051100°C =157
ﬂ — —
= 10°C/s €=0.35 e=0.1
=3 M————W
E t=10 s, 20 min tp
At 1°C/s orlh
>
Quenched samples time

Fig. 8. Thermomechanical cycle to simulate the effect of the tunnel furnace holding time.

The fractional softening curves are shown in Fig. 9. For the case of 1050°C a delay is
observed for t= 10 s, while the behavior is more similar for t = 20 min or 1 h. These
differences are more notorious at 1000°C. Following a similar procedure as before, from the
the to.ss time the [Nb] amount was determined considering that after reheating all the Nb was
in solution. The comparison between equilibrium conditions (Thermo-Calc) and estimated
[Nb] values are show in Fig. 10. The results suggest that in normal holding conditions the
amount of [Nb] does not correspond to an equilibrium condition. The differences observed
between 20 min and 1 h agree with the practical experience that long unexpected stages at the
tunnel furnace impair final mechanical properties (less amount of Nb to pancake austenite
during hot working).

TEM analysis of quenched samples confirmed that at the initial state (1250°C, 20 min)
all the Nb was in solution as no Nb rich precipitates were identified. In contrast, after the
holding time at 1050 or 1000°C, Nb rich particles were observed. The mean size of these
precipitates is between 100 and 120 nm, thus they are relatively coarse to have a significant
effect in retarding recrystallization [5]. In consequence, it can be considered that the loss of
Nb in solid solution is the principal responsible of the change in the recrystallization kinetics.
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Fig. 10. Comparison between determined amount of Nb in solution and prediction with
Thermo-Cale as a function of simulated tunnel furnace temperature and time.

Regarding the composition of the Nb-rich particles, it is observed that at 1050°C, some
Ti appears also in the precipitates (see Fig. 11), while at 1000°C in the majority of particles
only Nb is present. In most cases, co-precipitation on existing sulfides ((Cu, Mn) S) is
observed, although these sulfides have been partially dissolved during replica preparation. An
example is shown in Fig. 12. This suggests that the precipitation of Nb during tunnel furnace
step can depend not only on the chemical composition/thermal conditions, but also on the
steel cleanness.
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[ ]
| Nbrich precipitates
(small amount of Ti)

9

Fig. 11, (Nb,Ti)(C,N) precipitates after 1050°C (1 h) holding condition. The small amount of
Ti is easy to identify in a lot of cases.

Nb-rich precipitate

Fig. 12. Co-precipitation of Nb rich particles on existing sulfide after holding 1 h at 1000°C.
Part of the (Mn,Cu)S particle has been dissolved during replica preparation.

279



Capitulo 8

280

4. Concluding remarks

An indirect procedure to evaluate the amount of Nb in solid solution after a given

thermal condition (temperature/time) has been proposed. The procedure is based on the delay
effect that Nb exerts on the static recrystallization kinetics when it is in solid solution. Its
application should be focused mainly in those conditions where solute drag has an effective
effect on static recrystallization. In these situations, this procedure can provide complementary
information to the one obtained by the direct application of solubility products or
thermodynamics software based on equilibrium conditions.
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Abstract

Market requirements for high strength plates are increasing as weight reduction and innovative
design concepts are expanding in new applications. Precipitation strengthening mechanism has
been widely used in thin strip products, as the coiling strategy optimization offers interesting
combinations in terms of final properties and microalloying additions. Precipitation
strengthening in thick plates, though, is more reduced due to the limitation of interphase
precipitation during continuous cooling after hot rolling. With the main objective of exploring
the limits for this strengthening mechanism, laboratory thermomechanical simulations
reproducing plate hot rolling mill conditions were performed using low carbon steels
microalloyed with different Nb, Nb-Mo and Ti-Mo additions. After continuous cooling to room
temperature, a set of heat treatments using fast heating rates and short holding times were applied
simulating the conditions of induction heat treatments. A notorious precipitation hardening is
observed for some grades under specific heat treatment parameters.

Introduction

In response to the current demands new advanced steels and optimized thermomechanical
processing schedule are being developed. Using microalloyed steels and the appropriate
thermomechanical process, plates with a good balance between strength and toughness can be
achieved due to the contribution of different strengthening mechanisms, such as grain size
refinement, solid solution strengthening, precipitation hardening and dislocation strengthening.
Among the different microalloying possible, Nb, Nb-Mo and Ti-Mo steels are suitable for
meeting the most demanding requirements. Nb is able to induce strain accumulation in the
austenite prior to transformation, providing notorious microstructural refinement and Mo
addition enhances the formation of complex non-polygonal transformation products [1]. Ti-Mo
microalloyed steels have an interesting combination of high strength and good formability
because of a wide dispersion of nanometric sized precipitates in the ferritic matrix [2].

In these last years, innovate thermomechanical controlled processes that promote an additional
strengthening have been developed, so as to meet the increasing material demands of a variety of
structural applications. Induction heat treatments might be an option to improve the actual levels
of properties in hot rolled plates without affecting productivity. Induction heat treatment could
promote new nanoprecipitates which would increase the yield strength of the hot rolled plates
without any major modification of the hot rolled microstructure. This approach has already been
proposed for conventional heat treatment of thick plates in Nb microalloyed steels [3], but its
specific application of fast heat treatments was less explored [4,5].
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Experimental

In the present study three low carbon Nb, Nb-Mo and Ti-Mo microalloyed steels were selected.
In Table 1 the chemical composition of the selected steels is shown. Uniaxial compression tests
were performed using a Bihr DIL805SD deformation dilatometer. Solid cylinders of 5 mm in
diameter and 10 mm in length were employed in the experiments. The specimens were subjected
to the thermomechanical schedule depicted schematically in Figure 1. The schedule included a
reheating step at 1200 °C for 5 minutes and then, to ensure a fine recrystallized austenite, two
deformations (¢=0.4) were performed at 1100 and 1000 °C. Afterwards, the specimens were
deformed in the non-recrystallization region at 900 °C (g=0.4). Next, the samples were cooled
down at 15 °C/s to three different Fast Cooling Temperatures (FCT) of 650, 720 and 790 °C, with
the aim of generating different final microstructures. From each FCT, the samples were cooled
down at 1°C/s to room temperature. These samples simulating the hot working and air cooling
step will be named as FCT (for example, FCT650 for the 650°C Fast Cooling Temperature).
After that, a final induction heat treatment process was performed in each case, consisting of a
fast heating up to 650 °C and different holding times (0, 5, 15, 30 and 45 s). Finally, the
specimens were cooled again to room temperature (1 °C/s). The induction heat treated samples
will be named FCT-HT (for example, FCT720-HT135s for the 720°C FCT and 15 s holding time
at 650°C).

Table 1 Chemical composition of the steels studied (weight percent).

Steel C Mn Si P S Nb Mo Ti Al N
Nb 0.04 1.55 0.20 0.017 0.006 0.034 - - 0.010 0.0050
Nb-Mo 0.05 1.60 0.21 0.019 0,007 0.035 0.20 - 0.020 0.0070
Ti-Mo  0.05 1.61 0.20 0.020 0.006 - 0.20 0.090 0.020 0.0040

A

) 1200°C, 5 min

g 108 1100°C; £=0.4; £=1 51

é 20°Cls —> 505 . 1000 °C; £=0.4; $=1 s

% 25 o 900°C; £=0.4; $=15"

w

15°Cls «— FCT (790, 720 and 650 °C)

«— 650 °C, Holding Time
(0, 5,15, 30 and 45 s)

1°Cls —» 60 °Cls

FCT, FCT-HT

>
TIME

Figure 1 Thermomechanical schedule performed at the dilatometer.

The microstructures were characterized after etching in 2% Nital by different characterization
techniques: Optical Microscopy (OM, LEICA DMIS000 M), and Field-Emission Gun Scanning
Electron Microscopy (FEGSEM, JEOL JSM-7000F). The study of the precipitation was
performed using a Transmission Electron Microscope (TEM, JEOL 2100) with a voltage of
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200 kV and LaBg thermionic filament. Carbon extraction replicas and electropolished thin foils
were used for this purpose. In order to quantify the crystallographic features, Electron
Backscattered Diffraction (EBSD) scans were performed for all samples. The samples were
polished to 1 um followed by a polished with colloidal silica. Orientation imaging microscopy
was carried out on the Philips XL30CP SEM with W-filament, using TSL (TexSEM
Laboratories, UT) equipment. Different scan step sizes were used depending on the resolution
needed, varying from 0.1 pum for high resolution scans to 0.4 pum for general microstructure
characterization and unit size measurements. The total scanned area was about 200x200 um®.
Vickers hardness measurements were performed using a 1-Kg load (QNESS Q30A+) and
average values of 8 measurements are reported.

Results and Discussion

In Figure 2 Vickers hardness values are plotted as a function of the Fast Cooling Temperature
(FCT) for Nb, Nb-Mo and Ti-Mo microalloyed steels. In open symbols hardness measurements
obtained after the simulated hot working process and continuous cooling to room temperature are
drawn. On the other hand, hardness values measured after the final heat treatment (FCT-HT), ata
fixed holding time of 15 s at 650°C are plotted in filled symbols. In terms of the effect of the fast
cooling temperature (FCT) in the ‘as-rolled” samples, a strengthening effect is observed as FCT
decreases from 790 to 650°C for the Nb and Nb-Mo microalloyed steels. This effect might be
attributed to the formation of more bainitic microstructures as the FCT decreases. Nevertheless, a
different trend is observed for the Ti-Mo microalloyed steel. Although a bainitic microstructure
is also formed at the lowest FCT of 650°C, the hardness drops. This effect might reflect a
reduction of the strengthening contribution of nanosized precipitates.

340
2 300 -
o . NN ONb FCT
g el ©Nb FCT-HT15s
3 X ©Nb-Mo FCT
£ 2601 ©Nb-Mo FCT-HT15s
¢ I, et ATi-Mo FCT
% 2’ - T ATi-Mo FCT-HT15s
= T

220 O—----u..a___:;..___g

180 . . :

580 650 720 790 860

Fast Cooling Temperature (°C)

Figure 2 Vickers hardness as a function of Fast Cooling Temperature (FCT) for Nb, Nb-Mo and
Ti-Mo microalloyed steels and different schedules. FCT: *As-rolled’ samples; FCT-HT15s: *As-
rolled’ samples followed by Induction Treatment at 650°C and a holding time of 15 s.

When the induction cycle is applied to the FCT samples, different trends can be distinguished
depending on the fast cooling temperature and chemical composition. When high FCT are used
(790°C and 720°C) and mainly ferritic microstructures are formed, there is no significant
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influence of the induction heat treatment and similar hardness values are measured in both cycles
(FCT and FCT-HT15s) for the three steels. Conversely, when the FCT is decreased to 650°C and
bainitic microstructures are formed, higher hardness values are reached for all the steels studied
when induction treatment is applied. This hardness increment is more important for the Ti-Mo
steel than for the Nb and Nb-Mo steels. These results may anticipate that even though nanosized
precipitation is limited during continuous cooling in bainitic structures, a considerable increase
in strength can be achieved by a fast induction heating. This assumption is in line with the
effective precipitation strengthening achieved in the Ti-Mo microalloyed steels in hot rolled
sheets after coiling [2]. Given that the effect of induction treatment is more important in the Ti-
Mo steel, the present study will be focused on the influence of the final heat treatment in this
steel, following a detailed microstructural characterization and precipitation analysis.

Effect of Induction Treatment for the Ti-Mo Steel

In Figure 3a Vickers hardness values are shown as a function of holding time for the Ti-Mo
microalloyed steel and the entire range of fast cooling temperatures (FCT790, 720 and 650).
Dashes lines drawn in Figure 3a are related to the hardness level measured in the FCT samples.
As mentioned before, hardness increases significantly when FCT is reduced from 790°C to
720°C and drops back for the FCT650 sample. However, when the induction cycle is applied
(FCT-HT sample hardness is drawn in solid symbols), an increase is detected for the FCT650
condition. For the two highest FCT temperatures there is no effect of the induction treatment.
Regarding the holding time, the results in Figure 3a show that its effect is negligible for the 0 to
45 s range, for all the FCT-HT samples.

As the hardness of each grade can be affected by several factors such as grain size, dislocation
density and nanosized precipitates, a detailed microstructural analysis has to be done before
extracting any conclusion. Starting with the microstructural analysis, the optical micrographs
corresponding to the FCT790, 720 and 650 samples are presented in Figure 3b, ¢ and d,
respectively. Depending on the FCT, transformation products vary widely. For FCT790 (see
Figure 3b), a mixture of PF (Polygonal Ferrite) and MA islands (Martensite-Austenite) is
obtained. For the intermediate FCT720, in addition to the aforementioned phases, the
microstructure also shows some QF (Quasipolygonal Ferrite) and GF (Granular Ferrite) (see
Figure 3c). For the FCT650 sample, a combination of QF, GF and MA is noticed (see Figure 3d).
Even though a considerable microstructural refinement is observed when FCT is reduced from
720°C to 650°C (compare Figure 3¢ and d), a significantly lower hardness is obtained (Figure 3a)
for the FCT650 condition (hardness is reduced from 299 HV to 263 HV, for FCT720 and
FCT650, respectively). This fact confirms that an additional factor besides microstructure is
controlling hardness. In addition to this, and when the induction cycle is applied to the FCT650
sample the hardness level increases back to approximately 290 HV (a 10% increment) for the
FCT650-HCT15s sample. In order to confirm the lack of microstructural change before and after
the induction treatment for the FCT650 sample, FEG-SEM micrographs are shown in Figure 4a
and b. Similar phases and sizes are appreciated when FCT650 and FCT650-HT15s are
compared. Analogue combinations of QF and GF are observed in both samples and therefore, the
hardening related to heat treatment could be attributed to the formation of fine precipitates.
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Crystallographic unit size distributions were measured using the EBSD scans in order to get
additional information about the average unit sizes. Two examples illustrating differences
regarding unit size distributions are presented in Figure 5, where IPF (Inverse Pole Figure) and
misorientation angle maps are shown for specimens obtained after FCT schedule. FCT790 (a, b)
and FCT630 (c, d) samples are selected. The reduction of FCT from 790°C to 650°C induces the
presence of more bainitic and non-polygonal phases (as also shown in Figure 3), and this fact is

mainly reflected in a higher fraction of low angle boundaries (2°<6<15°) drawn in red color (see
Figure 5b and d).
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(dashed lines correspond to FCT samples and filled symbols to FCT-HT samples). Optical
micrographs corresponding to: (b) FCT790, (¢) FCT720 and (d) FCT650.
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Figure 4 FEG-SEM micrographs corresponding to the Ti-Mo steel for: (a) FCT650 and (b) FCT-
HT15s samples.

: ‘ ’ :F ‘ k__.__ 3 A Tl AR O

Figure 5 Microstructural details obtained by EBSD in Ti-Mo steel: (a)(c) IPF (Inverse Pole
Figure) and (b)(d) Grain Boundary maps (red lines>2°, black lines>15°) after continuous cooling
to room temperature (‘as-rolled” sample) and two different FCT conditions: (a)(b) 790°C and
(c)(d) 650°C.

Figure 6 shows the influence of FCT before and after the 45 s induction treatment on the mean
unit size considering low (2°) and high (15°) angle misorientation criteria. The reduction of FCT
causes a significant refinement in final microstructure for both low and high angle boundaries.
The induction heat treatment (FCT-HT45s) do not modify the microstructure and similar mean
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grain sizes are achieved before and after induction treatment for the whole FCT range (see
Figure 6). These measurements were performed for the longest holding time of 45 s, therefore,
the effect would be even smaller for shorter holding times. Analogue analysis was also
performed measuring the Kernel Average Misorientation (KAM) parameter using EBSD in order
to estimate dislocation densities and no effect of the induction process was observed in the
samples. For example, for the FCT650 condition, Kernel Average Misorientation values of 0.9°
and 0.8° (corresponding to dislocation density values of 6.4-10"* and 5.6:10™* m™, following the
procedure described in [6,7] for its quantification) are obtained, in the FCT650 and FCT650-
HT45s samples, respectively.

A characterization of fine precipitates (smaller than 10 nm) was performed to evaluate if the
differences in precipitation are the main cause for the different strengthening behavior after the
induction heat treatment. The precipitation analysis was carried out in the FCT790, 720 and 650
samples as well as in the specimens obtained after induction. Concerning the FCT samples, TEM
analysis confirms that fine dispersions of precipitates are formed in the FCT790 and FCT720
samples, being the FCT790 sample the one with the highest precipitate fraction. FCT650 sample,
meanwhile, shows very scarce precipitates mainly located in grain boundaries. A TEM
micrograph corresponding to a FCT790 thin foil specimen is shown in Figure 7 where a
considerable fraction of fine Ti and Mo containing carbides is observed. Thus, the higher
hardness value measured at FCT790 than in FCT650 (see Figure 3a) could be justified by the
difference in the precipitate fractions prior to the induction treatment.

15
ATiMo FCT 2°
ATi-Mo FCT-HT45s 2°
- oTi-Mo FCT 15°
£ o |LeTimo FeT-hass 150
ki
w
£
&
c 5
L]
@
= -
0 . . .
580 650 720 790 860

Fast Cooling Temperature (°C)

Figure 6 Effect of the Fast Cooling Temperature on Figure 7 TEM micrograph of thin foil
the average unit size considering 2° and 15° for Ti-Mo steel and FCT790 sample.
threshold misorientation criteria for FCT and FCT-
HT45s schedules.

With the purpose of confirming that the increment of hardness values due to induction treatment
observed in the FCT650-HT samples is associated with the formation of fine precipitates, two
thin foil images are shown in Figure 8a and b, for the FCT650 and FCT650-HT45s samples,
respectively. Comparing both images, a much higher precipitate fraction is detected after the
induction cycle. These results confirm that induction heat treatment is a possibility for bainitic
plate strengthening.

505

287



Capitulo 8

288

=]
il
-

-

Figure 8 Thin foil TEM micrographs for: (a) FCT650 and (b) FCT650-HT45s.
Conclusions

The results shown in this paper highlight the benefits of applying induction treatment
technologies to bainitic plates by promoting a precipitation strengthening by means of fine
nanosized carbides. The short cycle times of few seconds needed for an important strengthening,
allow for an online implementation of induction coils after the plate cooling beds. Even if a
similar strengthening effect was also detected for Nb and Nb-Mo microalloyed steels, the
strengthening effect was more relevant for the Ti-Mo microalloyed steel.

The strengthening effect after induction treatment for ferritic microstructures is negligible, as a
fine precipitation is already present in the continuously cooled samples. The fast cooling rates
applied down to 650°C and the subsequent cooling to room temperature promote a bainitic
transformation and reduce the strengthening effect of (Ti,Mo)C in the ‘as-rolled” samples. The
high dislocation density of the bainitic microstructures, however, offers nucleation sites for fresh
precipitate to form during the short induction heat treatment.
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Abstract

The quantification of the amount of Nb in solution during rolling is a challenging task. The direct
quantification of Nb precipitates is tedious and the predictions using thermodynamic software or
solubility products might be useful for equilibrium conditions but do not consider the effect of
kinetics. In this paper, an indirect experimental procedure to quantify the amount of Nb present
in solution before rolling is proposed. The method is based on the effect of dissolved Nb on static
recrystallization kinetics due to its solute drag mechanism. Laboratory thermomechanical
simulations based on conventional reheating furnaces or tunnel furnaces for direct charging
technologies were carried out with two Nb and Nb-Ti microalloyed grades. The softening results
were combined with precipitation analyses using TEM. Comparisons with thermodynamic
software predictions were also performed. The results suggest that this technique can be a useful
tool to evaluate the amount of Nb in solid solution for specific industrial situations.

Introduction

The thermomechanical processing of steels is usually associated with high requirements
concerning strength and toughness. In consequence, a suitable austenite conditioning prior to
transformation becomes a key step to achieve the desired final microstructure. In a high number
of applications, Nb is the main microalloying element that provides, through strain induced
precipitation, an adequate tool for controlled rolling. To fulfill this condition, it is necessary that
Nb should remain in solid solution at the entry of the hot rolling mill, to be able to precipitate as
fine particles that will stop austenite recrystallization.

Different factors intervene in the interactions between static recrystallization and strain induced
precipitation. One of them is the amount of Nb in solution that, in some cases, can be different
from the nominal one. For example, in some conditions the reheating cycle prior to hot rolling
cannot completely dissolve some coarse particles formed during the solidification and post-
solidification steps [1,2]. Similarly, microalloying with Ti can favor some level of co-
precipitation with Nb prior to hot rolling [3]. Finally, depending on the temperature conditions,
Nb can partially precipitate or co-precipitate during tunnel furnace step in thin slab direct rolling
(TSDR) technologies, this also being dependent on the presence of TiN particles and on the steel
cleanness (Al,Os;, MnS). These examples are far away from the equilibrium thermodynamic
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conditions and, in some cases, the available solubility products and commercial software do not
provide sufficient precision for a proper design of the rolling parameters.

Nb in solid solution can delay the static recrystallization kinetics of austenite during hot working.
Based on that, the degree of dissolution of Nb can be indirectly estimated from its effect on the
static recrystallization time (to s«). The following expression quantifies the relationship between
the amount of Nb in solid solution and the time ty s [4]:

_ s6po-0-15
to.ssx =9.92x107!1. Dy .£7>6P0 @ 0'53-cxp(%)cxp[[zjri?(m—IRSJ-[Nb]:l )

where D, is the initial austenite grain size, € is the strain, £ is the strain rate, T the deformation
temperature and [Nb] the amount of Nb in solid solution. The amount of Nb in solution can be
modified during the prior reheating cycle and the recrystallization time in each case can be
experimentally quantified. If the rest of parameters intervening in this expression remain
constant, the amount of Nb in solid solution can be estimated from the comparison between
experimental recrystallization times (1y ss) and those predicted by the recrystallization model.

Figure 1 illustrates schematically the proposed procedure. As a first step, a reheating condition
(T)) is selected to assure that all the niobium is in solid solution, that is Nb; = Nb content of the
steel and the corresponding to s« time calculated (t;). Then, another reheating temperature is
considered, T», that will lead to another tosex value (t2). If the rest of the parameters remain
constant and taking Eq. 1, the amount of Nb in solid solution at this condition, Nb,, can be
determined as follows:

t /1ty = e“':p{( E?STOOO —ISSJ‘([NbI]_[NbIE ])} @
a1;,:-100 :
D 80 - 4
- + T,— Nb,
g 60 | * Tz—bsz
8 ------------- == T,>T,
= 40 Nb, < Nb,
c
'-g 20 -
7]
=
w 0- T T T
0.1 1 10 100 1000

Time (s)

Figure 1. Scheme of Avrami curves corresponding to different amount of Nb in solution.

As the delay in static recrystallization due to solute drag is very dependent on the deformation
temperature, the proposed procedure will have some limitations. To evaluate this, Figure 2
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describes the evolution of t,/t; ratio as a function of the deformation temperature and [Nb,]-[Nb-]
amount based on the predictions obtained with Eq. 2. The figure indicates that the “solute drag
approach” should be limited to deformation temperatures lower than 1100°C.

10
8 F -=1000°C
-+-1050°C
6 F +1100°C
:"_: I 01150°C Y
4
2
0 L 1 L 1 L L i
0 0.02 0.04 0.06 0.08

[Nb],-[Nb], (%)
Figure 2. Time delay due to Nb solute drag effect in static recrystallization as a function of
the deformation temperature in agreement with Eq. 2.

Experimental Procedure

Two steels were considered in the analysis, one with 0.046%Nb and the other with 0.038%Nb-
0.013%Ti, as shown in Table 1. Double-hit torsion tests were applied to determine the static
recrystallization kinetics following the procedure described in [5]. The complete
thermomechanical cycle is shown in Figure 3. The applied strain was £=0.30 or 0.35 at a strain
rate of 1 s™'. In order to analyze the effect of the tunnel furnace, three holding times were
considered: 10 s (equivalent to a not holding step), 20 min (normal conditions) and 1 h
(unexpected long time to simulate problems in the rolling mill). Different deformation
temperatures were selected in the range from 950 to 1100°C. The samples were quenched at
different moments for TEM characterization (see Figure 3). An important point to take into
account in these tests is that the cooling rate (CR) from the austenitization temperature to the
deformation temperature must be high enough to avoid precipitation to occur before deformation
is applied. Similarly, the deformation conditions should be chosen to enhance as much as
possible the differences in recrystallization kinetics derived from different amounts of Nb in
solid solution (based on Figure 2).

Table I. Chemical composition of considered steel (in weight %)
Steel C Mn Si Al Nb Ti N
Nb 0.10 1.40 0.30 | 0.031 0.046 - 0.0050
Nb-Ti | 0.06 1.73 035 | 0.030 | 0.038 | 0.013 | 0.0038
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Figure 3. Thermomechanical cycle applied to simulate the effect of the tunnel furnace
holding time before hot rolling.

Results and Discussion

Nb microalloyed steel

The stress-strain curves for the condition of Tg.=1000°C and 1 hour furnace time as a function of
the interpass time are shown in Figure 4. The softening curves obtained for different furnace
times at 1000°C are included in the same figure. A delay in the recrystallization kinetics is
observed for t= 10 s, while the behavior is more similar for t = 20 min or 1 h. The [Nb] amount
was determined from the tss time values considering that after reheating all the Nb was in
solution (10 s condition). The comparison between equilibrium conditions (Thermo-Calc) and
estimated [Nb] values are show in Figure 5. The results suggest that in normal holding conditions
(20 min) the amount of [Nb] does not correspond to an equilibrium condition. On the other hand,
the differences observed between 20 min and 1 h agree with the practical experience that long
unexpected stages at the tunnel furnace impair final mechanical properties.
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Figure 4. Stress-strain curves (for 1 hour simulated tunnel furnace) and fractional softening
curves for the deformation temperature of 1000°C.
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In the quenched samples obtained at the initial state (1250°C, 20 min), no Nb rich precipitates
were identified by TEM analysis, confirming the initial hypothesis that all the nominal Nb was in
solution. After the holding times at 1050 or 1000°C, Nb rich particles were observed. The
precipitate size distributions are shown in Figure 6 and they are relatively coarse to have a
significant effect in retarding recrystallization [6]. In consequence, TEM analysis confirms that
the loss of Nb in solid solution is the principal responsible for the change in the recrystallization
kinetics. In relation to the composition of the Nb-rich particles, it is observed that at 1050°C,
some Ti also appears, while at 1000°C, only Nb is present in the particles. An example is shown
in Figure 7. In most cases, Nb has precipitated on sulphides ((Cu, Mn) S), although these have
been partially dissolved during replica preparation. This suggests that steel cleanness is also

Figure 5. Comparison between
determined amount of Nb in
solution and prediction with
Thermo-Calc as a function of

simulated tunnel furnace
temperature and time.

intervening in the kinetics of these premature Nb rich precipitates.
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Nb-Ti microalloved steel

In relation to the Nb-Ti microalloyed steel, the applied deformation temperatures were 1000 and
950°C. A comparison between two Avrami curves obtained at 950°C as a function of the tunnel
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Figure 6. Precipitates size
distributions after 1 hour
holding time before
deformation application.
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furnace simulation time is shown in Figure 8. Following a similar procedure as in the previous
case, the corresponding calculated amount of Nb in solution is indicated in Figure 9. In this case,
it was assumed that after the holding time at 1200°C all the Nb was in solution (Thermo-Calc
predicts an amount close to the nominal one: 0.0378 wt%), in a similar way as done with the Nb
microalloyed grade. Nevertheless, at this temperature TEM analysis of quenched samples
confirmed that (Ti,Nb)N precipitates remain undissolved with a mean size of 52 nm. Although
they are mainly Ti rich particles, Nb also appears in the analysis. This means that with the
hypothesis that all Nb is in solution, there is an overestimation of the predictions shown in Figure
9 for the Nb amount in solution. This indicates that for the case of Nb-Ti steel grades, this
procedure based on the delay on static recrystallization may have some limitations.

Nb rich precipitate
(small amount of Ti)

Cu S (dissolution during
replica preparation)

o
Iﬂ _Lt?e_ T e

Figure 7. Co-precipitation of Nb rich particles on existing sulfide after holding 1 h at 1050°C.
Part of the (Mn,Cu)S particle has been dissolved during replica preparation.
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Figure 9. Prediction of the amount of
Nb in solution assuming that all Nb
was in solution after reheating at
1200°C.
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TEM analysis of the precipitates indicates that during the tunnel furnace simulation step Nb co-
precipitates promoting a rich shell surrounding previous TiN rich particles, as shown in Figure
10. This suggests that in this case, as occurred in the previous one, previous particles present at
the entry of the tunnel furnace can affect the kinetics of the amount of Nb in solution remaining
at the entry of the first rolling pass.

Figure 10. Example of co-precipitation of Nb over a previous (Ti,Nb)(C,N) particle.
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Concluding Remarks

A procedure to evaluate the amount of Nb in solid solution after a given thermal condition
(temperature/time) has been proposed. This technique is based on the delay effect that Nb exerts
on the static recrystallization kinetics when it is in solid solution. Its application should be
focused mainly on those thermal conditions where solute drag has an important effect on static
recrystallization.

Two conditions have been selected to evaluate the procedure for the case of tunnel furnace based
industrial installations, one with a Nb microalloyed grade and the other with a Nb-Ti steel. In
both cases, the predictions obtained suggest that at the exit of the tunnel furnace the amount of
Nb in solution could be higher than those determined by equilibrium conditions. Nevertheless,
the precipitation of Nb that can occur under specific thermal conditions is associated with the
presence of previous precipitates. In the case of the Nb grade, the cleanliness (presence of
sulphides) appears as a possible factor enhancing the premature Nb precipitation. In the case of
the Nb-Ti steel, previously formed Ti rich particles are determinant. In addition, as some amount
of Nb is present in these particles formed during solidification and post-solidification step, the
procedure proposed can overestimate the amount of Nb in solution at the entry of the rolling
mill.
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