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Resumen
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RESUMEN

En aceros estructurales, la reduccion del tamafio de grano es el Unico mecanismo que
permite un aumento significativo tanto de la resistencia como de la tenacidad del
material. Este criterio ha sido utilizado con éxito en los aceros microaleados, en los que la
accion conjunta de tratamientos termomecdnicos con la incorporacién en la composicidn
de pequefias cantidades de elementos de microaleacion conduce a una microestructura
muy fina que proporciona una excelente combinacidn de propiedades.

La posibilidad de microalear mediante técnicas pulvimetalirgicas no se ha explorado
completamente debido a ciertas dificultades técnicas, como la imposibilidad de realizar
tratamientos termomecanicos durante un ciclo de sinterizacion convencional, la
dificultad de distribuir uniformemente en la microestructura cantidades tan pequefas de
aleantes, la elevada afinidad por el oxigeno de los elementos de microaleacion o la
necesidad de que estos reaccionen durante el ciclo de sinterizacién para formar una
distribucién de carburos eficaz para controlar el crecimiento de grano.

En este trabajo de investigacidn se estudia la posibilidad de desarrollar nuevos aceros
sinterizados de alta resistencia aleados con niobio, aplicando el concepto de afino de
grano desarrollado en los aceros microaleados.

De entre los elementos de microaleacién, el niobio es el que posee un mayor potencial
para el control del crecimiento de grano en aceros sinterizados. En los aceros
microaleados ha demostrado ser eficaz para inhibir el crecimiento de grano austenitico y
retrasar la recristalizacién de la austenita en forma de carburos o carbonitruros. Ademas,
estando en solucién sélida, es uno de los elementos de aleacién que produce una mayor
reduccién de la movilidad de los bordes de grano en aceros mediante solute drag.

Mediante el empleo de la molienda mecdnica como técnica de aleacién se obtienen
polvos prealeados nanoestructurados en los que el niobio se puede incorporar de forma
elemental o directamente como carburos. De esta manera se posibilita la comparacion
de los dos mecanismos de control del crecimiento de grano planteados (particle pinning y
solute drag) durante la sinterizacion. Asi mismo, el uso de técnicas de sinterizacion
asistidas por presion (hot pressing, SPS) permite la obtencion de un material
completamente denso utilizando menores tiempos y temperaturas de sinterizacién, lo
cual conlleva un control adicional del tamafio de grano.

Esta tesis doctoral abarca todo el proceso de disefio de un nuevo material, desde la
eleccién de composiciones y fabricacidn del polvo prealeado mediante aleacidon mecanica
hasta la evaluacién y validacidn de los materiales sinterizados.






Abstract

r
ABSTRACT

Grain refining is the only strengthening mechanism in structural steels that increases
both vyield strength and toughness. This concept have been applied successfully in
microalloyed steels, in which the use of thermomechanical treatmens and the addition of
small quantities of microalloying elements lead to a very fine microstructure that
provides a great combination of properties.

Microalloying in sintered steels have not been fully explored since it involves some
difficulties, like the absence of thermomechanical treatments in a conventional sintering
process, the high oxygen affinity of the microalloying elements or the need to ensure a
good distribution of the microalloying elements in such small quantity. Besides, the
sintering process itself, as a diffusive process, requires temperature and time enough to
consolidate properly the material, leading to a quite large microstructure.

This work studies the development of new high strength sintered steels alloyed with
niobium, and applies the concept of grain refining implemented in microalloyed steels.

Niobium is the microalloying element with a higher potential to control the grain growth
of steels. In microalloyed steels, niobium have proven to inhibit the grain growth and the
recrystallization of austenite in the form of carbides or carbonitrides by particle pinning.
But also in solid solution is one of the alloying elements of steels that provides a stronger
effect in the grain boundary mobility by solute or impurity drag.

Mechanical alloying allows to distribute uniformly the alloying elements in a
nanostructured iron powder. Through this technique niobium can be incorporated in
elemental form or directly as niobium carbide, providing the possibility to compare both
mechanisms to control grain growth (particle pinning and solute drag). In addition to
that, the use of special consolidation techniques, like pressure assisted sintering (hot
pressing, SPS), allows to reduce the sintering temperatures and times, which helps to
moderate the grain growth during sintering.

This thesis involves the whole process of design of a new material, from the choice of the
composition and the production of the prealloyed powder by mechanical alloying, to the
evaluation and validation of the sintered materials.
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11 ACEROS MICROALEADOS

Los aceros microaleados se han utilizado durante décadas como aceros estructurales
gracias a su excelente combinacién de propiedades, entre las que se incluyen elevada
resistencia, excelente tenacidad y buena ductilidad, soldabilidad y resistencia a la fatiga 'y
a la abrasion. Esta combinacién de propiedades se alcanza gracias a un cuidadoso control
de la composicion y de los tratamientos termomecanicos a los que se somete al acero.

El desarrollo de los aceros microaleados (segunda mitad de la década de los 50 y década
de los 60) coincidié con el desarrollo del conocimiento basico de las relaciones entre la
microestructura y las propiedades de los aceros, y entre el procesado y la evolucion de la
microestructura.

Antes de la segunda guerra mundial, la resistencia en los aceros de baja aleacién
laminados en caliente se conseguia afiadiendo carbono hasta un 0,4% y manganeso hasta
un 1,5%, dando como resultado aceros ferritico-perliticos con un limite elastico alrededor
de 350-400MPa. Sin embargo, la perlita responsable de la resistencia de los aceros era
también la culpable de la pérdida de otras propiedades requeridas para diversas
aplicaciones, como la ductilidad, la tenacidad (Figura I-1, izquierda) y la soldabilidad del
material. Este problema condujo a la busqueda de mecanismos alternativos de
endurecimiento que permitieran disminuir el contenido en carbono manteniendo la
elevada resistencia.

Figura I-1: Influencia en la temperatura de transicion ductil-fragil del contenido en carbono [1] (izquierda)
y de distintos mecanismos de endurecimiento [2] (derecha).

El afino de grano ferritico (Figura I-1, derecha) es el Unico mecanismo en aceros
estructurales que aumenta la resistencia disminuyendo a la vez la temperatura de
transicion ductil-fragil (esto es, mejorando la tenacidad). Se comprobd que la adicién de
pequefias cantidades de elementos formadores de carburos/nitruros (V, Nb, Ti) a los
aceros tratados termomecanicamente permitia controlar el tamafo de grano austenitico
durante el procesado y disminuir el tamafio de grano ferritico final utilizando contenidos
en carbono inferiores al 0,1%, de manera que se mantenia e incluso incrementaba el
valor de la resistencia, disminuyéndose a la vez la temperatura de transicion ductil-fragil
y eliminando los problemas de soldabilidad. Se podian alcanzar limites elasticos
superiores a 400MPa y temperaturas de transicion de -70°C con contenidos en carbono
inferiores a 0,03% [1].

—t
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Asi, se pueden definir los aceros microaleados como aquellos aceros (normalmente al
manganeso) procesados mediante tratamientos termomecanicos controlados
(thermomechanical controlled processing, TMCP) que contienen pequefias cantidades de
determinados elementos de aleacién (Nb, Ti, V) que producen refino de grano y/o
endurecimiento por dispersién gracias a la formacién de carburos o nitruros
relativamente estables.

El contenido de los elementos de microaleacidon (microalloying elements, MAEs) no
supera el 0,1%wt (en masa, weight percent) para cada uno de ellos ni el 0,15%wt en total
(en el caso de que haya combinacion de ellos), y el contenido en carbono habitualmente
no supera el 0,1%wt [3].

La microestructura y propiedades finales del acero dependeran tanto de la composicion
(tipo de elemento de microaleacion utilizado) como del tratamiento termomecanico
controlado utilizado durante su procesado [4]. El resultado es una microestructura
ferritico-perlitica con un tamafio de grano ferritico de alrededor de 10um y un tamafio
minimo alcanzable de 1um de acuerdo con [5-7], como consecuencia del fendmeno de
recalescencia.

Se estima que la produccion actual de aceros microaleados constituye alrededor del 10%
de la produccién mundial de acero [3], y sus principales aplicaciones incluyen acero para
tuberias, acero para componentes de automdviles y acero para construccién
(plataformas de produccién, barcos, edificios de elevada altura, puentes, barras de
refuerzo de hormigdn armado, etc.) [5].

1.1.1 Tratamientos termomecanicos

El objetivo final de los tratamientos termomecdanicos es minimizar el tamafo de grano
ferritico. Para ello, se basan en el acondicionamiento de la austenita (austenite
conditioning). Para obtener granos ferriticos de tamafio fino después de la
transformacion alotrépica y—a se necesita una elevada velocidad de nucleacién de la
ferrita y una baja velocidad de crecimiento y posterior engrosamiento. Acondicionar la
austenita implica que la microestructura que la austenita ha adquirido tras la
deformacion en caliente y antes de la transformacién cumpla con estos requisitos.

La velocidad de nucleacién de la ferrita sera elevada si existe un numero elevado de
puntos potenciales de nucleacién y si la
velocidad de nucleacidn por sitio es alta [9].
Los puntos potenciales de nucleacién de
ferrita son los bordes de grano austeniticos,
los defectos planares incoherentes y las
bandas de deformacién. La densidad de
estos sitios por unidad de volumen es
expresada como el total del area interfacial
(incluyendo bordes de grano, defectos vy
bandas de deformacién) por unidad de
volumen, se mide en mm?*/mm? o mm™ y se
representa por el parametro Sv. En la Figura
I-2 se puede observar la influencia de Sv en

el tamafio de grano ferritico. La meta de los
Figura 1-2: Influencia de Sv en el tamafio de grano

ferritico [8].
8
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tratamientos termomecanicos controlados y el acondicionamiento de la austenita es
maximizar Sv, y para hacerlo existen dos aproximaciones completamente diferentes
(Figura I-3).

Trecristalizacién

Austenita +
Carburos/Nitruros

Austenita

Recrystallization
Controlled

Rolling (RCR)

Austenita
equiaxial

Deformacion
(ej.laminado o forja)

Two phase
rolling

Deformacion durante

A

Transformacién durante

enfriamiento acelerado o no la transformacion

A

Deformacién en frio del
acero 100% transformado

Figura I-3: Esquema-resumen de los tratamientos termomecdnicos controlados. Adaptado y modificado a
partir de [1].

Recrystallisation controlled rolling (RCR): La austenita se somete a N ciclos de
deformacion-recristalizacion para producir afino de grano. La deformacion
tendra lugar siempre a temperaturas por encima de la temperatura de
recristalizacion, y de los granos equiaxiales iniciales se pasara a tener una
microestructura de granos equiaxiales austeniticos mas finos. Dada la elevada
temperatura, los nuevos granos tenderan a crecer en los periodos entre los
distintos procesos de deformacidn (ej. entre las distintas pasadas del laminado)
y antes de la transformacion y=»a. Para que esto no se produzca es necesario
que exista un mecanismo para suprimir el crecimiento de grano. Ademds
interesard que la temperatura por debajo de la cual no se produce
recristalizacion sea lo mas baja posible. Por lo tanto, los aceros disefiados para
un acondicionamiento de la austenita mediante RCR deben tener una baja

—~
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temperatura de recristalizacion (low recrystallization-stop temperature) y un
mecanismo de inhibicion del crecimiento de grano pre-existente. Esta ruta de
procesado es adecuada para aquellos procesos que requieran elevadas

temperaturas de acabado, como en los casos de grandes secciones o forja.

= Conventional controlled rolling (CCR): En este caso, los ultimos procesos de
deformacion se llevan a cabo por debajo de la temperatura de recristalizacion.
La microestructura final de la austenita estard deformada: los granos habran
cambiado su forma, y existiran dislocaciones, defectos planares y bandas de
deformacion. En este caso, los aceros disefiados para esta ruta de procesado
deberan tener una temperatura de recristalizacién lo mas elevada posible.

La diferencia entre estos dos tipos de tratamientos termomecanicos radica en la forma
qgue tienen de maximizar Sv. En el caso de RCR, el aumento de los sitios de nucleacion
proviene del aumento del drea de borde de grano como consecuencia de la disminucion
del tamafio de grano medio. En el caso de CCR, proviene del aumento del borde de grano
como consecuencia del cambio de forma de los granos, pero también por la presencia de
defectos y bandas de deformacién.

La microestructura final obtenida dependerd de la temperatura inicial de austenizacion,
de los pardmetros de los ciclos de deformacidn (deformacion en cada pasada de
laminado, nimero de pasadas, tiempo entre pasadas, etc.), de la temperatura final de
deformacion y de la velocidad de enfriamiento [10]. En la Figura I-4 aparecen
esquematizadas las microestructuras iniciales y finales de las distintas rutas de
tratamientos termomecanicos.

I'@ “'@ n. V. l. Austenita
$ > I Austenita recristalizada
Vi Va

! {
T \ | i ll.  Austenita deformada
© 4 \ H
‘;; Treaistalizacion i i IV.  Austenita y ferrita proeutectoide
né- i i deformadas
\ i
g ' :
\ H
Ay i " -
i A, B,B Ferrita
y
c |G c Ferrita y subgranos de

ferrita recristalizada

g’ | Rutall-A Recrystallization
controlled rolling

Tiempo, deformacion  ——> Ruta Il —  Conventional controlled
A B B rolling (B’ con
enfriamiento acelerado)
Ruta IV —  Two phase rolling (C’ con
C enfriamiento acelerado)

Figura I-4: Esquema de las microestructuras obtenidas tras los diferentes tratamientos termomecanicos.
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1.1.2 Efecto de los elementos de microaleacion

Los elementos de microaleaciéon (V, Nb, Ti) son formadores de carburos/nitruros que
formardn una fina dispersidn de precipitados en la microestructura del acero. Su efecto
en los procesos que tienen lugar durante la fabricacién de los aceros dependera del
elemento de microaleacion utilizado y de su combinacién con los tratamientos
termomecadnicos realizados, pero en términos generales se pueden resumir en cuatro:

1.1.2.1 Control del crecimiento de grano austenitico mediante particle pinning

El crecimiento de grano austenitico se produce como consecuencia de la disminucion de
la energia libre del sistema al reducir la curvatura de los bordes de grano y alcanzar
ciertos angulos. Esta fuerza motriz causa la desaparicion de los granos mds pequefios y el
crecimiento de los mds grandes, produciendo asi un aumento del tamafio de grano
medio al someter al material a temperatura.

Cuando un borde de grano en su movimiento intersecta una particula (carburo o nitruro
de los MAEs), una porcién de borde de grano es eliminada. Para que el grano se libere de
la particula y siga creciendo es necesario recrear esa porcién de borde de grano, para lo
cual se necesita la aplicacién de una fuerza, que es la propia fuerza motriz del
crecimiento de grano. En el caso de austenita de grano fino, la fuerza motriz del
crecimiento de grano derivada de la disminucién de la energia libre es aproximadamente
de 100 kPa [11, 12].

Gladman [13], al establecer un balance energético considerando el crecimiento de los
granos mas grandes, la reduccion de los mas pequefios y la fuerza de pinzamiento
ejercida por las particulas de segunda fase, llegd a la ecuacién:

e

donde r. es el radio critico o maximo de la particula requerido para suprimir el
crecimiento de grano, R, es el tamafio de grano medio, f es la fracciéon en volumen de
particulas y Z es el ratio R/Ry, o la relacién entre el tamafio de los granos que estan
creciendo (R) y el tamafio de grano medio (R,). Es decir, para cada tamafio de grano
medio, existe una combinacion de tamafio de particula y fraccion en volumen de
particulas que puede suprimir el engrosamiento de grano. Asi pues, la inhibicién del
crecimiento de grano se verd favorecida al reducir el tamafo de las particulas de segunda
fase y al aumentar su fraccion en volumen en la microestructura.

El tamafio de los carburos/nitruros/carbonitruros presentes en los aceros microaleados
es inferior a 10 nm, por lo que la presencia de pequefias cantidades de MAEs es capaz de
inhibir o retrasar el crecimiento de grano austenitico.

El control del tamafio de grano mediante la presencia de particulas de segunda fase sera
tratado con mayor profundidad en el apartado 1.2.1.

1.1.2.2 Retraso de la temperatura de recristalizacion

La microestructura desarrollada durante el procesado de los aceros microaleados
depende en gran medida de la recristalizacién estdtica que se produce entre las pasadas
del laminado. La energia almacenada en el material como consecuencia de la
deformacion se libera en forma de recuperacion, recristalizacidn y crecimiento de grano.
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La fuerza motriz de la recristalizacién es la diferencia en la densidad de dislocaciones
entre los granos deformados, recuperados y recristalizados [14-17]. Keh y Weissman [18]
relacionaron el incremento en el limite eldstico como consecuencia del endurecimiento
por deformacion con la densidad de dislocaciones mediante la ecuacién:

Ao = 0, + aub(Lp)Y/? (1.2)

donde Ac es el aumento del limite eldstico, o, es el limite elastico inicial, o es una
constante, p es el médulo de cortadura, b es el vector de Burgers y Ap es el cambio en la
densidad de dislocaciones. La fuerza motriz de la recristalizacién puede escribirse
entonces como:
2
_ ub’bp (1.3)

FRecristalizacién - 2

Utilizando estas ecuaciones, la fuerza motriz de la recristalizacion se ha estimado para
aceros microaleados con niobio entre 20 y 30 MPa [11, 19, 20], en funcion del grado de
deformacion y de la temperatura (la variacion de la densidad de dislocaciones aumenta
con el grado de deformacion y disminuye con la temperatura de deformacion). Estos
valores son muy superiores a los de la fuerza impulsora del crecimiento de grano (aprox.
100 kPa).

Los sitios preferenciales de nucleacién de los nuevos granos recristalizados seran
aquellos con una mayor diferencia en la densidad de dislocaciones, esto es, bordes de
grano, superficies entre fases, planos de deslizamiento (maclas), bandas de deformacion
y la superficie del material [17].

En los aceros microaleados, después de aumentar la temperatura para la disolucion de
los carburos/nitruros, las temperaturas normales de trabajo suelen estar por debajo de la
temperatura de solvus (temperatura a la cual la austenita estd supersaturada en especies
susceptibles de precipitar). Sin embargo, la cinética de precipitacion de los
carburos/nitruros es muy lenta (teniendo en cuenta el bajo contenido de especies a
precipitar), por lo que el contenido de solutos en la austenita permanece inalterable al
enfriar a las temperaturas de trabajo [21].

Este hecho cambia radicalmente al aplicar deformacion en caliente. La introduccién de
defectos, dislocaciones y subgranos de bajo dangulo como consecuencia de la
deformacion proporciona numerosos puntos de nucleacidn para los carburos/nitruros y
la precipitacion se acelera notablemente (de horas a minutos). La cinética de
precipitacion se vera acelerada aumentando el grado de deformacién y Ia
supersaturacién de la austenita [22] (esto es, aumentando la diferencia de temperatura
con respecto a la temperatura de solvus, teniendo en cuenta que nunca se producira
precipitacion por encima de esta temperatura, independientemente del grado de
deformacion en caliente). Ademas, bordes de grano, dislocaciones y bandas de
deformacion son los sitios preferentes de nucleacidn de los precipitados, de manera que
la precipitacién aleatoria en la matriz en ausencia de dislocaciones apenas ocurre.

Para que los precipitados inducidos por deformacidn puedan inhibir la recristalizacion, es
necesario que la fuerza de pinzamiento que generan sea igual o superior a la fuerza
motriz de la recristalizacién (aprox. 20MPa). Hansen [23] cuantifica la fuerza de
pinzamiento de los precipitados en su modelo basado en la presencia de subgranos
mediante la ecuacion:
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s 3ofyl
Fin = 5—5 (1.4)
2nr
donde o es la energia de borde de grano austenitico, f, es la fraccion en volumen de
particulas, | es el tamarfio de subgrano y r es el radio de particula. De nuevo, la fuerza de
pinzamiento serd tanto mayor cuanto menor sea el tamafio de las particulas y mayor su
fraccion en volumen.

Debido a la naturaleza heterogénea de la nucleacion de los precipitados inducidos por
deformacion, la fraccién en volumen de precipitados en bordes de grano, subgranos,
dislocaciones y bandas de deformacién sera mucho mayor que en el resto de material, de
manera que la fuerza de pinzamiento local en esas zonas es muy superior a la que se
esperaria con una distribucion uniforme de los precipitados. Esas zonas también son las
zonas de nucleacion preferente de los granos recristalizados, y se ha comprobado que las
fuerzas de pinzamiento ejercidas por los precipitados son del mismo orden que la fuerza
motriz de la recristalizacion [19], con lo que la recristalizacién quedaria inhibida. La
fuerza de pinzamiento aumenta desde el inicio de la precipitacién hasta alcanzar un
maximo en una etapa intermedia, a partir de la cual comienza a disminuir como
consecuencia del engrosamiento de los precipitados y de una distribucién mas uniforme
de los mismos.

El efecto de los distintos elementos de
microaleacion en la temperatura de
recristalizacion se puede observar en la
Figura |I-5. Aunque todos retrasan la
recristalizacién en cierta medida, el
niobio es el elemento que produce
mayor impacto, incluso con contenidos
inferiores al 0,05%. Los elementos de
microaleacion también retrasan la
recristalizacién  cuando estan en
Figura I-5: Aumento en la T2 de recristalizacion en splucidn sdlida mediante solute drag
funcic’)n‘(.jel contenido en MAEs en ur-1 acero de (ver apartado 1.2.2) [25], si bien son
composicidn base Fe+0,07C+1,40Mn+0,25Si [24]. , .. ,
mucho mas eficientes cuando estan en

forma de precipitados [26].

1.1.2.3 Endurecimiento por precipitacion

La disolucién de los carburos/nitruros a elevadas temperaturas ofrece diferentes
opciones de reprecipitacion a menores temperaturas:

i Precipitacidn en fase y (fundamentalmente inducida por deformacién), como se
ha expuesto en el apartado anterior.

ii. Precipitaciéon durante el cambio de fase y—a (precipitacidon interfasica o
interphase precipitation). Se produce debido al salto de solubilidad de las
especies susceptibles de precipitar en la austenita y en la ferrita. Los
precipitados nuclean periédicamente en la intercara y/a durante la
transformacion y forman lineas de precipitados paralelas a la superficie de
transformacion entre la ferrita que se estd formando y la matriz austenitica
como consecuencia del crecimiento en cornisas de la ferrita [21]. En aceros
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comerciales se ha demostrado que no se produce precipitacidn interfasica en
todos los granos, sino sélo en una fraccién de los granos ferriticos [27].

iii. Precipitacidn en ferrita supersaturada.

Que se produzca precipitacion durante el cambio de fase o en fase ferritica dependera de
la disponibilidad de los elementos de microaleacion en solucién sdlida a esas
temperaturas. Si después de la formacion de los precipitados inducidos por deformacién
aun permanecen disueltos carburos/nitruros, un enfriamiento lento o normalizado
producird la formacion de precipitados durante el cambio de fase, mientras que un
enfriamiento acelerado inhibird este tipo de precipitacién y favorecera la formacion de
precipitados con distribucidn aleatoria en la ferrita, aunque normalmente sera necesario
un tratamiento de envejecimiento para su precipitacion [21, 28].

Todas las especies susceptibles de precipitar y endurecer la ferrita (carburos, nitruros o
carbonitruros de V, Nb y Ti) poseen una estructura tipo NaCl cuya diferencia en el
parametro de red con respecto a la austenita y a la ferrita es tan grande que hace
improbable que los precipitados sean coherentes con la ferrita. Asi pues, el
endurecimiento de la ferrita no se producird mediante endurecimiento por precipitacion
de precipitados coherentes [18, 29-33] sino por dispersidn de particulas indeformables
[34, 35]. Aunque los términos de endurecimiento por precipitacion y endurecimiento por
dispersion de particulas describen distintos mecanismos de endurecimiento, en la
bibliografia relativa a aceros microaleados se usan ambos indistintamente para referirse
al endurecimiento por dispersién que se produce como consecuencia del arqueo de las
dislocaciones entre particulas duras indeformables (Figura 1-6) descrito por Orowan [36] y
modificado por Ashby [37]. De acuerdo con el modelo Ashby-Orowan, el incremento en
el modulo de elasticidad de un acero microaleado debido al endurecimiento por
dispersion vendra dado por:

1
10,82 X
Aay(MPa) = —5 (l" (6,125 - 10—4)> (13)

donde X es el didmetro de las particulas en micras y f la fraccion en volumen de
particulas. Dado que el término 1/X predomina sobre In(X/k), la reduccidn del tamafio de
las particulas produce un incremento significativo en el mddulo elastico.
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(a) Approach situation
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(b) Sub-critical situation

(c) Critical situation

Figura 1-6: Modelo Ashby-Orowan de endurecimiento por arqueo de dislocaciones entre particulas duras
indeformables [38].

En la Figura I-7 aparece representada la dependencia del endurecimiento por dispersion
del tamanio (X) y la fraccidn en volumen (f) de los precipitados de acuerdo con el modelo
de Ashby-Orowan, y los valores experimentales observados para adiciones de distintos
microaleantes [34, 38]. Sin embargo, la interpretacion de estos datos requiere ciertas
consideraciones:

i Los valores mostrados representan incrementos maximos de endurecimiento
en condiciones “ideales”, con precipitacion total de los aleantes disponibles.

ii.. La mera presencia de finos precipitados en la ferrita no garantiza el
endurecimento. La distribucién de los precipitados debe ajustarse al modelo de
Ashby-Orowan para producir cierto grado de endurecimiento [34].

iii. Los elementos microaleantes que hayan quedado en soluciédn sélida no
contribuyen al endurecimiento mostrado en la Figura I-7.

iv. El potencial endurecedor de los precipitados dependera de su tamafio. Por ese
motivo, estd generalmente aceptado que los precipitados inducidos por
deformacién formados en la austenita (con un tamafio habitual entre 20-30 nm)
no contribuyen al endurecimiento por dispersién [11, 34, 39]. Sin embargo,
algunos autores también han encontrado bajo determinadas condiciones de
procesado precipitados de menor tamafio (<10 nm) que podrian contribuir al
endurecimiento [40, 41].
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V. Los precipitados que se forman en fase ferritica requieren tiempo para su
formacion y su impacto en el endurecimiento por dispersién dependera en gran
medida de la eficacia del tratamiento de envejecimiento [21, 34].

Figura I-7: Dependencia del endurecimiento por dispersion del tamafio (X) y la fraccién en volumen (f) de
los precipitados de acuerdo con el modelo de Ashby-Orowan, comparado con valores experimentales
observados para adiciones de distintos microaleantes [34, 38].

En general, puede afirmarse que el potencial endurecedor de los precipitados formados
en ferrita es mayor que el de los formados durante el cambio de fase, y los precipitados
con menor potencial endurecedor son aquellos formados en la austenita [42]. En
cualquier caso, el efecto del endurecimiento por precipitacion en las propiedades
mecdnicas ha de controlarse con cuidado puesto que el incremento en el médulo elastico
lleva asociado una disminucién de la ductilidad y la tenacidad [39, 42].

1.1.2.4 Disminucidn de la temperatura de transicion y—a

La consecucién de resistencia en los aceros ferritico-perliticos esta limitada por su
microestructura, y para obtener mayores valores de resistencia es necesario aumentar la
velocidad de enfriamiento para obtener microestructuras de menor temperatura de
transformacién (ferrita acicular, bainita y martensita). A medida que disminuye la
temperatura de transformacién y aumenta el nivel de resistencia, el caracter del acero
cambia de ferritico-perlitico a ferritico-bainitico, ferritico-martensitico,
fundamentalmente bainitico y finalmente fundamentalmente martensitico.

Cuando cierta cantidad de elementos de microaleacién permanece en solucién sélida en
la austenita a la temperatura de transformacién, se modifica el diagrama CCT
(continuous cooling transformation) y la transformacion durante el enfriamiento
continuo. La influencia de los MAEs en la temperatura de transformacion puede ser
importante, y es tanto mayor cuanto mayor sea la velocidad de enfriamiento (Figura I-8).
Al disminuir la temperatura de transformacion (B, o M), aumenta la cantidad de carbono
en disolucion y la densidad de dislocaciones, por lo que la bainita o la martensita
formadas tendran ademas mayor resistencia.
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Figura 1I-8: Influencia de la presencia de elementos de microaleacion en la temperatura de
transformacidn, en funcién de la velocidad de enfriamiento [11, 43].

Los MAEs no solo permiten obtener productos de baja temperatura de transformacion
con una resistencia mas alta, sino que ademas modifican el proceso de transformacion
en si, favoreciendo la formacién de mayor cantidad de estas fases (Figura I-9),
disminuyendo a la vez el tamafio de grano de la ferrita que permanece en el material.

La combinacion de esos tres efectos (disminucién del tamafio de grano ferritico,
disminucion de la temperatura de transformacién y formacion de mayor proporcion de
fases duras) es la responsable de la mejora de las propiedades de los aceros
microaleados con enfriamiento rapido. En la Figura 1-10 se puede observar la influencia
de los MAEs en la resistencia a traccién (TS) y en la temperatura de transicion FATT
(fracture appearance transition temperature, temperatura a la cual la fractura es
aparentemente un 50% fragil y un 50% ductil) en funcion de que el enfriamiento sea al
aire (AC), acelerado (ACC) o un temple directo (DQ). El efecto de los microaleantes en la
resistencia a traccién es tanto mayor cuanto mas rapido es el enfriamiento. Ademas,
excepto en el caso del vanadio, el incremento de resistencia va acompafiado con una
mejora de la tenacidad (disminucidn de la temperatura de transicion ductil-fragil).
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Figura 1-9: Efecto de los MAEs en Figura 1-10: Efecto de los MAEs en la resistencia a traccién (TS) y
el porcentaje de bainita de la en la temperatura de transicion de fractura aparente (FATT) en
microestructura y en el tamafio de funcion de la velocidad de enfriamiento (AC: enfriamiento al aire;
grano ferritico [11, 43]. ACC: enfriamiento acelerado; DQ: temple directo) [11, 43].
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1.1.3 Mecanismos de endurecimiento, microaleacion y tratamientos
termomecanicos

Los principales mecanismos de endurecimiento presentes en los aceros microaleados son
endurecimiento por solucién sélida (Mn, C, Si), endurecimiento por refino de grano,
endurecimiento por dispersidn, endurecimiento por dislocaciones y endurecimiento
debido a subgranos y textura [39]. El refino de grano es el responsable de la mayor
contribucién al limite elastico y a la tenacidad del acero. Cerca de él, el endurecimiento
por dispersion puede contribuir en gran medida al aumento del limite elastico, aunque a
expensas de la tenacidad. El endurecimiento por dislocaciones tendrd lugar si existe una
etapa de deformacién en frio tras el procesado del acero o en presencia de
microestructuras con elevada densidad de dislocaciones (ferrita acicular, bainita o
martensita). El endurecimiento debido a subgranos se producird fundamentalmente si se
ha deformado en la zona de transformacion (two phase rolling), de manera que la ferrita
proeutectoide deformada puede recuperarse dando lugar a la formacion de subgranos.

La resistencia final de los aceros microaleados sera una combinacién de las distintas
contribuciones, y suele expresarse en términos de la ecuacién de Hall-Petch expandida:

YSops = [YSP—N + AYSss + AYStextura + AYSdisl] (1.6)

_1 2 .
+ AYSprecipitaci(m + kyDa /
donde YS,,, es el médulo de elasticidad observado; Ysp.y €s la propia resistencia de la
estructura cristalina; AYSss, AYSiexturas AYSaisl Y AYSprecipitacion SON 10s incrementos de
resistencia causados por solucidn sdlida, textura, dislocaciones y endurecimiento por
precipitacion (en este caso, por dispersion); y kyDo[l/2 es la contribucién del tamafio de
grano ferritico.

Que predomine un término u otro dependera de la estrategia de procesado elegida
(tratamientos termomecanicos) y del tipo de elemento de microaleacion utilizado.

Las diferencias entre los distintos elementos de microaleacion provienen de la distinta
solubilidad y estabilidad de sus compuestos en la austenita. En la Figura I-11 aparece
representada la secuencia de precipitacién de un acero microaleado con V, Nb y Ti [39,
44]. Los precipitados mas estables (TiN, NbCN) sélo se disuelven a temperaturas muy
altas, incluso cuando su contenido es muy bajo. El TiN permanece como precipitado
incluso a temperaturas en las que el acero se ha fundido. Los compuestos de vanadio son
los mas solubles en la austenita, y sélo permanecen como precipitados hasta 700°C (VC) y
900°C (VN). Los compuestos del Nb tienen una solubilidad intermedia. En general, los
nitruros son mas estables que los carburos.
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Figura I-11: Secuencia de precipitacion en un acero microaleado [39, 44].

Teniendo esto en cuenta, la contribucion de cada uno de los elementos de microaleacién
serd distinta (Tabla I-1) [45, 46].

Elemento  Solubilidad eny Efecto de los precipitados

Vv Elevada = Endurecimiento por dispersion
= Aumenta la nucleacion intragranular de a

= Endurecimiento por dispersién
Nb Dependiente de T = Control del crecimiento de grano austenitico
mediante particle pinning
= Inhibicion de la recristalizacion

Ti Baja = Control del crecimiento de grano austenitico
mediante particle pinning

Tabla I-1: Contribucion de los distintos elementos de microaleacion. Adaptado de [46].

La mayor solubilidad de los compuestos de vanadio en la austenita aumenta probabilidad
de precipitacion a menor temperatura, por lo que la mayor contribucidn a la resistencia
de los aceros microaleados con vanadio serd a través del endurecimiento por dispersidon
[47]. En este tipo de aceros, no se aprecia diferencia en el tamafio de grano ferritico final
si se ha obtenido a partir de austenita recristalizada o deformada [48], por lo que la ruta
de procesado termomecdnico suele ser RCR (recrystallisation controlled rolling). Se ha
comprobado que el vanadio no sélo contribuye a la reduccién del tamafio de grano
ferritico a través de la nucleacién en bordes de grano, sino también a través de la
nucleacién intragranular de la ferrita en los precipitados [48-50].

La ruta de procesado de los aceros microaleados con titanio es RCR puesto que la elevada
estabilidad de sus precipitados y su resistencia al engrosamiento permiten controlar el
crecimiento de grano austenitico mediante particle pinning a elevadas temperaturas de
deformacion [51, 52].
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El rol principal del niobio como elemento de microaleacidn es el acondicionamiento de la
austenita mediante el retraso de la temperatura de recristalizacién en aceros procesados
mediante laminado controlado en caliente (CCR). Es el elemento que produce una mayor
reduccién del tamafio de grano final. Sin embargo, gracias a su solubilidad intermedia en
la austenita, es posible utilizarlo ademdas para controlar el crecimiento de grano
austenitico con tratamientos termomecdnicos RCR (sobre todo en forma de
carbonitruros) o para producir endurecimiento por dispersion [4].

Ademas, la utilizacion conjunta de distintos elementos de microaleacion (normalmente
no superando un contenido en microaleantes del 0,15%) permite obtener sinergias fruto
del efecto combinado de sus contribuciones a la microestructura y las propiedades
finales del material [53-58].

En los aceros con enfriamiento acelerado en los que predominan fases de baja
temperatura de transformacién con elevada densidad de dislocaciones (ferrita acicular,
bainita o martensita), existe un nimero relativamente bajo de bordes de grano de alto
angulo (mas alla de los austeniticos), por lo que el efecto del tamafio de grano sera
pequeio. Por otro lado, la probabilidad de endurecimiento por precipitacién tras un
enfriamiento acelerado es remota, al menos en ausencia de un tratamiento de
envejecimiento. Debido a ello, las contribuciones principales a la ecuacién de Hall-Petch
expandida en este tipo de aceros seran las de endurecimiento por dislocaciones y por
solucién sdlida, quedando las contribuciones por refino de grano y por endurecimiento
por dispersion en un segundo plano [34].

1.14 El niobio como elemento de microaleacion

1.1.4.1 Aspectos fundamentales

Diagrama de fases Fe-Nb.

La caracteristica mas importante del diagrama de fases Fe-Nb es la existencia de un bucle
Yy que limita la existencia de austenita a aleaciones con un contenido de Nb inferior al
0,83%wt (0,50%at), por lo que el niobio es un elemento claramente alfageno. Sin
embargo, en contenidos alrededor de un 0,1-0,2%, disminuye la temperatura A; (el bucle
Yy muestra un minimo similar al que aparece en el diagrama Fe-Cr), por lo que a bajos
contenidos el niobio es ganmageno. En el diagrama Fe-Nb-C, la caracteristica mas
relevante es la reduccion de la solubilidad del carbono en la austenita y en la ferrita como
consecuencia de la formacién del carburo de niobio (NbC).

Difusion del Nb en Fe.

De los estudios de difusion de Nb en Fe realizados pueden extraerse las siguientes
conclusiones:

i En ausencia de intersticiales, el coeficiente de difusion del Nb en y-Fe no esta
muy influenciado por la presencia de otros elementos (Si, Mn) en solucidon
solida en la matriz de hierro [59].

ii. El coeficiente de difusién del Nb en Fe es superior al de autodifusién del Fe,
tanto en fase austenitica [21, 59] como en fase ferritica [60].

iii. El coeficiente de difusion del Nb en o-Fe (con estructura bcc) es
significativamente superior al de difusiéon en y-Fe (con estructura fcc), como
20
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consecuencia del menor empaquetamiento de la red del hierro en fase ferritica
[11).

El coeficiente de difusion suele expresarse con una expresion de Arrhenius de la forma:
D = Dy exp(—2) (1.7)
RT

donde Dg es una constante que depende tanto del elemento como de la composicién de
la matriz, R es la constante de los gases ideales, T la temperatura y Q la energia de
activacion. En la Tabla I-2 aparecen los datos de difusién de C y Nb y de autodifusidn de
Fe en ferrita y austenita [21].

Tabla 1-2: Datos de difusion del C y Nb y de autodifusion de Fe en a y y. Las ultimas dos columnas
corresponden a los coeficientes de difusion de esos elementos en ferrita (a 700°C) y en austenita (1200°C)
[21].

Elemento/fase Do (m2 s'l) Q (k) mol'l) D, 700°C (mZ s'l) D, 1200°C (mZ s'l)
C/a 0,62-10° 80,4 3,00-10™ -
cly 0,10-10" 135,7 - 1,59-10™°
Nb/y 5,30-102 344,6 - 1,56-10™
Fe/a 1,67-10" 256,7 2,79-10" -
Fely 0,49-10" 284,1 - 4,13-10™°
Solubilidad

Dado que tanto el endurecimiento por reduccion de tamafio de grano como el
endurecimiento por dispersién de particulas de segunda fase dependen de la
solubilizacidén y posterior precipitacion de los carburos/nitruros de los elementos de
microaleacién en el momento adecuado, es importante conocer la solubilidad de los
compuestos en la austenita y en la ferrita para el disefio de la estrategia de procesado del
acero.

La solubilidad suele expresarse en términos de producto de solubilidad, donde la
constante de equilibrio (k) puede calcularse como el producto de las concentraciones de
los elementos en disolucién:

[M] + [X] > Mx ke = [M]- [X] (18)

La dependencia del producto de solubilidad con la temperatura sigue una ecuacion tipo
Arrhenius:
Q B

_._°_, B 1.9
Ink,=c T A T (1.9)

donde Q es el calor de disolucién y R la constante de los gases ideales.

Conociendo las constantes A y B se puede establecer un limite entre las regiones en las
que los compuestos se encuentran disueltos en la austenita (o ferrita) y en las que se
encuentran como precipitados. En cada isoterma (Figura 1-12) la concentracion de M y X
(en la figura Nb y C) sera igual al producto de solubilidad a esa temperatura, de manera
que en cualquier composicién que se encuentre a la izquierda de la curva los elementos
se encontrardn en solucion sélida, mientras que si estd a la derecha se encontraran como

precipitados.
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Figura 1-12: Limites de solubilidad mutua de niobio y carbono en austenita. No se muestra la solubilidad
en la ferrita debido a sus bajos valores (k, = 10 a 700°C) [61].

En el caso concreto del carburo de niobio, existe mucha literatura relativa al calculo de
los productos de solubilidad, sobre todo durante las primeras décadas de desarrollo de
los aceros microaleados (1960-1970). En [11, 62] se pueden encontrar recopilaciones
bibliograficas de productos de solubilidad del NbC en la austenita y en la ferrita. Las
diferencias entre los distintos productos de solubilidad son consecuencia de la
composicion del acero y de las distintas técnicas utilizadas para su calculo. Uno de los
ultimos productos de solubilidad de NbC en la austenita fue calculado por por Palmiere
et al. en [61] para un acero de composicion Fe + 0,08C + 1,5Mn + 0,008N + 0,02Nb. En la
Figura |-12 aparece representada la solubilidad mutua de Nb y C en la austenita a partir
del producto de solubilidad obtenido.

La solubilidad del carburo de niobio en la
ferrita es muy inferior a la de la austenita,
mostrando un salto al producirse el cambio
de fase (Figura I1-13). Este salto en la
solubilidad es el responsable de Ia
precipitacion interfasica que se produce
durante la transformacién y—a.

Dado que NbC y NbN tienen una elevada
solubilidad mutua, la presencia de
nitrégeno en el acero supondra la
formacién de carbonitruros (NbC,N,). El
nitruro de niobio tiene una solubilidad
significativamente menor que el carburo
(Figura 1-13) y el carbonitruro mostrara una
solubilidad intermedia en funcién del
contenido en nitrégeno en su composicidon [62]: cuanto mayor sea el ratio N/C en el
acero, mayor sera el contenido de nitrégeno en el carbonitruro [11].

e

Figura 1-13: Solubilidad de distintos compuestos en
la ferrita y en la austenita [11].
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Aunque la utilizacion del producto de solubilidad es importante para conocer el
comportamiento de la solubilizacidn/precipitacion de los elementos de microaleacion, es
necesario tener en cuenta que las reacciones de precipitacién pueden estar gobernadas
por la composiciéon local en un determinado punto mas que por la composicién general
del acero, por lo que ha de tenerse en cuenta el efecto de segregaciones al utilizar la
informacion del producto de solubilidad [20].

1.1.4.2 El niobio en los aceros microaleados

El niobio es uno de los elementos de microaleacion mas utilizados gracias a su impacto
en la mejora de la microestructura y las propiedades de los aceros. Ya sea en solucion
sélida o como precipitado, influye sobre el crecimiento de grano, la recristalizacion y la
transformacion y—a. La microestructura y las propiedades mecénicas finales del material
dependeran de la composicidn, de los parametros de deformacién en caliente y de las
condiciones de enfriamiento a los que se someta al acero [63].

El rol mas importante del niobio en los aceros microaleados es el de acondicionamiento
de la austenita mediante el retraso de la temperatura de recristalizacidon, aumentando
los puntos de nucleacidn de a-Fe gracias a que la austenita permanece deformada antes
de la transformacion. En aceros microaleados con Nb, se ha demostrado que la
microestructura final es mucho mas fina cuando proviene de austenita deformada que
cuando proviene de austenita recristalizada (ver Figura I-2).

El niobio retrasa la recristalizacidon tanto en solucidn sélida mediante solute drag como
en forma de precipitados mediante particle pinning [64]. Aunque en principio no estaba
claro cual de los dos mecanismos era el responsable del retraso de la recristalizacién, hoy
en dia estd demostrado que el niobio en forma de precipitados inducidos por
deformacion es mas efectivo [11, 26, 65, 66]. Ensayos de reblandecimiento muestran que
los precipitados no solo retrasan mas el comienzo de la recristalizacion, sino que también
ralentizan en gran medida su progreso. Sin embargo, el niobio en solucidon sdlida también
juega un papel importante en la nucleacién de los precipitados que inhibirdn la
recristalizacion.

Ya se ha explicado anteriormente la relacién entre deformacidn, precipitacién vy
recristalizacion. La deformacidn a la que se somete al material es la responsable de la
elevada densidad de defectos que induciran tanto a la recristalizacion como a la
precipitacion inducida por deformacidén, de manera que ambos procesos compiten por el
exceso de energia de deformacion acumulada en el material para tener lugar. Ademas,
los sitios preferenciales de nucleacion de los nuevos granos recristalizados y de los
precipitados coinciden (bordes de grano y defectos). El niobio en solucién solida aumenta
en gran medida la energia de activacion de la recristalizacion estatica [67, 68],
favoreciendo asi la formacién de los precipitados inducidos por deformacion que seran
los responsables de un mayor retraso en el inicio y progreso de la recristalizacién.

Es importante sefalar aqui que solo los precipitados que hayan sido inducidos por
deformacion son los responsables del retraso de la recristalizacidn [69]. Los precipitados
que se encuentren previamente en la microestructura no tienen ningin efecto en la
recristalizacion probablemente debido a la combinacion de dos efectos: el tamafio de los
precipitados (mayor, debido a su engrosamiento con la temperatura) y a la no
concentracion localizada de precipitados en los puntos de nucleacion de la nueva

microestructura recristalizada.
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Figura 1-14: Potencial de precipitacion de varios sistemas de microaleacién [11, 70].

La Figura I-5 muestra la influencia de cada uno de los elementos de microaleacidn en la
temperatura de recristalizacion. El niobio es claramente el elemento que produce un
mayor retraso de la recristalizacion en contenidos mucho menores que el resto de MAEs.
Aunque estan claros los mecanismos por los cuales el niobio afecta a la temperatura de
recristalizacion, permanecen sin conocerse los motivos que expliquen la diferencia de
eficacia entre los distintos elementos de microaleacion. Una posible explicacion es la
propuesta por DeArdo en [11, 70] esquematizada en la Figura 1-14, donde aparece
representada la supersaturacién de las especies susceptibles de precipitar (fuerza motriz
de la precipitacidn) en funcién de la temperatura. De todos los posibles sistemas de
precipitacion, sélo el NbC puede tener una elevada supersaturacion en la austenita a las
temperaturas tipicas de deformacién en caliente. Los compuestos del titanio ya se
encontrarian en forma de precipitados en ese rango de temperaturas, mientras que la
elevada solubilidad de los del vanadio hace que estos permanezcan en solucién sélida.

La precipitacién de NbC en ferrita (durante o después de la transformacion) se ha
considerado tradicionalmente como uno de los mayores mecanismos de endurecimiento
de la ferrita. Sin embargo, la mera presencia de niobio en un acero no garantiza la
existencia de endurecimiento por dispersion.

Los estudios llevados a cabo para estudiar el potencial endurecedor de los precipitados
interfasicos formados durante la transformacién y—a incluyen calentamiento hasta
temperaturas de disolucidn de los carburos, enfriamiento rapido hasta las temperaturas
de transformacion y posteriormente bien una etapa de transformacién isoterma [42] o
bien enfriamiento lento durante el rango de temperaturas de transformacion [71]. Para
estudiar el potencial endurecedor de los precipitados formados en la ferrita después de
la transformacién, el enfriamiento ha de ser acelerado también durante Ia
transformacion y es necesaria la realizacion de un tratamiento de envejecimiento
posterior [21, 28, 71, 72]. La eficacia del tratamiento de envejecimiento sera el resultado
del balance entre la fraccién en volumen y el tamafio de los precipitados (Figura I-15): si
el envejecimiento es insuficiente, el tamafio de los precipitados serd menor pero no
precipitard todo el niobio disponible en solucién sélida, mientras que si hay sobre-
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envejecimiento el potencial endurecedor sera menor debido al engrosamiento de los
precipitados, a pesar de la mayor fraccion en volumen de los mismos. Los valores
maximos de endurecimiento por dispersién se encuentran tipicamente tras un
tratamiento térmico de 30-60 minutos a temperaturas entre 600-650°C en funcién de la
composicidn y de la historia termo-mecanica previa del acero, observandose incrementos
del limite elastico de alrededor de 100MPa.

Figura 1-15: Dureza en funcién del tiempo de envejecimiento a varias temperaturas en un acero de
composicién Fe+0,29Si+1,63Mn+0,34Nb+0,023C+0,0098N enfriado al aire [71].

Sin embargo, hay que tener en cuenta que estos valores se han obtenido en condiciones
Optimas de laboratorio para maximizar el endurecimiento por dispersién de precipitados
(NbC(N)) en la ferrita, y que apenas existen evidencias de este tipo de endurecimiento en
aceros microaleados con niobio comerciales, especialmente en bandas de acero [11, 34].

En primer lugar, el papel fundamental del niobio en los aceros microaleados es el del
acondicionamiento de la austenita mediante el retraso de la temperatura de
recristalizacion gracias a los precipitados inducidos por deformacion (PID), por lo que
parte del niobio disponible en solucién sélida ya se habra consumido en la formacidn de
precipitados en la austenita. Este hecho no sélo supone que la cantidad de niobio
susceptible de precipitar en ferrita sea menor, sino que también disminuye el nivel de
supersaturacién disponible para activar la precipitaciéon en la ferrita. Ademads, los PID
constituiran puntos de nucleacion heterogénea de los precipitados en la ferrita, y su
engrosamiento no contribuird al endurecimiento por dispersion. Todos estos efectos
contribuyen a que rara vez se observe precipitacidn interfasica si previamente ha habido
precipitacion inducida por deformacion en la austenita [71].

En segundo lugar, el camino de enfriamiento desde el laminado final sera critico para la
formacion de particulas que contribuyan al endurecimiento por dispersién. La Figura I-16
representa el diagrama temperatura-tiempo-transformacién obtenido por Sakuma y
Honeycombe [73, 74] al estudiar la transformacion isoterma de aceros microaleados con
niobio, que posteriormente fue confirmado por Thillou et al. [75]. Los resultados
confirman que la precipitacion interfasica tiene una cinética relativamente lenta y que
solo se produce en las areas sombreadas en el diagrama. Para que se produzca este tipo
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de precipitacion es necesario una velocidad de crecimiento lenta de la ferrita y una
elevada supersaturacion.
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Figura I-16: Diagramas TTT para aceros de composicion Fe+0,036Nb+0,09C y Fe+0,036Nb+0,09C+1,07Mn.
La precipitacion interfasica (IP) sélo se produce en las areas sombreadas [73, 74].

Las posibilidades de encontrar precipitacion interfasica en productos comerciales son por
tanto remotas, especialmente en bandas de acero en las que es habitual un enfriamiento
acelerado de entre 30-80 Ks* hasta temperaturas de 650-600°C [11, 34]. Sdlo el
enfriamiento al aire de planchas de acero con una velocidad inferior a 1 Ks™* podria
penetrar en la region de precipitacién.

En cuanto a la precipitacion generalizada en ferrita después de la transformacion, la
diferencia en el parametro de red entre el NbC y la matriz ferritica (Tabla I-3) hace que
los precipitados sean incoherentes y de nucleacién heterogénea: requieren la presencia
de un elevado numero de sitios potenciales de nucleacién (dislocaciones, particulas de
segunda fase, bordes de grano) para ayudar a la formacion de nuevos precipitados en la
ferrita. De esta forma, el potencial de endurecimiento por dispersion en la ferrita esta
controlado principalmente por la densidad de dislocaciones, y en menor medida por la
supersaturacion. Sera necesaria una velocidad de enfriamiento lo suficientemente alta
como para obtener productos de baja temperatura de transformacién con una elevada
densidad de dislocaciones (ferrita acicular, bainita) para favorecer la nucleacion de
precipitados en el posterior tratamiento de envejecimiento. En [71] fue necesaria una
densidad de dislocaciones de 3-10" cm™ para generar un incremento del limite eldstico
de 90MPa, teniendo en cuenta que el contenido en niobio (0,34%) es muy superior al de
los aceros comerciales. En el procesado convencional de aceros comerciales, las
temperaturas de transformacidn suelen ser mas elevadas, dando como resultado la
formacién de ferrita poligonal con una densidad de dislocaciones muy baja, por lo que la
posibilidad de encontrar precipitados nucleados en ferrita es escasa.
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Tabla I-3: Estructura, parametro de red y volumen molar de NbC, austenita y ferrita [21].
Compuesto Parametro de Moléculas por Densidad Volumen molar
(estructura) red (nm) celda unitaria (g/cmg) (cm3)
NbC (f.c.c.) 0,4462 4 7,84 13,39
y-Fe (f.c.c.) 0,357 4 8,15 6,85
a-Fe (b.c.c.) 0,286 2 7,85 7,11

Tradicionalmente se ha considerado que los carburos precipitados en la austenita, con un
tamafio medio entre 20 y 30 nm, no contribuyen al endurecimiento por dispersidn. Sin
embargo, algunos estudios han detectado la presencia de precipitados inducidos por
deformacion de tamario inferior a 10nm formados durante la Ultima etapa de laminado
que pueden ser responsables de un aumento de 50-80MPa del limite eldstico mediante
este tipo de endurecimiento [40, 41, 76].

La cuantificacién del efecto del endurecimiento por dispersién en el limite eldstico se
realiza tradicionalmente mediante una estimacidn indirecta bien a partir de la ecuacién
de Ashby-Orowan (1.5) o bien despejando de la ecuacion de Hall-Petch expandida (1.6).
Las diferencias encontradas por los distintos autores con respecto al impacto del
endurecimiento por dispersion en las propiedades pueden atribuirse a la utilizacién de
métodos distintos y a la dificultad de asignar cada partida en la ecuacién de Hall-Petch
expandida, teniendo en cuenta que normalmente las distintas contribuciones
(endurecimiento por tamafio de grano, por dispersidn, por dislocaciones, etc.) estan
relacionadas unas con otras.

A través de estos mecanismos de endurecimiento, la adicion de Nb en aceros ferritico-
perliticos aumenta los valores de resistencia alcanzandose limites elasticos de alrededor
de 400MPa, pero dificilmente se puede ir mas alld, especialmente con el bajo contenido
en carbono de estos aceros. Para conseguir aceros de mayor resistencia es necesario
recurrir a aceros microaleados bainiticos o aceros multifasicos (como dual phase steels y
TRIP steels), en los que tras un enfriamiento acelerado la perlita se substituye por fases
de menor temperatura de transformacidn (bainita y martensita) [2, 53, 77, 78]. El niobio
también es importante en la consecucién de una microestructura y propiedades
adecuadas en este tipo de aceros, actuando principalmente de dos formas:

i Afinando la microestructura final, tanto de la ferrita poligonal como de los
productos de menor temperatura de transformacion.

ii. Alterando la naturaleza de la microestructura final, no solo aumentando el
porcentaje de fases duras (ferrita acicular, bainita y martensita), sino
aumentando también su resistencia (al aumentar la densidad de dislocaciones).

En las figuras Figura 1-9 y Figura I-10 se puede apreciar que el niobio es el elemento de
microaleacién que mas influencia tiene en la microestructura y las propiedades de los
aceros microaleados con enfriamiento acelerado, no sélo produciendo un aumento de la
resistencia, sino también influyendo positivamente en la tenacidad del acero. Ademas, en
aceros dual phase y TRIP, se mejora de manera significativa la formabilidad al producir
una mejor distribucion de la austenita retenida en la microestructura.

El papel exacto del niobio en la mejora de las microestructuras de baja temperatura de
transformacioén aun no estd claro, aunque en principio se baraja una combinacién de sus
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efectos como elemento refinador del grano austenitico y como endurecedor en solucion
sélida.

Ademas de su uso en aceros microaleados, durante los ultimos afios también es
importante su adicion a aceros inoxidables ferriticos y aceros de ultra-bajo contenido en
carbono (ultralow carbon steels or interstitial free steels) para la estabilizacién de
carbono y nitrégeno (esto es, eliminar el carbono y el nitrégeno en solucidn sdélida) [11].
Sin embargo, sus efectos van mas alla. En los aceros inoxidables ferriticos, ademas de
prevenir el envejecimiento por deformacion (principal objetivo de la estabilizacidn),
reduce e incluso elimina la sensibilizacion o corrosiéon intergranular y mejora la
resistencia a fluencia y acabado superficial. Y en los aceros de ultra-bajo contenido en
carbono, ayuda a la formacién de texturas adecuadas para mejorar su formabilidad.

1.2 CRECIMIENTO DE GRANO

El crecimiento de grano es un proceso canibalistico en el que el crecimiento de
determinados granos va necesariamente acompainado por la reduccién del tamafio de
sus vecinos. Para que exista un movimiento del borde de grano es necesario, ademas de
la existencia de un flujo de &tomos a través del borde, que se creen nuevas posiciones de
red en la superficie del grano que crece y se destruyan en la superficie del grano que
decrece.

Aunque el borde de grano no es mas que una discontinuidad en la orientacién del cristal
definida por las orientaciones de los dos granos adyacentes, para su tratamiento se le
considera una fase ordenada (cuya ordenacion vendrd determinada por los sitios de
coincidencia de los granos adyacentes), de espesor definido (de orden atémico), a la que
se asocian propiedades como energia, entropia o movilidad.

A pesar de la gran cantidad de bibliografia al respecto, hasta la fecha se desconoce el
mecanismo por el cual los atomos migran de una superficie a la opuesta del borde de
grano, y, por tanto, no existe una teoria de migracion de bordes de grano como tal [79].
Los intentos tedricos de describir el movimiento de los bordes de grano se basan en el
calculo de la velocidad a la cual dtomos cruzarian el borde de grano con una ganancia
neta de energia, asumiendo que el dtomo que se separa del cristal para unirse a la
superficie opuesta destruye un sitio de red en lugar de generar una vacante, y que al
unirse al grano adyacente crea un nuevo sitio de red en lugar de ocupar una vacante. De
esta manera, el movimiento de borde de grano queda reducido a la difusidon de atomos a
través del borde de grano.

En el caso mas simple, en el que el borde de grano es estrecho y los dtomos lo atraviesan
de uno en uno a través de un unico salto, la velocidad de borde de grano puede
expresarse como [79, 80]:

d*vp, —Gm
T exT P =my,-P (1.10)

v =

donde d es el didmetro de un dtomo, v, la frecuencia de Debye, G, la energia libre de
activaciéon de la migracion, P la fuerza motriz del movimiento del borde de grano y m, la
movilidad del borde de grano. Las simplificaciones hechas para llegar a esta expresion
afectarian al cdlculo de la movilidad, pero la proporcionalidad entre la velocidad de
migracién y la fuerza motriz de la migracién es correcta. Este modelo asume que la
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energia libre de activacién para que se produzca el salto de 4&tomos a través del borde de
grano es la energia libre de activacion para la difusiéon en volumen. Este seria un limite
superior para la energia libre de activacidon para la migraciéon de bordes de grano en
metales puros, puesto que el exceso de energia libre en el borde de grano facilita la
difusién y disminuye la energia de activacion.

El movimiento de los bordes de grano es un proceso activado térmicamente (se produce
normalmente a temperaturas superiores o iguales al 30% de la temperatura de fusion) y
como tal su cinética muestra una dependencia tipo Arrhenius con la temperatura:
m
v = vyexp(—-— (1.11)
0 exp( kT
donde H,, es la entalpia de activacién del movimiento de bordes de grano. Puesto que la
fuerza motriz no depende de la temperatura, es la movilidad la que es dependiente de la
temperatura:
Hy,
m, = myexp(—— (1.12)
b 0 exp( kT
La fuerza motriz para el movimiento de los bordes de grano (P) tiene unidades de energia
por unidad de volumen, lo cual equivale a una presion (fuerza por unidad de area de
borde de grano). En principio, el gradiente de cualquier variable termodinamica, fisica o
quimica intensiva (temperatura, presion, densidad de defectos, densidad de impurezas,
la presencia de un campo magnético, etc.) puede considerarse una fuente de fuerza
motriz para el movimiento de bordes de grano. En la Tabla |-4 aparecen algunos
ejemplos. El movimiento inducido en los bordes de grano por la fuerza motriz tendera a
la reduccién de la energia libre total del sistema, lo cual no siempre conduce a un
crecimiento de grano.

La fuerza motriz responsable del crecimiento de grano proviene de la propia curvatura de
los bordes de grano, como consecuencia de la diferencia de presién en las dos superficies
que delimitan el borde de grano. Puede calcularse como el producto de la energia
superficial (y) y la curvatura (k), y asumiendo que la superficie curva es esférica de radio R
puede expresarse como:

P = Y K= — (1.13)

El movimiento inducido en los bordes de grano como consecuencia de la curvatura
tenderd a la reduccién del area total de bordes de grano (crecimiento neto del tamafio
de grano).
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Tabla I-4: Fuerzas motrices para la migracion de bordes de grano. Adaptado de [79].

Fuente Ecuacion Parametros
Energia de 1 p = densidad de dislocaciones (~10"°m?)
s 2
deformacion P = Epllbz u energia de dislocaciones (~10® J/m)
almacenada 2
Energia de borde de 2y v = energia de borde de grano
grano (curvatura) p= R R = radio de curvatura
. L Co = concentracion = max. solubilidad a T

Fuerza motriz quimica P = R(T; — Ty)coln (¢p) T, = temperatura de recocido

H = campo magnético

- uoH?*0y Ay = diferencia de las susceptibilidades

Campo magnético P = — (C05251 — coszaz) magnéticas

0; =dngulos con la direccion del campo

o 2 /1 1 T =tension eldstica
Energia elastica P = > (E_ - E_) Ey, E; = limite elastico de los granos vecinos
1 2

AS = diferencia de entropia entre el borde

Gradiente de AS-22- gradT de granoy eI.crlstaI
P=———— grad T = gradiente de temperatura

temperatura Q,

2A = espesor del borde de grano
Q, = volumen molar

Como ya se ha comentado, el crecimiento de grano es un proceso canibalistico en el que
el crecimiento de determinados granos (los mas grandes) va acompafiado por la
reduccién de otros (los mas pequefios). Para determinar qué granos creceran, existen
distintos enfoques:

=  Consideraciones topoldgicas (angulos de equilibrio). En un modelo
bidimensional, asumiendo que tres bordes de grano se encuentran en un punto
y que la energia libre de todos los bordes es igual y constante, los bordes se
encontraran en equilibrio cuando formen angulos de 120° [81, 82]. Esto
supondria una estructura de equilibrio formada por granos hexagonales de
lados planos cuyos vértices forman angulos de 120°. Evidentemente, este tipo
de estructura es dificil de encontrar, y como consecuencia se producird un
movimiento de las esquinas de los granos para alcanzar el equilibrio: las
esquinas con angulos inferiores a 120° se moveran hacia el interior del grano, y
aquellas con angulos superiores se moveran hacia el exterior. En un modelo con
granos equiaxiales la fuerza motriz para el movimiento de las esquinas es por
tanto proporcional a n-6, donde n es el nimero de lados: si n>6 el grano crecera
y si n<6 decrecera [80].

Dado que los granos mas grandes son los que tienen un mayor numero de
lados, tenderdn a crecer a expensas de los mas pequeiios (con menor nimero
de lados) que disminuirdn su tamanio. La aplicacidén de este concepto conduce a
un crecimiento (o reduccidn) dado por:

da n—=6
E = mebTTT (114)

donde m, es la movilidad del borde de grano, o, es la energia del borde de
grano, n el nimero de lados del grano y da/dt es la velocidad del cambio de
area en un policristal bidimensional.
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=  Consideraciones de curvatura. Como consecuencia del movimiento de las
esquinas para alcanzar el angulo de equilibrio, se genera curvatura en los
bordes de grano. La fuerza motriz generada por la curvatura (ecuacién 1.13)
inducird un movimiento de los bordes de grano hacia su centro de curvatura,
dando lugar a una reduccion global de area de grano.

= Modelos energéticos. Hillert [83] desarrollé un modelo para el crecimiento de
grano en el que la fuerza motriz era dependiente del radio de curvatura del
borde de grano, al que igualaba al radio del grano. En él ya incluia la existencia
de un radio critico (R¢) que establecia qué granos crecerian (R>R¢):

dE—k<1 1) (1.15)
dR~ "\R R '

Gladman [13, 81] considerd los cambios energéticos que acompafian al
crecimiento de un grano con geometria de octaedro truncado de radio R en una
matriz de granos mas pequefios de radio medio R,. Su modelo tiene en cuenta
que a medida que un grano crece (aumentando su borde de grano y la energia
asociada a él) los granos vecinos tienen que decrecer (destruyéndose bordes de
grano y generando una disminucién de energia). El balance energético da como
resultado la ecuacion:

dE_(Z 3) 116
dR _\R ™ 2R,)" (1.16)

Para que el grano crezca, es necesario que la variacion de energia sea negativa 'y
4 , . .
por tanto R > ERO‘ Asi, el modelo establece que es necesario que exista una

heterogeneidad de tamafios de grano para que se produzca crecimiento y
confirma que los granos mas grandes crecen a expensas de los mas pequefios,
dando un significado fisico al radio critico introducido por Hillert. La fuerza
motriz para el crecimiento disminuira a medida que el tamafio medio de grano
se vaya haciendo mayor, y a medida que disminuya el ratio R/R,.

Existen diversos modelos para explicar la cinética de crecimiento de grano [80, 82-91]. La
mayor parte de ellos hacen mencion al modelo de Burke y Turnbull [80], en el que la
cinética de crecimiento de grano en condiciones isotermas puede expresarse mediante
una ley parabdlica:

D? — D,* = KoVt (1.17)

donde D es el diametro de grano , D,y el didametro de grano inicial, o la energia superficial
del borde, V el volumen de un atomo-gramo, t el tiempo y K una constante dependiente
de la temperatura (mediante una relacién tipo Arhenius). Cuando D>>D, (una vez que el
grano ha crecido lo suficiente), la ecuacion puede simplificarse a:

D = (KaVt)'/? (1.18)
Sin embargo, la ecuacién (1.17) sélo describe el crecimiento de grano de la mayoria de

metales si poseen elevada pureza y a elevadas temperaturas. A temperaturas mas bajas
la desviacion puede ser muy importante [84, 92]. Por ello Beck [93] propuso la utilizacién

de una ecuacién mas genérica:
31
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D = (Kt) (1.19)

donde n es una constante de valor inferior a 0,5 que depende del metal y de su pureza, y
que puede depender de la temperatura.

En materiales sinterizados, en los que la porosidad interfiere en el crecimiento de grano,
la cinética de crecimiento durante la etapa isoterma de la sinterizacidn suele expresarse
como una ley cubica del tipo [94]:

D3 —D,® = Kt (1.20)

La existencia de imperfecciones en el cristal (vacantes, dislocaciones, impurezas) y la
presencia de otras fases influirdn en la movilidad de los bordes de grano. En el desarrollo
de esta tesis doctoral los dos mecanismos de control de crecimiento de grano mas
relevantes son el pinzamiento de bordes de grano mediante particulas de segunda fase
(particle pinning) y el arrastre de solutos (solute drag).

1.2.1 Particle pinning

El primero en abordar el crecimiento de grano en presencia de pequefias particulas de
segunda fase fue C. Zener en una comunicacion privada a C.S. Smith, que este incluyd en
una de sus publicaciones [90]. Zener propuso que la fuerza motriz para el crecimiento de
grano podia ser contrarrestada por una fuerza de pinzamiento ejercida por las particulas
situadas en borde de grano. Como consecuencia, el crecimiento podia ser
completamente inhibido cuando el tamafio de grano alcanza un tamafio critico (R¢) dado
por:

_4r
_3f

donde R¢ es el limite de Zener, r el radio de las particulas y f la fraccion en volumen de
particulas.

R, (1.22)

La ecuacién de Zener no es una teoria de crecimiento de grano en presencia de particulas
de segunda fase, sino el valor de un radio critico de grano que no crecera ni disminuira
como consecuencia de un equilibrio entre la fuerza impulsora del crecimiento y la fuerza
de pinzamiento ejercida por las particulas. Su importancia radica en el hecho de que por
primera vez se demostré que en un material con particulas dispersas, la reduccién del
tamafio de las particulas y/o el aumento de su fraccion en volumen podia dar lugar a una
reduccién del tamafio de grano final del material.

Para el simplificar el desarrollo de su teoria, Zener realizd una serie de asunciones que
aparecen resumidas en la Tabla I-5. Desde su publicacién, han sido numerosos los
autores que han intentado mejorar su aplicabilidad en distintos materiales modificando
alguna de las asunciones hechas por Zener [13, 95-98]. En [99] se puede encontrar una
revision completa sobre los distintos modelos que han aparecido durante los cincuenta
afios posteriores a la publicacidn de la ecuacién de Zener. En general, en la mayoria de
las ecuaciones obtenidas posteriormente se ha encontrado que la fuerza motriz para el
crecimiento de grano es menor que la que utilizé Zener en su desarrollo, y que la fuerza
de pinzamiento debida a la presencia de particulas es muy superior, por lo que el radio
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critico es menor que el obtenido en la ecuaciéon original. Sin embargo, en todas ellas se
mantiene la dependencia del radio critico con r/f.

Tabla I-5: Hipdtesis en las que se basa la teoria de Zener y algunas referencias que las modifican.

Adaptado de [99].

Geometria de la

interaccion particula -

borde de grano

Distribucion de
particulas

Relacion entre la
curvatura del BG (p) y
el radio del grano (R)

Distribucion de
tamaiio de grano
inicial

Los granos y las
particulas son
esféricos.

Las particulas son
incoherentes.

Tuvo en cuenta la
tensidn superficial
entre granos (y) pero

e Todas las
particulas tienen

el mismo tamaiio.

e Las particulas
estan distribuidas
aleatoriamente.

e Cada particula
interacciona sélo

o Al definir la fuerza
motriz del
crecimiento de
grano, llegé a la

. s 2
expresion P = ?y,

donde p es el radio
de curvatura
considerando una

e El desarrollo
original de Zener
no tuvo en
cuenta el efecto
de la distribucion
de tamario de
grano inicial en la
fuerza motriz del

no tension con un BG. geometria esférica. crecimiento de
interfacial entre los Sin embargo no deié grano.
g )
granlos y las clara la relacién
partlculalls i entre el radio de
® No considero la curvatura (p) y el
forma precisa de la radio del grano (R),
intercara particula- dando lugar a
BG. diferentes
expresiones.
[13,98, 100, 101] [102] [86] [13, 83]

En el ambito de los aceros microaleados, es habitual la mencién a la teoria desarrollada
por Gladman [13, 103]. Gladman concluyd que el borde de grano no podia permanecer
plano cerca de una particula sino que seria arrastrado hacia la particula causando
curvatura. Ademas tuvo en cuenta el efecto de la distribucion de tamafio de grano en la
fuerza motriz para el crecimiento de grano en los términos expresados en el apartado
anterior. Establecié que cuando un borde de grano es capaz de dejar atrds una particula
(generando una nueva porcidn de borde) la energia del sistema aumenta, y tiene que ser
equilibrada con la disminucidn de energia debida al crecimiento de grano. A través del
balance de energia y asumiendo una distribucidon homogénea de las particulas en la
microestructura llegé a la ecuacién:

(1.22)

[

6R,f (3 2)_1
T \2 Z
donde r. es el radio critico o maximo de la particula requerido para suprimir el
crecimiento de grano, R, es el tamafio de grano medio, f es la fraccién en volumen de

particulas y Z es el ratio R/Ry, o la relacién entre el tamafio de los granos que estan
creciendo (R) y el tamafio de grano medio (Ry).

=
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Figura I-17: Modelo de Gladman para el crecimiento de grano en presencia de particulas de segunda fase
[13].

Atendiendo a esta teoria, la inhibicidon del crecimiento de grano se vera facilitada si el
material posee un tamafio de grano medio grande (R,), una elevada fraccion en volumen
de particulas (f) y baja heterogeneidad en la distribucién de tamafio de grano (Z). Para
que la fraccion en volumen sea elevada es necesario que las particulas tengan baja
solubilidad en la matriz, lo cual vendra determinado por la composicion, el producto de
solubilidad y la temperatura. Las particulas podrdn inhibir el crecimiento siempre que su
tamafio no supere el valor de r.. Una vez que las particulas engrosen por encima de ese
valor, el crecimiento de grano continuara. Por tanto, las particulas mas adecuadas para
inhibir el crecimiento de grano serdn aquellas que engrosen lentamente. La velocidad de
engrosamiento viene dada por [104-106]:

8V2yC*Dt
9kT

3 3

3 —rd = (1.23)

donde r es el tamafio medio de particula al tiempo t, ry es el tamafio medio de particula
inicial, V es el volumen atomico del precipitado, y es la energia superficial
matriz/precipitado, C* suele tomarse como la concentracion del dtomo metdlico en
solucidn sélida en la intercara del precipitado, D el coeficiente de difusion del metal en la
matriz, t el tiempo de engrosamiento, k la constante de Boltzmann y T la temperatura en
kelvin.
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De acuerdo con la ecuacidn (1.23), para que el engrosamiento sea lento sera necesario
que y, C*¥ y D sean lo mas pequefios posibles, lo cual vendra determinado por la eleccion
de la particula. y viene determinada por la estructura de la intercara matriz/precipitado,
de forma que cuanto mas coherente sea la intercara, menor sera su valor. La magnitud
de C* dependerd de la composicion de la particula, su naturaleza y el producto de
solubilidad. Para que C* sea lo menor posible es necesario que la cantidad de dtomos del
metal en solucidn sdlida en equilibrio con las particulas sea lo menor posible, y esto se
consigue bien usando sistemas con bajo producto de solubilidad o aumentando el
contenido de intersticiales asegurando asi que todo el soluto se encuentre en estado
precipitado. Los sistemas con bajo producto de solubilidad no solo tendran una elevada
fraccién en volumen de precipitados, sino que ademas estos creceran muy lentamente.

En los aceros microaleados se ha demostrado que la temperatura a la que se produce el
crecimiento de grano austenitico depende enormemente del tamafio, distribucidn,
fraccidon en volumen y estabilidad de los precipitados de los elementos de microaleacién
[61, 107, 108].

1.2.2  Solute/impurity drag

Es bien conocido que la adiciéon de solutos o impurezas a un metal puede reducir la
movilidad de sus bordes de grano en varios érdenes de magnitud. La migracion de los
bordes de grano se puede ver afectada incluso en metales ultrapuros [109], donde la
presencia de impurezas se reduce a pocas partes por millén, puesto que la movilidad
depende de la concentracion de impurezas en borde de grano, mas que por la
concentracién total en el volumen del material.

La asuncion basica de las teorias de solute drag es que existe una interaccién entre el
borde de grano y los &tomos de soluto [79, 84, 110], de manera que los dtomos de soluto
segregados al borde de grano intentan permanecer en él. Al moverse el borde de grano
lo hace cargado de impurezas o solutos, por lo que la velocidad de migracion serd inferior
a la de un borde libre de ellos.

La primera teoria cuantitativa de movimiento de bordes de grano en soluciones sélidas
pertenece a Liicke y Detert [111]. En ella los solutos presentes en borde de grano ejercen
una fuerza de arrastre que se opone al movimiento y predice dos modos de migracion:

i Si la fuerza de migracion excede la fuerza de interaccion de los solutos con el
borde de grano, el borde se acelerara y se separard de los atomos de soluto
segregados.

ii. En el caso de bajas temperaturas y elevadas concentraciones de soluto, la
velocidad de migracion del borde de grano estara controlada por la velocidad a
la cual los solutos pueden difundir con el borde de grano. La energia de
activacion para la migracion de borde de grano deberia ser aproximadamente
igual a la de difusién en volumen y la velocidad proporcional a 1/c, donde c es la
concentracién de soluto en la matriz.

A pesar de que algunos resultados coincidian con lo predicho por esta teoria, también
existian discrepancias. La teoria predice que los solutos con menor velocidad de difusion
serdn los que mas reduciran la velocidad de migracion de los bordes de grano, lo cual no
se corresponde con los resultados experimentales obtenidos por Rutter y Aust en [112].
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Ademas, la energia de activacion para la migracion medida experimentalmente se
desviaba considerablemente de la utilizada en la teoria (energia de activacion para la
difusién en volumen), aproximandose mas a la energia de difusion en borde de grano o a
valores intermedios entre las dos. Sin embargo, estos desacuerdos no implican
necesariamente que el mecanismo propuesto (la existencia de una fuerza de arrastre)
sea incorrecto, y pueden ser debidos a las simplificaciones asumidas para realizar los
calculos.

Una mejora de este modelo, manteniendo el concepto de fuerza de arrastre, fue
publicada independientemente por Cahn [113] (para bajas concentraciones) y por Liicke
y Stliwe [114]. En su modelo, Cahn encontré que la concentracién de impurezas en borde
de grano y, por tanto, la fuerza de arrastre que ejercen, es funcion de la velocidad de
movimiento del borde de grano (V). La ecuacién resultante (P= P(V), donde P=fuerza
motriz) es una ecuacidn de tercer grado con dificil solucidn analitica, y los resultados sélo
se plantean en los extremos (Tabla I-6).

Bajas velocidades Altas velocidades Parametros
acy
“ P=Q+ac) V PZAV‘FW
e 0, alternativamente .
o P O, alternativamente
® V=—o— P ac )
3 A+ acy) V=75 inh? 52
a= 4vaTf DG d
" Baja fuﬁrzalmotriz: Elevada fuerza motriz: a N, d d
g £<31 P> 4B + acy BT (x)(a) x
% 0 bien: ' O bien: y
S | Elevada concentracion | Baja concentraqun ?e
© de soluto: — < = soluto: ¢y K £
aCo B @

Tabla I-6: Ecuaciones del modelo de Cahn [113].

Se proponen, por tanto, dos regimenes de movimiento (Figura |-18): un régimen de baja
velocidad (alcanzado cuando la fuerza motriz es pequefia o cuando la concentracion de
soluto es elevada), en el que la movilidad difiere de la de un sistema puro en varios
drdenes de magnitud, y un régimen de alta velocidad (alcanzado cuando la fuerza motriz
es elevada o cuando la concentracion de soluto es pequeiia), donde el efecto de arrastre
es relativamente pequeiio (la movilidad se reduce en un factor entre 0,5y 1) [115]. En el
régimen de baja velocidad la concentracidon de impurezas en borde de grano puede ser
muy elevada, ya que los atomos de soluto tienden a permanecer en él, mientras que en
el régimen de alta velocidad la concentracidn de solutos en el borde es similar a la global
en el material, ya que es capaz de separarse de ellos a medida que avanza. Entre ambos
regimenes se encuentra una zona de comportamiento erratico, en la que los bordes de
grano pueden moverse a altas o bajas velocidades en funcidn de las circunstancias.
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Figura 1-18: Relacidn entre velocidad y fuerza motriz de movimiento de grano en ausencia de impurezas
(seeeeeen ) y con presencia de ellas (- - - y —), calculado segin el modelo de Cahn [115].

Otro hecho que explica el modelo Cahn es el efecto de la difusividad de los solutos. En el
régimen de bajas fuerzas motrices los solutos que difundan lentamente tendran un
mayor efecto composicional en la velocidad, ya que los bordes de grano tenderdn a
ajustar su velocidad a la de los atomos mas lentos en su interior. Sin embargo, cuando la
fuerza motriz es elevada y la velocidad de migracién alta, las especies con mayor
coeficiente de difusividad tendran un mayor efecto en la velocidad ya que podran
permanecer durante mas tiempo en el borde de grano.

El modelo de Cahn es el mas utilizado para proporcionar una descripcidon de los efectos
de los atomos de soluto en la movilidad de los bordes de grano gracias a su sencillez.
Precisamente las hipdtesis realizadas para simplificar el modelo hacen que este no
considere al menos dos observaciones importantes. Por un lado, no tiene en cuenta la
interaccién entre los dtomos de soluto y los bordes de grano: hay impurezas que tienen
tendencia a segregar en bordes de grano y otras que son repelidas por ellos. Y, por otro
lado, la movilidad es inversamente proporcional a la concentracién global de soluto en el
material independientemente del valor de la concentracidn. Esto es, no tiene en cuenta
gue una vez que la concentracion de soluto en el material es lo suficientemente grande
como para que los bordes de grano se hayan saturado en solutos, cualquier incremento
extra en la concentracién no deberia tener ningun efecto afiadido en la movilidad.

A pesar de estas observaciones, el modelo de Cahn/Liicke-Stiwe es el mas utilizado
como base para posteriores desarrollos concernientes a solute drag [84, 115-120].
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1.3 ALEACION MECANICA Y POLVOS NANOESTRUCTURADOS

La molienda mecanica es una técnica muy versatil que tiene gran niumero de aplicaciones
en la ciencia e ingenieria de materiales [121-124]. Originalmente desarrollada por
Benjamin [125, 126] para la produccidon de aleaciones endurecidas por dispersion
(aleaciones ODS), actualmente se utiliza para la sintesis, generalmente a partir de mezcla
de polvos elementales, de soluciones sdlidas (incluso supersaturadas), aleaciones
amorfas [127-129] o con fases metaestables, cuasicristales [130], compuestos
intermetdlicos [128], composites y nanocomposites metal/ceramica [131, 132], polvos de
tamafio nanométrico [133, 134], etc. En particular, es una de las técnicas mas utilizadas
para la fabricacién de polvos nanocristalinos o nanoestructurados.

Los materiales nanoestructurados han despertado gran interés durante las ultimas
décadas [135-142], tanto a nivel cientifico como tecnoldgico. La elevada fraccidon en
volumen de atomos situados en bordes de grano hace que estos cobren mayor
importancia y que las propiedades sean muy distintas a las del mismo material
policristalino con tamafio de grano en el rango de las micras.

De entre las técnicas para fabricar materiales nanoestructurados [139-143], la molienda
mecdnica destaca por ser un método sencillo y barato, que permite fabricar grandes
cantidades de polvo (lo que hace que sea facilmente escalable a escala industrial [144,
145]) y que es aplicable practicamente a cualquier tipo de material. Entre sus
inconvenientes, se encuentran la posible contaminacion del material bien por los cuerpos
moledores o bien por la atmésfera de molienda, y la necesidad de consolidar
posteriormente los polvos sin que se pierda la nanoestructura. Aunque en ocasiones la
contaminacién es uno de los motivos por los cuales se descarta esta técnica de
procesado, en muchos casos puede minimizarse mediante una correcta eleccion de la
atmédsfera de molienda y del material de las bolas y la vasija [146]. Por otro lado,
actualmente existen varias técnicas de consolidacion que permiten la consolidacién de
los polvos manteniendo un tamafio de grano en la escala nanométrica (<100 nm) o
ultrafina (100 nm-1 um).[147-149].

1.3.1 Formacion de la nanoestructura

Durante la molienda mecdanica el polvo se ve sometido a impactos con una elevada
velocidad de deformacidn. Como consecuencia la red cristalina se tensiona y la
deformacion se distribuye en bandas de deformacién que se extienden por toda la
particula [146]. La formacidn de la nanoestructura es el resultado de esta deformacion, y
los procesos que conducen al afino de grano pueden incluirse en tres etapas [146, 150]
gue se esquematizan en la Figura I-19:

- Etapa I: La deformacién se localiza en bandas de deformacidn con una elevada
densidad de dislocaciones.

- Etapa Il: A un cierto nivel de deformacién, las dislocaciones se aniquilan y
recombinan formando bordes de grano de bajo angulo dentro de cada grano. El
tamafio de estos subgranos se encuentra ya en la escala nanométrica (con
didmetros en torno a 20-30 nm).

- Etapa lll: La orientacidon de cada grano con respecto a sus vecinos se vuelve
completamente aleatoria gracias a la aparicion de nuevos mecanismos de
38
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deformacion, como la rotacidn o el deslizamiento de granos. De esta forma, la
estructura del material queda definida por granos de tamafio nanométrico
separados entre si mediante bordes de grano de alto angulo.

Etapal
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Figura 1-19: Formacion de la nanoestructura mediante molienda mecanica [151, 152].

Etapalll Etapa lll

4=

N Tiempo de molienda

La Figura [-20 muestra la evolucién tipica del tamafio de dominio cristalino y la
microdeformacion a medida que aumenta el tiempo de molienda [153-156]. El tamafio
de dominio cristalino experimenta una rapida disminucién hasta valores dentro del rango
nanométrico para después decrecer mas lentamente y estabilizarse en torno a un valor
minimo. La microdeformacion crece hasta alcanzar un valor maximo y después muestra
cierta relajacion si la molienda persiste.
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Figura I-20: Evolucién del tamafio de dominio cristalino (D) y de la microdeformacién (<e*>?) con el
tiempo de molienda.

El valor minimo en torno al cual se estabiliza el tamafio de dominio cristalino es
caracteristico de cada metal puro. La primera relacién entre el tamafio de grano minimo
alcanzable mediante molienda y la temperatura de fusidén del metal (T,,) fue publicada
por Eckert et al. en [157], donde se establecié que para determinados metales con
estructura FCC (Al, Cu, Ni, Pd, Rh e Ir) existia una relacion inversamente proporcional con
la temperatura de fusion. Sin embargo, Koch [145, 158] comprobd que para aquellos con
temperatura de fusidn por encima de 2000 K el tamafio de grano minimo alcanzable era
practicamente igual. Ademads, al estudiar metales con otras estructuras cristalinas (BCC,
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HCP), descubrié que siguen curvas diferentes y que el tamafio minimo alcanzable por
elementos con temperatura de fusidn similar depende de su estructura cristalina (dpmin
(FCC)<din (BCC)<dmin (HCP)).
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Figura 1-21: Tamafio de grano minimo normalizado (dn./b) obtenible por molienda vs. temperatura de
fusion [159].

Finalmente, Mohamed y Xun [159] encontraron que normalizando el didmetro minimo
con el vector de burgers todos los metales se ajustaban a una Unica curva,
independientemente de su estructura cristalina (Figura 1-21). En la curva se pueden
identificar dos regiones: la regién | (T,<2000K), en la que el didmetro minimo
normalizado decrece rapidamente con la temperatura de fusidn, y la regién Il, en la que
decrece lentamente.

De acuerdo con el proceso de formacion de la nanoestructura descrito por Fetch [146,
150], en [157, 159] proponen que el tamafio de grano minimo alcanzable mediante
molienda mecdnica es el resultado del balance entre la acumulacién de dislocaciones
introducidas por la deformacidn y la recuperacidn térmica de las mismas. El proceso de
recuperacién térmica es muy lento en metales con elevada temperatura de fusidn, de
manera que cuanto mayor es la temperatura de fusion, mas lenta es la recuperacion
térmica y menor el tamafio minimo alcanzable. Teniendo en cuenta que la recuperacién
térmica esta directamente relacionada con procesos difusivos, no es de extrafiar que se
haya encontrado la misma relacion entre el tamafio de grano minimo y la energia de
activacion para la difusion [159].

Basdndose en este concepto (equilibrio entre acumulacién y recuperacion de
dislocaciones), en [160] presentan un modelo para predecir el valor del tamafio de grano
minimo en funcién de los parametros del material:

1.25

min _Bo DpOGb2 028 Y\ (G
_ e (e 1.24
b (e M)( VKT (&) (H) (124

donde A; es una constante adimensional, Q la energia de activacion para la autodifusidn,
Vv, la velocidad inicial de dislocaciones, G el mddulo de cortadura, y la energia de
formaciéon de defectos de empaquetamiento, H la dureza y T la temperatura de
molienda. De acuerdo con el modelo y los datos experimentales, existe una relacién
directa con la energia de formacion de defectos de empaquetamiento y la distancia
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critica de equilibrio entre dos dislocaciones de arista, y una relacién inversa con la
energia de activacion para la difusion, la temperatura de fusion y la dureza del material.

:2 GI° Eﬁg. A=tsmm Ademas de los parametros inherentes

g q% s iggi al material, la ecuacion también recoge
£ 20 A 473K la dependencia con la temperatura de
§ B%QEM molienda. El término dominante es el
510 i i@%ﬁf‘: N exponencial, de manera que cuanto
o (a) %33 ] menor sea la temperatura de molienda,
o : ] menor sera el tamafio de grano

05| © 2000 ] alcanzable. Sin embajrgo', hay que ten.er
sl oot en cgtlenta que el término exponencial
s f S adana también depende de Q, por lo que la
= 03r 'ﬂfﬁ . magnitud de la disminucidén en d,,;, sera
‘% 0.2: ﬁ ] significativa cuando Ila energia de
| & activacion para la difusion sea elevada.

01} A=A TS . En ese caso, la velocidad de
PR 100 recuperacion sera muy baja y el tamafio
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fundamentalmente por la deformacién

Figura 1-22: Evolucién del tamafio de dominio cristalino inducida mediante la molienda.
y la microdeformacion de un polvo de Fe con el tiempo
de molienda en funcién de la temperatura [154].

Al igual que con la temperatura, también existe bastante literatura que relaciona otros
parametros de molienda [145, 161], como la energia de molienda [162] o el ratio
bolas:polvo [158], con el tamafio de grano minimo alcanzable. Parece que cuanto mas
energético sea el molino y mayor el ratio de bolas:polvo, menor es el valor en torno al
cual se estabiliza el tamafio de dominio cristalino. Sin embargo, los resultados de [156]
demuestran que el tamafio minimo alcanzable con un molino de baja energia es similar al
obtenido con molinos de alta energia. Esto indica que es la energia de deformacién total
suministrada al sistema la que determina el tamafio de grano final, y no la energia de
molienda o la frecuencia de colisién de bolas-polvo. Sin embargo, estos pardmetros si
influencian en gran medida la cinética de formacién de la nanoestructura, siendo
necesario utilizar tiempos de molienda varios 6rdenes de magnitud mayores si se utilizan
condiciones de baja energia (en [163], con un molino de alta energia, necesitan 24 horas
para alcanzar un TDC de 8nm en un polvo de Fe, mientras que en [156] son necesarias
1000 horas al utilizar un molino de baja energia).

Otro factor que puede influenciar el tamafio de grano alcanzable a través de la dureza es
la presencia de elementos de aleacién. De acuerdo con [145, 164], el tamafio de grano
disminuye al incorporar elementos que producen endurecimiento por solucidn sélida
(como la adicién de Cu a Ti o a Nb) y aumenta si los elementos producen
reblandecimiento (como la adicién de Cu a Ni, Fe o Cr).

Una caracteristica diferenciadora de los materiales nanoestructurados desarrollados
mediante molienda mecanica con respecto a los fabricados por otras técnicas es la
elevada microdeformaciéon [165]. Los materiales con tamafio de grano nanométrico
poseen una gran cantidad de atomos asociados a bordes de grano, y el método utilizado
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para generar la nanoestructura tiene una gran influencia en la estructura de bordes de
grano resultante. De esta manera, dos materiales de igual composicidon y tamafio de
dominio cristalino pueden tener propiedades muy diferentes si se han fabricado
mediante métodos distintos [136, 137].

Durante las primeras fases de la molienda, la deformacion inducida en el material como
consecuencia de los impactos se acumula en forma de defectos y dislocaciones en el
interior de los granos. Sin embargo, la capacidad de acumular dislocaciones es
proporcional al tamafio de grano y, a medida que este disminuye, se alcanza un tamafo
de grano critico por debajo del cual ya no puede mantener dislocaciones en su interior
[166]. Aparecen entonces nuevos mecanismos de deformacion, como la rotacién o el
deslizamiento de granos [145, 150, 167], que si bien no influyen en el tamafio de grano, si
lo hacen en la estructura y la deformacidn acumulada en borde de grano.

A medida que el tamafio de grano se acerca a valores minimos, la microdeformacién
registrada en la red cristalina ya no proviene del interior de los granos, virtualmente
libres de defectos o con una baja densidad de los mismos, sino de tensiones en bordes de
grano [168, 169]. En granos grandes, la deformacidn inducida por las tensiones en bordes
de grano se limita a pocos sitios de red adyacentes al borde y tiene poca influencia en la
deformacion total de la estructura cristalina. Sin embargo, cuando el tamafio de grano se
acerca a pocos nanometros, la profundidad de la red deformada para acomodar las
tensiones en bordes de grano constituye una fraccién significativa del volumen total del
grano, y contribuye a la microdeformacion total de la estructura cristalina [165].

Los bordes de grano desarrollados por molienda mecanica son bordes de grano de no-
equilibrio [170, 171], con una elevada cantidad de dislocaciones en su estructura y con
un exceso de energia de deformacion almacenada, lo que genera un campo de tensiones
de largo alcance en los nanogranos que rodean. Este hecho condiciona tanto las
propiedades mecanicas como la difusidn cerca de los bordes de grano del material, pero
hay que tener en cuenta que puesto que son consecuencia de la estructura de los bordes
de grano, cambiardn si se produce relajacién térmica durante un recocido, aunque el
tamafio de dominio cristalino permanezca constante.

Los cambios en los mecanismos de deformacion y en la fuente de tensiones internas son
los responsables del aumento acusado de la microdeformacion del material a medida
que aumenta el tiempo de molienda (Figura 1-20 y Figura 1-22). La capacidad de
almacenar energia de deformacion en borde de grano es muy superior a la que se
almacena en procesos de deformacion convencionales (por medio de dislocaciones),
alcanzéndose valores de entalpia almacenada de deformacién de hasta un 40% de la
entalpia de fusion del material [135, 150, 172]. Como consecuencia, la microdeformacion
crece a medida que el tamafio de dominio cristalino entra en la escala nanométrica y la
red tiene que acomodar la elevada cantidad de dislocaciones acumuladas en borde de
grano.

La existencia de un maximo en la microdeformacion seguido de relajacion esta
ampliamente recogida en la literatura [145, 153, 155, 156], asi como la existencia de un
maximo en la entalpia de deformacién acumulada. Si la molienda progresa el tiempo
necesario, la relajaciéon puede ser tan grande como para eliminar practicamente la
totalidad de la microdeformacidon acumulada [156]. Sin embargo, las causas de esta
relajacion aun no estan claras, teniendo en cuenta que ambos maximos no coinciden
necesariamente entre si ni con el minimo del tamafio de dominio cristalino [145]. Una
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posible causa para la disminucién (al menos parcial) de la microdeformacion es la
formacion de nanoporos en juntas triples y bordes de grano para liberar parte de las
tensiones acumuladas [150, 173].

1.3.2 Estabilidad térmica de la nanoestructura. Control del crecimiento de grano.

Como se ha mencionado previamente, la aleacion mecdnica es una técnica barata y
sencilla de producir polvos nanoestructurados. Sin embargo, los polvos requieren de un
proceso de consolidacidon posterior en el que se veran sometidos a temperatura, por lo
que el estudio de la estabilidad térmica de la nanoestructura (su evolucién con la
temperatura) adquiere una relevancia importante.

La estabilidad térmica puede evaluarse mediante la evolucién del tamafio cristalino y la
deformacion interna obtenidos mediante andlisis de DRX a distintas temperaturas de
recocido (Figura 1-23) [174, 175]. Al someter a temperatura a un polvo nanoestructurado
obtenido mediante molienda mecanica, la nanoestructura evoluciona de forma inversa a
como se habia formado. Primero se recuperan los defectos almacenados en bordes de
grano, lo que se traduce en una reduccidn paulatina de las tensiones internas de la red
cristalina (microdeformacion) y después se produce el crecimiento de grano. La evolucion
de la nanoestructura también puede evaluarse mediante calorimetria diferencial de
barrido (Figura 1-24), donde el pico exotérmico que aparece al aumentar la temperatura
se debe a la reducciéon de area de borde de grano, y por tanto serd tanto mayor cuanto
menor sea el tamafio de grano de partida [157, 174].
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Figura 1-23: Andlisis de la evolucion de la Figura 1-24: Estudio de la estabilidad
nanoestructura mediante DRX [175]. El eje térmica mediante DSC [157].

inferior se corresponde con T2 en K.

Al estudiar la estabilidad térmica de un material nanoestructurado hay que tener en
cuenta que la fuerza motriz del crecimiento de grano es al menos tres érdenes de
magnitud mayor que en un material de grano micrométrico, por lo que se puede
producir un crecimiento de grano significativo desde temperaturas muy bajas a pesar de
la pequefia activacion térmica.

La utilizacion de mecanismos de control de crecimiento de grano sera necesaria si se
quiere preservar un pequefio tamaio de grano después de la consolidacion de los polvos,
y existen numerosos ejemplos en la literatura de estabilizacién de la nanoestructura
tanto mediante particle pinning [148, 173, 176, 177] como mediante solute drag [157,

174, 178-180].
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Ademas de los mecanismos habituales para el control del crecimiento de grano, la propia
estructura de dominios cristalinos/bordes de grano en los materiales nanoestructurados
puede ralentizar la cinética de crecimiento. En este sentido, tienen gran importancia el
exceso de defectos y el exceso de volumen libre acumulados en los bordes de grano.

f

Efecto de los defectos acumulados en borde de grano. Los bordes de grano
generados mediante aleacién mecanica son bordes de no equilibrio, en los que
se acumula una elevada cantidad de defectos. En el estudio de la estabilidad
térmica de la nanoestructura, se observa que no se produce crecimiento de
grano hasta que se ha liberado parte de la microdeformacidn generada por las
tensiones provenientes de los bordes de grano. Teniendo esto en cuenta,
Molinari propone en [173] un modelo en el que, entendiendo
esquematicamente el borde de grano como un conjunto de dislocaciones, la
resistencia al crecimiento de grano ofrecida por la acumulacién de deformacién
en borde de grano puede expresarse como la fuerza requerida para moverse en
contra de dichas dislocaciones (t,):

1/2
o= G (1.25)
8n(1—v)

donde G es el mdédulo de cortadura, b es el médulo del vector de Burgers, p es
la densidad de dislocaciones y v el médulo de Poisson. Esta fuerza se suma al
resto de contribuciones que se oponen al crecimiento de grano (como la
presencia de particulas de segunda fase, solutos, poros, etc.) y es muy superior
a ellas cuando la microdeformacion es grande (esto es, cuando la densidad de
defectos acumulados en bordes de grano es muy elevada).

Efecto del volumen libre acumulado en borde de grano. La densidad de los
bordes de grano es menor que la del interior de los granos, de manera que a
medida que crece el grano el exceso de volumen libre que existe en los bordes
de grano ha de acomodarse en el material en forma de vacantes. De acuerdo
con Estrin en [181-184], si la acumulacién de vacantes en el interior de los
granos supera a la concentracién de equilibrio (c*¥) se aumentara la energia
libre del sistema y el crecimiento de grano quedard inhibido mientras las
vacantes se aniquilan en los puntos sumidero. Como resultado, el crecimiento
serd intermitente, lo que derivara en una reduccion de la velocidad efectiva
(Vet) de crecimiento de grano (Figura I-25).

2

t 1 oDy, <R) (1.26)

Verr = 7V = 22 Wirzpsy \a

donde o es la energia libre por unidad de area de borde de grano, Dy es el
coeficiente de autodifusidon, N el ndmero se sitios atdmicos por unidad de
volumen, k |la constante de Boltzmann, Z el nimero de coordinacién, B el exceso
relativo de volumen libre de los bordes de grano, & la anchura de los bordes de
grano, R el tamafio de grano y d la distancia entre puntos sumidero de vacantes.
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Figura 1-25: Variacion con el tiempo de la velocidad de migracion de los bordes de grano (arriba) y la
concentracion de vacantes en el interior de los granos (abajo) [181]. Mientras que el grano crece a una
velocidad V se incrementa la concentracidn de vacantes en el interior de los granos (c). Alcanzada una
cierta concentracién de vacantes (c(t*)), el incremento de la energia libre del sistema inhibira el
crecimiento de grano (V=0) y mientras tanto las vacantes se iran aniquilando en los puntos sumidero. Una
vez alcanzada de nuevo la concentracién de vacantes en el equilibrio (c*%) el grano puede volver a crecer
a una velocidad V. Como resultado el crecimiento es intermitente y la velocidad efectiva de crecimiento
puede expresarse como Vg = (t*/T)V.

A medida que vaya creciendo el grano, el valor de t* se ird incrementando hasta
que finalmente a partir de un determinado tamafio de grano critico (R¢) el
crecimiento sera continuo. El valor del radio critico puede expresarse como:

m
R; = 24NkKTZ(B6)? Doy (1.27)

donde m es la movilidad. Por debajo del radio critico, el crecimiento sera
acelerado, como muestra la dependencia de V. con el cuadrado de R. Sin
embargo, un caso particular lo constituyen los materiales nanoestructurados,
donde en principio el Unico sumidero de vacantes coincide con los bordes de
grano (d=R). La velocidad efectiva no dependera entonces del tamafo de grano,
por lo que la evolucién de R con el tiempo sera lineal:

1 oDgp

Vers = 24 NKTZ(Bo)? (1.28)
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2.1  MOTIVACION

Desde su desarrollo, los aceros microaleados han despertado un gran interés derivado de
sus excelentes propiedades, lo que ha dado lugar a numerosas publicaciones cientificas y
a la ampliacion de su uso desde los primeros aceros para tuberias hasta ser uno de los
materiales habitualmente utilizados en las industrias de la construccion, automouvilistica,
naval, etc. La combinacion de elevada resistencia y tenacidad es consecuencia del afino
de su microestructura, obtenido gracias a la accidon conjunta de los tratamientos
termomecdnicos y los elementos de microaleacién.

En los aceros sinterizados la pérdida de tenacidad debida a la presencia de porosidad es
uno de sus principales handicaps, y la reduccién del tamafio de grano de su
microestructura podria atenuar este efecto. Sin embargo, los conceptos aplicados en los
aceros microaleados no se han desarrollado en aceros sinterizados probablemente como
consecuencia de diversas dificultades.

En primer lugar, la imposibilidad de la realizacién de tratamientos termomecanicos en la
via pulvimetalurgica convencional supone que no se puede lograr el acondicionamiento
de la austenita mediante recristalizacion ni mediante el aumento de los puntos de
nucleacién heterogénea de la ferrita al producirse la transformacion a partir de austenita
deformada. Ademas, no se producird precipitacién inducida por deformacién en la
austenita, lo que tendra consecuencias directas en la composicidn del acero. Por un lado,
sera necesaria una mayor supersaturacion de la austenita (contenido de microaleantes)
para favorecer la precipitaciéon en ausencia de deformacioén, ya que debido a la lenta
cinética de precipitacién ésta no tendria lugar a tiempos razonables con contenidos de
microaleantes tan bajos. Por otro lado, la precipitacién inducida por deformacion es la
responsable de la elevada concentracién local de precipitados en los sitios de nucleacién
preferencial de nuevos granos, lo cual permite el control tanto de la recristalizacién como
del crecimiento de grano austenitico con una fraccion en volumen de precipitados tan
baja. En ausencia de precipitacion preferencial, la fracciéon en volumen de precipitados
necesaria para evitar el crecimiento de grano austenitico seria muy superior a la que
existe en los aceros microaleados convencionales.

Por otro lado, la sinterizacién en si es un proceso difusivo en estado sélido que requiere
tiempo y temperatura para tener lugar, lo que conduce inevitablemente a un crecimiento
de grano. Las energias de activacién de la sinterizacién y del crecimiento de grano son
muy similares: la densificacion se produce fundamentalmente mediante de difusién a lo
largo de bordes de grano, mientras que el crecimiento de grano se produce por difusion a
través de borde de grano, y es imposible que lo uno tenga lugar sin lo otro.

Los elementos de microaleacidn tienen elevada afinidad por el oxigeno, lo que dificulta
su inclusién como elementos de aleacién en aceros sinterizados, al menos mediante la
via de mezcla de polvos elementales. Ademads, es dificil asegurar una distribucion
homogénea de los elementos de aleacion en tan pequefia cantidad. Asi mismo, es
necesario que los elementos de microaleacion y los intersticiales, difundan, reaccionen y
precipiten durante el ciclo de sinterizacién.

Sin embargo, la metalurgia de polvos también ofrece técnicas avanzadas capaces de
solventar en parte estas dificultades. La molienda mecanica permite la obtencién de
aleaciones supersaturadas y la distribucion homogénea de los elementos de aleacién, ya
sea en forma elemental para generar una solucién sélida o en forma de compuestos para
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producir una dispersion homogénea de particulas de segunda fase. Ademds, como
consecuencia de la elevada deformacién se obtendra un polvo nanoestructurado con alta
microdeformacion, lo que permitird comenzar el proceso de sinterizacion con un tamanio
de grano inferior al de polvos fabricados por otras vias, como la atomizacién. Por otro
lado, el desarrollo de técnicas de sinterizacidn asistidas por presion (compactacién en
caliente, compactacion isostatica en caliente, spark plasma sintering, etc.) permite la
obtenciéon de sinterizados con densidad similar a la tedrica utilizando menores
temperaturas y tiempos de sinterizacion, lo que ayudara a controlar el tamafo de grano
final del material.

De entre los elementos de microaleacidn, el niobio es el que ofrece mejores expectativas
para el control del tamafio de grano en aceros sinterizados. Los carburos de vanadio son
menos estables que los de niobio y titanio, y su mayor solubilidad en la austenita
favorecerd su crecimiento durante la sinterizacion. Y aunque los compuestos del titanio
(tanto nitruros como carburos) son mas estables que los del niobio, también lo son sus
Oxidos y su tendencia a la oxidacion. El niobio tiene una elevada tendencia a formar
carburos, lo cual favorecerd su formacion mediante la reaccidn con el carbono presente
en el acero, y su estabilidad es elevada a las temperaturas usuales de sinterizacién, lo
que asegurara su lento crecimiento. Ademas, la presencia de un exceso de intersticiales
(carbono) con respecto a los valores estequiométricos (para la formaciéon de NbC)
reducird aun mas la solubilidad del niobio en la austenita y evitard en mayor medida el
crecimiento de los carburos. El niobio es el elemento de microaleacidn que produce un
mayor afino de grano en aceros, tanto en forma de compuestos como en solucién sdlida.
De hecho, es uno de los elementos de aleacién que en solucidn sdlida proporciona una
mayor resistencia al avance de bordes de grano en aceros.

2.2 OBIJETIVOS

El objetivo principal de la presente tesis doctoral es el desarrollo de un acero de altas
prestaciones procesado por técnicas pulvimetallrgicas que posibiliten la reduccién del
tamaifio de grano como consecuencia de la incorporacién de pequeias cantidades de
niobio, sin la necesidad de tratamientos termomecanicos durante o después de su
consolidacion. Para ello, el niobio se introducird en los polvos de partida mediante
molienda mecanica tanto en forma elemental (Nb) como en forma de carburos (NbC) y
los polvos resultantes se consolidaran mediante técnicas de sinterizacidon que permitan la
obtencién de un material con las adecuadas propiedades mecanicas.

Este objetivo general se puede dividir en los siguientes objetivos parciales:

=  Optimizacién del proceso de molienda mecdnica para la obtencidon de polvos
prealeados de partida de adecuadas caracteristicas, entre las que se incluyen
morfologia del polvo, distribucion de tamafio de particula, distribucién uniforme de
los elementos/compuestos de aleacién, tamafio de dominio cristalino vy
microdeformacion.

=  Evaluacidon de la estabilidad térmica de la nanoestructura de los polvos prealeados
en funcién del tipo y contenido de elementos de aleacion y del tipo de agente
controlador del proceso utilizado durante la molienda.

1z



Capitulo 2: Motivacion y objetivos

=  Optimizacion del proceso de sinterizacion para la obtenciéon de materiales que
muestren una buena combinacidn de propiedades mecanicas, incluyendo limite

elastico, dureza, resistencia y tenacidad.

Estudio de la
estabilidad
térmica

Procesado de los
polvos

* Mezcla de polvos elementales e« En funcidn del tipo de

* Molienda mecanica refuerzo (Nb/NbC)
* En funcién del contenido
de refuerzo
* En funcién del tipo de PCA

DESARROLLO DE ACEROS DE ALTA RESISTENCIAY GRANO FINO

Consolidacion y
evaluacion de los
materiales

* 1P1S, Hot pressing, SPS

¢ Influencia de los elementos de
aleacion (Nb/NbC) eneltamafio

de grano.

* Evaluacidn de las propiedades

mecanicas.

Figura 11-1: Esquema del proceso experimental.
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3.1 ESQUEMA GENERAL DEL PROCESO EXPERIMENTAL

ol

El proceso experimental seguido (esquematizado en la Figura llI-1) abarca todo el
proceso de disefio de un nuevo material, desde la eleccion de composiciones y la
fabricacién del polvo prealeado mediante aleacién mecdanica, hasta la evaluacién vy
validacion de los materiales sinterizados.

.
>

Eleccion de composiciones

------ >

Estado en que se afiade el niobio (Nb o NbC), su cantidad, tipo
de PCA...

|

Optimizacion de las condiciones de molienda

A

Estudio del polvo en funcién del tiempo de molienda: densidad
aparente, distribucién de tamafio de particula, morfologia del
polvo (SEM), TDCy microdeformacion...

|

Aleacién mecanica y caracterizacion de los
polvos prealeados obtenidos

Distribucién de tamafio de particula, morfologiay
microestructura del polvo (SEM), TDC y microdeformacion...

{

Estudio de la estabilidad térmicade la
nanoestructura de los polvos prealeados

Realizacién de tratamientos térmicosy andlisis de la evolucién
del TDCy lamicrodeformacion en funcién de la temperatura
de recocido

|

Consolidacién de los polvos

1P1S, Hot pressing, SPS

|

Caracterizacion de los materiales sinterizados

Densidad, analisis microestructural (tamafio de grano,
porosidad, microestructura), propiedades mecanicas (UTS, o,
€5, tenacidad, dureza), fractografia...

l

Andlisis de resultados

Figura 1ll-1: Esquema general del proceso experimental. 1P1S: compactacion y sinterizacion (1 Pressing

step, 1 Sintering step). Hot pressing: compactacion en caliente. SPS: Spark Plasma Sintering.
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La metodologia utilizada para el desarrollo de la investigacién se ha basado en el
establecimiento y desarrollo de una serie de etapas diferenciadas siguiendo el orden
légico del proceso de fabricacion. De esta manera, a medida que se obtienen resultados y
conclusiones en cada una de ellas se pueden modificar las anteriores (composiciones,
parametros de molienda, condiciones de sinterizacidén, etc.) para optimizar todo el
proceso y mejorar las propiedades finales del material.

3.2 MATERIALES

Para la realizacion del trabajo de investigacion se han utilizado polvos de hierro, niobio y
carburo de niobio, ademas de los polvos de grafito y cera utilizados como fuentes de
carbono y agentes controladores del proceso de molienda.

El polvo de hierro escogido es el grado ABC 100.30, comercializado por Hoganas AB. Se
trata de un polvo atomizado en agua con elevada compresibilidad y pureza quimica. En la
Tabla IlI-1 se muestran las propiedades del polvo y en la Tabla IlI-2 algunas propiedades
de sinterizado suministradas por el fabricante.

Tabla IlI-1: Propiedades del polvo ABC Tabla IlI-2: Propiedades del sinterizado
100.30 suministradas por el fabricante suministradas por Héganas AB. Pcompactacien = 600MPa.
Ten= 1120°C. tgne= 30 min. Atmdsfera 90%N, - 10%H,.
ABC 100.30 o
— dT/dt=0.8°C/s.
Rango de tamafio de 30— 200
particula (um) Propiedades del
Densidad aparente sinterizado
3 3.02
(g/cm’) %€ (tras sinterizar) 0.80
Velocidad de flujo %Cu 2.00
24 3 .
(s/50g) Densidad (g/cm’) 7.02
%Carbono 0.002 HV10 185
Densidad en verde YS (MPa) 470
(compactacion 7.27 TS (MPa) 590
600MPa) Elongacién (%) 2.40

Los polvos de niobio (pureza del 99,8% y rango de tamario de particula 1-5 um) y carburo
de niobio (pureza superior al 99% y tamafo de particula inferior a 10 um) fueron
suministrados por Alfa Aesar (Tabla IlI-3). El grafito utilizado fue grafito natural (UF4) de
Kropfmahl.

Tabla IlI-3: Micrografias y contenido en oxigeno medido de los polvos de Fe, Nb y NbC utilizados.

ABC 100.30 Nb NbC

%0: 0,0385+0,0001 %0: 0,600+0,010 -
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ol

La cera utilizada como agente controlador del proceso de molienda en los capitulos 4y 5
es Microwax C (Hoechst). Se trata de una cera utilizada habitualmente como lubricante
en procesos de compactacion de polvo, para mejorar la eyeccion de las piezas tras la
compactacion en frio y la resistencia en verde de los compactos. Segun la informacién del
fabricante, tiene una densidad de 1 g/cm® a temperatura ambiente, funde a 140°C y
descompone por encima de 500°C sin dejar residuos.

33 PROCESADO DE LOS POLVOS PREALEADOS

3.3.1 Parametros de molienda

Para establecer los parametros éptimos de molienda, lo primero que hay que tener en
cuenta es el tipo de molino que se esta utilizando. Existen numerosos tipos de molinos,
tanto a nivel de laboratorio como a nivel industrial, y en la presente tesis doctoral se han
utilizado dos de ellos: planetario y attritor.

El molino planetario (Pulverisette 6 [1] — de un cuerpo — y Pulverissete 7 [2] — de dos
cuerpos —) recibe su nombre por el movimiento de las vasijas en su interior. Estas giran
alrededor de su propio eje ademas de girar, en sentido contrario, sobre el disco de
soporte en el que se apoyan. La fuerza centrifuga producida por esta doble rotacidon
provoca el movimiento de las bolas hacia la superficie interna de la vasija y genera
fuerzas de friccion e impacto entre las bolas, el polvo y la pared de la vasija.

En el molino de atriccion o attritor (Simoloyer CMO01 [3], molino de tipo horizontal), el
proceso de molienda es distinto. La vasija es un tambor fijo y las bolas se mueven gracias
a un arbol de palas o rotor que gira en su interior. Al golpear a las bolas se genera una
fuerza centrifuga que supera a la fuerza de la gravedad, permitiendo su movimiento por
todo el volumen del tambor y facilitando el impacto con el polvo.

Ademas de la forma en que se produce el movimiento de las bolas, existen numerosas
diferencias entre ambos molinos, como el volumen de produccién, la velocidad de
molienda, la eficiencia de la molienda y el tipo de refrigeracion:

=  El volumen de produccion esta directamente relacionado con el tamafio de la
vasija del molino (el volumen de llenado oscila entre el 30-50% del volumen de
la vasija). En los molinos planetarios, las vasijas tienen una capacidad maxima
de 500 ml, lo que limita la produccién por molienda a decenas o pocos cientos
de gramos. La capacidad de las vasijas de un molino tipo attritor es muy
superior (el tambor mas pequefio para laboratorio tiene una capacidad de 1
litro), lo cual asegura volimenes de produccién mayores, que pueden llegar a
cantidades por encima de los 40 kg para tambores mas grandes.

= la velocidad de molienda difiere en ambos tipos de molino. En los molinos
planetarios la velocidad de molienda (velocidad de giro del disco de soporte)
estd limitada habitualmente entre 100 y 600 revoluciones por minuto (rpm),
aunque ya existen determinados molinos que permiten velocidades de hasta
1100 rpm (para ciertos tipos de vasija y cuerpos moledores). La velocidad de
molienda de un attritor (velocidad de giro del rotor) de laboratorio varia entre
200 y 1800 rpm, siendo habituales velocidades entre 700 y 1300 rpm.
Evidentemente, cuanto mayor es el molino, mayor es el volumen de
bolas/polvo que hay que mover y menor es la velocidad maxima disponible (en
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molinos de capacidades superiores a 100 | la velocidad maxima suele estar
limitada a 500 rpm).

Es habitual leer que la molienda es mas energética en un molino planetario que
en un attritor. Si se entiende la eficiencia energética de la molienda en términos
del tiempo de molienda necesario para que el polvo adquiera unas
determinadas caracteristicas, es cierto que normalmente los tiempos de
molienda en molinos planetarios son mas cortos. Sin embargo, habria que tener
en cuenta que las caracteristicas de cada molino son distintas. Los fabricantes
de molinos tipo attritor argumentan que con mayores velocidades de molienda
y mayor ratio bolas/polvo, los tiempos de molienda pueden reducirse a pocas
horas, haciendo la molienda mas eficiente. Ademas, habria que considerar que
en este tipo de molino la cantidad de material obtenida en cada molienda es
significativamente superior. Teniendo todo esto en cuenta, es dificil establecer
qué molino es energéticamente mas eficiente, pero si se puede afirmar que en
las condiciones normales de funcionamiento de cada molino, los tiempos
efectivos de molienda en un molino planetario son sustancialmente inferiores a
los de un molino de atriccién.

En cuanto a la refrigeracién, el attritor cuenta con un circuito interno de
refrigeracion por agua, asi como con varios termopares que permiten controlar
la temperatura tanto del motor como de la cara interna de la vasija, asegurando
asi que la temperatura de molienda siempre se mantiene a temperatura
ambiente (por debajo de 25°C). En el molino planetario no existe refrigeracion,
lo cual condiciona en gran medida la secuencia de molienda. Aunque existen
tapas de vasijas con sistemas para control de presion y temperatura, no estan
disponibles con valvulas para control de la atmdsfera de molienda. La Unica
forma de estimar la temperatura de la molienda es abriendo la tapa externa del
molino y medir la temperatura de la cara exterior de la vasija mediante un
terméometro de superficie. Mediante esta técnica se han estudiado distintas
rutinas de molienda (molienda/parada), y finalmente se adoptd la secuencia de
15 min de molienda seguido de 45 min de parada, para asegurar que la
temperatura exterior de la vasija nunca superaba los 80°C.

La optimizacion del proceso de molienda se basa en la eleccidon de los pardmetros de
molienda adecuados para que el polvo obtenido adquiera las caracteristicas deseadas.
Para ello, en el presente trabajo se han fijado todos los paradmetros de molienda excepto
el tiempo, se han extraido muestras a distintos tiempos de molienda, y se han estudiado
las propiedades de esas muestras para poder establecer un tiempo dptimo de molienda
gue permita obtener el polvo prealeado con unas determinadas caracteristicas.

En la Tabla lll-4 y la Tabla IlI-5 se especifican los parametros de molienda utilizados para
cada tipo de molino. Suryanarayana en [4] proporciona una explicacién detallada de cada
una de estas variables y su influencia en el proceso de molienda. La eleccion de los
distintos valores propuestos se ha hecho teniendo en cuenta tanto la bibliografia como la
experiencia previa dentro del grupo de investigacién.
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F

Tabla IllI-4: Parametros de molienda utilizados en el molino planetario (capitulo 5).

Tipo de molino Planetario de uno y dos cuerpos

Vasija de molienda Vasija de acero inoxidable 316L, con una capacidad de 250ml.

Cuerpos moledores Bolas de 15 mm de diametro de acero inoxidable 316L

Ratio bolas:polvo 15:1

Cantidad de polvo procesada 20 g/molienda

Velocidad de molienda 400 rpm

Atmoésfera de molienda Argon

PCA Cera

Temperatura de molienda Inferior a 80°C

Rutina de molienda 15 min de molienda efectiva, 45 min de parada

Tiempo de molienda Optimizado experimentalmente

Tabla llI-5: Parametros de molienda utilizados en el molino de atriccidn (capitulos 4, 6y 7).

Tipo de molino Attritor horizontal

Vasija de molienda Vasija de acero inoxidable, con una capacidad de 2I.
Cuerpos moledores Bolas de 5 mm de didmetro de acero inoxidable 316L

Ratio bolas:polvo 15:1

Cantidad de polvo procesada 150 g/molienda

Velocidad de molienda 700 rpm

Atmoésfera de molienda Argoén

PCA Cera (capitulo 4), grafito (capitulo 6) y ninguno (capitulo 7)
Temperatura de molienda Temperatura ambiente (23-25°C)

Rutina de molienda 1h de molienda efectiva a 700 rpm, 8 min de reposo a 200 rpm
Tiempo de molienda Optimizado experimentalmente en funcidn del tipo de PCA.

Otra variable a tener en cuenta es la utilizacién de un agente controlador del proceso
(PCA). La molienda llega a un estado estacionario cuando se alcanza un equilibrio entre
los procesos de soldadura en frio y fractura de las particulas. EI PCA se afiade a los polvos
durante la molienda para reducir el efecto de la soldadura en frio, disminuyendo asi en
gran medida el tiempo de molienda y minimizando la cantidad de polvo que se pierde al
qguedarse soldado en las paredes de la vasija y en la superficie de las bolas [4]. Existe gran
variedad de PCAs, en su mayoria compuestos orgdnicos (acido estearico, metanol, etanol,
hexano, distintos tipos de cera...), que se afiaden en contenidos de alrededor del 1-5% en
masa. La eleccién del agente controlador del proceso dependera del tipo de material a
moler y de la pureza que se quiera obtener en el material tras la molienda, puesto que en
la mayoria de los casos el PCA descompondra, reaccionara y formara compuestos o se
introducird por difusidn en la microestructura bien durante la molienda o bien durante la
posterior consolidacién de los polvos.

En el caso de este trabajo de investigacion, se han molido polvos sin PCA y con PCA,
utilizando en este ultimo caso cera (microwax C) y grafito. El mecanismo para controlar el
proceso de molienda es distinto para cada uno de los PCAs utilizados:

= La cera actia como agente surfactante que se adsorbe en la superficie de los
polvos, disminuyendo asi la tension superficial del material y minimizando la
soldadura en frio entre las particulas. El uso de este tipo de PCA favorece la
disminucion de los tiempos de molienda y/o la generacién de polvos mas finos.
Después de la molienda, parte de la cera permanecera en la superficie de los
nuevos polvos, y parte habrd quedado “atrapada” dentro de ellos. Al someter a
los polvos a temperatura para su consolidacion, la cera que permanece en la
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superficie y parte de la que se encuentra en el interior se eliminara a la
atmoésfera de sinterizacion. Sin embargo, aquella que permanezca en el interior
del material una vez alcanzada la temperatura de difusion del carbono en el
hierro, quedara incorporada al material como fuente de carbono.

=  El grafito se incorporara a los polvos de hierro mediante aleacidn mecanica,
endureciendo asi los polvos por medio de solucion soélida, ademas del
endurecimiento por deformacién inducido por el proceso de molienda. Asi
pues, en este caso, el agente controlador del proceso no actta disminuyendo la
soldadura en frio, sino favoreciendo los procesos de fractura gracias al
endurecimiento del material. Todo el grafito afiadido pasara a formar parte del
material como fuente de carbono, y no se eliminara durante el proceso de
consolidacion de los polvos.

3.3.2 Evolucién de los polvos durante la molienda. Determinacion del tiempo
optimo de molienda.

El estudio de la evolucién de los polvos durante la molienda permite conocer cémo se
van desarrollando los procesos de aleacién y formacién de la nanoestructura, asi como
establecer cuales son los mecanismos predominantes (deformacion, soldadura en frio,
fractura) en cada momento. De esta forma, se podra determinar un tiempo 6ptimo de
molienda tras el cual el polvo prealeado obtenido cumple con las caracteristicas
deseadas. Las propiedades estudiadas para la caracterizacion de los polvos son las que se
detallan a continuacion.

a) Densidad aparente y densidad de polvo vibrado.

Durante la aleacién mecanica, las particulas de polvo experimentaran cambios en su
tamafio y morfologia como consecuencia de los procesos de deformacién, soldadura en
frio y fractura que se producen durante la molienda. Estos cambios estdn relacionados
con la densidad aparente (o con la densidad de polvo vibrado) a través de la capacidad de
empaguetamiento de los polvos.

De esta manera, el estudio de la densidad aparente y de vibrado en funcién del tiempo
de molienda es un método sencillo para conocer la evolucién de la molienda y establecer
cuales son los mecanismos predominantes (deformacion, soldadura, fractura) en cada
momento [5-7].

La determinacion experimental de la densidad aparente y la densidad de polvo vibrado
se realiz6 de acuerdo con las normas MPIF 04:1985 [8] y MPIF 46:1986 [9]
respectivamente.

b) Distribucién de tamaiio de particula.

El tamafo de particula se ha obtenido utilizando el Mastersizer 2000 (Malvern
Instruments Ltd.) equipado con la unidad de dispersién en humedo Hydro SM (Malvern
Instruments Ltd.), que permite obtener la distribucidn en volumen del tamafio de
particula a partir de pequefias cantidades de polvo mediante la técnica de difraccion de
Iaser, regulada por la norma ISO 13320 [10].
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Aunque los datos se han representado como una distribucién continua, lo que se obtiene
de la medida es el porcentaje en volumen de particulas que tienen un tamano incluido en
determinados intervalos (histograma). El tamafio medio de particula sera por tanto:

Dmedio = Z ?; w; (3.1)

donde @; es el tamafio medio de cada intervalo y w; el peso relativo de ese intervalo.

c) Microscopia electrénica de barrido.

Se analizaron mediante microscopia electronica de barrido (SEM) muestras tanto de
polvo suelto como de polvo embutido a distintos tiempos de molienda. El estudio del
polvo suelto permite analizar cualitativamente el tamafio y la morfologia del polvo en
funcion del tiempo de molienda, y establecer en qué etapa del proceso nos encontramos
(predominio de deformacion, de soldadura en frio o de fractura). Mediante el estudio del
polvo embutido se puede observar como se va produciendo el proceso de aleacion,
desde la unién “fisica” de los polvos altamente deformados formando aglomerados sin
unidén quimica entre ellos, hasta la formacion del polvo totalmente denso y de
composicion uniforme en el que ya no se aprecia niobio/carburo de niobio libre en la
microestructura.

El microscopio utilizado ha sido un microscopio electrénico de barrido Philips XL-30 con
filamento de wolframio provisto de un analizador EDAX DX-4, que permite el estudio
semicuantitativo de la composicién del material. El potencial utilizado para el andlisis se
ha encontrado siempre dentro del rango 15-25 kV.

Para la observacidon de la microestructura, el polvo se embutid en resina y se prepard
metalograficamente de forma convencional: desbastado y pulido hasta un acabado final
de 0,3 um con alumina. Con el objetivo de hacer las probetas conductoras para su
analisis en el SEM, se recubrieron con una fina capa de oro mediante deposicion
utilizando el recubridor Polaron SC7610 Sputter-Coater.

d) Andélisis quimico: contenido en oxigeno.

El contenido en oxigeno es importante en la metalurgia de polvos puesto que un elevado
porcentaje en oxigeno en el material puede dificultar en gran medida el proceso de
sinterizacién y comprometer las propiedades finales del material. El control de la
ganancia de oxigeno es especialmente importante durante la molienda, puesto que
continuamente se estan generando nuevas superficies altamente reactivas. Debido a ello
serd necesario un control exhaustivo de la atmésfera de molienda.

El equipo utilizado para medir el contenido en oxigeno es un LECO TC-500, cuyo proceso
de medida estd basado en la técnica de fusion en un gas inerte [11]. La muestra, situada
en un crisol de grafito, se introduce en un horno de induccidn donde se funde, liberando
asi el oxigeno (y el nitrogeno) disueltos en la matriz del polvo. El oxigeno liberado se
combina formando CO y CO, y es arrastrado por el gas inerte (He) hasta un detector de
infrarrojos.

El proceso de preparacién y medida es el mismo tanto para polvos como para muestras
consolidadas, salvo por el hecho de tener que envolver los polvos en una ldmina de

estafio para su correcta medicién.
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e) Analisis quimico: contenido en carbono.

El equipo utilizado para medir el contenido en carbono fue un LECO CS-200, basado en la
fusidén en oxigeno de las muestras. La muestra, de masa previamente determinada, se
sitla en un crisol de alimina y se introduce en un horno de inducciéon al que se le aplica
un voltaje en radiofrecuencia para producir su combustidn. El carbono liberado por la
muestra reacciona con el oxigeno formando diéxido de carbono que es transportado a
varias trampas y catalizadores para su transformacién y medida mediante detectores de
infrarrojos [12, 13].

f)  Difraccidn de rayos X: tamafio de dominio cristalino y microdeformacion.

La utilizacion de la difraccidon de rayos-X (DRX) es habitual para el estudio de la formacion
la nanoestructura y su evolucién durante la molienda [14, 15]. A medida que el proceso
de molienda avanza, se observa disminucion de la intensidad y ensanchamiento de los
picos de difraccidon, como consecuencia de la gran cantidad de defectos introducidos en
el polvo.

El ensanchamiento de los picos correspondientes a las reflexiones de a-Fe es
consecuencia del pequefio tamafio de los granos que difractan, de las deformaciones en
la red de Fe (microdeformaciones) y de las aberraciones instrumentales. Una vez
calculada y eliminada la componente instrumental (en este caso mediante la calibracion
del equipo con un patron de silicio altamente cristalino), se pueden calcular las
componentes correspondientes al tamafio del dominio cristalino y las
microdeformacidnes.

El equipo de DRX utilizado ha sido un difractémetro Philips X'Pert, que utiliza el método
de dispersion de angulos. Se trabaja con una longitud de onda fija utilizando un haz de
rayos-X monocromado (en este caso se ha empleado radiacién Ka de Cu, A = 1,5405 A) y
se miden los angulos de difraccién (8) en concordancia con la ley de Bragg. El
difractdmetro tiene una configuracién geométrica de Bragg-Brentano y las medidas se
llevan a cabo mientras la probeta y el detector giran con velocidad angular 6 y 26
respectivamente, y el tubo de rayos X permanece fijo. Las medidas se han realizado en
condiciones de tensidn de 40 kV y de intensidad de 40 mA, con un paso de 0,02° y un
tiempo por paso de 2,4 s.

Para el andlisis de los difractogramas se ha utilizado el software libore MAUD® (Materials
Analysis Using Diffraction) [16], que estd basado en el método de Rietveld combinado
con andlisis de Fourier y que es ampliamente utilizado para la caracterizacién de
parametros estructurales de polvos procesados mediante molienda mecanica [17-20].
Los parametros ajustados fueron el tamafio medio de dominio cristalino, (TDC), en
nandémetros, y la microdeformacion.

333 Caracterizacion de los polvos aleados mecanicamente

Una vez establecido el tiempo dptimo de molienda en cada una de las condiciones
estudiadas, se procedid a la molienda de las composiciones elegidas. Los polvos
prealeados obtenidos se caracterizaron en términos de distribucion de tamafio de
particula, contenido en oxigeno y carbono, microscopia electrénica, tamafio de dominio
cristalino y microdeformacidn tal y como se ha explicado en el apartado anterior.
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3.4 ESTUDIO DE LA ESTABILIDAD TERMICA DE LA NANOESTRUCTURA

Para evaluar la estabilidad de la nanoestructura de los polvos prealeados obtenidos
mediante molienda mecanica, se realizaron tratamientos térmicos a diferentes
temperaturas y se evalud la evolucién del tamafio de dominio cristalino y de las
microdeformaciones en funcidn de la temperatura de recocido.

Los tratamientos térmicos se realizaron en un horno tubular de laboratorio, bajo
atmésfera controlada reductora (N,-10%H,-0,1%CH,), con una velocidad de
calentamiento y de enfriamiento de 5°C/min y un tiempo de recocido de 30 min a
temperatura maxima. Los recocidos se llevaron a cabo a temperaturas entre 100°C y
600°C con un intervalo de 100°C.

Los polvos recocidos se estudiaron mediante difraccion de rayos-X y los difractogramas
se analizaron con el software MAUD®.

3.5 OBTENCION DE LOS MATERIALES SINTERIZADOS

Durante la realizacidon de esta tesis doctoral se han utilizado diferentes técnicas de
consolidacion. Las particularidades de los polvos prealeados mediante molienda
mecanica han hecho necesaria la busqueda y aplicacién de técnicas de sinterizacion que
se ajustasen mejor a sus caracteristicas.

a) Sinterizacién convencional (ciclo 1P1S)

Debido al elevado endurecimiento de los polvos tras la molienda, fue necesario realizar
un tratamiento de recocido previo a la compactacién. Tras probar con varios tiempos y
temperaturas, finalmente el recocido se realizé6 a 800°C durante 30 min, en un horno
tubular de laboratorio, con una velocidad de calentamiento y enfriamiento de 5°C/min y
en atmoésfera reductora (N,-10H,-0.1CH,).

El polvo recocido se compactd en frio a 700MPa en prensa uniaxial y matriz flotante para
obtener primas rectangulares de 5mm de espesor y de geometria de probetas de flexidn.
Los compactos en verde se sinterizaron a 1120°C durante 30 minutos, en atmédsfera
reductora (N,-10H,-0.1CH,), con una velocidad de calentamiento y enfriamiento de
5°C/min.

b) Hot pressing

Con el objetivo de disminuir la porosidad del sinterizado, se procedid a utilizar técnicas
de sinterizacién asistidas por presién.

El proceso de sinterizado mediante hot pressing se realizd en las instalaciones de la
empresa Abrasivos Grinding. A modo esquematico, para la consolidacion los compactos
en verde se sitlan entre plaquitas de grafito dentro de un molde de grafito. La presién se
ejerce en toda la superficie y la temperatura se alcanza mediante efecto Joule al hacer
pasar una corriente a través del molde y las probetas. De esta forma se pueden obtener
sinterizados con mayor densidad utilizando menores tiempos y temperaturas de
sinterizacion.

Puesto que el proceso requiere de una preforma, fue necesario recocer y compactar los
polvos en las mismas condiciones que en el apartado anterior. Una vez situadas las
preformas en los moldes de grafito, se sinterizadon a dos temperaturas distintas (900°C y
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975°C). Los ciclos de presion/temperatura realizados estan representados en la Figura Ill-
2. El enfriamiento se realizo al aire en el interior de los moldes de grafito.
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Figura I11-2: Ciclos de presion/sinterizacion mediante hot pressing inductivo.

c) Spark plasma sintering (SPS)

Desde hace afios el spark plasma sintering [21-29] se ha afianzado como técnica
pulvimetallrgica avanzada que permite consolidar con éxito incluso aquellos materiales
dificiles de sinterizar.

La sinterizacidn se llevdé a cabo en un equipo Dr.Sinter SPS1050 (Sumitomo Coal &
Mining, ahora Syntex Inc.), con matriz y punzones de grafito, en la empresa K4Sint Srl
(Italia). Los polvos se introducen directamente en la matriz de sinterizado, por lo que se
pueden aprovechar todos los beneficios de la nanoestructura heredada del proceso de
molienda. El proceso esta asistido por presion y la temperatura se alcanza, igual que en el
apartado anterior, mediante efecto Joule al hacer pasar una corriente a través del polvo y
la matriz de sinterizado. Esta técnica permite obtener materiales completamente densos
utilizando elevadas velocidades de calentamiento y tiempos de sinterizacion muy cortos,
minimizando asi el crecimiento de grano durante el procesado del material.

La sinterizacidon se realizé en vacio, con una velocidad de calentamiento de 100°C/min,
un tiempo de mantenimiento a maxima temperatura de 1 min y enfriamiento libre
dentro de la matriz de grafito. En los casos en los que la temperatura de sinterizacién
superd los 1000°C, a partir de los 950°C la velocidad de calentamiento se redujo a
50°/min para minimizar posibles derivas en la temperatura final. La presiéon, de 60 MPa,
se aplicd a partir de los 600°C en dos minutos, para posibilitar la desgasificacién de los
polvos y evitar que queden gases ocluidos en la porosidad.

Para calcular la temperatura dptima de sinterizacién (apartado 6.5.1), se sinterizaron
muestras de composicién Fe+0,6Nb+0,28C a seis temperaturas distintas (825°C, 900°C,
950°C, 1000°C, 1050°C y 1100°C) y se estudiaron su densidad, su microestructura, su
tamafio de grano y su dureza (HV30). Los criterios utilizados para la eleccién de la
temperatura fueron homogeneidad microestructural (difusidn completa del carbono en
la austenita para asegurar la formacion de perlita), menor tamafio de grano, méaxima
densidad (full density/near full density) y maxima dureza.

Las probetas fabricadas para la optimizacidn de la temperatura de sinterizacion (capitulo
6, apartado 6.5.1) y las utilizadas en el capitulo 7 fueron discos de 20 mm de didmetroy 5
mm de espesor. Las probetas fabricadas para el analisis microestructural y la
caracterizacion de propiedades mecanicas en el capitulo 6 (apartados 6.5.2 y siguientes)
fueron discos de 30 mm de diametro y 5 mm de espesor.
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3.6 CARACTERIZACION DE LOS MATERIALES SINTERIZADOS

3.6.1 Densidad del sinterizado

Para determinar la densidad de los materiales sinterizados en los capitulos 6 y 7 se ha
utilizado un picnémetro de helio.

El método se basa en colocar la muestra de masa conocida en una celda de volumen
conocido. Se introduce entonces una sobrepresidon de helio en la celda de manera que
ocupe todo el volumen que no estd ocupado por la muestra. De esta forma se puede
conocer el volumen de la muestra y, por tanto, su densidad. El equipo utilizado es el
modelo AccuPuc 1330 de Micromeritics, cuyo rango de medida se encuentra
comprendido entre 0,01 cm®y 35 cm®.

Esta técnica es adecuada para conocer la densidad real de piezas porosas siempre y
cuando no exista porosidad abierta. De su medida se puede calcular el porcentaje de
porosidad cerrada (P¢) mediante la formula:

ppicno’metro

P, =100 — ( : 100) [%)]

Ptesrica

3.6.2 Caracterizacion microestructural.

La caracterizacion microestructural permite conocer las fases presentes en el material y
su distribucion. Puesto que el objetivo de la presente tesis doctoral es la mejora de las
propiedades del material mediante la disminucion del tamafio de grano de su
microestructura gracias a la presencia de particulas de segunda fase, el estudio
microestructural es especialmente relevante.

La preparacidén metalografica se realizé siguiendo procedimientos estandar: tras embutir,
desbastar y pulir las probetas hasta un acabado de 0,3 um de alumina, se atacaron con
nital al 2% (2 ml de HNO; concentrado en 98 ml de etanol) para revelar los bordes de
grano ferriticos y los constituyentes presentes en el acero.

El estudio metalografico se llevo a cabo mediante:

a) Microscopia dptica (LOM, light optical microscopy). Mediante un microscopio
6ptico con una cdmara de alta resolucidon acoplada (Olympus SC20), que
permite tomar imagenes a distintos aumentos.

b) Microscopia electrénica de barrido (SEM). Permite ademds un estudio
semicuantitativo de la composicién de las diferentes fases gracias a la sonda
ESD.

c) Microscopia electrénica de transmision (TEM, transmission electron
microscopy) y microscopia electrdnica de transmision y barrido (STEM, scanning
transmision electron microscopy). Se han utilizado en el capitulo 6 en la
caracterizaciéon de la distribucion de carburos de tamafio nanométrico
desarrollada en los aceros. El TEM utilizado es un modelo JEOL JEM 2100, con
un voltaje de aceleracidon de 200kV, una resolucién entre puntos de 0,25nm,
equipado con un cafidn de electrones termidnico de LaB6 y un sistema de
microandlisis por XEDS (OXFORD INCA). Las micrografias tomadas mediante
STEM se realizaron en un microscopio de transmision modelo JEOL JEM 3000F,
con un voltaje de aceleracién de 300kV, una resolucion de 0,14nm en modo
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STEM, equipado con un cafidn de electrones de emision de campo tipo Schottky
y un sistema de microanalisis por XEDS (OXFORD INCA). EI STEM se utiliza
fundamentalmente para la caracterizacion de nanoestructuras y estructuras
cristalinas.

3.6.3 Tamaiio de grano

La obtencién de una medida cuantitativa lo suficientemente exacta del tamafio de grano
ferritico de los materiales sinterizados es especialmente importante cuando el objetivo
es relacionar la mejora de las propiedades mecanicas con la reduccién del tamafio de
grano conseguida a partir de la introduccidn de niobio en la composicidn del acero.

La utilizacién de los métodos mas habituales para determinar el tamafio de grano
recogidos en las normas ISO 643:2003 [30] y ASTM E112 [31] no es adecuada en este
caso puesto que la microestructura no esta compuesta por granos de una sola fase. La
presencia de regiones de perlita y de porosidad en algunos de los materiales impide la
obtencion de un valor representativo para el tamafio de grano medio si se utilizan
técnicas como la interceptacion de un segmento lineal o el método planimétrico.

Por ese motivo, se han utilizado técnicas alternativas que permitan una medicion mas
exacta del tamafio de grano medio ferritico, como la utilizacién de difraccion de
electrones retrodispersados (EBSD, Electron Backscatter Diffraction) o el tratamiento de
imagenes obtenidas mediante microscopia déptica para realizar un analisis de imagen
asistido por ordenador.

a) EBSD

La difraccién de electrones retrodispersados es una técnica de difraccidn muy versatil
para la ciencia de materiales [32] que permite, a partir de la obtencién de patrones de
orientacion, la identificaciéon de fases [33], el andlisis de texturas, la caracterizacion de
microestructuras deformadas [34, 35], estudios de solidificacién [36], etc. La utilizacidén
de EBSD para medir el tamafio de grano posee varias ventajas sobre las técnicas basadas
en microscopia Optica, sobre todo para aquellos materiales con microestructuras
complejas [37, 38], en aquellos en los que es dificil obtener una buena preparacion
metalografica [39], o para los metales con estructura fcc que suelen presentar defectos
planares en su microestructura.

Basicamente, se escanea una zona representativa de la microestructura, pixel por pixel, y
se desarrolla un patrén de difraccidon en cada posicién [40]. Un grano se define entonces
como todos los pixeles adyacentes que poseen un mismo patrén de difraccién con un
cierto grado de desorientacion, y un borde de grano como el limite entre dos regiones
adyacentes con la misma orientacién dentro de cada regidén, pero una orientacion
distinta a lo largo de la frontera compartida.

De esta manera, la identificacion de los bordes de grano (especialmente de los pequefios)
es mas sencilla mediante EBSD puesto que no depende de la calidad del ataque quimico
utilizado para revelar los bordes de grano ni de las técnicas de andlisis de imagen
utilizadas, por lo que normalmente el tamafio de grano obtenido es menor que el
calculado mediante LOM (hasta un 40% [38] en materiales con un tamafio de grano
pequefio — <10 um — como consecuencia de las dificultades del ataque).

te



Capitulo 3: Materiales y métodos
o
Aunque aparentemente la difraccion de electrones retrodispersados es una técnica
automatizada y sencilla para medir el tamafio de grano, hay que tener en cuenta
determinadas cuestiones a la hora de utilizarla con éxito:

i Mediante EBSD se pueden detectar cambios de orientacién muy pequefios
(<2°), por lo que a la hora de medir tamafio de grano conviene preguntarse qué
se entiende por grano. Los bordes de grano de bajo dngulo (low-angle grain
boundaries), son aquellos que estan formados por una disposicidn periddica de
dislocaciones en la red (Figura 1lI-3). Los bordes de grano en los que el cambio
de orientacion es mayor (bordes de grano de alto dngulo — high-angle grain
boundaries-) ya no pueden explicarse mediante la teoria de las dislocaciones. A
la hora de definir el grado de desorientacidn que supone una frontera de grano
al utilizar EBSD, es interesante establecer un criterio que tenga en cuenta cual
es el tamafio de grano efectivo que afecta a las propiedades mecanicas
(mechanically relevant grain size, [42]). Este criterio puede definirse como la
habilidad del borde de grano de actuar como barrera a la deformacién o a la
propagacion de grietas. Cuando el cambio de orientacion entre dos granos
adyacentes es pequeiio, la deformacion o la grieta se transmite facilmente a
través del borde de grano, por lo que en ese caso ambos granos pueden
considerarse una Unica entidad. En [43], comprueban que el tamafio de grano
obtenido al considerar una desorientacidn de 15° coincide con el tamafio de las
facetas de la superficie de
fractura de un acero
ensayado a -100°C. Esta
desorientacién (15°) coincide
con aquella para la que la high angle grain t
energia de borde de grano ya : 4
no puede calcularse mediante
la teoria de las dislocaciones
[41]. Por lo tanto, a la hora de
medir tamafio de grano se
tendrdn en cuenta soélo los
bordes de grano de alto
angulo, con un cambio de

orientacion  entre  granos
adyacentes igual o superior a Figura llI-3: Ejemplos de bordes de grano de alto angulo
15° y de bajo angulo [41].

low angle grain boundary

ii. Otro de los factores a tener en cuenta a la hora de medir el tamafio de grano
mediante EBSD es el tamafio de paso de los pixeles (puntos en los que se recoge
un patrén de difraccién), que debe evaluarse en funcidn del tamafio de grano a
medir. El cambio del tamafio de paso tiene un efecto importante sobre todo en
los valores mas pequefios de la distribucion [38], lo cual puede introducir
diferencias importantes a la hora de calcular el tamafio de grano medio. Lo ideal
seria utilizar un tamafio de paso lo mas pequefio posible, pero de esta manera
se incrementaria enormemente el tiempo para la obtencién de la informacion.
De acuerdo con [44, 45], para obtener un error inferior al 10% es necesario
tener 5 pixeles por grano, y para que el error sea inferior al 5%,

-
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aproximadamente 8 pixeles por grano, lo que es equivalente a utilizar un
tamafio de paso inferior al 20% y al 12% del tamafio de grano respectivamente.

iii. No todos los pixeles analizados quedaran indexados, bien porque la calidad del
patrén de difraccion sea baja (en zonas altamente deformadas, por la presencia
de inclusiones, etc.) o bien porque existe mas de una orientacion cristalografica
que contribuya al patron de difraccion (bordes de grano). Si el nimero de
pixeles no indexados es grande y se encuentran formando clusters, puede ser
dificil obtener datos cuantitativos exactos, especialmente si se usan tamarios de
paso grandes, muestras con varias fases o muestras deformadas [46]. Sin
embargo, si el nimero de pixeles no indexados es pequefiio, los datos pueden
ser “reparados” asignando a esos pixeles no indexados la orientacién de un
grano vecino. Humphreys en [45] ha comprobado que al calcular el tamafio de
grano se incurre en un error importante si se dejan los datos sin tratar y menos
del 85% de los pixeles estan indexados. Sin embargo, si se asignan los pixeles no
indexados a vecinos con las rutinas habitualmente utilizadas en EBSD, el error
en la medida es inferior al 5% incluso cuando sélo se han resuelto la mitad de
los pixeles.

Aunque la utilizacién de EBSD para la determinacion del tamafio de grano ferritico en el
caso concreto de los aceros propuestos no es la mds adecuada, puesto no permite
diferenciar la ferrita de la perlita [40], se utiliz6 en el caso concreto del estudio para la
determinacidon de la temperatura de sinterizacidn de SPS (capitulo 6). El motivo fue
comprobar si la diferencia observada en la dureza de los materiales sinterizados a
diferentes temperaturas podia deberse a la presencia de diferencias de orientacion
(bordes de grano de bajo angulo) dentro de los granos ferriticos en las muestras
sinterizadas a menor temperatura.

Las medidas se realizaron en un microscopio electréonico de barrido de alta resolucién
Nova Nano SEM230 (FEG-SEM) equipado con una camara CCD DigiView Il para EBSD
combinado con EBSP, y software Pegasus XM4. Se analizé un area de 70 x 70 um? con
una inclinacién de 70° (20° con respecto al haz incidente), utilizando un tamafio de paso
de 0,5 um y estableciendo la desorientacién de borde de grano en 15°. Los datos
obtenidos fueron tratados mediante el software del EBSD para asignar los pixeles no
indexados a granos vecinos.

b) Analisis de imagen

Para la determinacién del tamafio de grano en el resto de materiales se utilizé el anélisis
de imagen asistido por ordenador. La preparacidon de las imagenes para su estudio se
realizé de forma similar a la expuesta en [47]. Las imdgenes obtenidas mediante
microscopia éptica o electrénica de barrido se transformaron a escala de grises y se
ajustaron los valores de brillo, contraste, etc. para mejorar la identificacion de los bordes
de grano. La imagen resultante se binarizé manteniendo los granos ferriticos en blanco
(zonas a estudiar) y los poros y la perlita en negro (Figura I11-4).

Mediante el software de andlisis de imagen se identifican cada uno de los granos (sélo los
interiores) y se cuantifica su drea, a partir de la cual se puede obtener un didmetro de
grano circular equivalente (¢,). Del andlisis de todos los granos se obtiene la distribucién
de tamafio de grano y el tamafio de grano medio ($egio)-
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Omedio = 17,4pm |_.
Amedia = 286um?

Frecuencia (%)

Tamafio de grano (pm)

Figura 111-4: Cdlculo del tamafio de grano mediante andlisis de imagen. a) Imagen original; b) imagen
binarizada; c) identificacion de los granos mediante el software de analisis de imagen; d) distribucion de
tamanio de grano obtenida.

El programa utilizado para el anadlisis de imagen fue el software libre Imagel (Image
Processing and Analysis in Java) [48]. Se analizaron un minimo de 250 granos para
establecer el diametro de grano medio.

3.6.4 Porosidad

En el capitulo 4 la porosidad se ha calculado mediante analisis de imagen, utilizando
microscopia 6ptica y el software libre de analisis de imagen Imagel. Para ello, se han
tomado imagenes de las probetas pulidas y sin atacar (con un acabado de 0,3 um y
asegurandose de que la porosidad estuviera completamente abierta), se han binarizado y
se ha analizado la porosidad en dos dimensiones.

3.6.5 Comprobacion de la formacion del carburo de niobio

En aquellos polvos en los que el niobio se ha afiadido en forma elemental, el objetivo es
que reaccione con el carbono presente en el material durante el proceso de
consolidacién para formar los carburos que permitan el control del crecimiento de grano.
Para ello es necesario que niobio y carbono difundan y reaccionen bajo las condiciones
de presidn, tiempo y temperatura especificas de cada una de las técnicas de
consolidacion utilizadas. Para comprobar su formacion, se han utilizado las técnicas de
difraccion de rayos X y de espectroscopia fotoelectronica de rayos X (XPS, X-ray

photoelectron spectroscopy).
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a) Espectroscopia fotoelectrénica de rayos X

Al bombardear una muestra con fotones de rayos X (con una energia de 1-2keV) se
excitan electrones de las capas internas de los dtomos del blanco, induciendo la emisidn
directa de fotoelectrones. La energia de los fotoelectrones emitidos (medida en energia
cinética o en energia de ligadura) es caracteristica del atomo emisor, de manera que
conociendo la posicidn y el area de los picos del espectro de energia se puede determinar
no solo la composicion quimica, sino también su enlace quimico (a través de los
desplazamientos).

El espectrometro utilizado fue un PHOIBOS 100 Hemispherical Analyzer equipado con un
detector multicanal (MCD) y una fuente de rayos-X SPECS XR50 con anodo de Mg
(hv=1253,6 eV) como fuente de radiacién. La potencia se fijé en 125 W (12,5 kV) y la
energia de paso en 20 eV. Las medidas se realizaron en una cdmara de ultra-alto vacio
(P<10”® mbar) a temperatura ambiente. El desplazamiento de carga se corrigio utilizando
la energia de ligadura del grafito C 1s (285,5 eV).

b) Difraccién de rayos X

Debido a la pequefia cantidad de elementos de aleacion afiadidos, la presencia de NbC o
Nb libre era imposible de detectar mediante DRX. Por ese motivo, se decidié preparar
polvos y probetas con el mismo procesado (aleacién mecanica y consolidacion bajo las
mismas condiciones) pero con un contenido mas elevado en niobio (y consecuentemente
de carbono).

Al utilizar cera como PCA (capitulo 4) se decidié emplear un 1% de niobio, prealeandose
polvos mediante molienda mecanica de composicion Fe+1%Nb+0,8%cera. Esta cantidad
fue suficiente para apreciar la aparicion de los picos de difracciéon correspondientes al
NbC. Sin embargo, para que existiera la posibilidad de cuantificar, en los polvos en los
que se utilizé grafito como PCA (capitulo 6) se decidio utilizar un 3%wt de niobio. Asi, se
prepararon polvos mediante molienda mecdnica en las mismas condiciones de
composicidon Fe+3%Nb+0,6%C, donde 0,4% de carbono es la cantidad estequiométrica
gue necesita el niobio afiadido para formar los carburos y el 0,2% restante es la cantidad
afiadida a las demas composiciones para formar la perlita en el acero, que servira
ademads para compensar las posibles pérdidas de carbono que pueden ocurrir durante el
procesado de los polvos.

Los polvos prealeados con alto contenido en niobio se consolidaron bajo las mismas
condiciones que el resto de los materiales (1P1S, hot pressing o spark plasma sintering,
dependiendo del caso) y se estudié su composicién mediante difraccién de rayos-X. Estas
probetas se utilizaron como muestras de control de las técnicas de consolidacion
propuestas, para asegurarse de que la formacion de los carburos de niobio tenia lugar en
las condiciones de temperatura-tiempo-presion de cada uno de los procesos de
conformado.
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3.6.6 Propiedades mecanicas

a) Dureza aparente
Las medidas de dureza Vickers (HV30) se realizaron en un durémetro universal Universal

Hardness Tester 930 de Wilson Wolpert, siguiendo las instrucciones de la norma UNE-EN
ISO 6507-1:2006 [49]. Se aplicé una carga de 30Kg durante 10 segundos, y se realizaron

un minimo de 5 medidas por material.
b) Propiedades derivadas del ensayo de traccion
Los ensayos de traccidn se realizaron utilizando miniprobetas de traccién discutidas en
[50], empleadas habitualmente para caracterizar las propiedades mecanicas de

materiales de grano fino y nanoestructurados. El calculo de las propiedades a partir de
las curvas tensién-deformacion se realizé de acuerdo con la norma UNE-EN ISO 6892-1

[51].

Limite eldstico (o,, expresado en MPa). El célculo del limite elastico se
realizdé de acuerdo a la norma en funcién de la morfologia de la curva de
tension deformacién (Figura 1lI-5). En aquellas curvas en las que aparecia
cedencia, el limite elastico se calculé como el limite inferior de cedencia, y
en aquellas en las que no, se calculd el limite eldstico convencional
trazando una linea paralela a la seccion elastica de la curva a una distancia

del 0,2% de deformacién.
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Figura IlI-5: Calculo del limite de cedencia inferior (R, izquierda) y del limite elastico
convencional (R, derecha) de acuerdo a la norma UNE-EN ISO 6892-1.

Resistencia a traccién (Ultimate tensile strength — UTS —, expresado en
MPa): valor de tensidon maximo en la curva tensidén-deformacion.

Deformacidn a rotura (e, expresada en %), calculada como el alargamiento

iii.
porcentual de rotura de acuerdo con:
Lr—1L
=0 100 [%]

& =
Lo

donde L, es la longitud util inicial de la probeta y L; es la longitud util en el

momento de rotura.
Mddulo de tenacidad (expresado en MPa). Para cuantificar la tenacidad se

iv.
ha utilizado el mdédulo de tenacidad, que se calcula como el drea total bajo
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la curva tensidon-deformacion hasta fractura. El término mdodulo se utiliza

porque tiene unidades de energia de deformacién por unidad de volumen
Nm , N'mm
(F mm3
elasticidad. Asi pues, el modulo de tenacidad es la energia por unidad de
volumen necesaria para producir la fractura en el material en las

condiciones del ensayo de traccién.

:MPa), que son las mismas que las del mddulo de

La geometria de las probetas de traccidon utilizadas esta esquematizada en la Figura 1l1-6.
En los materiales sinterizados se mecanizaron probetas de longitud total 18 mm y
longitud util de 7,5 mm, con un espesor de 1,2 mm y una anchura util de 1,5 mm. Los
ensayos se realizaron en una maquina electromecanica de ensayo provista de una célula
de carga de 10 kN, a una velocidad de desplazamiento de 5 um/s.

-
R=1 mm
/ £
8 mm 1.5mm g
o
(| 7.5 mm \
| —_————————————————————|
A\ 4
18 mm

Figura 111-6: Probetas de traccion mecanizadas en las piezas sinterizadas mediante SPS

c¢) Nanoindentacion

Los carburos de niobio de tamafio nanométrico desarrollados en la microestructura de
los materiales en los que el niobio se afiadié de forma elemental son susceptibles de
producir endurecimiento por dispersion [52, 53]. Para comprobar la existencia de este
tipo de endurecimiento se utilizé la técnica de nanoindentacién, ya que las pequefias
dimensiones de las huellas realizadas permiten cuantificar la nanodureza de los granos
ferriticos sin que exista influencia de los bordes de grano.

Para evaluar la existencia de endurecimiento por dispersidn se realizé una matriz de
10x10 nanoindentaciones separadas entre si una distancia de 6 um en los materiales Ref
y Ref+Nb (ver apartado 6.5.4 del capitulo 6). Las medidas se realizaron en el
triboindentador Tl 950 de Hysitron, fijando un desplazamiento maximo de 300 nm
durante 5 segundos y siguiendo la curva de desplazamiento representada en la Figuralll-7.
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Figura 111-7: Curva de desplazamiento utilizada en la realizacion de las medidas de nanodureza.

Con las medidas obtenidas se realizaron mapas de nanodureza utilizando MATLAB 6.0
con el objetivo de poder comparar la dureza con la microestructura del material. Para
evaluar el endurecimiento por dispersion en fase ferritica, en la obtencién de la
distribucion de nanodureza se consideraron sélo aquellas indentaciones realizadas en el
interior de granos ferriticos con una distancia al borde de grano mas cercano de al menos
la dimension de una huella.

Se utilizd microscopia de fuerza atdmica (AFM, atomic force microscopy) en modo
tapping para evaluar la geometria de las huellas y establecer si era necesario una
correccion de los resultados obtenidos [54, 55] como consecuencia de la aparicidon de
fendmenos tipo pile-up (apilamiento) o sink-in (hundimiento) en la superficie de la
huella. El microscopio utilizado fue un modelo XE-150 de Park Systems.

l Pile-up Sink-in

Figura IlI-8: Esquema de las posibles respuestas de un material ante una indentacién cénica/piramidal
[56].
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3.7 ESQUEMAS DEL PROCESO EXPERIMENTAL POR CAPITULOS DE RESULTADOS

\

- CAPITULO 4 —
Via 1: Mezcla de polvos

Composiciones

Fe+0,3C 2> R
Fe+0,2Nb+0,3C > R+Nb
Fe+0,2NbC+0,3C = R+NbC

Consolidacion

Mezclaen tdrbula, 30min

Compactacion uniaxial, 700MPa

Sinterizacion a 1120°C durante 30min
Vealen. = Venf. = 5°C/min;
\_ Atmoésfera: N2+10%H2+O,1%CH4)

Resultados

Evaluacidén de la microestructura

Conclusiones

No se produce difusiénde Nb

NN NN NN NN NN NN NN NN NN NN NN SN NN NN SN NN NN SN NN SN SN SN NN SN SN SN NN BN SN SN S Sy,

\----------------_,

4

] - -

CAPITULO 4
Via 2: Molienda mecanica

Figura 111-9: Esquema parcial del capitulo 4.
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R ———— CAPITULO4 o
4 Via 2: Molienda mecanica

/

Composiciones

Fe > M
Fe+0,2Nb > M+Nb
Fe+0,2NbC = M+NbC

Molienda
Condiciones: Evolucion del polvo:
= Attritor - paparentel Puibrado
=700rp = Opeqio de particula
= 14h = SEM (morfologia,
=Ar microestructura)

= Bolas/polvo: 15/1 =T.D.C.
= PCA: 0,8%wt cera = Microdeformacid

y

Recocido, 800°C, 30 min, N,+10H,+0,1CH,

Mezcla con 0,3% grafito (turbula, 30 min)

Compactacion uniaxial, 700 MPa

\. J

I. Sinterizacion convencional 1l. Hot Pressing

1120°C,30min, v=5°C/min
N,+10H,+0,1CH,

T, =900°C; T, = 975°C
Prmac= 350 MPa

Resultados

Resultados

= Microestructuray porosidad
= Dureza, traccion
= Fractografia

Y I

= Microestructuray porosidad
®" Dureza

of T S oy
\-———————————————————————————————————————————————'

Demasiada * ‘L
porosidad é¢Usamos el Substitucién de
contenido adecuado laceracomo
de Nb/NbC? PCA

4

~____________________r_________¢___f

N e

[ CAPiTULOS CAPITULO 6 ]

Figura 111-10: Esquema parcial del capitulo 4.
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Estabilidad térmica

,_-------[ CAPITULO 5 ].-------..

Composiciones

Referencia Nb elemental
e Fe e Fe+ 0,2%Nb e Fe+0,2%NbC
*Fe+0,6%Nb e Fe+0,6% NbC
e Fe+ 1%Nb eFe+ 1% NbC
NG J

Molienda mecanica

Molino planetario, 400rpm, 15:1, Ar, PCA: cera, 6,5h

Tratamientos térmicos

Horno tubular, 30min, Vgien. = Vent. = 5°C/min; N,+10%H,+0,1%CH,

100°C 200°C - 400°C 500°C 600°C
i J

-

Estabilidad térmica

Tamano de
dominio cristalino

Microdeformacion

{ Ampliar el contenido de Nb/NbCa 0,6%wt ]

\ 4

[ CAPITULO 6 ]

Figura I1I-11: Esquema del capitulo 5.
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s [T R

Composiciones

[ Fe+0,2C ] [ Fe +0,6Nb+ 0,28C ]

[ Fe+0,6NbC +0,2C ] [ Fe+0,3Nb+ 0,3NbC + 0,24C ]

\_ * El grafito actia como PCA del proceso de molienda Y,

Molienda mecanica

Condiciones [ Evolucion del polvo

* Attritor ® Paparentes Pvibrado
700 rpm * Opedio de particula
«17h *SEM

e Ar *T.D.C.

* Microdeformacion

|

Estabilidad térmica

*15:1

Horno tubular, 30min, Vgien, = Vent. = 5°C/min; Ny+10%H,+0,1%CH,

100°C 200°C 300°C

Evaluacion de tamafio de dominio cristalino y microdeformacién

Consolidacion y evaluacion de resultados

| Optimizacién T2 sint. SPS | \

¢ Condiciones: vcal=100°C/min, 1min, vacio, P,,,,=60MPa
* Temperaturas: 825,900, 950, 1000, 1050, 1100°C
L Estudio de microestructura, T.G.y dureza en funcién de T9)

[ Caracterizacion de los materiales sinterizados '—\

* Aspectos microestructurales: microestructura, tamafo de
grano, distribucién de los carburos.

* Propiedades mecanicas: HV30, o, UTS, g, M. de tenacidad
* Fractografia

e Estudio del endurecimiento por dispersion mediante

Figura 111-12: Esquema del capitulo 6
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\

™

Composiciones

[ re I
[ Fe+0,6NbC ] [ Fe+0,3Nb+ 0,3NbC ]
\_ * No se utiliza ningtin tipode PCA Y,

Molienda mecanica

Condiciones [ Caracterizacion del polvo

e Attritor *® egio de particula
*900 rpm * Distribucién tamafio
*50h *SEM

*Ar *T.D.C.

*15:1 * Microdeformacion

|

Estabilidad térmica

Horno tubular, 30min, Vgien. = Vent. = 5°C/min; N,+10%H,+0,1%CH,

100°C 200°C 300°C 400°C 500°C 600°C

Evaluacién de tamarfio de dominio cristalino y microdeformacion

Consolidacion y evaluacion de resultados

[ Sinterizacion SPS ] )

» Condiciones: vcal=100°C/min, 1000°C, 1min, vacio,
Pmax=60MPa,

[ Caracterizacion de los materiales sinterizados |—\

* Microestructura

¢ Distribucion de tamafio de grano
*Dureza

(.

- 2/

N o -

Figura 111-13: Esquema del capitulo 7.
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Capitulo 4

En este capitulo se recogen los resultados relativos a las primeras tentativas de alear con
niobio a partir de mezcla de polvos elementales y mediante aleacidn mecanica utilizando
cera como agente controlador del proceso
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4.1 MICROALEACION A PARTIR DE MEZCLA DE POLVOS ELEMENTALES

Para comprobar la posibilidad de desarrollar aceros microaleados sinterizados a partir de
mezcla de polvos elementales, se escogieron tres composiciones (Tabla IV-1). La primera
de ellas, utilizada como referencia, contiene solo hierro y carbono. En las otras dos
composiciones el niobio se ha afiadido en forma elemental (R+Nb) y directamente en
forma de carburos (R+NbC). Las probetas se consolidaron mediante un proceso de
sinterizacién convencional 1P1S, con una presién de compactacion de 700 MPa y una
temperatura de sinterizacion de 1120°C.

Tabla IV-1: Composiciones seleccionadas para estudiar la posibilidad de microalear a partir de mezcla de
polvos elementales. Los porcentajes corresponden a porcentajes en masa.

Nomenclatura Composicion

R (Referencia) Fe + 0,3% grafito

R+Nb Fe +0,2% Nb + 0,3% grafito
R+NbC Fe + 0,2%NbC + 0,3% grafito

Como se puede observar en las micrografias de la Tabla V-2, tanto el niobio elemental
como el carburo de niobio afiadidos en mezcla permanecen aislados en la
microestructura y no se ha formado ningun tipo de intercara entre ellos y la matriz de
hierro. Ademas, la porosidad es mayor que en la referencia en ambos aceros, lo que
junto a la ausencia de interdifusién de Nb/NbC con la matriz da como resultado una
disminucion de la dureza aparente.

Tabla IV-2: Micrografias, dureza y porosidad de las probetas preparadas a partir de mezcla de polvos
elementales.

Referencia Referencia + Nb Referencia + NbC
Dureza: 89 HV30 (+1) Dureza: 79 HV30 (+2) Dureza: 82 HV30 (+1)
Porosidad: 7,0% (+0,4) Porosidad: 9,6% (+0,6) Porosidad: 8,4% (+0,5)

Existen trabajos que avalan la ruta tradicional de mezcla, prensado vy sinterizacién como
adecuada para el procesado de este tipo de aceros [1-3]. En principio, el elevado
coeficiente de difusion del niobio en hierro (superior incluso al coeficiente de
autodifusion del Fe) puede asegurar un elevado grado de homogeneidad en su
distribucién en la microestructura directamente por difusién en estado sélido durante la
sinterizacién.
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Sin embargo, los resultados que se recogen en la Tabla IV-2 constatan que existen otros
conceptos prioritarios que determinan la microestructura (y por tanto las propiedades)
del producto final:

= la elevada estabilidad térmica de los éxidos del niobio. Aunque la difusividad
del niobio sea muy alta, es necesario eliminar la capa de 6xido superficial que
rodea a los polvos de niobio elemental para que este pueda difundir. Para que
esto ocurra a las temperaturas normales de sinterizacidn seria necesario utilizar
polvos de niobio con una pureza muy elevada.

= la escasa solubilidad mutua de niobio y carbono en la austenita, menor aun en
presencia de un exceso de intersticiales. Tal y como se exponia en el apartado
1.1.4.1 de la introduccion, el mayor efecto de la adicion de carbono en el
diagrama de fases Fe-Nb es la drastica reduccion de la solubilidad del niobio en
la austenita. En los aceros microaleados convencionales, con un contenido en
niobio habitual de 0,05%wt y de carbono inferior al 0,1%wt, calentar a 1200°C
es suficiente para la solubilizacién de los carburos (ver Figura IV-1). Sin
embargo, el mayor contenido en Nb y C necesario en aceros sinterizados hace
practicamente imposible la distribucion homogénea de los elementos de
aleacién en la microestructura por difusidon en estado sélido a partir de polvos
elementales, incluso utilizando elevadas temperaturas de sinterizacion.

o 0,35 "E\ ||
2 H 11009C  eeeeecees 1120°C
X 030 i
1 \ ——— 12002C  ----- 1300°C
025 11
i PM
020 + %\ (e}
0,15 4
0,10 4
0,05 +
0,00 .
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35

Figura IV-1: Limites de solubilidad mutua de niobio y carbono en austenita calculados a partir de la
expresion obtenida en [4]. Convencional: contenidos de niobio y carbono utilizados habitualmente en
aceros microaleados convencionales. PM: composicion propuesta para la ruta pulvimetaldrgica.

Estas dos cuestiones junto con los resultados obtenidos conducen a la propuesta de la
utilizacién de polvos prealeados como via de aleacién mas favorable para microalear con
niobio en aceros sinterizados.

4.2 MICROALEACION A PARTIR DE POLVOS PREALEADOS MEDIANTE MOLIENDA
MECANICA UTILIZANDO CERA COMO PCA

Utilizando los mismos contenidos en niobio y carburo de niobio que en el apartado
anterior, se procedidé a la molienda mecanica en un molino tipo attritor de las distintas
composiciones empleando un 0,8%wt de cera como agente controlador del proceso [5-
71(Tabla IV-3).
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Tabla IV-3: Composiciones utilizadas para microalear mediante molienda mecdnica utilizando cera como
agente controlador del proceso.

Grafito aiiadido en
Nomenclatura Composicion molienda mezcla antes de la Observaciones
consolidacion

M (Referencia) Fe 0,3%wt

Composicion utilizada
M+Nb Fe+0,2%Nb 0,3%wt para la optimizacién de
la molienda mecanica.

M+NbC Fe+0,2%NbC 0,3%wt

La optimizacion de los pardmetros del proceso de molienda se realizé utilizando la
composicion que contiene Nb en forma elemental (Fe+0,2%Nb) y las condiciones
obtenidas se aplicaron para moler el resto de composiciones. Los polvos prealeados
obtenidos se mezclaron con un 0,3% de grafito como fuente de carbono antes de su
consolidacion.

4.2.1 Optimizacién del tiempo de molienda

Para la optimizacién del tiempo de molienda se fijan todos los pardmetros y se extraen
muestras de polvo a distintos tiempos. El objetivo es caracterizar las muestras
morfoldgica, dimensional y microestructuralmente para poder establecer el tiempo
minimo de molienda tras el cual el polvo adquiere las caracteristicas deseadas.

45 —— Densidad aparente 180
;g —O— Densidad polvo vibrado €
% 4,0 5 Tamafio medio de particula - 160 %
w35 - - 140 3
B L ——o— ¢ 5
© 3,0 i - 120 o
z - 3
8 2,54 - 100 o
o
2,0 - L e ) £
o
1,5 - - -60 G
Estado estacionario é
1,0 -40 F

0,5 A 20

0,0 ; ; ; ; ; ; - o
0 2 4 6 8 10 12 14

Tiempo de molienda (h)

Figura IV-2: Evolucién de la densidad aparente, densidad de polvo vibrado y tamafio medio de particula
durante la molienda.

Si se dispone de la cantidad suficiente de polvo, el estudio de la densidad aparente y la
densidad de vibrado (Figura 1V-2) constituye un método sencillo para evaluar el estadio
en el que se encuentra la molienda ya que engloba informacién sobre el tamafio y la
morfologia de las particulas a través de la capacidad de empaquetamiento del polvo.
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Durante la aleacién mecdnica, las particulas de polvo experimentan cambios en su
tamafio y morfologia como consecuencia de los procesos de deformacion, soldadura en
frio y fractura que tienen lugar. Al comienzo de la molienda los mecanismos
predominantes son deformaciéon y soldadura en frio: las particulas se deforman
adquiriendo forma de escamas o copos (Figura IV-3) y se sueldan unas con otras dando
como resultado un aumento del tamafio medio de particula (Figura 1V-2). Se produce asi
una reduccion de la capacidad de empaquetamiento del polvo y, como consecuencia,
disminuyen las densidades aparente y de vibrado.

4

Figura IV-3: Evolucién morfoldgica y dimensional de las particulas de polvo durante la molienda.
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Al progresar la molienda, la acritud adquirida por el polvo como resultado de la
deformacion favorece la fractura fragil de las particulas por encima de la soldadura en
frio: las escamas se hacen mas pequefas y el polvo va adquiriendo una forma mas
equiaxial, disminuye el tamafio medio de particula y mejora la capacidad de
empaquetamiento del polvo produciendo un aumento las densidades aparente y de
vibrado. El tiempo de molienda en el que se produce el cambio de tendencia en las
densidades es bastante corto (1,5 horas) como consecuencia de la actuacion de la cera
como agente controlador del proceso: al reducir el efecto de la soldadura en frio, la
fractura de las particulas comienza a predominar a tiempos mas cortos.

Finalmente, a mayores tiempos de molienda (tras 9 horas), se establece un equilibrio
entre los procesos de soldadura en frio y fractura. Los polvos adquieren una forma
equiaxial uniforme, el tamafio medio de particula permanece estable y, por lo tanto, las
densidades aparente y de vibrado se mantienen constantes con el tiempo de molienda.

La microestructura de la seccidn transversal de los polvos (Figura IV-4) muestra un
mecanismo de aleacién tipico de componentes ductil-ductil [8, 9]. Durante las primeras
horas de molienda los polvos se deforman y comienzan a formar conglomerados de
ldminas. En las micrografias correspondientes a las 2 y 3 horas de molienda puede
apreciarse como los polvos de niobio deformados van quedando atrapados entre los de
hierro. A medida que progresa la molienda las ldminas se van soldando mediante
procesos de micro-forja y la acritud adquirida como consecuencia de la deformacion
deriva en la fractura de los polvos. Como resultado del proceso continuado de soldadura-
fractura, el polvo adquiere finalmente una composicion homogénea y queda
completamente aleado, siendo imposible diferenciar el niobio dentro de su
microestructura mediante microscopia electrénica de barrido.

La utilizacién de cera como agente controlador del proceso dificulta los procesos de
soldadura entre las particulas deformadas al quedar adsorbida en la superficie de los
polvos, y es necesario prolongar la molienda una vez alcanzado el estado estacionario
para asegurar que los polvos resultantes tengan una microestructura homogénea y sean
completamente densos. Aunque el tamafio medio de particula es similar tras 11 horas y
14 horas de molienda, en la seccidn transversal puede observarse claramente como a las
11 horas los polvos estdn formados a partir de particulas mas pequefias que adn no se
han soldado completamente y cuyos bordes son perfectamente visibles. A las 14 horas ya
no se observan particulas mas pequefas dentro de los polvos y sélo se aprecian grietas
gue aparecen como consecuencia de los impactos que tienen lugar durante la molienda.
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Figura IV-4: Seccion transversal de los polvos en funcion del tiempo de molienda.

Los difractogramas obtenidos mediante difraccién de rayos X permiten estudiar la
formacion de la nanoestructura y la evolucion de la microdeformacion de la red del
hierro (Figura IV-5). A medida que se van introduciendo defectos en la red disminuye el
numero de cuentas (intensidad) y aumenta el ancho de los picos de difraccion. El
ensanchamiento de los picos es consecuencia de la disminucion del tamario de los granos
que difractan y del aumento de la deformacién en la red.
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Figura IV-5: Picos de difraccion correspondientes al plano (110) de a-Fe de los polvos Fe+0,2%Nb en
funcién del tiempo de molienda. Los picos se han normalizado para poder observar mejor el
ensanchamiento a media altura.

En la Figura IV-6 se pueden observar los valores del tamafio de dominio cristalino (TDC) y
de la microdeformacion en funcién del tiempo de molienda obtenidos a partir del analisis
de los difractogramas mediante el software MAUD®. El TDC muestra una disminucion
paulatina con el tiempo de molienda hasta llegar a las 7 horas. A partir de entonces su
valor permanece aproximadamente constante alrededor de 18 nm. La evolucién de la
microdeformacién muestra una etapa de valor constante (cerca de 10°) hasta las 5 horas
de molienda seguida de un crecimiento rapido. Por encima de las 9 horas el ritmo de
crecimiento disminuye, y la curva se va acercando a un maximo.

Al comienzo de la molienda la deformacion inducida en el material se acumula en forma
de bandas de deformacidn con una elevada densidad de dislocaciones. Si la deformacién
continla, se produce una recombinacidén/aniquilacion/reorganizacion de las
dislocaciones que dara lugar a la formacién de una estructura de subgranos de tamafio
nanométrico (<100nm) [10, 11] (ver apartado 1.3.1). Durante estas primeras etapas de
formaciéon de la nanoestructura la microdeformacion en la red se debe
fundamentalmente a la existencia de defectos en el interior de los granos (dislocaciones
y faltas de apilamiento). Este periodo se corresponde aproximadamente con las primeras
5 horas de molienda representadas en la Figura IV-6.
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Figura IV-6: Evolucion del tamafio de dominio cristalino (TDC) y de la microdeformacién durante la
molienda.

A medida que disminuye el tamafio de dominio cristalino aumentan los bordes de grano
y estos adquieren una mayor importancia en las propiedades de la nanoestructura [10,
12-16]. Llega un momento en que el ratio de aniquilacidn iguala la tasa de multiplicacion
de dislocaciones [10]. El interior de los granos de tamafio nanométrico queda
practicamente libre de defectos y el origen de la microdeformacion de la estructura
cristalina proviene fundamentalmente de tensiones en los bordes de grano. El rol de las
dislocaciones se vuelve entonces despreciable y aparecen nuevos mecanismos de
deformacion, como el deslizamiento y la rotacion de los granos [10, 17, 18]. Estos
mecanismos, ademas de hacer que la orientacion entre granos vecinos se vuelva
aleatoria, permiten aumentar la microdeformacion sin que se produzca una variacién en
el tamafio de dominio cristalino [19]. La energia de deformacion almacenada durante la
molienda mecanica en forma de defectos en bordes de grano es muy superior a la
almacenada via dislocaciones en un proceso de deformaciéon en frio convencional,
pudiendo llegar a valores entre el 30 y 40% de la entalpia de fusidn del metal [10].

El cambio en los mecanismos de deformacion y en la fuente de las tensiones de la red
cristalina se aprecia en la Figura IV-6 a partir de las 5 horas de molienda. Hasta entonces
las dislocaciones y defectos surgidos como consecuencia de la deformacion eran los
responsables de las tensiones internas de la red, generando una microdeformacion de
aproximadamente 10°. Una vez que el tamafio de dominio cristalino se hace tan
pequeiio que los defectos internos son despreciables, los nuevos mecanismos de
deformacion comienzan a tener lugar y las tensiones provenientes de los bordes de
grano son las responsables de un aumento acusado de la microdeformacién sin que se
produzca una disminucién significativa del TDC.

El tamafio de dominio cristalino obtenido tras las 14 horas de molienda, 18 nm, estd muy
cerca del minimo alcanzable para el hierro puro mediante molienda mecanica (8 nm)
[20]. Aunque la diferencia existente entre ambos sugiere que las dislocaciones todavia
juegan cierto papel y que aun es posible una mayor reduccion del TDC, a la vista de la
evolucion observada en la Figura IV-6 los tiempos de molienda requeridos bajo las
condiciones impuestas serian muchisimo mas largos. Por otro lado, el valor de
microdeformacion alcanzado, 5.2 107, se encuentra dentro de los maximos publicados
para el hierro (4-6 107) [12, 21]. La existencia de un méaximo en la microdeformacién
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seguido de relajacidon a medida que progresa la molienda esta ampliamente recogida en
la literatura [12, 17, 19, 22], ademas del hecho de que este maximo no coincide
necesariamente con el minimo TDC [17, 19]. Aumentar los tiempos de molienda para
conseguir una mayor reduccién del TDC conduciria también a una reduccién de la
microdeformacion. Dado que esta juega un papel importante en la estabilidad térmica de
la nanoestructura [23], este hecho no es deseable.

A la vista de todos los resultados obtenidos, el tiempo de molienda bajo las condiciones
estudiadas se establecid en 14 horas. En la Tabla V-4 se recogen las condiciones de
molienda utilizadas finalmente para el procesado de los polvos prealeados utilizados en
este capitulo.

Tabla IV-4: Condiciones de molienda optimizadas utilizando un molino tipo attritor y cera como agente
controlador del proceso.

Tipo de molino Attritor horizontal

Cuerpos moledores Bolas de 5 mm de didmetro de acero inoxidable 316L

Ratio bolas:polvo 15:1

Velocidad de molienda 700 rpm

Atmosfera de molienda Argon

Temperatura de molienda Temperatura ambiente (23-25°C)

Rutina de molienda 1h de molienda efectiva a 700 rpm, 8 min de reposo a
200 rpm

Tiempo de molienda 14 horas

Agente controlador del proceso 0,8%wt cera

4.2.2 Caracterizacion de los polvos prealeados

En la Tabla IV-5 se resumen las caracteristicas de los polvos procesados mediante
molienda mecanica. Las pequefias diferencias en la composicién junto con la utilizacién
de la cera como agente controlador del proceso de molienda hacen que todos los polvos
desarrollen una nanoestructura similar, con un tamafio de dominio cristalino en torno a
20 nm y unos niveles de microdeformacion de 5-10°.

Tabla IV-5: Caracteristicas de los polvos prealeados mediante molienda mecanica

Fe Fe + 0,2%wt Nb Fe + 0,2%wt NbC

®medio: 16 um ®Omedio: 20 um O®Omedio: 24 um
T.D.C.: 21,1 nm T.D.C.: 19,5 nm T.D.C.: 20,2 nm
Microdef.: 4,9-10° Microdef.: 5,2:10°> Microdef.: 5,0-10°>
%0: 0,307+0,005 %0: 0,371+0,004 %0:0,289+0,005
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Las distribuciones de tamafio de particula obtenidas estan representadas en la Figura IV-
7. Todos los polvos poseen una distribucion de tamafos similar a la de los polvos de
partida (ABC 100.30), simétrica en escala logaritmica, pero centrada en valores mas
pequeiios debido a la fractura de los polvos durante la molienda.

9 ABC100.30 |+~

%Volumen

1 10 100 1000
Tamaiio (micras)

Figura IV-7: Distribucidon de tamafio de particula de los polvos de partida (ABC 100.30) y de las tres
composiciones procesadas mediante molienda mecénica (M, M+Nb, M+NbC).

4.2.3 Caracterizacion de los materiales consolidados mediante sinterizacion
convencional (1P1S)

Los polvos obtenidos se compactaron en prensa uniaxial a 700 MPa y se sinterizaron en
horno tubular de laboratorio a 1120°C durante 30 minutos en atmdsfera reductora
controlada (N, + 10%vol H, + 0,1%vol CH,). Para poder compactar los polvos en frio, fue
necesario eliminar la acritud adquirida durante la molienda mediante un recocido a
800°C durante 30 minutos en las mismas condiciones que la sinterizacién.

Las microestructuras de las probetas sinterizadas (Figura IV-8) muestran una reduccion
importante del tamafio de grano ferritico en las muestras fabricadas a partir de polvos
qgue han sido molidos mecdnicamente. A pesar de haber eliminado toda la acritud del
polvo y de haber perdido la nanoestructura con el recocido previo a la compactacién, el
menor tamafio de grano inicial permite obtener un menor tamafo de grano tras la
sinterizaciéon. Pero también se observa cierta reduccion de tamafio de grano en las
muestras que contienen niobio (M+Nb y M+NbC) con respecto al acero de referencia
molido (M) que sdlo puede atribuirse a la presencia de este elemento en la composicién.
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M: Fe (molido)+0,3C

ol

R: Fe+0,3C (mezcla)

Spot Magn ~ Det WD
250KV 55 1000x SE 100 R Sinterizada 1

~

M+Nb: Fe+0,2Nb+0,3C M+NbC: Fe+0,2NbC+0,3C

W g L 5o, po P>

Figura IV-8: Micrografias de los materiales obtenidos tras la sinterizacion a 1120°C.

El mayor problema que presentan los materiales fabricados a partir de molienda
mecanica es su elevada porosidad. Incluso después del recocido la compresibilidad de
estos polvos sigue siendo muy baja, lo que implica que la densidad en verde de los
compactos obtenidos tras la compactacion uniaxial (83%) es muy inferior a la obtenida
con los polvos atomizados de referencia (91%). La densidad del compacto en verde limita
en gran medida la densidad que se puede obtener en el sinterizado, sobre todo en un
proceso de sinterizacion sin asistencia de presion. Como consecuencia, la elevada
porosidad remanente tras la sinterizacidon en las muestras M, M+Nb y M+NbC perjudica
en gran medida a las propiedades mecanicas.
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Probetas sinterizadas a 1120°C (1P1S)

R R+Nb R+NbC M M+Nb M+NbC
Pverse (8/cM®)  7,15+0,06 7,16+0,09 7,13+0,05 ; 6,5440,01 6,49+0,01
Overde (%) 91% 91% 91% ; 83% 83%
Adimensional
dimensional .,/ -0,6% -1,0% ; 1,1% -0,9%
(%)
Amasa (%) 0% -0,1% 0% ] -0,6% -0,5%
:;; osidad 7% 9,5% 8,3% 10,4% 13,5% 16,8%
0
e 0,280 0,330 0,438 0,492
° +0,01 +0,04 +0,01 +0,01
HV30 89,1409  78,9+1,6  82,1+0,7 | 115,0+2,0 90,9+0,5  84,7+0,7
o (MPa) 267+23 ] ] 312432 323425 299428
£x (%) 5,0+1,0 - ] 1,9402  23+07 12404

Tabla IV-6: Propiedades de las probetas fabricadas mediante 1P1S a 1120°C. R: mezcla de polvos
elementales. M: molienda.

En la Figura IV-9 aparecen representados los valores de dureza aparente en funcién de la
porosidad. Es evidente que hay una relacién inversamente proporcional entre la dureza y
la porosidad, de manera que en las muestras M+Nb y M+NbC, con una porosidad muy
elevada, la reduccion en el tamafio de grano no conduce a un aumento de la dureza. Si
se puede apreciar el impacto del tamafio de grano al comparar las muestras Ry M
(ambas con la misma composicion). Las diferencias de porosidad entre las muestras M,
M+Nb y M+NbC pueden explicarse por la diferente compresibilidad de los polvos: los
polvos de partida de las muestras que contienen niobio estan endurecidos por solucién
sélida o por dispersion de carburos, lo que reduce su compresibilidad y la densidad en
verde de los compactos. También es consecuencia de la porosidad la disminucién de la
deformacion a rotura en el ensayo de tracciéon, ademas de generar mucha dispersién en
los resultados.
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Figura IV-9: Dureza aparente (HV30) vs. Porosidad (%) de los materiales sinterizados a 1120°C.

Macroscépicamente los cuatro materiales ensayados a traccidon presentan una fractura
fragil, sin presencia de cuello de estriccidén, caracteristica de materiales porosos. Sin
embargo, el micromecanismo de fractura dominante es fractura ductil de los cuellos de
sinterizacién, caracterizada por la coalescencia de microvacios y la formacién de aristas
de deformacion (Figura IV-10). Las diferencias existentes entre la muestra fabricada a
partir de mezcla de polvos atomizados (R) y las muestras fabricadas a partir de polvos
molidos (M+x) se deben fundamentalmente a la diferencia de tamafio de particula inicial
y al tamafo y cantidad de la porosidad. Al ser menor el tamafio de los polvos molidos
mecanicamente también lo son el tamafio de la porosidad y el tamafio de los cuellos que
se han formado entre las particulas. Por eso se ve una mayor cantidad de aristas de
deformacion en las muestras procedentes de la molienda.

El hecho de que en los materiales procedentes de molienda (M+x) la porosidad sea
redondeada y de que el micromecanismo predominante de fractura sea ductil indica que
los cuellos que se han formado durante la sinterizacidn son resistentes y que, por tanto,
la sinterizacion se ha producido correctamente. Es la porosidad primaria, heredada del
proceso de compactacion, la que estd determinando el comportamiento del material.

ol



Capitulo 4: Resultados preliminares

M-NbC L mn ] v | R

Figura IV-10: Superficie de fractura de las probetas ensayadas a traccién de los materiales sinterizados a
1120°C.

En este punto conviene preguntarse si el niobio elemental afiadido a los polvos M+Nb
durante la molienda mecanica ha reaccionado con el carbono durante la sinterizacién
para formar NbC tal y como se esperaba. La Figura IV-11 representa el espectro de XPS
de la regién Nb 3d del material fabricado a partir de los polvos M+Nb. El pico Nb 3d es un
doblete con una separacion de 2,6 eV. El espectro muestra que el niobio presente en el
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material corresponde fundamentalmente a NbC, que presenta un pico centrado en
204,45eV. También hay presentes menores cantidades de dxidos de niobio, en la forma
de Nb,Os (centrado en 207,7 eV) y NbO, (centrado en 206,7 eV). De acuerdo con [24],
Nb,Os es el éxido que ya estd presente en los polvos de Nb de partida, mientras que
NbO, es el dxido que se desarrolla preferencialmente durante el proceso de molienda. La
presencia de pequefios 6xidos bien distribuidos en la microestructura no tiene por qué
ser perjudicial, puesto que pueden contribuir al control del tamafio de grano mediante
particle pinning. No hay evidencia de la presencia de niobio metalico (Nb°) en el material,
lo que indica que todo el niobio elemental afiadido ha reaccionado con el carbono para
formar NbC tal y como se esperaba, o bien con oxigeno en una menor medida.

Intensity (a.u)

T T T
210 207 204

Binding Energy (eV)
Figura IV-11: Espectro XPS de la region Nb 3d del material M-Nb sinterizado a 1120°C.

A pesar de que esta técnica es excelente para la comprobacién de la formacién de los
carburos, la consecucion de las condiciones de ultra alto vacio no es sencilla cuando se
trata de caracterizar materiales porosos. Es mucho mds facil la utilizaciéon de difraccién
de rayos-X, pero no es posible detectar cantidades tan pequefias de carburos. Por ese
motivo se prepard una muestra en las mismas condiciones que M+Nb (mismos procesos
de molienda y consolidacion) pero con un 1% en masa de niobio. Los resultados (Figura
IV-12) muestran que todo el niobio se ha convertido en NbC (picos a 34,7° y 40,3°). El
pequefio pico que aparece en 37,5° puede asociarse con NbO,. En este caso, no se ha
detectado Nb,Os, lo que indica que la cantidad de 6xidos heredados del polvo de niobio
de partida es relativamente pequefia.

Puesto que los resultados obtenidos mediante difraccion de rayos-X se corresponden con
los observados mediante XPS, en posteriores capitulos se utilizard este método de
comprobaciéon de formacién de carburos, utilizando incluso un mayor contenido en
niobio (3%) para facilitar la deteccion e identificacion de los picos de difraccion.
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Figura IV-12: Formacion de los carburos de niobio durante la sinterizacion en el material con un 1%Nb.
Difraccion de rayos-X [25].

4.2.4 Caracterizacion de los materiales consolidados mediante hot pressing.

Para poder mejorar el comportamiento del material se plantea el uso de técnicas de
consolidacidon que ejerzan presion y temperatura simultdaneamente. De esta forma, los
polvos procesados mediante aleacion mecdnica se consolidaron mediante hot pressing
tal y como se detall6 en el capitulo 3.

Las probetas sinterizadas mediante hot pressing muestran una disminucién del tamafio
de grano como consecuencia de la utilizacion de menor temperatura y tiempo de
sinterizacién, ademas de una reduccion importante de la porosidad debido a la aplicacion
de presidn durante la sinterizacidn (Figura 1V-13). Pero ademas es evidente que en las
probetas fabricadas con polvos provenientes de molienda mecanica la fraccién de perlita
es mucho mayor.
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Hot Pressing, 975°C

Figura IV-13: Comparacidn de las microestructuras obtenidas mediante sinterizaciéon 1P1S a 1120°C y hot
pressing a 975°C.

Los datos relativos al contenido en carbono que aparecen en la Tabla IV-6 y en la Tabla
IV-7 indican que en las muestras M+x sinterizadas mediante hot pressing el contenido en
carbono es muy superior. Aunque parte de ese carbono puede deberse a contaminacion
por los moldes de grafito (en practicamente todos los materiales sinterizados mediante
hot pressing existe una ligera ganancia de masa), la mayor parte ha de venir de la cera
utilizada como agente controlador del proceso de molienda.
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Probetas sinterizadas mediante Hot Pressing

900°C 975°C
R M-Nb  M-NbC R M-Nb  M-NbC
Puerce (8/cM3)  7,14:0,01  6,490,03  637:0,05 | 7,02£0,05 650:0,02 6,37+0,01
Puerde (%) 91% 83% 81% 90% 83% 81%
Adimensional
(ly)'memw"a 54%  -108%  -133% | 74%  -135%  -16,6%
(]

Amasa (%) 0% $01%  +0,1% | +01%  +01%  +0,1%
Porosidad
) 6,2% 8,8% 7%
e 0,276 0,711 0788 | 0349 0,728 0,836

° 0,002 0,040 0,060 | 0,020 0,004 0,009
HV30 100,715 207,2+4,7 2483+138
or (MPa) 29145  634+8 72043 | 35811 74419  820%15
& (%) 88:12 1403  2,1:0,05 | 4206 2406  3,5:05

Tabla IV-7: Propiedades de las probetas fabricadas mediante hot pressing.

Si bien parte de la cera se ha podido eliminar por descomposicion durante el recocido
(fundamentalmente la que quedaba libre o estaba adsorbida en la superficie de los
polvos), la gran mayoria ha quedado incorporada en el polvo como consecuencia de los
procesos de soldadura que tienen lugar durante la molienda mecanica. La Figura IV-14
muestra como tras el recocido ya se ha formado perlita en los polvos utilizando la cera
como fuente de carbono. Este es posiblemente el motivo de la baja compresibilidad de
los polvos incluso después de la eliminacion de la acritud de la molienda después del
recocido.

Det WD ——— 20m
BSE 10.0 M2+Grafito 14 horas Recocido

AccV  Spot Magn
25.0kvV 58 1500x

Figura IV-14: Micrografia del polvo M-NbC después del recocido.
La diferencia en el contenido en carbono entre las probetas sinterizadas mediante 1P1Sy
las probetas sinterizadas mediante hot pressing ha de deberse entonces a la

descarburacion que se produce como consecuencia de la reduccidon carbotérmica
(MeO+C - Me+CO) que tiene lugar durante la sinterizacion [26-28]. Durante la
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sinterizacién 1P1S, los gases producidos durante la reduccion de los polvos son liberados
a la atmésfera generando pérdida de carbono en la composicion. Al ser el contenido en
oxigeno muy elevado en los polvos provenientes de la molienda, esto genera una pérdida
de masa importante (ver Tabla IV-6). En los compactos procesados por hot pressing, la
presion ejercida durante la sinterizacion impide en cierta medida la desgasificacion, lo
cual influird negativamente en la calidad de los contactos que se establecen entre las
particulas e impedira la densificacion total del material, ya que siempre quedaran gases
ocluidos en poros internos.

Aunque podria pensarse en utilizar la cera directamente como fuente de carbono
durante la sinterizacion, el contenido final de carbono en las distintas piezas sinterizadas
es muy disperso, teniendo en cuenta que todas han tenido el mismo procesado y que no
hay una relacién directa con el contenido en oxigeno inicial ni con el tamafio medio de
particula. Por tanto, es dificil controlar la composicién final utilizando la cera como
fuente de carbono.

A la vista de los resultados obtenidos es evidente que la utilizacién de cera como agente
controlador del proceso no es adecuada para el procesado de aleaciones en las que el
contenido en carbono es critico. Esto no significa que no lo sea en otros casos, como para
la reduccidn del tamafio medio de particula de polvos relativamente fragiles [7] o para la
generacién de una corteza nanoestructurada en polvos metélicos mediante molienda de
baja energia [29, 30]. La cera actla entonces evitando la soldadura y reduce en gran
medida los tiempos de molienda, pudiendo eliminarse en un tratamiento térmico
posterior. Pero si lo que se pretende con la molienda es alear mecanicamente es
imprescindible que se produzca soldadura entre las distintas particulas de polvo y hay
necesariamente que llevar el proceso de molienda hasta ese estadio. Es, por tanto,
inevitable que quede cera atrapada en el interior de los polvos.

Es evidente que la utilizacidn de una técnica de sinterizacion asistida por presién ha
permitido mejorar la densificacion de los compactos fabricados a partir de polvos
molidos, como ponen de manifiesto los valores de variacién dimensional y densidad de la
Tabla IV-7. Sin embargo, hay que tener en cuenta que densificacion no implica
necesariamente consolidacion o cohesidn entre las particulas.

La Figura IV-15 muestra la superficie de fractura del material M+Nb tras ser consolidado a
900°C. En la zona inferior izquierda puede apreciarse toda una regién en la que las
particulas iniciales de polvo son perfectamente distinguibles y no se ha establecido
ningun tipo de contacto entre ellas. En el resto de la superficie de fractura, el
micromecanismo dominante es fractura ductil en los cuellos de sinterizacién, que son en
general de pequefio tamafio. Aunque este hecho también se produce en el material
M+NbC consolidado a la misma temperatura (Figura 1V-16), lo hace en mucha menor
medida. La diferencia en el contenido en oxigeno de los polvos de partida (muy superior
en M+Nb) puede explicar la diferencia en la calidad de los contactos establecidos durante
la sinterizacion.
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Figura IV-15: Superficie de fractura del material M+Nb procesado mediante hot pressing a 900°C. En la
parte inferior derecha puede apreciarse una zona donde no se ha producido ningun tipo de contacto
entre las particulas durante la sinterizacion.

A 975°C todos los materiales estan perfectamente consolidados, sin que se puedan
apreciar en ningun caso las particulas iniciales de polvo en la superficie de fractura
(Figura 1V-16). Mientras que en los materiales R y M+Nb el micromecanismo de fractura
dominante es fundamentalmente ductil, en M+NbC aparecen grandes zonas de clivaje en
mas del 50% de la superficie de fractura, lo cual es razonable teniendo en cuenta que su
microestructura estd formada casi en su totalidad por perlita fina.

En general, esta técnica de sinterizacion ha conseguido mejorar la densidad y la
consolidacion de los materiales fabricados a partir de polvos molidos con baja
compresibilidad, pero tiene al menos dos desventajas:

i La necesidad de una preforma que implica el recocido de los polvos para su
compactacidén hace que se pierda la nanoestructura conseguida durante la
molienda mecdnica, con lo que se pierden parte de los beneficios de alear
mediante esta técnica.

ii. La aplicacion de presion desde el comienzo de la consolidacién impide la
desgasificaciéon del compacto, con lo que se empeorara la calidad de los
contactos y siempre quedara porosidad remanente.
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F
. Hot pressing, 900°C Hot Pressing, 975°C

M-NbC

Figura IV-16: Superficie de fractura de los materiales sinterizados mediante hot pressing a 900°C
(izquierda) y a 975°C (derecha).

4.3  DISCUSION

En los aceros microaleados convencionales, la clave para el efecto tan pronunciado del
niobio en la microestructura esta en la precipitacién inducida por deformacion (que hace
que los precipitados nucleen y lo hagan justo donde son necesarios) y en el pequeio
tamafio de los precipitados que se forman.

Ya se ha comentado que para que se produzca la precipitacion de los carburos de niobio
en la austenita en ausencia de deformacién es necesario aumentar la supersaturacion, ya
gue en caso contrario la lenta cinética de precipitacion requeriria tiempos muy largos de
tratamiento térmico. Mas aun, es necesario que los carburos que se formen sean capaces
de inhibir o al menos limitar el crecimiento de la austenita. Tal y como se expone en el
capitulo de antecedentes, hay una relacién directamente proporcional entre el tamafo
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de los precipitados y la fraccién en volumen necesaria para inhibir el crecimiento de
grano. Al no conocer el tamafio de los carburos que se forman, écomo saber la cantidad
de Nb/NbC que hay que afiadir para controlar el crecimiento de grano? También si el
mecanismo de control de tamafo de grano es mediante arrastre de solutos, existe una
relacion entre la concentraciéon de soluto (contenido en niobio) y la velocidad de
migracién del borde de grano.

Es por tanto interesante realizar un estudio de la estabilidad térmica de la
nanoestructura de los polvos de partida en funcién del contenido en Nb/NbC para
conocer cémo y en qué medida se esta actuando sobre el control del tamafio de grano.

4.4 CONCLUSIONES PARCIALES

I Relativas a la microaleacion mediante la mezcla de polvos elementales.

= A la vista de los resultados obtenidos, ni el niobio ni el carburo de niobio
afiadidos en mezcla difunden en la matriz de hierro, ni generan ningun tipo de
intercara. Teniendo en cuenta los limites de solubilidad mutua de Nby Cen la
austenita es poco probable que se produzca difusion a las temperaturas
habituales de sinterizacion.

Il.  Relativas a la optimizacion del tiempo de molienda utilizando cera como PCA.

=  La utilizacién de la densidad aparente o de la densidad de polvo vibrado es un
método eficaz para determinar cudles son los mecanismos predominantes que
tienen lugar durante la molienda. Atendiendo a los resultados, es posible
establecer 3 etapas:

- Etapal (hasta 1,5 horas): predominio de deformacién y soldadura en frio.

- Etapall (entre 1,5h y 9h): predominio de fractura.

- Etapa lll (a partir de 9h): estado estacionario, equilibrio entre soldadura en
frio y fractura.

= El andlisis de los picos de difraccion permite monotorizar la formacion y la
evolucion de la nanoestructura durante la molienda. Tras 5 horas de molienda
efectiva, el tamafio de dominio cristalino se estabiliza alrededor de 18nm. El
cambio en el modo de microdeformacidon (de dislocaciones a tensiones en
borde de grano) se produce a partir de las 5 horas de molienda: se produce en
primer lugar un aumento acusado de la microdeformacién y posteriormente un
acercamiento un maximo (alrededor de 5-10° tras 14 horas de molienda).

=  Teniendo en cuenta todos los resultados obtenidos, el tiempo de molienda en
las condiciones prefijadas se establecié en 14 horas. El polvo obtenido de esta
forma tiene una morfologia regular y una composicion uniforme, la distribucidn
de tamafio de particula es similar a la inicial pero de menor tamaiio, y el TDCy
la microdeformacién se encuentran cerca del minimo y el méximo alcanzables
respectivamente.

Ill.  Relativas a la caracterizacion de las tres composiciones molidas.

= la pequefia cantidad de elementos de aleacion (Nb o NbC) afiadidos junto con
el efecto de la cera hace que las caracteristicas de los polvos de las diferentes
composiciones sean muy similares.
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Relativas a la consolidacion mediante 1P1S a 1120°C.

=  Las microestructuras obtenidas tras la sinterizacion muestran una reduccién del
tamafio de grano como consecuencia tanto de la utilizacion de polvos
procesados mediante molienda como por la presencia de Nb/NbC en la
composicion. Sin embargo, la baja densidad de los sinterizados impide que esa
reduccién en el tamafio de grano conduzca a una mejora de las propiedades
mecanicas.

= La baja compresibilidad de los polvos molidos de partida hace que la porosidad
de los sinterizados sea muy elevada, habiendo ademas mucha dispersion entre
los distintos materiales. Para poder comparar bien el efecto de la composicién
en las propiedades es necesaria la utilizacion de técnicas de sinterizacion
asistida por presidon que permitan obtener valores de porosidad similares en las
distintas composiciones.

= Todo el niobio afiadido de forma elemental durante la molienda se ha
combinado con carbono (y en menor medida con oxigeno) durante la
sinterizacién. No existe constancia de la presencia de niobio libre o en solucién
sélida en el material sinterizado.

Relativas a la utilizacion de cera como agente controlador del proceso.

=  Los resultados muestran que si bien parte de la cera se ha podido eliminar por
descomposicidn, la mayor parte se ha incorporado al polvo durante la molienda
y se ha convertido en una fuente de carbono tras los tratamientos térmicos. La
presencia de perlita en los polvos tras el recocido es una causa mas de su baja
compresibilidad.

= Las diferencias observadas entre los contenidos de carbono de las probetas
sinterizadas mediante 1P1S y hot pressing se debe fundamentalmente a
descarburacion por reduccidon carbotérmica. Las pérdidas de carbono en las
probetas sinterizadas a 1120°C son elevadas como consecuencia del alto
contenido en oxigeno de los polvos.

=  La utilizaciédn de cera como PCA durante la molienda dificulta el control de la
composicion final del acero al actuar como fuente de carbono. Este hecho hace
necesaria una busqueda de un PCA alternativo mas adecuado para el procesado
de este sistema de aleacion.

Relativas a la consolidacion mediante hot pressing inductivo.

= Ala hora de utilizar técnicas de sinterizacién asistida por presién es necesario
tener en cuenta que una elevada densificacion no implica necesariamente una
correcta consolidacion. Para determinar los parametros de sinterizacion
(fundamentalmente la temperatura) habra que tener en cuenta, ademas de la
homogeneidad microestructural y la elevada densidad, la formaciéon de
contactos resistentes entre las particulas.

= |a utilizacidn de esta técnica de sinterizacién, aunque conduce a una elevada
densidad y a una buena cohesién entre las particulas, presenta dos
inconvenientes: la necesidad de utilizar una preforma (que implica tener que
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recocer los polvos) y la aplicacion de la presidon durante todo el proceso de
sinterizacion (que dificulta la desgasificacion).
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Capitulo 5

En los aceros microaleados convencionales, el proceso de acondicionamiento de la
austenita no comienza hasta que no se realizan los tratamientos termomecanicos. No
importa la microestructura de partida ni su evolucién durante la primera parte del
tratamiento térmico (calentamiento hasta temperatura de disolucidn de carbonitruros),
puesto que el control del tamafio de grano austenitico no se lleva a cabo hasta que no
empiezan los procesos de deformacidn en caliente y recristalizacion de la austenita.

Sin embargo, en el procesado de estos aceros por la via pulvimetalurgica, la
microestructura de los polvos de partida y su evolucién es fundamental durante todo el
ciclo térmico. En ausencia de tratamientos termomecdnicos que permitan una reduccién
drastica del tamafio de grano austenitico durante el ciclo de sinterizacidn, los Unicos
mecanismos de control de que se dispone son el arrastre de solutos y la presencia de
particulas de segunda fase. En este escenario, el tener un tamafio de grano austenitico
inicial lo mas pequefio posible es esencial. Para que esto suceda, es necesario que el
tamafio de grano ferritico antes de la transformacién a->y sea lo mas pequefio posible,
por lo que se podria hablar también de acondicionamiento de la ferrita. Hay que asegurar
que los mecanismos de control del tamafio de grano no sélo actien en la austenita, sino
gue hagan que la ferrita comience a crecer lo mas tarde y a la menor velocidad posible.

El efecto de los carburos de niobio en la inhibicién del crecimiento austenitico estd
ampliamente contrastado y se sabe que son mas eficientes que el niobio en solucion
solida. Pero no esta claro cudl de los dos mecanismos sera mas efectivo para retener el
crecimiento de grano ferritico.

Por otro lado, tal y como se introdujo en el capitulo 4, la eficacia de ambos mecanismos
depende de la cantidad de Nb/NbC presente en el acero: en el caso las particulas de
segunda fase (NbC), en funcién del tamafo del carburo serd necesaria una fraccién en
volumen minima para inhibir el crecimiento de grano, y en el caso de arrastre de solutos
(Nb), la velocidad de crecimiento dependera de la concentracion de soluto en borde de
grano. Asi pues, es necesario comprobar que la cantidad afiadida de Nb/NbC es la
adecuada para prevenir el crecimiento de grano.

El estudio de la estabilidad térmica del polvo en funcién del contenido de Nb y NbC (a
través del tamaino de dominio cristalino y la microdeformacion obtenidos por andlisis de
difraccion de rayos-X) persigue conocer la evolucion de la nanoestructura de los polvos
de partida a bajas temperaturas, cuando aln se estd en fase ferritica. En funcién de los
resultados, se podra establecer el contenido de Nb/NbC necesario para controlar el
crecimiento de grano.
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5.1 CONDICIONES DE MOLIENDA

En esta ocasion, para procesar de forma efectiva cantidades de polvo mds pequenias, se
decidié utilizar un molino planetario, con una producciéon de 20 gramos por molienda.
Para determinar el tiempo 6ptimo de molienda, se utilizé la misma composicidon que en
el capitulo anterior (Fe+0,2Nb) y se siguieron los mismos criterios. El analisis del pico de
difraccion correspondiente al plano (110) de a-Fe a distintos tiempos de molienda
muestra que tras 6,5 horas de molienda efectiva el tamafio de dominio cristalino es de
21nm, con una microdeformaciéon de 5-10° (Figura V-1), valores muy similares a los
obtenidos tras 14 horas de molienda en el molino tipo attritor.

20 —o—1TDC (nm) ———————————  5,E03
(I; Microdeformacién
~--- 4,E03
60 \ 3,E-03
50 \ 2,E-03
40

\O\ 1,E-03
% \0\< -
20

. . . ; O 1,603

4 4,5 5 5,5 6 6,5
Tiempo de molienda (h)

TDC (nm)

Microdeformacion

Figura V-1: Evolucién del tamafio de dominio cristalino (eje izquierdo) y de la microdeformacion (eje
derecho) con el tiempo de molienda del polvo de composicién Fe+0,2Nb.

5.2 ESTUDIO DE LA ESTABILIDAD TERMICA DE LA NANOESTRUCTURA

Una vez establecidos los parametros de molienda, se prepararon las siete composiciones
gue aparecen en la Tabla V-1 y se realizaron recocidos desde 100°C hasta 600°C en
intervalos de 100°C durante 30 minutos en un horno tubular de laboratorio con
atmésfera controlada. La estabilidad térmica se estudio cuantitativamente a través del
tamafio de dominio cristalino y la microdeformacién obtenidos a partir del analisis del
pico de difraccién correspondiente al plano (110) de a-Fe.

Acero Composicion (% en masa)
Referencia Fe
Incorporacién de Nb elemental Fe +0,2% Nb
Fe +0,6% Nb
Fe + 1% Nb
Incorporacién de NbC Fe + 0,2% NbC
Fe +0,6% NbC

Fe + 1% NbC

Tabla V-1: Composiciones utilizadas para el estudio de la estabilidad térmica.
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La Figura V-2 muestra la evolucién de los picos de difraccién con la temperatura de
recocido en el polvo de referencia (Fe) y en las dos composiciones con mayor contenido
en Nb y NbC. La evolucidon de la forma del pico al aumentar la temperatura es contraria a
la observada al aumentar el tiempo de molienda. A medida que aumenta la temperatura
de recocido se van relajando las tensiones internas de la red y aumenta el tamaino de
domino cristalino. Como consecuencia, aumenta la intensidad de los picos de difraccidon y
su anchura a media altura se reduce. Aunque la tendencia es la misma en todas las
composiciones, no todos los materiales estudiados evolucionan de la misma manera,

debido a la presencia bien de particulas de segunda fase (NbC), bien de Nb en solucién
sélida.

Fe + 1Nb

Intensidad (u.a.)

Intensidad (u.a.)

ran T a-Fe(110)

—

Fe + 1INbC

Intensidad (u.a.)

Figura V-2: Evolucion del pico de difraccidn
correspondiente al plano (110) de a-Fe en
funcion de la temperatura de recocido. Fe puro
(arriba, izquierda), Fe+1%Nb (arriba, derecha),
Fe+1%NbC (abajo, izquierda).

o-Fe(110)

En la Figura V-3 aparecen representadas la microdeformacion (arriba) y el tamafio de

dominio cristalino (abajo) de las distintas composiciones en funcién de la temperatura de
recocido.

La evolucidén de la microdeformacion es similar en todas las composiciones: disminuye
desde la primera temperatura de recocido hasta los 400°C, hay una ligera “meseta” entre
400°C y 500°C (que se observa mejor en las composiciones que contienen Nb) y desde ahi
disminucién significativa a valores ya por debajo de 10°. No se observa una
diferenciacién clara entre los polvos con distintos contenidos de NbC. Sin embargo, la
microdeformacion de las composiciones que contienen Nb es mayor que la de la
referencia, y es tanto mayor cuanto mayor es el contenido en Nb.
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-
El tamafio de dominio cristalino inicial de todos los polvos es similar (entre 20 y 22 nm).
La baja cantidad de elementos de aleacién incorporados junto con la presencia de un
agente controlador del proceso pueden ser los responsables de que el TDC inicial sea
independiente de la composicién.

Tras el recocido a 100°C el tamafio de grano permanece constante, pero a partir de ahi
comienza a crecer. De 100°C a 500°C el crecimiento es pequefio y se va incrementando
lentamente con la temperatura de recocido. En los polvos que contienen NbC el TDC a
500°C es de unos 80 nm, mientras que en los de referencia y los que tienen Nb es de 70
nm, excepto en el polvo de composicién Fe+1%Nb, donde la pendiente de crecimiento es
significativamente menor y el TDC permanece por debajo de 50 nm. A partir de ahi el
crecimiento de grano se acelera, y tras el recocido a 600°C ya se pueden observar
diferencias como consecuencia de la composicion.

6

Fe

5 Rt —O— Fe+02Nb |
—— Fe+0,6Nb
O .

—O— Fe+INb

Fe
—— Fe+0,2NbC |
—L— Fe+0,6NbC
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Microdeformacién (10°3)
ey
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1 = w 1
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0 - : : : . ) 0

0 100 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 600
T2 recocido ( C) T2 recocido ( C)

Figura V-3: Microdeformacién (arriba) y tamafio de dominio cristalino (abajo) en funcion de la
temperatura de recocido. Izquierda: composiciones con Nb, derecha: composiciones con NbC.

A pesar de que a primera vista puede parecer que los valores de microdeformacién y TDC
obtenidos no tienen una relacion directa, las microdeformacidnes son practicamente
proporcionales a la inversa del TDC (Figura V-4). Evidentemente a medida que aumenta
el tamano de dominio cristalino y se reduce la fraccién de bordes de grano, menores son
las tensiones transmitidas a la red de a-Fe desde los bordes de grano.
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En la evolucidon del TDC con la temperatura de recocido se pueden diferenciar tres
regiones:

= Region | (hasta 100°C): crecimiento de grano inhibido por la elevada
microdeformacion.

= Region Il (de 200°C a 500°C): crecimiento de grano controlado por la elevada
generacion de vacantes.

= Region Il (por encima de 500°C): crecimiento rdpido del tamafio de grano
debido a la mayor activacion térmica.

6
N O Fe
a
‘g’ 5 s = Fe+0,2Nb
S y=61,624x093
g R?=0,9214 Fe+0,6Nb
= 4 4
S
L
% B  Fe+1Nb
S 3
s O Fe+0,2NbC
2 1 Fe+0,6NbC
14 O Fe+1NbC
M
0 T T T T 1
0 100 200 300 400 50C
TDC(nm)

Figura V-4: Relacion entre microdeformacion y tamafio de dominio cristalino.

Regidn | (hasta 100°C): crecimiento de grano inhibido por la elevada microdeformacion.

Los materiales nanoestructurados son materiales heterogéneos a escala nanométrica, y
de cara a sus propiedades son tan importantes los dominios cristalinos como los bordes
de grano [1-4]. Las propiedades de dos materiales nanoestructurados con igual
composicion y tamafio de dominio cristalino pueden ser muy diferentes debido
fundamentalmente a la diferencia de energia de deformacién almacenada en los bordes
de grano. Las diferencias en la estructura y la deformacion acumulada en bordes de
grano pueden cuantificarse estudiando la microdeformacidn que aparece en los
dominios cristalinos como consecuencia de las tensiones transmitidas desde los bordes
de grano.

Tal y como se ha visto en el capitulo I, la microdeformacidn juega un papel importante en
la estabilidad térmica y es la responsable de que el tamafio de dominio cristalino no
crezca a las temperaturas mas bajas de recocido [5]. Aqui, aunque pequefio, ya se
observa un pequefio incremento del TDC tras el recocido a 200°C (de entre 4-6nm). La
microdeformacion critica por debajo de la cual el TDC puede crecer se ha debido alcanzar
entonces entre 100°C y 200°C. Al no tratarse de un ensayo in-situ en el que se registran
de forma continua microdeformacién y TDC en funcidn de la temperatura, no es posible
establecer con exactitud esa microdeformacién critica. Aun asi, y a tenor de los
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resultados, puede afirmarse que se ha observado crecimiento de grano a
microdeformaciones por debajo de 3,5-107.

Sin embargo, el hecho de haber alcanzado la microdeformacién critica no implica que
ésta deje de jugar un papel importante en el proceso de crecimiento de grano. De
acuerdo con el modelo propuesto por Molinari en [5], entendiendo esquematicamente el
borde de grano como un conjunto de dislocaciones, la resistencia al crecimiento de grano
ofrecida por la acumulacién de deformacidn en borde de grano puede expresarse como
la fuerza requerida para moverse en contra de dichas dislocaciones (t;). Esta fuerza se
suma al resto de contribuciones que oponen al crecimiento de grano (por la presencia de
particulas de segunda fase, solutos, poros, etc.) y es muy superior a ellas cuando la
microdeformacion es grande. Aunque una vez que se alcanza la microdeformacion critica
la fuerza motriz del crecimiento de grano (Tnei,) SUpera a 1, y el crecimiento puede
progresar (asumiendo despreciables el resto de contribuciones), mientras siga existiendo
una microdeformacion significativa se estara reduciendo la fuerza efectiva que genera el
movimiento de borde de grano (ecuacion 5.1),

Tefectiva = Tmotriz — Ts (5.1)

Esto implica que aunque la microdeformacion esté por debajo del valor critico y el
crecimiento de grano pueda producirse, la velocidad de crecimiento (v = m * Tofectiva) S€
vera reducida por la existencia de defectos en borde de grano mientras estos sigan
estando presentes.

Regién 1l (de 200°C a 500°C): crecimiento de grano controlado por la elevada

generacion de vacantes.

Una vez que el tamafio de grano comienza a aumentar (a partir de 200°C), y a pesar de la
elevada fuerza motriz, el crecimiento estara restringido por la gran cantidad de vacantes
gue se generan para acomodar el exceso de volumen libre que existe en los bordes de
grano. De acuerdo con Estrin [6-8], la acumulacién de vacantes por encima de la
concentracion de equilibrio hard aumentar la energia libre del sistema y el crecimiento
de grano quedara inhibido mientras las vacantes se aniquilan en los puntos sumidero.
Como resultado, el crecimiento de grano sera intermitente, lo que derivard en una
reduccién de la velocidad efectiva de crecimiento.

En los materiales nanocristalinos, en los que la ausencia de defectos en el interior de los
dominios cristalinos hace que los Unicos sumideros de vacantes sean los propios bordes
de grano, el modelo prevé una velocidad constante de crecimiento para una temperatura
dada, independiente del valor del tamafio de grano, y por tanto, del tiempo de recocido.
Como resultado, habrd una relacion lineal entre el tamafio de grano y el tiempo de
recocido para una temperatura dada.

ol
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Los resultados experimentales obtenidos
por Krill et al. en [9] avalan el modelo
lineal de crecimiento controlado por
vacantes en materiales nanocristalinos, y
establecen que en el caso concreto de Fe
nanoestructurado la linealidad se pierde
cuando el tamafo de dominio cristalino
alcanza aproximadamente los 150 nm
(Figura V-5). A partir de ese valor, el
crecimiento de grano vuelve a estar
controlado por la curvatura de los granos
y la velocidad de crecimiento deja de ser
Figura V-5: Evolucion isotérmica del TDC de Fe CONstante con el tiempo (v(t) a 1/R(t)).
nanocristalino producido por molienda mecanica [9].

Asi pues, y dado que tras el recocido a 500°C el TDC de todas las composiciones se
encuentra por debajo de 150 nm, el crecimiento en toda esta etapa se encuentra
restringido por la generacion de vacantes y la capacidad del material de conducirlas a los
sitios de aniquilacién.

La velocidad a la que se aniquilan las vacantes vendra determinada por el coeficiente de
autodifusion del Fe, y este depende de la temperatura. Cuanto mayor sea la
temperatura, mayor es coeficiente de autodifusidon, mas répido se eliminan las vacantes
y, por tanto, mayor es la velocidad de crecimiento de grano (pendiente de las rectas en la
Figura V-5). Este hecho explica por qué el incremento del TDC en la Figura V-3 es tanto
mayor cuanto mayor sea la temperatura de recocido.

Por otro lado, la dependencia lineal del tamafio de dominio cristalino con el tiempo de
recocido pone de manifiesto otro hecho relevante. En la literatura existen numerosos
estudios de la estabilidad térmica de materiales nanoestructurados [5, 10-15]. Sin
embargo, no hay uniformidad en cuanto a cdmo se han realizado los tratamientos
térmicos para estudiarla. El tamafio de dominio cristalino obtenido no depende sdlo de la
temperatura de recocido, sino también de la velocidad de calentamiento, de la velocidad
de enfriamiento y, sobre todo, del tiempo que se mantiene al material en la temperatura
maxima de recocido. No es posible, por tanto, una comparacion directa de los resultados
obtenidos en diferentes estudios si las condiciones no han sido las mismas.

Regidn llI (por encima de 500°C): crecimiento rapido del tamafio de grano.

Tras el recocido a 600°C se observa un crecimiento acusado del TDC en todos los
materiales y existen claras diferencias en funcion de la composicidn del polvo.

Al ser mayor la activacion térmica, se supera rapido la barrera de los 150nm que limita la
etapa de crecimiento controlado por vacantes. Al ir aumentando el tamafo de grano,
disminuye el volumen libre que hay que acomodar y la concentracién de vacantes juega
cada vez un papel menos importante en el control del tamafio de grano, lo cual equivale
a decir que la fuerza que se opone al crecimiento de grano como consecuencia de la
elevada concentraciéon de vacantes tiende a cero. Por otro lado, la ausencia de
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microdeformacion (en todos los casos se encuentra por debajo de 107) indica que la
fuerza debida a la deformacién acumulada en borde de grano se ha eliminado.

En este contexto, en el que las contribuciones de la microdeformacién y las vacantes
dejan de ser dominantes, el crecimiento de grano estd controlado por la curvatura de los
bordes de grano (fuerza motriz del crecimiento) y comienzan a ser relevantes los efectos
del arrastre de solutos (Nb) y del anclaje de bordes de grano por particulas de segunda
fase (NbC). En la Figura V-6 estan representados los picos de difraccidén correspondientes
al plano (110) tras el recocido a 600°C en funciéon de la composicion del polvo. Mientras
que en los polvos que contienen Nb se observa una clara dependencia entre el contenido
en Nb y la anchura del pico, en los que contienen NbC las diferencias ya no son tan
evidentes a simple vista.

/‘; ‘; 100 Fe
E 100 o = 7 — — Fe +0,2NbC
E Fe 8 r - Fe+0,6NbC
s T feroa) 2 —-—Fe+1INbC
@ g0+ / XY Fe+06Nb| &
8 Yoo ——Fe+In 2
= =
60
40 4
204
o
T T T T T T T T T
44.8 450 45.2 447 44,8 449 45,0 451 452
2 Theta 2 Theta
£l
3 100 ——Fe
3 A ---- Fe+1Nb
o —_——- . . . .z
3 Fe + INbC Figura V-6: Picos de difraccién
Q .
5 correspondientes al plano (110) de a-Fe

obtenidos tras el recocido a 600°C en funcién
del contenido de Nb (arriba, izquierda), del
contenido de NbC (arriba derecha) vy
comparacién de los polvos con mayor
contenido en Nb/NbC con la referencia (Fe).

T T T T T T
44,7 44,8 44,9 45,0 45,1 45,2
2 Theta

El polvo que contiene 0,2% de carburo de niobio evoluciona igual que la referencia, lo
que sugiere que la pequefia cantidad introducida de carburos no es suficiente para
producir ningun efecto en la movilidad de borde de grano. La presencia de 0,6% de NbC
solo produce una disminucién de 35 nm en el tamafio de dominio cristalino con respecto
a la referencia y sélo con un 1% se consigue una reduccién significativa del 25%
(aproximadamente 100 nm).

El caso de los polvos que contienen niobio elemental evoluciona de manera distinta. La
adicién de 0,2% de niobio resulta en una reduccion del tamafio de dominio cristalino
superior al 30% (140 nm) y con un 0,6% la reduccidon ya es superior al 50%,
manteniéndose el TDC por debajo de los 200 nm. El tamafio de dominio cristalino del
polvo que contiene un 1% de Nb apenas difiere del que contiene 0,6% (la diferencia es de
20 nm), lo que sugiere que la utilizacién de mayores cantidades de niobio no tendran un
efecto tan significativo en la estabilidad térmica de la nanoestructura.
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Los resultados obtenidos conducen a la conclusion de que en fase ferritica, y teniendo en
cuenta el método de aleacion utilizado, el niobio elemental es mas eficiente para
controlar el crecimiento de grano mediante arrastre de solutos que el carburo de niobio
mediante anclaje de bordes de grano.

De entre los elementos de aleacién mas comunes tanto en aceros de baja aleaciéon como
en microaleados, el niobio es el que ejerce un mayor control sobre el tamafio de grano
estando en solucién sdlida [16-20], reduciendo tanto la energia de activacion como la
velocidad del movimiento de bordes de grano. Ademas, de acuerdo con los resultados de
Rawers en [21-23], en los polvos aleados mecdnicamente la concentracion de solutos
substitucionales en posiciones de equilibrio dentro de la red del hierro es muy pequeiia,
y la mayoria de ellos se encuentran situados en bordes de grano. Partiendo de esta
hipétesis, y teniendo en cuenta que en la teoria de arrastre de solutos la concentracion
de soluto relevante es la que existe en borde de grano, la mayor parte del niobio estara
disponible para oponerse al crecimiento de grano, y la fuerza de arrastre serd mucho
mayor que la estimada para aleaciones en equilibrio [24-26]. Por otro lado, los resultados
obtenidos concuerdan con los célculos realizados por Hutchinson et al. en [27], que
concluyen que si bien el carburo de niobio puede ser mas efectivo para inhibir el
crecimiento de grano austenitico (en funcion de su tamafno), en ferrita el niobio en
solucién sélida es mas eficiente para retrasar el movimiento de bordes de grano.

5.3 CONCLUSIONES

En la evolucién del tamafio de dominio cristalino con la temperatura de recocido se
pueden diferenciar tres regiones en las que el tamafio de grano esta controlado por
distintas fuerzas que se oponen a su crecimiento:

= Region | (hasta 100°C). El crecimiento de grano estd inhibido como
consecuencia de la elevada deformacion acumulada en borde de grano. El TDC
no puede crecer hasta que no se relajen dichas tensiones.

= Region Il (de 200 a 500°C). EI TDC esta controlado por la elevada concentracidn
de vacantes que se generan al tener que acomodar el exceso de volumen libre
de los bordes de grano. Como consecuencia la velocidad de crecimiento es
mucho menor que la que corresponderia con una fuerza motriz tan elevada. La
velocidad de crecimiento es constante a una temperatura dada y tanto mayor
cuanto mayor sea la temperatura.

=  Region Il (600°C). La velocidad de crecimiento es mas elevada como
consecuencia de la mayor activacion térmica. Una vez eliminada la contribucion
de la microdeformacion y reducida en gran parte la contribucion de las
vacantes, comienzan a tomar relevancia los mecanismos de control del tamafio
de grano debidos a la presencia de particulas de segunda fase y a dtomos de
soluto en solucion sélida. Como consecuencia, se observan diferencias en el
tamafio de grano final en funcién de la composicién del polvo.

A la vista de los resultados obtenidos tras el recocido a 600°C, el niobio incorporado de
forma elemental es mas efectivo para controlar el tamafio de grano ferritico que el
carburo de niobio. Con sélo un 0,2% de Nb se obtiene una mayor reduccién del TDC que
con un 1% de NbC, y si se incorpora un 0,6% de Nb la reduccién del TDC con respecto a la
referencia es superior al 50%, manteniéndose el TDC por debajo de 200nm.

134



Capitulo 5: Estabilidad térmica

o

5.4 REFERENCIAS

1. Suryanarayana, C., Nanocrystaline materials. International Materials Reviews, 1995.
40(2): p. 41-64.

2. Gleiter, H., Nanostructured materials: Basic concepts and microstructure. Acta
Materialia, 2000. 48: p. 1-29.

3. Gleiter, H., Nanocristalline materials. Progress in Materials Science, 1989. 33(4): p.
223-315.

4. Gleiter, H., Nanostructured materials: State of the art and perspectives.
Nanostructured Materials, 1995. 6(1-4): p. 3-14.

5. Molinari, A., et al., Role of lattice strain on thermal stability of a nanocrystalline
FeMo alloy. Acta Materialia, 2010. 58(3): p. 963-966.

6. Estrin, Y., G. Gottstein, and L.S. Shvindlerman, Intermittent 'self-locking' of grain
growth in fine-grained materials. Scripta Materialia, 1999. 41(4): p. 385-390.

7. Estrin, Y., G. Gottstein, and L.S. Shvindlerman, Thermodynamic effects on the kinetics
of vacancy-generating processes. Acta Materialia, 1999. 47(13): p. 3541-3549.

8. Estrin, Y., et al., On the kinetics of grain growth inhibited by vacancy generation.
Scripta Materialia, 2000. 43(2): p. 141-147.

9. Krill, C.E., et al., Size-dependent grain-growth kinetics observed in nanocrystalline Fe.
Physical Review Letters, 2001. 86(5): p. 842-845.

10. Zhao, Y.H., H.W. Sheng, and K. Lu, Microstructure evolution and thermal properties
in nanocrystalline Fe during mechanical attrition. Acta Materialia, 2001. 49(2): p.
365-375.

11. Moelle, C.H. and H.). Fecht, Thermal stability of nanocrystalline iron prepared by
mechanical attrition. Nanostructured Materials, 1995. 6(1-4): p. 421-424.

12. Bonetti, E., et al., Thermal evolution of ball milled nanocrystalline iron.
Nanostructured Materials, 1999. 12(5-8): p. 685-688.

13. Shen, T.D., J.Z. Zhang, and Y.S. Zhao, What is the theoretical density of a
nanocrystalline material? Acta Materialia, 2008. 56(14): p. 3663-3671.

14. Oleszak, D. and P.H. Shingu, Nanocrystalline metals prepared by low energy ball
milling. Journal of Applied Physics, 1996. 79(6): p. 2975-2980.

15. Malow, T.R. and C.C. Koch, Grain growth in nanocrystalline iron prepared by
mechanical attrition. Acta Materialia, 1997. 45(5): p. 2177-2186.

16. Medina, S.F. and A. Quispe, Improved model for static recrystallization kinetics of hot

deformed austenite in low alloy and Nb/V microalloyed steels. Isij International,
2001. 41(7): p. 774-781.

17. Somani, M.C. and L.P. Karjalainen, Validation of the new regression model for the
static recrystallisation of hot-deformed austenite in special steels, in Recrystallization
and Grain Growth, Pts 1 and 2, B.D.J.H.L.R.M.C.P.R.R.H. Bacroix and L. Tabourot,
Editors. 2004. p. 335-340.

18. Karjalainen, L.P., M.C. Somani, and D.A. Porter, Regression and solute drag models
for the activation energy of static recrystallisation in hot-worked steels, in
Thermec'2003, Pts 1-5, T.T.J.M.S.T. Chandra, Editor. 2003. p. 1181-1187.

19. Luton, M.J., R. Dorvel, and R.A. Petkovic, Interaction between deformation,
recrystallization and precipitation in niobium steels. Metallurgical Transactions a-
Physical Metallurgy and Materials Science, 1980. 11(3): p. 411-420.

20. Andrade, H.L., M.G. Akben, and J.J. Jonas, Effect of molybdenum, niobium and
vanadium on static recovery and recrystallization and on solute strengthening in
microalloyed steels. Metallurgical Transactions a-Physical Metallurgy and Materials

Science, 1983. 14(10): p. 1967-1977.
135



Capitulo 5: Estabilidad térmica

21.

22.

23.

24.

25.

26.

27.

136

Rawers, J.C., et al., Differences in the microstructure of iron mechanically processed
powder alloyed with interstitial and substitutional elements. Nanostructured
Materials, 1997. 9(1-8): p. 145-148.

Rawers, J., D. Cook, and T. Kim, Application of Mossbauer spectroscopy in the
characterization of nanostructured materials. Materials Science and Engineering a-
Structural Materials Properties Microstructure and Processing, 1998. 248(1-2): p.
212-220.

Rawers, J. and D. Cook, Influence of attrition milling on nano-grain boundaries.
Nanostructured Materials, 1999. 11(3): p. 331-342.

Cahn, J.W., Impurity-drag effect in grain boundary motion. Acta Metallurgica, 1962.
10(SEP): p. 789-&.

Mendelev, M.I. and D.J. Srolovitz, Impurity effects on grain boundary migration.
Modelling and Simulation in Materials Science and Engineering, 2002. 10(6): p. R79-
R109.

Vilenkin, A., Interaction of solute impurity with grain boundary: The impurity drag
effect. Interface Science, 2001. 9(3-4): p. 323-329.

Hutchinson, C.R., et al., The comparative effectiveness of Nb solute and NbC
precipitates at impeding grain-boundary motion in Nb steels. Scripta Materialia,
2008. 59(6): p. 635-637.



Desarrollo de los aceros utilizando grafito
como PCA durante la molienda

6.1
6.2
6.3
6.4
6.5

6.5.1
6.5.2
6.5.3
6.5.4

6.6
6.7

Optimizacion de las condiciones de molienda 141
Caracterizacion de las composiciones de partida 146
Estabilidad térmica 148
Estudio de la temperatura de formacion del carburo de niobio ..................... 149
Estudio de los materiales sinterizados mediante SPS 151

Optimizacidn de la temperatura de sinterizacion .. 151
Aspectos microestructurales y tamafio de grano... 154
Caracterizacion mecdnica y fractografia .......cccceovveiiiiieiiiiiiecce e, 162
Estudio del endurecimiento por dispersién en Ref+Nb mediante
NANOINAENTACION. ..iiuieeciieeiiecee ettt te et e s e re e saaeebeessaesnsaennneenes 169
Conclusiones parciales 172
Referencias 175







Capitulo 6

Los resultados obtenidos en los dos capitulos anteriores han sugerido una serie de
cambios en las composiciones de partida, como la eliminaciéon de la cera como PCA
(capitulo 4) y el incremento del contenido de Nb/NbC a un 0,6% en masa (capitulo 5). En
este capitulo se introducen esos cambios: se incorpora el grafito directamente a la
molienda como agente controlador del proceso y se varia el contenido en niobio, de
manera que las composiciones estudiadas son las siguientes:

Tabla VI-1: Composiciones utilizadas en el presente capitulo de resultados. Los porcentajes se
corresponden a porcentajes en masa.

Nomenclatura Composicion Preparacion
Base Fe + 0,2% grafito Mezcla de polvos
Ref Fe + 0,2% grafito Molienda
Ref+Nb Fe + 0,6% Nb + 0,28% grafito Molienda
Ref+NbC Fe + 0,6%NbC + 0,2% grafito Molienda
Ref+Mix Fe + 0,3%Nb + 0,3%NbC + 0,24%grafito  Molienda

El porcentaje en grafito extra afiadido en las composiciones que contienen niobio de
forma elemental se corresponde con el necesario estequiométricamente para que todo
el niobio incorporado reaccione para formar NbC. De esta forma el porcentaje de
carbono disponible para formar perlita es el mismo en todos los materiales (0,2% en
masa). Si todo el niobio precipita en forma de carburos, y teniendo en cuenta que la
densidad del carburo de niobio es muy similar a la del hierro (pyye = 7,6 g/cm?), la
fraccion en volumen de precipitados es practicamente igual a la fraccion en masa (en
porcentaje, 0,6% en masa de NbC equivale a 0,61% en volumen de NbC en el acero).

En este capitulo se recogen todos los resultados relativos al desarrollo de los materiales
con las nuevas composiciones, desde la optimizacién de las condiciones de molienda
hasta la caracterizacion del material final.
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F
6.1 OPTIMIZACION DE LAS CONDICIONES DE MOLIENDA

Al modificar las composiciones de partida, y en particular el agente controlador del
proceso, es necesario volver a optimizar el tiempo de molienda. Al igual que en el
capitulo 4, se selecciond la composicidon que sélo contiene niobio de forma elemental
(Fe+0,6Nb+0,2C, Ref+Nb) y se estudiaron las caracteristicas del polvo a distintos tiempos
de molienda.

En la Figura VI-1 se muestran la densidad aparente, la densidad de polvo vibrado y el
tamafio medio de particula. De nuevo se pueden observar las tres fases por las que pasa
la molienda: predominio de soldadura en frio (hasta las 3 horas), predominio de fractura
(hasta las 14 horas) y equilibrio entre ambas (a partir de las 14 horas). Si se comparan los
resultados con los obtenidos en el capitulo 4 (figura 1V-2), se observan dos diferencias
claras. Por un lado, el tamafio medio de particula que se alcanza es mucho mayor, y por
otro, se incrementan los tiempos en los que se produce el cambio de una fase a otra. En
la Figura VI-1 se ha incluido el tamafo de particula obtenido en las condiciones del
capitulo 4 (T. particula con cera) para facilitar la comparacién.
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L s [ Sttty r 350
——O—— Densidad vibrado
T~ (R S
A —®—— Tamafio de particula L 300
50 TN e T
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Figura VI-1: Evolucion de la densidad aparente, densidad de polvo vibrado y tamafio medio de particula
durante la molienda de Fe+0,6Nb+0,2C. T. particula con cera se corresponde con los resultados obtenidos
para Fe+0,2Nb utilizando cera como PCA (capitulo 4).

Estas diferencias son consecuencia del cambio en el agente controlador del proceso. La
cera utilizada en el capitulo 4 actia como agente surfactante dificultando los procesos de
soldadura en frio. El tamafio de las particulas crece poco y lo hace fundamentalmente
debido al cambio de morfologia del polvo, y, como resultado, la fase de predominio de la
soldadura es muy corta. El grafito, en cambio, actla como agente controlador del
proceso favoreciendo la fractura una vez que se ha introducido en el polvo gracias al
endurecimiento por solucién sélida. No actua, por tanto, como PCA durante las primeras
horas de la molienda y la soldadura progresa libremente alcanzdndose tamafios de
particula muy grandes. Una vez que el grafito se incorpora al polvo y este adquiere la
acritud necesaria, se produce preferencialmente la fractura de las particulas frente a la
soldadura, disminuyendo el tamafio medio del polvo y aumentando la densidad

141



Capitulo 6: Grafito como PCA

aparente. El valor medio de tamafio de particula obtenido una vez que se establece el
equilibrio es mayor que el alcanzado cuando se utiliza cera como PCA, puesto que los
procesos de soldadura son mucho mas activos durante toda la molienda.

__________thora |} 3horas _______|

L shoras | 8hoas |

Figura VI-2: Micrografias del polvo a distintos
tiempos de molienda. Evolucion morfoldgica y
dimensional del polvo.

La Figura VI-2 muestra la evolucidn morfolégica y dimensional del polvo durante la
molienda. Durante las primeras horas (1-3 horas) el predominio de la deformacion y la
soldadura es evidente, dando como resultado particulas muy grandes, altamente
deformadas, con forma de copo. Tras 5 horas de molienda aparecen los primeros signos
de fractura, coexistiendo particulas pequefias (y aun deformadas) con otras de mayor
tamafio. La superficie de los polvos muestra que las particulas mds grandes estan
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formadas por la unién de particulas mas pequefias ya fracturadas, lo cual es indicativo de
la importancia de la soldadura durante todo el proceso molienda a pesar de estar
favoreciendo la fractura por la adicion de grafito. Una vez que se alcanza el estado
estacionario, las particulas tienen un tamafio mas uniforme y una morfologia mas
equiaxial (17 horas).

La distribucién del tamafio de particula en funcién del tiempo de molienda (Figura VI-3)
confirma los resultados observados en las micrografias. La soldadura inicial hace que la
distribucion se desplace hacia valores muy superiores a los iniciales (3h). A medida que
tiene lugar la fractura y aumenta el porcentaje de finos la distribucidn se ensancha y se
va desplazando hacia valores mas pequefios. Una vez alcanzado el equilibrio (17h) la
distribucién es muy similar a la inicial, simétrica, pero con el maximo situado en 31um.

% Volumen

1 10 100 1000 10000
Tamaiio de particula (um)

Figura VI-3: Evolucidn de la distribucién de tamafio de particula durante la molienda.

La microestructura de la seccidon transversal de las particulas (Figura VI-4) permite
evaluar como progresa el proceso de aleacion mecanica. Los polvos de Fe y Nb (de
contraste mas claro) inicialmente independientes (2 horas) comienzan a soldarse unos
con otros de manera que el niobio queda embebido dentro de los polvos de hierro (5, 8,
11 horas). Tras 17 horas de molienda, no se aprecian trazas de niobio visibles en la
microestructura, lo cual es indicativo de que se ha introducido eficazmente en la
estructura del hierro. Ademas, las particulas de polvo son completamente densas vy, salvo
las grietas consecuencia de los impactos de las bolas, no se observan superficies sin
soldar en su interior.



Capitulo 6: Grafito como PCA

———
Spot Magn  Det WD ————— 100 m Magn Det Wb —— 100um
00% BSE 10.0 F 3 Attritor )

230KV 50 BSE 10.0 Fe+0.6Nb+0 h Attritor

T : v
Spot Magn J 0 pm AccV Spot Magn Det WD ————— 50um
0KV 50 1000x 0 Xi o S 230KV 60 1200x BSE 10.1 Fe+0.6Nb+0, 1h Attritor

Figura VI-4: Seccidon transversal del polvo a
distintos tiempos de molienda.

La evolucion del tamafio de dominio cristalino y la microdeformacién (Figura VI-5) es la
tipica que se produce durante la molienda mecdnica ya explicada en detalle en el capitulo
4. En este caso el tamaiio de dominio cristalino disminuye rapidamente hasta las 8 horas,
y después mas lentamente hasta estabilizarse en torno a 25 nm tras 17 horas de
molienda. La microdeformacién crece durante todo el proceso y a partir de las 11 horas
se aprecia c6mo va aproximandose a un maximo, alcanzandose un valor de 3,2:10° tras
17 horas de molienda.

Si se compara la Figura VI-5 con la obtenida en el capitulo 4 al utilizar cera como PCA
(Figura 1V-6), la mayor diferencia se encuentra en la microdeformacién. La
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microdeformacion alcanzada durante la molienda no depende de la capacidad del
material de acumular defectos en el interior de la red cristalina, sino de acumular
tensiones en bordes de grano. Al contrario de lo que ocurre con el tamaifio minimo de
dominio cristalino alcanzable, que es Unico para cada metal puro, la disparidad de valores
maximos de microdeformacion que existe en la bibliografia [1-6] sugiere que la capacidad
de acumular tensiones en borde de grano (que es el resultado del equilibrio entre la
formacion y la aniquilacidon de defectos en esas zonas) si depende de las condiciones de
molienda.

En este caso, es evidente que el cambio en la composicion de partida
(Fe+0,2%Nb+0,8%cera en el capitulo 4 a Fe+0,6%Nb+0,2%C en el presente capitulo) ha
modificado el valor del maximo alcanzable. Hay que tener en cuenta que aunque en
masa la variacién en la composicién es muy pequeiia, la baja densidad de la cera hace
que en volumen la diferencia sea mucho mayor. Considerando que la mayor parte de los
elementos que se incorporan al polvo base permanecen en borde de grano tras la
molienda [7-9], estos modificaran la estructura de los bordes de grano y, por tanto, su
capacidad de acumular defectos. Los resultados sugieren que la presencia de un mayor
contenido en volumen de elementos de aleacidén permite que se acumulen mas defectos
en bordes de grano, lo cual se traduce en una mayor tensién transmitida al interior de los
nanogranos de ferrita.

—O— Tamafio de dominio cristalino
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Figura VI-5: Evolucion del tamafio de dominio cristalino y de la microdeformacién en funcién del tiempo
de molienda.

El analisis de los resultados recogidos en este apartado permite concluir que el grafito
actua eficazmente como agente controlador en el proceso de molienda. Con los
parametros de molienda utilizados, en 17 horas se alcanza el estado estacionario,
obteniéndose un polvo de morfologia regular y microestructura homogénea, y con
valores de TDC y microdeformacién cerca del minimo y mdaximo obtenibles
respectivamente.
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6.2 CARACTERIZACION DE LAS COMPOSICIONES DE PARTIDA

En la Tabla VI-2 se encuentran resumidas las caracteristicas de los polvos obtenidos tras
17 horas de molienda.

Ref Ref+Nb

Omedio = 81,05 um
T.D.C.=27,7 nm
Microdeformacion = 3,2-10'3
%0 =0,135 + 0,008

%C =0,185 + 0,002

Omedio = 42,08 um
T.D.C.=24,6 nm
Microdeformacion = 3,2-10'3
%0 =0,154 + 0,001
%C=0,257 £ 0,001

Ref+NbC Ref+Mix

O®Omedio = 51,20 um
T.D.C.=25,7 nm
Microdeformacién = 3,8-10°
%0 = 0,156 + 0,003

%C = 0,256 + 0,001

®Omedio = 38,04 um
T.D.C.=23 nm
Microdeformacion = 4,3-10°
%0 = 0,193 + 0,002

%C = 0,265 + 0,001

Tabla VI-2: Caracteristicas de los polvos aleados tras la molienda mecanica.

La micrografia del polvo de composicién Fe+Nb+C (Ref+Nb) muestra que no quedan
trazas de niobio visibles, lo cual es indicativo de que se ha incorporado eficazmente en
solucion sélida durante la molienda. Sin embargo, en las composiciones que contienen
NbC (Ref+NbC y Ref+Mix) los pequeiios puntitos brillantes que se aprecian en los polvos
se corresponden a carburos de niobio, con un tamafio inferior a 400 nm.
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Los mecanismos de incorporacién del niobio y del carburo de niobio en el hierro son
distintos. El niobio se incorpora mediante un mecanismo ductil-ductil [10]: durante la
molienda ambos componentes (Fe y Nb) se deforman, se sueldan unos con otros y a
medida que adquieren acritud los procesos continuos de soldadura-fractura dan como
resultado un polvo completamente aleado. El carburo de niobio lo hace mediante un
mecanismo ductil-fragil [11, 12]: mientras que el componente ductil (Fe) se deformay se
suelda, el fragil (NbC) se fragmenta debido al impacto de las bolas y a medida que
progresa la molienda queda embebido en el interior del componente ductil. El resultado
es una dispersion de las particulas de NbC uniformemente distribuidas en los polvos de
hierro. Una vez que las particulas de NbC se incorporan al polvo de hierro, la posibilidad
de reducir su tamafio disminuye debido a que disminuye la probabilidad de impacto
directo de las bolas y a que la mayor parte de la energia suministrada la absorbe el hierro
en forma de deformacién.

En los resultados obtenidos previamente al utilizar cera como PCA no se observaban los
carburos en la microestructura, ni siquiera después de sinterizar (figura IV-8). En ese
caso, la cera actua dificultando los procesos de soldadura, y las particulas de NbC pueden
fragmentarse mucho mas antes de quedar embebidas en los polvos de hierro. Al cambiar
la cera por grafito como PCA, la soldadura es muy activa desde el comienzo de la
molienda y los carburos se incorporan pronto al polvo de hierro, por lo que su tamafio es
significativamente mayor y se pueden apreciar en las micrografias.

La diferencia que existe en el contenido en carbono entre la composicion de referencia
(Fe+C) y las que contienen Nb/NbC se corresponde con la cantidad de carbono necesaria
para la formacion de carburos, de manera que la composicidn del acero base es la misma
en todos los casos (Fe+0,2%C).

ABC 100.30

— Fo 4+ C

%Volumen

Fe+Nb+C

6 7 e Fe + NbC + C

o= Fe + Nb + NbC + C

0 —— : 1 =
1 10 100 1000
Tamaiio de particula (um)

Figura VI-6: Distribucion de tamafio de particula de los polvos de partida (ABC 100.30) y de los polvos
aleados mecanicamente.

La Figura VI-6 muestra la distribucién de tamafio de particula tanto del polvo de hierro de
partida (ABC 100.30) como de las composiciones preparadas mediante molienda
mecdnica. El hecho de que las composiciones que contienen Nb en forma elemental
posean un menor tamafio de particula es indicativo de que los polvos se han endurecido
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mas al incorporar el niobio en solucion sélida que al dispersar carburo de niobio en su
microestructura.

6.3 ESTABILIDAD TERMICA

Los resultados obtenidos referentes a microdeformacidén (izquierda) y tamafio de
dominio cristalino (derecha) después de la realizacién de los tratamientos de recocido a
distintas temperaturas se recogen en la Figura VI-7.

La microdeformacién experimenta una disminucion practicamente lineal con la
temperatura de recocido, sin que existan claras diferencias entre las distintas
composiciones. La recuperacion térmica de los defectos acumulados en borde de grano
comienza a producirse a temperaturas muy bajas (desde 100°C), lo que supone una
disminucion paulatina de las tensiones transferidas al interior de la red del hierro.
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Figura VI-7: Evolucion de la microdeformacion (izquierda) y del tamafio de dominio cristalino (derecha) en
funcidn de la temperatura de recocido y la composicion.

El tamaio de dominio cristalino de todas las composiciones evoluciona de forma similar
hasta los 200°C, pasando de los 25nm iniciales a aproximadamente 40nm. A partir de los
300°C el crecimiento del TDC de los polvos que no contienen niobio elemental se acelera
y sus curvas se separan de las de los que si contienen niobio. Ademas, tras el recocido a
500°C comienza a apreciarse la dependencia entre el contenido en niobio y el tamario de
dominio cristalino tras el recocido.

Después del recocido a 600°C el tamafio de dominio cristalino de las composiciones Ref y
Ref+NbC se encuentra fuera del rango obtenible mediante analisis de DRX. En cuanto a
las composiciones que contienen niobio elemental, el TDC es inversamente proporcional
al contenido en niobio: el TDC del polvo de composicién Ref+Mix (con 0,3% en masa de
Nb) es aproximadamente el doble que el del polvo de composicidon Ref+Nb (con un 0,6%).

Los resultados evidencian de nuevo que el niobio en solucidén sélida permite controlar
eficientemente el tamafio de grano mediante solute drag, y que cuanto mayor es el
contenido de niobio presente mas se dificulta la migracién de los bordes de grano.

Aparentemente, la adicién de NbC no ha tenido ninguna influencia en el crecimiento de
grano. De acuerdo con la teoria de particle pinning [13, 14], la capacidad de una
distribucion de particulas de segunda fase para inhibir el crecimiento de grano depende
del tamafio de las particulas, de su fraccidn en volumen y del tamafio de grano de la
matriz. En este caso, y con las condiciones de molienda dadas, se puede concluir que las
particulas de NbC no tienen el tamafio adecuado como para que la fuerza de pinzamiento
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que ejercen dificulte el crecimiento de grano. Hay que tener en cuenta que debido a que
el tamafio de grano es muy pequefio, la fuerza motriz que impulsa su crecimiento es muy
elevada. Sin embargo, el hecho de que esta distribucidn de particulas no haya sido capaz
de inhibir el crecimiento de grano en estas condiciones no implica que no sea capaz de
hacerlo una vez que el grano crezca y supere el valor del radio critico o radio de Zener
[15].

6.4 ESTUDIO DE LA TEMPERATURA DE FORMACION DEL CARBURO DE NIOBIO

Para comprobar a partir de qué temperatura se forma el carburo de niobio a partir del
niobio y el carbono disponibles en solucién sélida en el polvo de hierro, se realizaron
tratamientos térmicos a distintas temperaturas al polvo de composicion Fe+3%Nb+0,6%C
procesado mediante molienda mecdnica en las mismas condiciones que las expuestas en
el este capitulo de resultados. Los tratamientos térmicos se llevaron a cabo a una
velocidad de calentamiento y enfriamiento de 10°C/min, un tiempo a temperatura
maxima de 10 minutos y bajo atmdsfera controlada de argén. La formacidon de NbC se
evalud mediante difraccién de rayos X.

La Figura VI-8 muestra los difractogramas obtenidos tras la realizacién de los
tratamientos térmicos a 700, 800 y 900°C. Los picos correspondientes al carburo de
niobio son visibles en los difractogramas a partir de una temperatura de recocido de
800°C. El contenido en carbono de los polvos tras el recocido es el suficiente para
asegurar que todo el niobio disponible ha podido reaccionar para formar carburos (la
cantidad estequiométrica que requiere el 3% de niobio para formar NbC es de 0,4%C). La
ausencia de picos de difraccion correspondientes al Nb elemental confirma que la
practica totalidad del niobio se ha transformado en NbC durante el tratamiento térmico.

Fe
——700°C(%C=0,532)

——800°C(%C=0,485)
900°C (%C=0,468)

Intensidad (u.a.)

NbC NbC

NbC NbC \

30 35 40 45 20!

Figura VI-8: Difractogramas obtenidos en el polvo de composicidon Fe+3Nb+0,6C después de la realizacion

de los tratamientos térmicos a 700, 800 y 900°C [16, 17].
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En el caso de que parte del niobio no hubiera reaccionado para formar carburos, este
qguedaria libre en la microestructura debido su baja solubilidad en la matriz de hierro, y
deberian aparecer los picos de difraccién correspondientes al niobio elemental. En la
Figura VI-9 y la Figura VI-10 se muestran ejemplos de difractogramas obtenidos cuando el
contenido en carbono no es suficiente para que reaccione todo el niobio disponible.

En la Figura VI-9, el contenido en carbono sélo es suficiente para que reaccione la mitad
del niobio disponible. En el difractograma se aprecian los picos correspondientes tanto a
NbC como a Nb. En el polvo de la Figura VI-10 apenas hay carbono disponible para
reaccionar con el niobio, por lo que apenas se aprecian los picos correspondientes al
NbC.

Fe
91
NbC Nb NbC
30 35 40 45 50

Figura VI-9: Difractograma obtenido cuando el contenido en carbono disponible es aproximadamente la
mitad del necesario para que todo el niobio forme NbC [16, 17].

Fe
%C=0,070
Nb
Nb
NbC NbC
30 35 40 45 50

Figura VI-10: Difractograma obtenido cuando el contenido en carbono disponible sdlo supone el 15% del
necesario para que todo el niobio forme NbC [16, 17].
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F
6.5 ESTUDIO DE LOS MATERIALES SINTERIZADOS MEDIANTE SPS

6.5.1 Optimizacion de la temperatura de sinterizacion

Para determinar la temperatura de sinterizacidon optima mediante SPS se han evaluado la
microestructura (Figura VI-11), el tamafio de grano, la densidad y la dureza aparente
(Figura VI-12) de muestras del acero de composicion Ref+Nb sinterizadas a distintas
temperaturas.

La muestra sinterizada a 825°C presenta una microestructura ferritica con cementita en
borde de grano. Con un contenido en carbono superior a 0,25% en masa, la temperatura
de transicion A; se situa aproximadamente en 825°C, con lo que durante la sinterizacidén
se deberia haber alcanzado la austenizacion casi completa del material (a pesar del corto
tiempo de sinterizacion) y tras el enfriamiento deberia aparecer perlita en la
microestructura y no cementita en borde de grano. El hecho de que esto no haya sido asi
sugiere que tal y como afirman en [7-9, 18] durante la aleacién mecanica el carbono no
se introduce como solucidn sélida intersticial, sino que queda uniformemente distribuido
como atomos o clusters de dtomos en borde de grano. De esta forma, los granos de
hierro libres de carbono permanecen en fase ferritica a 825°C y, al no haberse alcanzado
la temperatura de difusion del carbono hacia el interior de la red del hierro, los dtomos
de carbono sdlo pueden difundir a lo largo de los bordes de grano y reaccionar con los
atomos vecinos para formar cementita. La presencia de cementita en borde de grano
fragiliza mucho al acero y, al no haberse obtenido la homogeneidad microestructural que
se pretendia, se descartd esta temperatura de sinterizacién.
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825°C

Figura VI-11: Micrografias del acero de composicion Fe+0,6Nb+0,2C sinterizado mediante SPS a distintas
temperaturas.

Las muestras sinterizadas a 900°C y 950°C si presentan ya una microestructura ferritico-
perlitica, lo cual confirma que se ha llegado a austenizar el material y que se ha
producido la difusién del carbono hacia el interior de los granos de hierro. Ademas, estos
dos materiales poseen los valores mas altos de dureza aparente (por encima de 220
HV30). Sin embargo, no son completamente densos y la presencia de porosidad afecta
negativamente a la ductilidad y la tenacidad del acero, por lo que también se
descartaron.
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Figura VI-12: Densidad y dureza aparente del acero de composicion Fe+0,6Nb+0,2C en funcidn de la
temperatura de sinterizacion.

Las muestras sinterizadas a 1000, 1050 y 1100°C son completamente densas y presentan
una microestructura ferritico-perlitica muy similar. Sin embargo, se observa una
disminuciéon practicamente lineal de la dureza al aumentar la temperatura de
sinterizacidon. Para comprobar si la reduccion de la dureza se corresponde con un
engrosamiento de la microestructura se utilizé EBSD para cuantificar el tamafio de grano.
En la Figura VI-13 se muestran ejemplos de los barridos realizados.

Todos los bordes de grano detectados son de alto angulo (>15°), por lo que cualquier
cambio de orientacion de menor angulo heredado de la molienda ha quedado eliminado
tras la sinterizaciéon. El valor medio de tamafio de grano obtenido para las muestras
sinterizadas a 1000°C, 1050°C y 1100°C es de 5.79um, 6.38um, 6.22um respectivamente.
La pequefia diferencia que existe entre los valores obtenidos sugiere que la disminuciéon
de la dureza puede deberse en parte a una pérdida de endurecimiento por dispersion
debida al engrosamiento de los carburos que se hayan podido formar en la
microestructura ademads de al crecimiento de grano ferritico.

Tras la evaluacién global de los resultados, la temperatura de sinterizacién se fijé en
1000°C.
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s bordes de gran obtenida tras él barrido con EBSD de las muestras
sinterizadas a 1000, 1050 y 1100°C.

6.5.2 Aspectos microestructurales y tamafo de grano

En la Figura VI-14 se muestran micrografias de la microestructura de los materiales
fabricados mediante SPS, asi como su densidad y el contenido en carbono. Todos los
materiales son completamente densos y presentan una microestructura ferritico-perlitica
con un contenido en perlita similar ya que el carbono presente para formar el acero base
es el mismo en todos los casos (el contenido extra de carbono que poseen los materiales
que contienen Nb/NbC se corresponde con el afiadido estequiométricamente para que
todo el Nb reaccione para formar NbC).
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Base L Ref

Ref+Nb Ref+NbC

i
Base 7,68+0,01 0,180+ 0,000
Ref 7,85+0,00 0,198 £0,006
Ref+Nb 7,85+0,02 0,252 +0,007
Ref+NbC 7,84+0,01 0,270*0,009
Ref+Mix 7,86 +0,00 0,265+ 0,005

Figura VI-14: Micrografias de los distintos materiales tras la sinterizacion mediante SPS a 1000°C.
Valores de densidad y contenido en carbono.

Las imagenes de la microestructura también permiten evaluar cualitativamente las
modificaciones en el tamafio de grano. Si se comparan las micrografias correspondientes
a los materiales de composicion Fe+C (Base y Ref), se observa que se ha producido una
reduccién muy importante del tamafio de grano por el mero hecho de utilizar polvos
procesados mediante molienda mecanica. Al partir de un tamafio de grano inicial menor
en una estructura altamente deformada se consigue obtener también un tamafo de
grano menor tras la sinterizacién, a pesar de que la fuerza motriz para el crecimiento (y
por tanto la velocidad de crecimiento de grano) sea significativamente superior. Ademas,
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también se observa una reduccion del tamafio de grano en los materiales en los que se
afiadidé niobio elemental durante la molienda (Ref+Nb y Ref+Mix), no asi en el material al
que se le afiadié niobio Unicamente en forma de carburos (Ref+NbC).

Para cuantificar el tamafio de grano se utilizé andlisis de imagen y las distribuciones
obtenidas asi como los valores medios de didmetro y area de grano se muestran en la
Figura VI-15. El acero base fabricado a partir de mezcla de polvos elementales posee un
didmetro de grano medio de 17,4 um y una distribuciéon de tamafio muy ancha (los
intervalos considerados en esta distribuciéon son distintos a los del resto de
distribuciones), con la moda situada en el intervalo (16,20], aunque los intervalos
adyacentes tienen una frecuencia similar.

Las distribuciones de tamafio de grano de los materiales fabricados a partir de polvos
aleados mecanicamente son significativamente mas estrechas y centradas en valores mas
pequenos. Las de los aceros Ref y Ref+NbC son muy similares, con el maximo de la
distribucién situado en el intervalo de (8,10] um, un diametro medio superior a 8umy un
area media de grano por encima de 60 pm?®. En contraposicion, las distribuciones de los
materiales a los que se les afiadid niobio en forma elemental estan desplazadas hacia la
izquierda, con el maximo situado en el intervalo (6,8] um, el didmetro medio en torno a 7
pm y un area media de grano alrededor de 45 pm®.

Las diferencias en las distribuciones se aprecian mejor considerando la frecuencia
acumulada (Figura VI-16). Las distribuciones de los aceros Ref+Nb y Ref+Mix siguen un
camino diferente, y sus curvas estan desplazadas hacia arriba y hacia la izquierda. En la
grafica se muestra un ejemplo con 8 um: mientras que en el acero Ref+NbC el 45% de sus
granos tienen un didametro inferior a 8 um, en el acero con mayor contenido inicial de
niobio elemental, Ref+Nb, el valor es del 65%.

Aunque puede parecer que la reduccion en el tamafio de grano es pequefia (en términos
relativos el didametro se ha reducido un 15% en el material Ref+Nb con respecto a la
referencia), la reducciéon en términos de area de grano es del 30%. Esto supone un
incremento considerable del area de borde de grano por unidad de volumen del
material, responsable del incremento de propiedades mecanicas como el limite elastico,
la resistencia a traccion o la dureza.
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Figura VI-16: Distribucion de tamafio de grano en términos de frecuencia acumulada de los materiales
fabricados a partir de polvos aleados mecanicamente.

En cuanto a los carburos dispersos en la matriz de hierro, en los materiales en los que se
incorporé NbC en la molienda se pueden apreciar pequefios carburos dispersos en la
microestructura (Figura VI-17). La cantidad y el tamafio de los carburos son mayores en el
material con mayor contenido de NbC de partida (Ref+NbC), lo que sugiere que son sélo
estos carburos los que poseen un tamafio lo suficientemente grande como para
apreciarse mediante microscopia electronica de barrido. Los carburos que se hayan
formado a partir de la reaccién del niobio elemental con carbono durante la sinterizacién
en el acero Ref+Mix no son visibles en la microestructura.

El tamafio de los carburos observados con SEM es similar al que tenian en el polvo tras la
molienda. La solubilidad del carburo de niobio en la austenita es muy baja, y una vez que
difunde el carbono hacia el interior de la red del hierro es practicamente nula. Este hecho
ha prevenido el crecimiento de los carburos durante la sinterizacién.

A la vista de los resultados de tamafio de grano obtenidos en el material que sélo
contenia NbC de partida (Ref+NbC), es evidente que la combinacidn de tamafio/fraccion
en volumen de la distribucidn de carburos desarrollada de esta forma no ha conseguido
inhibir el crecimiento de grano austenitico ni ferritico, por lo que no se espera una
mejora significativa de las propiedades mecdnicas del material.
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Figura VI-17: Micrografias de los materiales Ref+NbC y Ref+Mix en las que se pueden apreciar los
carburos de niobio dispersos en la microestructura. Los analisis mediante EDAX confirman la composicion
de los carburos.

El material al que sdlo se habia introducido niobio en forma elemental (Ref+Nb) presenta
una microestructura ferritico-perlitica homogénea en la que no se aprecian carburos
mediante microscopia electrénica de barrido (Figura VI-18, izquierda). La confirmacién de
que todo el niobio afiadido ha reaccionado durante la sinterizacidon para formar carburos
se ha obtenido mediante analisis de difraccion de rayos-X en la muestra de composicion
Fe+3Nb+0,6C fabricada en las mismas condiciones de molienda y sinterizacién. En el
difractograma (Figura VI-18, derecha) se aprecian claramente los picos correspondientes
a NbC y ninguno correspondiente al Nb. En el caso de que parte del niobio hubiese
quedado sin reaccionar deberia aparecer el pico correspondiente al Nb en el
difractograma, ya que la baja solubilidad del niobio en el hierro impediria que este
guedara en solucion sdlida, y se encontraria en forma de niobio libre distribuido en la
microestructura (ver apartado 6.4).
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Figura VI-18: Micrografia del acero Ref+Nb (izquierda). Picos de difraccidn correspondientes a NbC en el

material Fe+3Nb+0,6C (derecha) [17].
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Para poder observar los carburos formados en Ref+Nb fue necesario recurrir a
microscopia electrénica de transmisidon. El andlisis mediante TEM muestra que se ha
formado una distribucién bimodal de carburos de tamafio nanométrico durante la
sinterizacion a partir del niobio elemental afadido durante la molienda: carburos
grandes, de entre 50-100nm, y carburos pequefios, mucho mas numerosos, con un
tamafio entre 5-20 nanometros. En las micrografias obtenidas mediante STEM recogidas
en la Figura VI-19 pueden observarse con claridad los carburos de mayor tamario, e
intuirse algunos de los pequefios. La Figura VI-20 muestra el espectro EDS realizado en
uno de los precipitados, que confirma su composicién.

50 nm

%

&

i, ”‘g s

50 nm 50 nm

Figura VI-19: Micrografias obtenidas mediante STEM del acero Ref+Nb.

Ambos tipos de carburos tienen morfologia redondeada y se encuentran uniformemente
distribuidos en el interior de los granos de ferrita, sin que exista evidencia de ningun sitio
de localizacion preferencial. Debido a la gran diferencia en los pardmetros de red, los
precipitados formados son incoherentes con la matriz del hierro, ya que no se observa
deformacion en la red de a-Fe en la intercara con el carburo (Figura VI-21)[19].

No se han encontrado carburos alineados que indiquen precipitacién interfasica (y—a),
sin embargo no se puede descartar completamente ya que esta no aparece en todos los
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granos y solo es visible mediante TEM bajo determinadas orientaciones (cuando el haz de
electrones incidente es paralelo a la direccién de movimiento de la intercara y=>a) [20-
22].

Tampoco se ha podido comprobar en ninguno de los carburos observados mas pequeios
(Figura VI-21) que se cumplan las relaciones de Baker-Nutting ((100)xyc // (100)¢. ;
[100]nec // [110]¢.), que confirmarian la formacion del carburo en fase ferritica [21, 23,
24]. Sélo en algunos se ha confirmado que (100)yuc // (100)g. La precipitacién de NbC en
ferrita poligonal es altamente improbable [21] incluso existiendo supersaturacién, puesto
qgue requiere una elevada cantidad de sitios potenciales de nucleaciéon heterogénea
(defectos) para formar nuevos precipitados. El potencial de precipitacidn en ferrita esta
controlado principalmente por la densidad de dislocaciones y en menor medida por la
supersaturacion. En ausencia de fases con elevada densidad de dislocaciones (bainita,
ferrita acicular), la pequefia fraccidon de niobio que permanezca en solucién sélida tras la
transformacion y—>a tenderd a crecer los precipitados ya existentes antes que a nuclear
nuevos carburos.

Figura VI-20: Espectro EDS obtenido al analizar uno de los carburos de menor tamafio.

Teniendo esto en cuenta, la practica totalidad de los carburos de la microestructura
habran nucleado en austenita, y la diferencia de tamafios puede atribuirse a su distinta
temperatura de precipitacion. La solubilidad de NbC en austenita disminuye con la
temperatura (figura I-13), por lo que la precipitacidn se ird produciendo paulatinamente
durante todo el enfriamiento. Los carburos que se hayan formado antes tendran mas
tiempo para crecer: considerando que su lenta cinética de precipitacién requiere de
nucleacién heterogénea, una vez que se produce la precipitacion de un carburo el niobio
disuelto que se encuentre localmente cerca tenderd a crecer ese carburo antes que a
nuclear un nuevo precipitado.
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Figura VI-21: Micrografias obtenidas mediante TEM del acero Ref-Nb, donde se muestran los carburos de
menor tamafio nucleados en ferrita.

El interés por conocer el origen de la nucleacién de los precipitados en los aceros
microaleados convencionales radica en que no se considera que los carburos formados
en la austenita [24-26] (con un tamafio superior a 10nm) contribuyan al endurecimiento
por dispersion descrito por Ashby-Orowan [27, 28]. Sin embargo, hay que tener en
cuenta que el endurecimiento por dispersion no sélo depende del tamafio de los
carburos sino también de su fraccidn en volumen. El contenido en niobio afiadido en el
acero Ref+Nb es de un 0,6% en masa, frente al 0,05% que se utiliza en aceros
microaleados convencionales, por lo que la fraccion en volumen de precipitados sera
mucho mayor y es posible que si exista endurecimiento por dispersion,
independientemente de donde se hayan nucleado los carburos.

6.5.3 Caracterizacion mecanica y fractografia

Las curvas tension-deformacion obtenidas del ensayo de traccion (Figura VI-22)
constituyen un buen ejemplo visual de lo que se consigue al actuar sobre el tamafio de
grano. Teniendo en cuenta los resultados del apartado anterior, existe una clara
dependencia entre el tamafo de grano del material y las propiedades obtenidas. A
medida que disminuye el tamafio de grano se incrementa el area de bordes de grano que
actla como barrera al movimiento de dislocaciones, aumentando asi el limite eldstico y
la resistencia del material. Evidentemente, al dificultar el paso de dislocaciones de un
grano al adyacente se esta restringiendo la capacidad de deformacién del material, por lo
que el aumento en resistencia y limite eldstico va acompafiado de cierta pérdida de
ductilidad.
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Figura VI-22: Ejemplos de las curvas de traccion de los distintos materiales estudiados.

Las propiedades mecanicas estan representadas en la Figura VI-23. En ella se encuentran
sefialadas las variaciones en los valores que se han producido por utilizar polvos
provenientes de molienda mecanica (Base — Ref), y por la adicion de Nb elemental
durante la molienda (Ref — Ref+Nb).

Si se comparan las propiedades del acero Ref con las del acero Base, el afino de grano
(superior al 50%) ha derivado en un gran aumento de limite elastico (45%), resistencia
(40%) y dureza (80%), con una pérdida de ductilidad del 5% en valores absolutos.

Ademas, la adicion de Nb elemental durante la molienda también ha supuesto una
mejora de las propiedades mecanicas. El acero con mejores propiedades es el que
contenia un porcentaje mayor de niobio elemental (Ref+Nb, con un 0,6% de Nb), en el
que se ha aumentado la dureza (un 25%), el limite eldstico (un 20%) y la resistencia a
traccion (un 25%) con respecto a la referencia (Ref), manteniendo una deformacién a
rotura por encima del 25%. La pérdida extra de ductilidad que se produce en este caso se
debe a la presencia en la microestructura de una segunda fase dispersa (carburo de
niobio). Por otro lado, las propiedades del acero al que sélo se afiadié niobio en forma de
carburos (Ref+NbC) son incluso peores que las de la referencia, lo que confirma que la
distribucion de carburos obtenida de esta forma (caracterizada por el tamafio medio de
los carburos y su fracciéon en volumen) no sélo no tiene ninglin impacto en el tamafio de
grano, sino que ademas tampoco produce endurecimiento por dispersion. El material al
que se afiadié niobio tanto de forma elemental como de carburos (Ref+Mix) posee unas
propiedades mecanicas muy similares a las del material que sélo se afiadié niobio de
forma elemental (Ref+Nb). Teniendo en cuenta que el niobio afiadido como NbC no
influye de ninguna manera ni en la microestructura ni en las propiedades, se estan
consiguiendo propiedades similares con un 0,3% de Nb y con un 0,6% de Nb. Este hecho
sugiere que se llega a una cierta saturacion, y que incrementar el contenido de niobio en
la composicién por encima de estos valores no va a suponer una mejora significativa en
las propiedades mecanicas.
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Figura VI-23: Propiedades mecanicas de los materiales estudiados.

El objetivo principal de buscar la mejora de propiedades a través de la aleacién con
niobio es que el incremento de resistencia y dureza no suponga una pérdida significativa
de tenacidad. El mdédulo de tenacidad [29] (energia de deformacidn absorbida por el
material traccionado hasta rotura) de los distintos materiales estad representado en la
Figura VI-24. La utilizacion de polvos aleados mecdnicamente supone un incremento muy
relevante de la tenacidad gracias a la reduccién en el tamafio de grano. Ademas, la
adicién de niobio elemental consigue aumentar dureza y resistencia manteniendo la
tenacidad al mismo nivel que la referencia (la pérdida relativa de tenacidad es inferior al
3%). En este caso, la pérdida de tenacidad que supone la presencia de pequefios carburos
distribuidos en la microestructura se compensa por el incremento de la tenacidad

producido gracias a la reduccion extra del tamafio de grano.
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Figura VI-24: Mddulo de tenacidad de los materiales estudiados.

Macroscépicamente, la superficie de fractura de todas las probetas ensayadas a traccion
muestra una morfologia tipo copa-cono caracteristica de fractura ductil (Figura VI-25). En
la figura se puede observar la estriccion que ha experimentado la probeta, reduciendo la
seccién transversal Util. La fractura se genera en el centro de la probeta y se propaga
hacia el exterior, lo cual produce diferencias a nivel microscépico en la superficie de
fractura. En el centro de la probeta la fractura se produce por coalescencia de
microvacios y la deformacién es paralela al eje longitudinal de la probeta (esto es, a la
direccidn de aplicacion de la fuerza de traccion), observandose la formacidn de aristas de
deformacion caracteristicas de microfractura ductil (Figura VI-26). Desde el centro de la
probeta la grieta se propaga hacia el exterior en una direccidon de 45° como consecuencia
de un esfuerzo de cortadura, de manera que la deformacidn en el borde de la probeta
sigue esa orientacién (Figura VI-27).

SE 100 Fe+

Figura VI-25: Superficie de fractura a pocos aumentos del material
Ref.
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Figura VI-26: Ejemplo de superficie de fractura en  Figura VI-27: Ejemplo de superficie de fractura en
el centro de la probeta de traccion. el borde de la probeta de traccion.

Todos los materiales presentan un micromecanismo de fractura similar (Figura VI-28),
con la unica diferencia de que la deformacidn que se aprecia en la superficie es tanto
mayor cuanto mas blando es el material.
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Figura VI-28: Superficie de fractura de las probetas ensayadas a traccion. Interior (izquierda) y exterior

(derecha) de la probeta.
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Como resumen de las propiedades mecanicas, en la Figura VI-29 se recogen las distintas
contribuciones al limite elastico, resistencia a traccion y dureza de cada material. La
primera de ellas, comun a todos los materiales, es la contribucion del "material base",
(entendiendo como tal las propiedades el acero Fe+0,2C fabricado con los polvos tal y
como los suministra el fabricante). La segunda contribucion es la debida al afino de grano
que se obtiene al utilizar polvos procesados mediante molienda mecanica. Y la tercera
contribucién es resultado de la aleacidn con niobio elemental. El efecto endurecedor del
niobio puede atribuirse al afino de grano (tanto por solute drag inicialmente como por
particle pinning una vez que reacciona para formar carburos), pero también hay que
tener en cuenta una posible contribucion debida a endurecimiento por dispersion.
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Figura VI-29: Diferentes contribuciones al limite elastico, la resistencia a traccion y la dureza.
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En la Figura VI-30 aparecen representados el limite eldstico (izquierda) y la dureza
(derecha) de los materiales frente a la inversa de la raiz cuadrada del diametro de grano.
La relacién de Hall-Petch predice una relacion lineal entre el limite eldstico y d*2. sise
traza una recta por los puntos 1y 3 correspondientes a los materiales Base y Ref, que son
los que tienen la misma composicidn y, por tanto, todo el endurecimiento se atribuye a
disminucion del tamafio de grano, los puntos 4 y 5 (correspondientes a Ref+Mix y Ref+Nb
respectivamente) quedan ligeramente por encima de la recta, indicando un posible
endurecimiento por dispersion.

En los aceros microaleados convencionales los precipitados de tamafio superior a 10nm
no producen endurecimiento por dispersiéon debido a la pequefia fraccién en volumen
gue suponen en el material. Tal y como se ha sugerido previamente, esto no tiene por
qué ser asi en Ref+Nb, puesto que el contenido en niobio es muy superior y es posible
que los carburos desarrollados en la microestructura tengan un tamafo lo
suficientemente pequefio como para generar este tipo de endurecimiento con una
mayor fracciéon en volumen.
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Figura VI-30: Limite elastico (izquierda) y dureza (derecha) frente a la inversa de la raiz cuadrada del
didametro de grano. 1 = base; 2 = Ref+NbC; 3 = Ref; 4 = Ref+Mix; 5 = Ref+Nb.

6.5.4 Estudio del endurecimiento por dispersion en Ref+Nb mediante
nanoindentacion.

Para comprobar si la distribucién de carburos desarrollada en Ref+Nb contribuye al
endurecimiento del material, se realizaron medidas de nanoindentacién en Ref y Ref+Nb
con el objetivo de comparar la dureza de la ferrita. Para ello se realizd6 una matriz de
10x10 indentaciones en cada material (Figura VI-31). En la Figura VI-32 se muestra un
ejemplo de huella obtenido en cada material y dos de sus perfiles en las diagonales. No
se observan fendmenos de sink-in (hundimimiento) ni pile-up (apilamiento) en la
superficie de la huella, por lo que la altura de la huella medida por el indentador coincide
con la altura real de la huella.
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Figura VI-31: Matriz de nanoindentacidn (arriba) y mapa de nanodureza obtenido (abajo).

Los mapas de nanodureza obtenidos (Figura VI-31) concuerdan perfectamente con la
microestructura del material: las zonas mds duras coinciden con huellas que se han
realizado en granos perliticos. Para obtener un valor medio de nanodureza de la ferrita y

eliminar la contribucion de los bordes de grano se han tenido en cuenta sélo aquellas
huellas que estdn en el interior de granos ferriticos con una distancia de al menos una

huella al borde de grano.
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Figura VI-32: Ejemplo de las huellas de nanoindentacién de Ref y Ref+Nb (izquierda). A la derecha, perfiles
en dos de las diagonales de las huellas indicando que no existen fenédmenos de pile-up ni sink-in.

Las distribuciones de nanodureza en granos ferriticos estan representadas en la Figura VI-
33. Hay un claro desplazamiento del maximo hacia valores mas altos en el material
Ref+Nb, lo que confirma que existe endurecimiento por dispersion que hace que el valor
de nanodureza se incremente con respecto a la referencia un 8%. El incremento
obtenido, sin embargo, es inferior al 20-25% registrado anteriormente para dureza, limite
eldstico o resistencia a traccion. Puede concluirse, por tanto, que el incremento de
propiedades que se consigue al incorporar niobio elemental durante la molienda se debe
a una doble contribucién: al endurecimiento por dispersion de carburos y, en mayor
medida, a la reduccion del tamafio de grano.
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Figura VI-33: Distribuciones de nanodureza y valor medio obtenido en los materiales Ref y Ref-Nb.

Ademas de comprobarse que existe endurecimiento por dispersion, la distribucion de
nanodurezas del material Ref+Nb también confirma que no se ha producido precipitacion
interfasica de carburos durante la transformacién y—a. La precipitacidn interfasica se
produce aproximadamente en el 50% de los granos, por lo que de existir deberian
observarse dos maximos de aproximadamente igual intensidad a distintos valores en la
distribucion de nanodurezas [22].

6.6 CONCLUSIONES PARCIALES

I Relativas a la optimizacidon del tiempo de molienda utilizando grafito como PCA.

=  El grafito ha demostrado actuar eficazmente como agente controlador del
proceso de molienda, permitiendo obtener polvos con las caracteristicas
deseadas tras 17 horas de molienda efectiva.

=  Debido a que el grafito actia como PCA de forma distinta a la cera utilizada en
el capitulo IV, se observan diferencias tanto en el tiempo de molienda requerido
como en las caracteristicas del polvo molido. El grafito actia como PCA
favoreciendo la fractura una vez que se ha incorporado al polvo de hierro. Al no
actuar sobre los procesos de soldadura, ésta estd muy presente durante toda la
molienda, incrementando la duracidn de las distintas etapas de la molienda
(predominio de soldadura, predominio de fractura) y, por tanto, retrasando los
tiempos necesarios para llegar al equilibrio.

= Con los parametros de molienda utilizados, en 17 horas se alcanza el estado
estacionario, obteniéndose un polvo de morfologia regular y microestructura
homogénea, con valores de TDC y microdeformacion cerca del minimo vy
maximo obtenibles respectivamente.

Il.  Relativas a la caracterizacion de los polvos de partida.

=  En los polvos de composicion Ref+Nb no se observan trazas de Nb libre visibles
en la microestructura, lo que indica un eficaz proceso de aleacién mecdnica. En
los polvos que contienen NbC (Ref+NbC y Ref+Mix) se aprecia la presencia de
carburos de pequefio tamafio (<400nm) uniformemente distribuidos en el polvo
de hierro.

= El menor tamafio de los polvos que contienen Nb elemental (Ref+Nb y Ref+Mix)
con respecto al que sélo contiene NbC (Ref+NbC) indica que el endurecimiento
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del polvo es mayor al alear con Nb que al incorporar una dispersién de
particulas de NbC en la microestructura.

Relativas a la estabilidad térmica de la nanoestructura.

= El niobio incorporado de forma elemental a los polvos Ref+Nb y Ref+Mix
permite controlar eficazmente el crecimiento de grano ferritico mediante el
mecanismo de solute drag. La reduccidn de la movilidad de los bordes de grano
es proporcional al contenido de niobio afiadido, ya que el tamafio de dominio
cristalino tras el recocido a 600°C en los polvos de composicion Ref+Mix
(580nm) es aproximadamente el doble que el de los polvos Ref+Nb (295nm).

=  El niobio incorporado en forma de carburos no parece tener ninguna influencia
en la estabilidad térmica de la nanoestructura (si se comparan los resultados de
Ref y Ref+NbC). La distribucion de carburos desarrollada con las condiciones de
molienda establecidas no cumple las condiciones de tamafio de particula y
fraccién en volumen necesarias para inhibir el crecimiento de grano ferritico de
tamafio nanométrico.

Relativas a la optimizacion de la temperatura de sinterizacion mediante SPS.

=  El andlisis de las muestras estudiadas indica que en el material sinterizado a
825°C no se alcanza la homogeneidad microestructural requerida y que aquellos
sinterizados a 900°C y 950°C no poseen la condicién de densidad total.

= En los materiales que si cumplen las condiciones microestructurales y de
densidad (los sinterizados a 1000, 1050 y 1100°C), la dureza disminuye
linealmente con la temperatura de sinterizacién, por lo que se selecciond la
menor temperatura (1000°C) como temperatura de sinterizacién.

=  |a pequefia variacion en el tamafio de grano de los materiales sinterizados a
1000, 1050 y 1100°C sugiere que la pérdida de dureza observada se debe a una
disminucion del endurecimiento por dispersion de carburos mas que al
crecimiento de tamafio de grano ferritico.

Relativas a los aspectos microestructurales de los materiales sinterizados mediante
SPS.

=  Todos los materiales obtenidos tras la sinterizacion son completamente densos
y poseen una microestructura ferritico-perlitica con un contenido en perlita
similar. Las principales diferencias microestructurales se encuentran en el
tamafio de grano y en la distribucion de carburos desarrollada.

=  El tamafo de grano se ha reducido por dos vias distintas: por un lado al utilizar
polvos aleados mecdnicamente (reduccién de mas de un 50% con respecto al
material fabricado mediante mezcla de polvos elementales) y por otro al alear
el polvo con niobio elemental (reduccidén de un 15% del didmetro medio de
grano y de un 30% del drea media de grano al alear con un 0,6% de niobio).

=  laincorporacién en el polvo de partida de carburo de niobio (Ref+NbC) no ha

producido ninguna variacién en el tamafo de grano. Este hecho confirma que

para obtener algin impacto en el tamafio de grano seria necesario bien
disminuir el tamafio de los carburos o bien aumentar su contenido.
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VI.

174

La pequefia diferencia en el tamafio de grano de los aceros a los que se
incorporaron distintos contenidos de niobio elemental (6,9um de Ref+Nb y
7,2um de Ref+Mix) hace pensar que se llega a una cierta saturacion de niobio
en borde de grano y que afiadir mayores contenidos de Nb no supondra un
mayor afino de grano.

En cuanto a la distribucion de carburos desarrollada en la microestructura, el
niobio afiadido directamente como NbC (en Ref+NbC y Ref+Mix) produce una
dispersion de carburos de tamafio ultrafino (<1um) visible mediante
microscopia electrénica de barrido. El niobio afiadido de forma elemental
reacciona con el carbono completamente durante la sinterizacion dando lugar a
una distribucién bimodal de carburos de tamafio nanométrico. Por un lado,
carburos de mayor tamafio (50-100nm) y por otro, mas numerosos, carburos de
tamanfo entre 5y 20nm.

Relativas a las propiedades mecdnicas de los materiales sinterizados mediante SPS.

Al igual que con el tamafio de grano, se pueden distinguir dos contribuciones a
la mejora de las propiedades mecanicas (en términos de dureza, limite elastico
y resistencia a traccion):

- La utilizacion de polvos aleados mecanicamente, que contribuyen al
endurecimiento al reducir el tamafio de grano. La reduccion del
tamafio de grano en mas de un 50% (comparando el material Ref con
el material Base) ha supuesto un aumento de la dureza (del 80%), del
limite eldstico (del 44%) y de la resistencia a traccion (38%).

- La incorporacion de niobio elemental mediante aleacién mecanica,
que genera tanto endurecimiento por afino de grano como
endurecimiento por dispersién de carburos. La incorporacién de un
0,6% de niobio (en Ref+Nb) ha supuesto un aumento adicional en la
dureza (25%), en el limite eldstico (20%) y en la resistencia a traccidn
(25%) con respecto a la referencia (Ref).

La adicion de NbC durante la molienda (Ref+NbC) no ha supuesto ningtn efecto
adicional frente a la referencia: no se ha producido afino de grano ni se ha
influido en las propiedades del material. La distribucion de carburos
desarrollada de esta forma no es adecuada (en términos de tamario de particula
y fraccién en volumen) para producir inhibicién de crecimiento de grano ni
endurecimiento por dispersion.

Las propiedades obtenidas en Ref+Nb y Ref+Mix son muy similares, de manera
qgue el incremento en las propiedades no es lineal con el contenido en niobio,
sino que se alcanza cierta saturacidn. Dado que el niobio afiadido en forma de
NbC no influye ni en la microestructura ni en las propiedades, los resultados
obtenidos sugieren que se podria haber obtenido un nivel de propiedades
similar utilizando un acero de composicion Fe+0,3Nb+0,2C.

Todo el niobio elemental afiadido en Ref+Nb y Ref+Mix reacciona con el
carbono durante la sinterizacién dando lugar a una distribucidn bimodal de
carburos de tamafio nanométrico uniformemente distribuidos en la
microestructura: carburos grandes, de entre 50-100nm, y carburos pequefios,
de entre 5-20nm. La distribucién de carburos asi desarrollada es la responsable
del endurecimiento por dispersién del material.
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= Las medidas de nanodureza realizadas no sélo han permitido confirmar la
existencia de endurecimiento por dispersion en Ref+Nb, sino que también han
descartado la posibilidad de precipitacion interfasica de NbC.
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Capitulo 7

En los capitulos de resultados anteriores se ha comprobado que la incorporacién de
niobio elemental a los polvos de partida permite controlar el tamafio de grano durante la
sinterizacidn, dando lugar a materiales con una microestructura mas fina y una mejora
significativa de sus propiedades.

Durante la sinterizacién el niobio reacciona con el carbono presente en el acero y
precipita en forma de NbC. De esta manera el control del tamafio de grano se produce
primero mediante solute drag (mientras que esta en solucion sélida) y después mediante
particle pinning (una vez que precipita). Los resultados el capitulo 5 y el capitulo 6 han
demostrado que el niobio en soluciéon sélida supersaturada retrasa en gran medida el
crecimiento de grano ferritico antes de la formacién de NbC.

En este capitulo se plantea la produccion de materiales sin ninguna fuente de carbono (lo
cual implica también sin ningiin PCA durante la molienda), para comprobar si el niobio
afiadido de forma elemental permite no sélo el control del tamafio de grano ferritico
durante el calentamiento, sino durante todo el ciclo térmico, incluyendo también la
etapa austenitica. Las composiciones estudiadas son las mismas que en el capitulo 6,
pero sin grafito (Tabla VII-1). Ademas, la ausencia de PCA supondra incrementar
significativamente los tiempos de molienda, de manera que se puede analizar la
influencia de este hecho en la microestructura y dureza de los materiales.

Tabla VII-1: Composiciones utilizadas en el presente capitulo de resultados. Los porcentajes se
corresponden a porcentajes en masa.

Nomenclatura Composicion
Fe Fe

Fe+Nb Fe + 0,6% Nb
Fe+NbC Fe + 0,6%NbC

Fe+Mix Fe + 0,3%Nb + 0,3%NbC
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7.1 CARACTERIZACION DE LOS POLVOS DE PARTIDA

Teniendo en cuenta que en este caso la molienda se lleva a cabo sin ningun tipo de
agente controlador del proceso, se incrementé la velocidad de molienda a 900 rpm en el
molino tipo attritor para aumentar la energia suministrada al sistema, y se establecié un
tiempo de molienda de 50 horas. El resto de parametros se mantuvieron igual que en los
capitulos anteriores.

Las caracteristicas de los polvos obtenidos tras la molienda estan recogidas en la Tabla
VII-2. Lo primero que llama la atencidén es que en este caso, y al contrario de lo que se
habia observado en el capitulo anterior, el polvo que tiene un menor tamafio medio de
particula es al que Unicamente se le ha afiadido NbC (Fe+NbC).

@y, =130 um

TDC = 42,9 nm
Microdef.=3,3-10°

%0 (%): 0,137+0,001
%C (%): 0,0697+0,0004

®mn=115um
TDC=41,9nm
Microdef.=3,0-10'3

%0 (%): 0,153+0,001
%C (%): 0,0630+0,0003

@O =67 pm
TDC=34,0nm
Microdef.=3,5-10°
%0 (%): 0,164+0,002
%C (%): 0,142+0,001

@Dy, =102 um
TDC=38,0nm
Microdef.=3,3-10°
%0 (%): 0,150+0,006
%C (%): 0,110+0,001

Tabla VII-2: Caracterizacion de los polvos obtenidos por molienda mecanica sin utilizar ninguna fuente de
carbono.

Si se observan las curvas de distribucién de tamarfio de particula de la Figura VII-1 la Unica
diferencia que hay entre Fe y Fe+Nb es que en este ultimo la cola de gruesos es menos
pronunciada. En los materiales que contienen NbC, la distribucidon se va desplazando
hacia la izquierda a medida que aumenta el contenido en carburos, y en Fe+NbC se ha

181



Capitulo 7: Sin fuente de carbono

eliminado practicamente la cola de gruesos, indicando que se ha alcanzado el equilibrio
soldadura/fractura. Estos datos implican que con las nuevas condiciones de molienda y
composicidn, los carburos han endurecido mas al polvo que el niobio elemental.

ABC 100.30
Fe

%\Volumen

Fe + Nb
6 e Fe + NbC
Fe + Mix

1 10 100 1000
Tamafio de particula (um)

Figura VII-1: Distribucion del tamafio de particula en funcién de la composicién del polvo.

Ademas del tamafio medio de particula, la adicién de NbC también ha modificado el
tamafio de dominio cristalino alcanzado tras la molienda, observandose una reduccion
proporcional al contenido en NbC con respecto a la referencia (Fe). Es conocido que la
incorporacion de particulas nanométricas de segunda fase en un polvo mediante
molienda mecdnica disminuye el tamafo de dominio cristalino y aumenta la
microdeformacion al incrementar la densidad de dislocaciones almacenadas en borde de
grano [1]. El hecho de que en los resultados de capitulos anteriores no se haya observado
este efecto es indicativo de que la distribucion de NbC obtenida con las condiciones de
molienda establecidas no poseia las caracteristicas adecuadas (en términos de tamafio
de particula fundamentalmente) para ello.

A pesar de que aun se pueden observar mediante SEM pequefios carburos en la
microestructura de Fe+NbC y Fe+Mix (ver ejemplo en la Figura VII-2), el analisis de los
resultados obtenidos sugiere que con las nuevas condiciones de molienda se ha debido
de modificar la distribucién de carburos generada en la microestructura del polvo. Al
incrementar el tiempo de molienda una parte del NbC afiadido se ha debido de dispersar
en forma de carburos mas pequeiios, no apreciables mediante microscopia electrénica
de barrido, cuya distribucion cumple las condiciones al menos para influenciar
significativamente en el endurecimiento del polvo y en la formacion de su
nanoestructura.
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Figura VII-2: Dispersién de NbC obtenida en el polvo Fe+NbC tras la molienda

7.2 ESTABILIDAD TERMICA

A pesar de que el niobio afiadido en forma de carburos era el que habia tenido un mayor
impacto en el endurecimiento del polvo y que, por tanto, el tamafio de dominio cristalino
es el menor de todos los materiales a estudiar, su presencia en la nanoestructura no ha
sido capaz de inhibir el crecimiento de grano ferritico y el tamafio de dominio cristalino
evoluciona de forma similar al de la referencia (Figura VII-3).

—O—Fe

300 -

250 +

T.D.C. (nm)

200 T+

Microdeformacién (1073)

0,0 T T T T N 0 T T T T T .

0 100 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 600

T2 de recocido (°C) T2 de recocido (°C)
Figura VII-3: Evolucion de la microdeformacion (izquierda) y del tamafio de dominio cristalino (derecha)
en funcién de la temperatura de recocido y la composicion del polvo. En los polvos Fe y Fe+NbC el TDC
tras el recocido a 600°C se encuentra fuera del rango medible mediante DRX.

De nuevo el niobio incorporado de forma elemental si ha reducido la velocidad de
crecimiento de grano mediante solute drag y el efecto es tanto mayor cuanto mayor es el
contenido en Nb. El TDC tras el recocido a 600°C se mantiene en 140nm para Fe+Nb y
170nm para Fe+Mix

Si se comparan estos resultados con la Figura VI-7 del capitulo anterior, llama la atencién
que los valores de tamafio de dominio cristalino sean significativamente menores que los
obtenidos previamente al utilizar grafito como PCA. A primera vista, la Unica diferencia
entre ambos polvos es la presencia de carbono en la composicién de Ref+Nb y Ref+Mix.
Sin embargo, el efecto los intersticiales en la movilidad de los bordes de grano mediante
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arrastre de solutos es muy limitado [2]. Los estudios del impacto especifico del carbono
mediante solute drag en la movilidad de bordes de grano en aceros se han realizado en el
ambito de la recristalizacidén y son contradictorios [3]: mientras que en [4] encuentran
que el carbono puede disminuir la energia de activacion para la recristalizacion y retrasar
su aparicion, en [5] observan que se acelera. En cualquier caso, cuantitativamente su
influencia es mucho menor que la de otros elementos que forman solucidon sdlida
substitucional, como el Nb o el Mo.

Debido a ello, parece mas probable que la mejora de la estabilidad térmica de la
nanoestructura venga derivada de la modificacién de las condiciones de molienda. Tal y
como se ha mencionado con anterioridad, mediante aleacion mecanica los solutos se
incorporan en bordes de grano en forma de atomos o clusters de dtomos [6-8]. Si al
incrementar el tiempo de molienda estamos favoreciendo que el Nb se distribuya mejor
en el polvo, disminuyendo el tamafio de los clusters o favoreciendo que lo haga en forma
de atomos individuales, la fuerza de arrastre que ejerza serd mucho mds efectiva para
oponerse a la fuerza motriz del crecimiento de grano.

7.3 ESTUDIO DE LOS MATERIALES SINTERIZADOS

En la Figura VII-4 se encuentran las microestructuras de las probetas sinterizadas
mediante SPS a 1000°C. En los materiales Fe, Fe+NbC y Fe+Mix existe cierta cantidad de
perlita en la microestructura, lo que indica la presencia de carbono en el material. El
contenido en carbono de las probetas sinterizadas (Tabla VII-3) coincide con el de los
polvos después de la molienda mecanica. Teniendo en cuenta que el contenido en
carbono del polvo de partida (ABC 100.30) es de 0,004% en masa, se puede concluir que
ha existido contaminacién con carbono del 0,06-0,07% durante la molienda. La ausencia
de perlita en el material Fe+Nb confirma que el carbono se ha consumido en formar NbC
y sélo una parte del Nb afadido permanecerd en solucién sélida después de la
sinterizacion (el carbono necesario para que el 0,6% en masa de Nb reaccione
estequiométricamente para formar carburos es de 0,08% en masa).

Fe Fe+Nb Fe+NbC Fe+Mix
%C 0,0659 0,0700 0,131 0,115
Densidad (g/cms) 7,678+0,004 7,778+0,003 7,75610,003 7,81210,002
HV30 15612 187+1 (+20%) 17842 (+14%) 18622 (+19%)

Tabla VII-3: Contenido en carbono, densidad de sinterizado y dureza de los materiales estudiados. Se
muestra entre paréntesis el incremento de dureza con respecto al material de referencia (Fe).

Aungue no se puede comprobar el efecto del niobio en solucién sélida en el control del
tamafio de grano durante todo el ciclo térmico, si se puede afirmar que aun
permaneciendo parte de él disuelto se ha conseguido una reduccidn del tamafio de grano
importante con respecto a la referencia. La distribucion de tamafio de grano (Figura VII-
5) muestra un incremento del nimero de granos de menor tamafio en detrimento de los
mas grandes, consiguiéndose una disminucion en el didametro medio de grano del 13% y
en el drea media de grano del 30% con respecto a la referencia.
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. 1

Figura VII-4: Microestructura de los materiales sinterizados mediante SPS a 1000°C.
Ademas, en este caso, la incorporacién de NbC en los polvos de partida si ha conseguido
reducir significativamente el tamafio de grano en el material sinterizado (Fe+NbC), lo que
confirma que aunque durante la fase ferritica del calentamiento los carburos no han
podido inhibir el crecimiento de grano, si han sido capaces en etapas posteriores de la
sinterizacién, una vez que los granos de la matriz han alcanzado mayor tamafio. Este
hecho corrobora que al haber incrementado el tiempo de molienda se ha debido de
modificar la distribucién de carburos generada en el material, aumentando la cantidad de
particulas de menor tamafio dispersas en la microestructura.
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Figura VII-5: Distribucion de tamafio de grano, didametro de grano medio y drea de grano media de los
materiales estudiados.

Los valores de dureza (Tabla VII-3) muestran que tanto la incorporacién de Nb como de
NbC produce un incremento en la dureza del sinterizado. El material Fe+Nb es el que
presenta una mayor dureza, incluso sin perlita en su microestructura, atribuible tanto al
afino de grano como al endurecimiento por dispersion de carburos. El material Fe+NbC
tiene una dureza intermedia entre el material de referencia y Fe+Nb, puesto que su
tamafio de grano es intermedio. El material Fe+Mix posee mayor dureza que Fe+NbC a
pesar de que su tamano de grano es ligeramente superior, posiblemente como
consecuencia del endurecimiento por dispersidn generado por los carburos que se hayan
formado a partir de la reaccion del niobio elemental y el carbono presente en el acero.

Si se comparan los valores de dureza con los obtenidos en el capitulo anterior en los
materiales en los que se afiadid carbono durante la molienda (figura VI-23) puede
sorprender que sean muy similares a pesar de que el porcentaje de perlita en la
microestructura sea diferente. No obstante, es necesario considerar que el tamafio de
grano obtenido ha sido inferior en los materiales estudiados en este capitulo. A pesar de
que todos los parametros de sinterizacion utilizados fueron los mismos, las probetas que
se sinterizaron eran de menor tamano (discos de 20mm de diametro, frente a discos de
30mm de didmetro utilizados en el capitulo anterior), y también la matriz de
sinterizacién. Al ser el enfriamiento un normalizado en el que las probetas se dejaron
enfriar en el interior de la matriz de sinterizacién, la velocidad de enfriamiento es mas
elevada, lo cual ha permitido obtener un tamafio de grano menor.
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7.4  DISCUSION

Los resultados recogidos en este capitulo han puesto de manifiesto la influencia del
tiempo de molienda en la distribucién tanto de Nb como de NbC en los polvos de partida.

El tiempo 6ptimo de molienda en el desarrollo de esta tesis doctoral se ha establecido
como el tiempo minimo necesario para alcanzar el estado estacionario de la molienda y
del desarrollo de la nanoestructura, asegurando siempre que no quedase niobio libre
(visible mediante SEM) en el interior de los polvos. Sin embargo, los resultados relativos a
la estabilidad térmica sugieren que incrementar el tiempo de molienda por encima de
ese valor mejora la distribucion del niobio a escala atémica. Desafortunadamente es
dificil comprobar experimentalmente si el niobio se encuentra distribuido como atomos
individuales o como clusters de mayor o menor tamafio en el polvo aleado
mecdnicamente y como consecuencia es dificil tener este hecho en cuenta directamente
a la hora de establecer el tiempo 6ptimo de molienda. Seria necesario acudir a medidas
indirectas, como el analisis de la estabilidad térmica o el tamafio de grano vy las
propiedades mecanicas de los sinterizados para considerar la influencia del tiempo de
molienda en el proceso de aleacion.

Al mejorar la distribucién de Nb en la nanoestructura del polvo (incrementando el tiempo
de molienda) se podria disminuir el contenido de Nb en la composicion. De esta forma se
conseguiria posiblemente una distribucién de carburos mas fina (ya que al disminuir el
porcentaje de niobio en solucion sélida se reduciria el contenido de niobio disponible
para crecer los carburos) y se disminuiria el efecto negativo que tiene la existencia de una
distribucién de particulas de segunda fase en la ductilidad y la tenacidad del acero.

En cuanto a la dispersion de NbC durante la molienda, es evidente que también se
beneficia al utilizar tiempos de molienda mas elevados, generando una distribucion de
carburos mas fina que permite controlar el crecimiento de grano ya dentro de un rango
micrométrico. Sin embargo, este proceso es menos eficiente (requiere de mayores
tiempos de molienda) que la incorporacion de niobio de forma elemental.

Para mejorar el potencial del control del tamafio de grano mediante NbC la mejor opcién
seria incorporarlo al proceso de molienda directamente en forma de nanoparticulas (con
un tamafio de entre 10-20nm). De esta forma se reducirian los tiempos de molienda
significativamente al aumentar el endurecimiento del polvo y se aseguraria una
dispersion lo suficientemente fina de particulas de segunda fase para influir en el
crecimiento de grano. Esta via presenta excelentes perspectivas, ya que la baja
solubilidad del NbC en la ferrita/austenita, mas aun en presencia de exceso de
intersticiales (C), asegura que los carburos no se van a disolver en la matriz de hierro. La
ausencia de niobio en solucidn sdlida garantiza que los carburos no creceran durante el
ciclo térmico, manteniendo asi todo su potencial para controlar el crecimiento de grano.

7.5 CONCLUSIONES

Los resultados recogidos en este capitulo han puesto de manifiesto la importancia del
tiempo de molienda en la distribucién de NbC y Nb en la nanoestructura del polvo. A
pesar de partir de un tamafo de dominio cristalino mayor que en los materiales
utilizados previamente (entre 33 y 43nm), el control en el tamafio de grano ha sido
mejor, tanto mediante solute drag como mediante particle pinning.
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Este hecho sugiere que las mejoras en las propiedades mecdnicas registradas en el
capitulo 6 podrian ser significativamente mayores si se incrementa el tiempo de
molienda, gracias a una dispersién de carburos de menor tamafio en Ref+NbC y Ref+Mix
y a una mejor distribucién de los &tomos de Nb en Ref+Nb y Ref+Mix.

7.6
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CONCLUSIONES

Durante esta tesis doctoral se ha planteado el desarrollo de nuevos aceros sinterizados
de alta resistencia mediante la aleacidn con niobio.

Gracias a la utilizacién de la molienda mecénica como via de aleacion se ha generado una
solucién sdlida supersaturada en Nb en los polvos de partida que ha permitido controlar
eficazmente el tamafio de grano durante todo el ciclo térmico, tanto en solucién sdlida
mediante solute drag como en forma de carburos mediante particle pinning una vez que
Nb y C reaccionan durante la sinterizacion. La distribucion de carburos asi desarrollada
posee una combinacidn de tamafio de particula y fraccion en volumen que posibilita no
solo afinar el grano ferritico sino también producir endurecimiento por dispersion de
particulas. La combinacién de ambos mecanismos de endurecimiento (afino de grano y
endurecimiento por dispersion) ha dado como resultado un incremento en la dureza y la
resistencia del material sin que esto suponga una pérdida significativa de tenacidad.

Las conclusiones obtenidas durante la investigacion se resumen en los siguientes
apartados:

Conclusiones relativas al proceso de aleacion mecanica:

= A pesar del elevado coeficiente de difusién del niobio en el hierro, la via de
aleacion mediante mezcla de polvos elementales no es adecuada debido a la
elevada estabilidad de los 6xidos de niobio que recubren las particulas y a la
baja solubilidad del niobio en la austenita.

= la molienda mecdnica ha demostrado ser una via de aleacién eficaz para
asegurar una correcta distribucion del niobio (tanto en forma elemental como
de carburos) en los polvos de partida. Ademas, la formacién de un polvo
nanoestructurado y con una elevada microdeformacion permite un control
extra sobre el tamafio de grano final en el material.

= |3 utilizacion de cera como agente controlador del proceso de aleacidn
mecanica no es adecuada, ya que dificulta los procesos de soldadura que son
necesarios para generar la aleacidon y ademas se incorpora al polvo como fuente
de carbono dificil de controlar en un material en el que el contenido en carbono
es critico tanto en el desarrollo de la microestructura como en las propiedades
mecanicas.

= E| grafito ha demostrado ser eficaz como agente controlador del proceso de
molienda gracias a que favorece los procesos de fractura una vez que se ha
incorporado al polvo de Fe. Ademas, su utilizacién permite un buen control
composicional del acero.

Conclusiones relativas a la estabilidad térmica de la nanoestructura en fase ferritica:

= En todas las condiciones estudiadas el niobio ha sido mas eficiente que el NbC
para estabilizar la nanoestructura durante los tratamientos térmicos realizados
en fase ferritica. Las diferencias en los mecanismos de aleacion (ductil-ductil
para Nb y ductil-fragil para NbC) son las responsables de que el tiempo de
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molienda o6ptimo no sea el mismo para los dos sistemas de "aleacién"
propuestos.

Se observa una relacién directa entre la reduccién del tamafio de grano (con
respecto a la referencia) y el contenido de Nb y NbC. Sin embargo, en los polvos
que contienen Nb también se aprecia cierta saturacidn, indicando que la
incorporacion de cantidades de niobio superiores a las estudiadas tendrd un
efecto pequefio en la estabilidad térmica.

Conclusiones relativas a los materiales sinterizados:

192

Durante la sinterizacién, todo el niobio afiadido de forma elemental reacciona
para formar NbC. La distribucidon de carburos generada es bimodal, siempre
dentro del rango nanométrico, como consecuencia de la distinta temperatura
de formacion de los carburos (durante el enfriamiento disminuye la solubilidad
de los carburos en la austenita y estos precipitan progresivamente).

La incorporacién de niobio de forma elemental ha permitido reducir el tamafio
de grano ferritico (un 15% en términos de didmetro de grano y un 30% en
términos de area de grano). Se han incrementado sustancialmente la dureza (un
25%), el limite eldstico (un 20%) y la resistencia a traccidn (un 25%) sin que se
haya perdido tenacidad en el material. El endurecimiento del material se debe a
un efecto conjunto de afino de grano y endurecimiento por dispersién.

La incorporacién de NbC en el polvo de partida en las condiciones del capitulo 6
no ha producido ningun efecto ni en el tamafio de grano ni en las propiedades
del material. La distribucion de carburos generada tras la molienda no cumple
las condiciones necesarias en términos de tamafio de precipitados y fracciéon en
volumen en la microestructura.

Los resultados obtenidos en el capitulo 7 sugieren que tanto el afino de grano
como las propiedades mecanicas obtenidas pueden mejorarse si se incrementa
el tiempo de molienda. A pesar de que las condiciones estan optimizadas para
la formacion de la nanoestructura, el aumento del tiempo de molienda asegura
una mejor distribucién de Nb y NbC a escala atdmica, lo cual favorece los
procesos de control del tamafio de grano.
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Considerando las conclusiones obtenidas en esta tesis, se proponen las siguientes lineas
de investigacién como posible trabajo futuro:

Incorporacion del NbC directamente en forma de nanoparticulas. El método de
incorporacion de NbC en este trabajo de investigaciéon no ha dado resultados
satisfactorios al generar una distribucién de carburos de tamafo mayor al
necesario para inhibir el crecimiento de grano y mejorar las propiedades
mecdnicas. Se propone por tanto incorporar los carburos de niobio
directamente como nanoparticulas al proceso de molienda, con un tamafo
inferior a 20nm, y evaluar su influencia en la evolucién del tamafio de grano y
en las propiedades del material.

Estudio de la influencia del tiempo de molienda en la distribucion del niobio
como soluto en el material. Los resultados recogidos en el ultimo capitulo de
resultados sugieren que el incremento de los tiempos de molienda ha
propiciado una mejora de la estabilidad térmica de la nanoestructura y una
mejor dispersién de los precipitados. El tiempo de molienda se ha optimizado
teniendo en cuenta las caracteristicas de la nanoestructura, pero queda por
optimizar la distribucion de los elementos de aleacion (Nb) en el material.
Aunque es dificil obtener evidencias experimentales sobre cdmo se encuentra el
niobio en los bordes de grano, si se puede examinar de forma indirecta a través
del estudio del tamafio de grano y las propiedades mecanicas de materiales
fabricados a partir de polvos aleados mecdnicamente utilizando distintos
tiempos de molienda.

Utilizacion del niobio como elemento de aleacion en aceros sinterizados
bainiticos. El niobio, ademas de controlar el crecimiento de grano, modifica la
transformacion bainitica, favoreciendo la formacion de una bainita mas fina e
incrementando su porcentaje en la microestructura. Los resultados obtenidos
en esta tesis doctoral son una buena base para desarrollar aceros sinterizados
bainiticos aleados con niobio utilizando los mismos conceptos.
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1. INTRODUCTION

Since their development, microalloyed steels have received plenty of attention due to
their excellent properties, which have resulted in numerous scientific publications and in
an extend of their use, from the initial pipe steels, to be generally used as structural steel
in the building and automotive industries. The combination of high strength and
toughness is the consequence of the refinement of its microstructure, obtained thanks to
the use of thermomechanical treatments and to the addition of small amounts of
microalloying elements (V, Nb, Ti) to its composition. The microalloying elements are
carbide/nitride formers that precipitate in the microstructure and improve the properties
of the steel through grain refining (by particle pinning) and/or dispersion strengthening.

In sintered steels, the loss of toughness due to the presence of porosity is one of their
main handicaps, and the reduction of the grain size could attenuate this effect. However,
the concepts applied in microalloyed steel have not been developed in PM steels,
probably as a result of several difficulties.

In the first place, there is no possibility to perform thermomechanical treatments in a
conventional sintering cycle. This means that austenite conditioning cannot be achieved
through recrystallization nor through the increase of the points for heterogeneous
nucleation of ferrite when the transformation is produced from deformed austenite.
Besides, strain induced precipitation will not take place, which will have direct
consequences in the composition of the steel. On the one hand, a higher supersaturation
(microalloying content) should be used in order to favor precipitation. Otherwise, due to
the slow kinetics of precipitation, it will not take place in reasonable times with such
small amount of alloying elements. On the other hand, strain induced precipitation is
responsible for the high local concentration of precipitates in the preferential sites of
nucleation of new grains, which allows the control of both, recrystallization and austenite
grain growth, with such small volume fraction of precipitates. In the absence of
preferential precipitation, the volume fraction of carbides needed to avoid austenite
grain growth would be much higher than that usually used in conventional microalloyed
steels (in Nb microalloyed steels, the volume fraction of precipitates is smaller than
0,005).

Additionaly, sintering itself is a diffusive process that requires time and temperature to
take place, which leads inevitably to grain growth. The activation energies for sintering
and grain growth are very similar: densification occurs mainly by diffusion along the grain
boundaries, while grain growth is produced by diffusion through the grain boundaries,
and it is very difficult that one thing happens without the other.

The microalloying elements have high affinity for oxygen, which hinders their use as
alloying elements in sintered steels, at least through the route of mixture of elemental
powders. Besides, it is difficult to ensure a homogeneous distribution of the alloying
elements in such small quantity. Moreover, it is necessary that the microalloying
elements and the interstitial atoms (C, N) diffuse into the iron lattice, react and
precipitate during the sintering cycle.
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However, powder metallurgy also offers some advanced techniques that can solve, at
least in part, theses difficulties. Mechanical alloying allows to obtain supersaturated
alloys and ensures a homogeneous distribution of the alloying elements, in either
elemental form to form a solid solution, or directly as compounds to form a
homogeneous distribution of second phase particles. Besides, as a result of the high
deformation, a highly strained nanostructured powder is obtained, which helps to begin
the sintering process with a smaller grain size than that of the powders produced by
other routes, like atomization. In addition, the development of pressure assisted
sintering techniques (hot pressing, hot isostatic pressing, spark plasma sintering, etc.)
has enable to obtain fully dense materials using smaller sintering temperatures and
times, which will reduce the grain growth in the material.

Among all the microalloying elements, niobium is the one that offers better prospects to
control the grain growth in sintered steels. The vanadium carbides are less stable than
that of niobium and titanium, and their higher solubility in austenite will favor its growth
during sintering. Although the titanium compounds (carbides and nitrides) have the
smallest solubility in austenite, their oxides are also more stable. Niobium has a high
tendency to form carbides, which will favor their formation through the reaction with the
carbon present in the composition, and their stability is high at the usual sintering
temperatures, which will ensure their slow growth. Besides, the presence of an excess of
interstitials (carbon) with respect to the stoichiometric values (for the formation of NbC)
will reduce even more the solubility of niobium in austenite, and will avoid in a larger
extend the growth of the carbides. Niobium is the microalloying element that produces a
higher grain refining in conventional microalloyed steels, both in the form of carbides or
in solid solution. In fact, in solid solution is one of the alloying elements of steels that
produces a higher drag effect in the grain boundary mobility.
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2. OBJECTIVES

The main objective of this work is the development of a high performance sintered steel
whose grain size is controlled by small additions of niobium, without the need of
mechanical treatments during or after consolidation. For this purpose, niobium is
introduced into the starting iron powders by mechanical alloying in elemental form (Nb)
and in the form of carbides (NbC), and the resulting powders are consolidated by
sintering techniques that enable to obtain a material with adequate mechanical
properties.

Este objetivo general se puede dividir en los siguientes objetivos parciales:

Optimization of the milling process to obtain prealloyed powders with adequate
features, including powder morphology, particle size distribution, uniform
distribution of the alloying elements/compounds, crystallite size and internal strain.

Evaluation of the thermal stability of the nanostructure of the prealloyed powders as
a function of the content and the kind (Nb/NbC) of the alloying elements, as well as
the process control agent used in the milling process.

Optimization of the sintering process to obtain materials with a good combination of
mechanical properties, including yield strength, hardness, ultimate tensile strength
and toughness.
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3.1 METHODOLOGY

ol

This thesis involves the whole process of design of a new material, from the selection of
the composition and the production of the prealloyed powder by mechanical alloying, to
the evaluation and validation of the sintered materials. Fig. 1 represents a brief diagram
of the experimental procedure.

Selection of the composition

Niobium state (Nb or NbC), its quantity, what PCA, etc.

|

Optimization of the milling conditions

Study of the features of the powders as a function of the
milling time: aparent density, tap density, particle size
distribution, morfology and microstructure of the powder
(SEM), crystallite sizeand internal strain.

¥

Mechanical alloying of the different
compositions and characterization of the
resultant powders

Particle size distribution, morfology and microstructure of the
powder (SEM), crystallite size and internal strain, chemical
anaylisis (%0, %C), etc.

¥

Study of the thermal stability of the
nanostructured powders

Evolution of the crystallite size and the internal strain of the
nanostructure with the annealing temperature.

|

Consolidation of the powders

1P1S, Hot pressing, Spark plasma sintering

|

Characterization of the sintered materials

Density, microstructural analysis (microstructure, porosity,
grain size), mechanical properties (UTS, o,, &, hardness,
toughness), fractography, etc.

l

Evaluation of the results

Fig. 1: Diagram of the experimental procedure.
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The methodology used in the experimental work is based on the establishment of
different stages (Fig. 1) that follow the logical order of the fabrication process. The
evaluation of the results obtained in each stage helps to understand how
niobium/niobium carbide is affecting the microstructure and properties of the material
and suggests useful changes for the previous stages, which allows to optimize the whole
process and improve the properties of the final material.

3.2 MATERIALS

In this work, powders of iron, niobium and niobium carbide were used, as well as the
graphite and the wax used as carbon source and process control agent (PCA) during
milling.

The iron powder was the grade ABC 100.30 (from Hoganads AB). It is a water atomized
powder with high compressibility and high chemical purity. In Table 1 some of the
powder characteristics are shown.

ABC 100.30
Particle size range (um) 30-200
Apparent density (g/cm®) 3.02
Flow rate (s/50g) 24
%Carbon 0.002
Green density (pressure 600MPa) 7.27

Table 1: Properties of the powder ABC 100.30 provided by Hoganas AB

The niobium powders (purity of 99,8% and particle size range 1-5 um) and the niobium
carbide powders (purity over 99% and particle size under 10 um) were supplied by Alfa
Aesar (Table 2). The graphite was natural graphite (UF4) from Kropfmhl.

ABC 100.30 Nb NbC

%0: 0,0385+0,0001 %0: 0,600+0,010 -

Table 2: Micrographs and measured oxygen content in the Fe, Nb and NbC powders.

The wax used as PCA during milling in the sections 4 and 5 of this document, was
Microwax C (Hoechst). It is a wax commonly used as lubricant during pressing, to
improve the ejection and the strength of the green compacts. According to the supplier,
it has a density of 1 g/cm?® at room temperature, melts at 140°C and combusts over 500°C
leaving no residues.
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33 PROCESSING OF THE POWDERS BY MECHANICAL ALLOYING.

3.3.1 Milling parameters

In this work two different kinds of mills were used, planetary ball mills (Pulverisette 6 [1]
— for one milling bowl — and Pulverissete 7 [2] — for two milling bowls — from Fritsch) and
horizontal attritor mill (Simoloyer CMO01 [3], from Z0Z). Depending on the mill and on the
powder composition (especially on the PCA used), different milling parameters were
used. Table 3 and Table 4 summarize the milling conditions.

Table 3: Milling parameters used in the planetary ball mill (section 5).

Type of mill Planetary

Grinding bowl 316L stainless steel bowl, 250 ml.
Grinding media 316L stainless steel ball, 15 mm diameter
Ball:powder ratio 15:1

Processed powder 20 g/milling

Milling rate 400 rpm

Milling atmosphere Argon

PCA Wax

Milling temperature Under 80°C

Milling rutine 15 min of effective milling, 45 min of resting time
Milling time Optimized, 6,5 hours. (see section 5)

Table 4: Milling parameters used in the attritor mill (sections 4, 6y 7).

Type of mill Attritor

Grinding bowl Stainless steel bowl, 2 1.

Grinding media 316L stainless steel ball, 5 mm diameter

Ball:powder ratio 15:1

Processed powder 150 g/milling

Milling rate 700 rpm

Milling atmosphere Argon

PCA Wax (section 4), graphite (section 6) and none (section 7)
Milling temperature Room temperature (23-25°C)

Milling rutine 1h of effective milling at 700 rpm, 8 min of resting at 200 rpm
Milling time Optimized depending on the PCA (see section 4, 6 and 7).

3.3.2 Optimization of the milling time

The study of the evolution of the powder during milling enables to know the processes
that take place during milling (deformation, welding and fracture) and to study the
formation of the nanostructure. In this way, an optimum milling time could be set. The
features studied for the characterization of the powders are detailed below.

a) Apparent density and tap density.

During mechanical milling, the powder particles undergo changes in their size and
morphology due to deformation, cold welding and fracture. This changes can be easily
monitored by the apparent or tap density of the powder [4-6]. The experimental
determination of apparent density and tap density were made according with the
standards MPIF 04:1985 [7] and MPIF 46:1986 [8] respectively.
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b) Particle size distribution.

The particle size distribution was obtained using the Mastersizer 2000 (Malvern
Instruments Ltd.) equipped with the wet sample dispersion unit Hydro SM (Malvern
Instruments Ltd.). The Mastersizer 2000 uses the technique of laser diffraction to
measure the size of particles according to the standard I1ISO 13320 [9]. It does this by
measuring the intensity of light scattered as a laser beam passes through a dispersed
particulate sample. This data is then analyzed to calculate the size of the particles that
created the scattering pattern.

The average particle size @gperqqe Was calculated as :

oaverage = Z ?; w;
i

where @; is the average particle size of each interval and y w; the relative frequency of
that interval.

c) Scanning electron microscopy.

Through this technique, samples of loose powder as well as mounted powder were
studied. The main goal of this study is to know the evolution of the size, morphology and
microstructure of the powder as a function of the milling time.

The microscope used was a Philips XL-30 with W filament and an EDAX DX-4 electron
dispersed spectroscopy (EDS) analyser. The accelerating potential was in the range of 15-
25 kV.

d) Chemical analysis.

The oxygen and carbon content of the powders were obtained using a LECO TC-500 [10]
and a LECO CS-200 [11, 12] respectively.

e) X-ray diffraction: crystallite size and internal strain.

The use of x-ray diffraction is very common to monitor the formation of the
nanostructure [13, 14]. The diffractograms were performed in a X'Pert Philipps
Diffractometer (Cu radiation, A = 1,5405 A) in the range of 40-50°, using an step size of
0,02° and a time per step of 2,4 s.

The crystal parameters (crystallite size and internal strain) were obtained using the
software MAUD® (Materials Analysis Using Diffraction) [15], based on the Rietveld-
Fourier method.

3.4 STUDY OF THE THERMAL STABILITY OF THE NANOSTRUCTURE

To evaluate the thermal stability of the nanostructure, annealing treatments were
performed at different temperatures, and the evolution of the nanostructure was studied
in terms of crystallite size and internal strain.

The annealing treatments were performed in a tubular lab furnace, under controlled
atmosphere (N,-10%H,-0,1%CH,), with a heating and cooling rate of 5°C/min and a
holding time of 30 min at maximum temperature. The annealing temperatures ranged
from 100°C to 600°C with an interval of 100°C.
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35 CONSOLIDATION OF THE MATERIALS

During this work, different sintering techniques were used, in order to improve the
properties of the materials.

a) Conventional sintering (1P1S, one pressing step, one sintering step)

The powders were compacted in a uniaxial press at 700 MPa and sintered in a tubular lab
furnace at 1120°C for 30 min, under controlled atmosphere (N,-10H,-0.1CH,), using a
heating and cooling rate of 5°C/min.

Due to the hardening of the milled powders, an annealing treatment was necessary in
order to be able to press the powders. The annealing was performed in the same
conditions than the sintering process, using a maximum temperature of 800°C.

b) Hot pressing

Hot pressing was performed in the facilities of Abrasivos Gringing SA. Schematically, the
green compacts were place among pieces of graphite inside of a graphite die. The
pressure is applied over the whole surface and the temperature is reached by Joule effect
when a current pass through the die and the compacts. In this way, sintered parts with
higher density can be obtained using smaller sintering temperatures and times.

Since the process requires a green compact, it was necessary to anneal and press the
powders in the same conditions explained above. The hot pressing cycles are shown in
Fig. 2. The cooling was free inside of the sintering dies.
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Fig. 2: Hot pressing pressure/temperature cycles.

c) Spark plasma sintering (SPS)

Spark plasma sintering [16-24] is considered an advance PM technique that can
successfully consolidate even those materials difficult to sinter.

Spark plasma sintering (SPS) was performed in a DR.SINTER SPS1050 (Sumitomo Coal &
Mining, now Syntex Inc.) apparatus with graphite die and punches. To determine the
sintering temperature, samples were sintered at six different temperatures (from 825°C
to 1100°C). The sintering treatment was pressure-assisted by a compressive load of 60
MPa and involved heating at 100°C/min up to the maximum temperature, with a holding
time of 1 min followed by normalizing. Pressure was applied at 600°C within 2 min. Final
density, hardness and grain size were considered to set the sintering temperature.
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The sintered samples were cylindrical, with a thickness of 5-6 mm and a diameter of 20
mm (used in section 7 and in section 6 to determine the sintering temperature) or 30 mm
(used in section 6 to study the mechanical properties of the materials).

3.6 CHARACTERIZATION OF THE SINTERED PARTS

3.6.1 Density

The density of the compacts was measured using a helium pycnometer AccuPyc 1330
(Micromeritics). This technique is appropriate to measure the density of porous materials
when there is not open porosity.

3.6.2 Microstructural characterization.

Different microscopy techniques were used to characterize the microstructure of the
materials:

a) Light optical microscopy (LOM).

b) Scanning electron microscopy (SEM).

¢) Transmission electron microscopy (TEM) and scanning transmision electron
microscopy (STEM). This techniques were used in section 6 to characterize the
distribution of carbides developed in the steels. The transmission electron
microscope was a JEOL JEM 2100, and the scanning transmission electron
microscope was a JEOL JEM 3000F, both equipped with a microanalysis system
by XEDS (OXFORD INCA).

The samples were prepared following standard procedures and were etched with 2%
nital to reveal the microstructure.

3.6.3 Grain size

To characterize quantitatively the ferrite grain size of the steels, two different methods
were used: electron backscattered diffraction (EBSD) and image analysis.

a) EBSD

This technique was used in section 6 to determine the grain size of the specimens as a
function of the sintering temperature.

The measurements were performed in a high resolution Nova Nano SEM230 (FEG-SEM)
microscope, equipped with a CCD DigiView Ill camera for EBSD and software Pegasus
XM4. The scanned area was 70 x 70 um” with a tilt of 70° (20° respect to the incident
beam), using a step size of 0,5 um and setting the missorientation ob the grain
boundaries in 15°.

b) Image analysis

The images obtained by LOM or SEM were binarized leaving the ferrite grains in white
and the pores and perlite in black (Fig. 3). Through the image analysis software each grain
is identified (only the interior grains) and its area is measured. From that value, an
equivalent circular diameter can be calculated (¢). The grain size distribution is
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obtained from the analysis of all the grains, and the average grain size is calculated as the
arithmetic mean of the diameters of the grains.
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Fig. 3: Measurement of the grain size using image analysis. a) Original micrograph. b) Binarized image. c)
Identification of the grains. d) Grain size distribution.

The software used for the image analysis was the freeware Imagel (Image Processing and
Analysis in Java) [25]. The number of grains analyzed to obtain the average grain size
ranged from 250 to 450.

3.6.4 Porosity

In the section 4 the porosity was calculated by image analysis, using LOM images and the
software ImageJ.

3.6.5 Verification of the formation of niobium carbide

In the powders where niobium was added in elemental form, it is expected to react with
carbon during sintering to form niobium carbide. To verify the formation of niobium
carbide, two different techniques were used: X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) and
X-ray diffraction (XRD).

a) X-ray photoelectron spectroscopy

The X-Ray photoelectron spectometer was a PHOIBOS 100 Hemispherical Analyzer
equipped with a multichannel detector (MCD). The X-Ray source was a SPECS XR50 and
an Mg anode (1253.6 eV) was used as the exciting radiation. The power was set at 125W
(12.5kV) and the pass energy was 20 eV. The measurements were carried out in an ultra-

209



Summary

high vacuum chamber (P < 10° mbar) at room temperature. The charge shift was
corrected using the binding energy of graphite C 1s (285.5 eV).

b) X-ray diffraction

Due to the small amount of alloying elements, the presence of NbC or free Nb was
impossible to detect by XRD. For that reason, powders and sintered samples were
prepared with the same conditions but with a higher content of niobium (1%-3%) (and
consequently of carbon).

3.6.6 Mechanical properties

a) Apparent hardness

The measurements of Vickers hardness (HV30) were performed in a Universal Hardness
Tester 930 from Wilson Wolpert, following the standard UNE-EN ISO 6507-1:2006 [26]..

b) Mechanical properties from the tensile test

The tensile tests were performed using small tensile specimens [27], used commonly to
characterize the mechanical properties of fine grained or nanostructured materials. The
calculation of the properties from the stress-strain curve was done following the
standard UNE-EN ISO 6892-1 [28].

The geometry of the specimens is schematized in Fig. 4. The tests were carried out in a
electro-mechanical machine with a load cell of 10 kN and a displacement rate of 5 um/s.
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Fig. 4: Geometry of the tensile specimens.
¢) Nano-indentation

The nanosized niobium carbides developed in the microstructure of the materials in
which niobium was added in elemental form might be able to produce dispersion
strengthening [29, 30]. In order to check if the ferrite grains are strengthened by the
dispersion of carbides, nanohardness measurements were used.

For that purpose, a matrix of 10x10 indentations was performed in a Tl 950 Triboindenter
(Hysitron), with a separation among indentations of 6 um and setting the maximum
depth in 300nm for 5 s. The displacement curve used is represented in Fig. 5.
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Fig. 5: Displacement curve used to perform the indentations.

The nano-hardness measurements were represented as maps using the software
MATLAB 6.0, in order to compare the hardness with the microstructure of the material.

Atomic force microscopy (AFM) was used to evaluate the geometry of the indentations in
order to check if some corrections of the results were needed [31, 32] as a consequence
of the existence of pile-up or sink-in phenomena. The microscope was a XE-150 from
Park Systems.
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4. PRELIMINARY RESULTS

4.1 MICROALLOYING FROM A MIXTURE OF ELEMENTAL POWDERS

In order to explore the possibility of microalloying from a mixture of elemental powders,
three compositions were chosen (Table 5). The first of them, used as the reference, only
contains iron and carbon. In the other two compositions niobium has been added in
elemental form (R+Nb) and directly in the form of carbides (R+NbC). The samples were
consolidated by conventional sintering (1P1S), using a uniaxial pressure of 700MPa and a
sintering temperature of 1120°C.

Table 5: Selected compositions to study the possibility of microalloying from a mixture of elemental
powders. The percentages correspond to mass percentages.

Nomenclature Composition

R (Reference) Fe + 0,3% graphite
R+Nb Fe + 0,2%Nb + 0,3% graphite
R+NbC Fe + 0,2%NbC + 0,3% graphite

As can be observed in the micrographs of Table 6, both elemental niobium and niobium
carbide remain isolated in the microstructure, and it does not exist any kind of interface
between them and the iron matrix. Besides, the porosity of both steels is higher than the
reference, which together with the lack of interdiffusion of Nb/NbC with the matrix lead
to a decrease in apparent hardness.

Table 6: Micrographs, apparent hardness and porosity of the samples prepared from mixture of elemental
powders.

Reference Reference + Nb Reference + NbC

App. hardness: 89HV30 (£1) App. hardness: 79HV30 (+2)  App. hardness: 82HV30 (+1)

Porosity: 7,0% (+0,4) Porosity: 9,6% (+0,6) Porosity: 8,4% (+0,5)

There are works that support the traditional route of mixture, pressing and sintering as a
suitable route to process this kind of steels [33-35]. In theory, the high diffusion
coefficient of niobium in iron (even higher than the autodiffusion coefficient of Fe [36-
38]) might ensure an elevated degree of homogenization in its distribution in the
microstructure directly by solid state diffusion during sintering.
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However, the results shown in Table 6 confirm that there are other priority concepts that
establish the microstructure (and therefore the properties) of the final product:

= The high thermal stability of niobium oxides. Although the diffusivity of niobium
is high, it is necessary to eliminate the oxide layer on the surface of the niobium
powders to allow diffusion to occur. For this to happen in conventional sintering
conditions, high purity niobium powders would be needed.

= The low mutual solubility of niobium and carbon in austenite, even lower with
an excess of insterstitials. The more important effect of the addition of carbon
into the Fe-Nb system is the drastic reduction of the solubility of niobium in
austenite [39]. In conventional microalloyed steels, with contents of Nb and C
around 0,05%wt and 0,1% respectively, the heating at 1200°C is enough to
ensure the complete solubilization of the carbides (see Fig. 6). However, the
higher content of Nb and C required in sintered steels makes almost impossible
to get a homogeneous distribution of the alloying elements in the
microstructure by solid state diffusion, even at high sintering temperatures.
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Fig. 6: Mutual solubility limits of niobium and carbon in austenite
calculated in [40]. kq: solubility product.

The previous results together with these two considerations suggest the use of
prealloyed powders as a more favorable route to alloy with niobium in sintered steels.
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4.2 MICROALLOYING FROM PREALLOYED POWDERS PREPARED BY MECHANICAL
MILLING USING WAX AS PCA

Using the same compositions (Table 7), powders were prepared by mechanical milling in
an attritor mill. 0,8%wt of wax was added as process control agent.

Table 7: Selected compositions to microalloy from prealloyed powders prepared by mechanical milling

using wax as PCA.

Nomenclature Milling Compositions Graphite .a(:,Ided Notes
after milling
M (Reference) Fe 0,3%wt
Composition used to
M+Nb Fe+0,2%Nb 0,3%wt optimize mechanical
milling.
M+NbC Fe+0,2%NbC 0,3%wt

The composition M+Nb was used to optimize the milling process, and the conditions
obtained were applied to mill the rest of the compositions. 0,3% of graphite was added

to the milled powders before consolidation as a carbon source for the steel.

4.2.1 Optimization of the milling time

In order to optimize milling time, all milling parameters were fixed and powder samples
were taken after different milling times. The objective is to characterize the powder
samples in terms of morphology, size and nanostructure to establish the minimum
milling time to obtain a powder with the desired characteristics.
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If enough powder is available, the study of apparent (or tap) density of the powder (Fig.
7) represents a simple method to evaluate the state of the milling process, since it
includes information about the size and the morphology of the particles through the
packing ability of the powder.

During mechanical milling, the powder particles undergo changes of size and morphology
as a consequence of the processes of deformation, cold welding and fracture that take
place. At short milling times, the main present mechanisms are deformation and welding:
the particles deform, acquiring flake form (Fig. 8), and weld to each other, leading to an
increase of the average particle size (Fig. 7). This way, the packing ability of the powders
decreases and, as a result, the apparent density decreases too.

As milling continues, the hardening of the powders due to deformation favors the fragile
fracture of the particles over cold welding: the flakes become smaller, reducing the
particle size and increasing the packing ability of the powder, which produces an
increment of the apparent density. The milling time at which the slope of the curve
changes is quite short (1,5 hours) as a result of the use of wax as process control agent.
Since wax reduces the effect of cold welding, the fracture of the particles begins to
predominate at shorter times.

Finally, at higher milling times (over 9 hours), an equilibrium is attained between welding
and fracture. The powders acquire a uniform equiaxial form, the average particle size
remains stable and, therefore, the apparent and tap densities stay constant with further
milling.
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Fig. 8: Morphological and dimensional evolution of the powder particles during milling.

The microstructure of the cross section of the powders (Fig. 9) shows an alloying
mechanism characteristic of ductile-ductile components [41, 42]. During the firsts hours
of milling the powders get flattened and form lamellar conglomerates. As can be seen in
the micrographs, after 2 and 3 hours of milling, the niobium deformed powders get
trapped between the iron flakes. As milling progresses the powders get cold welded and,
as a consequence of the work hardening, the brittleness increases and fragile fracture
occurs. As a result of the continuous process of welding and fracture, the powder finally
acquires a homogeneous composition and becomes alloyed. After 14 hours of milling,
free niobium cannot be observed in the microstructure of the powder.
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The use of wax as process control agent hinders the welding processes between
particles, since it remains adsorbed in the powder surface, and it is necessary to extend
milling beyond stationary state to ensure that the resulting powders have a
homogeneous microstructure and are completely dense. Although the average particle
size is similar after 11 h and 14 h of milling, in the cross section it can be observed that
the particles after 11 h are form from smaller particles not completely weld together
(their edges are perfectly visible). After 14 hours the powders are completely dense, and
only present some cracks due to the impacts with the balls during milling.
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Fig. 9: Cross section of the powders after different milling times.

Through the analysis of the diffraction peaks obtained by X-ray diffraction, the formation
of the nanostructure and the evolution of the internal strain in the iron lattice can be
monitored. As milling time increases, the intensity of the peaks diminishes and the peaks
become wider (Fig. 10). The widening of the peaks can be attributed to a decrease of the
diffracting crystallite domain sizes and to an increase of the internal strain.
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Fig. 10: Normalized X-ray diffraction peak corresponding to the Bragg diffraction reflection (110) of the
sample Fe+0,2%Nb as a function of milling time.

In Fig. 11 the evolution of the crystallite size and the internal strain obtained from the
analysis of diffraction peaks (using MAUD® software) is shown as a function of the milling
time. The crystallite size decreases gradually until 7 hours of milling. From there on the
value remains constant around 18 nm. The evolution of the internal strain shows a
constant stage until 5 h (close to 10°”), followed by fast growth. Over 9 h the growth rate
diminishes and the curve approaches a maximum.

During the firsts hours of milling, the deformation induced in the powder is accumulated
in form of shear bands with high dislocation density. If deformation continues, the
dislocations recombine/annihilate to form a nanometric subgrain structure (<100nm)
[43, 44]. In these initial stages of the formation of the nanostructure, the internal
stresses of the lattice are due to defects inside of the grains (dislocations and stacking
faults). This period correspond to the firsts 5 hours of milling represented in Fig. 11.
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Fig. 11: Evolution of the crystallite size and the internal strain during milling.

As the crystallite size becomes smaller, the grain boundary area increases significantly
and the grain boundaries acquire more relevance in the properties of the material [14,
43, 45-48]. In some point, the annihilation rate of dislocations equals the multiplication
rate [43]. The interior of the nanometric grains remains free of defects and the origin of
the lattice deformation is the stress stored in grain boundaries. The role of dislocations
becomes then negligible and new deformation mechanisms arise, like grain boundary
rotation and sliding [43, 49, 50]. These mechanisms increase the internal strain without
any changes in the crystallite size [51]. The energy stored during mechanical milling in
form of defects in grain boundaries largely exceeds the energy stored via dislocations
after a conventional cold work process [43].

The change of the deformation mechanisms and of the source of stresses in the
crystalline lattice can be seen in Fig. 11 after 5 hours of milling. Until then, dislocations
and defects inside of the grains were responsible for the internal strain of the lattice
(around 107%). Once the crystallite size is so small that the internal defects are negligible,
the new deformation mechanisms begin to take place and the stresses from grain
boundaries cause an important increase of the internal strain of the lattice without any
significant change in crystallite size.

The crystallite size obtained after 14 hours of milling, 18 nm, is quite close to the
minimum attainable for pure iron through mechanical milling (8 nm) [52]. Although the
difference between them suggests that the dislocations can still play some role and that
it is still possible to reduce the crystallite size, the evolution of the crystallite size shown
in Fig. 11 indicates that the milling time, with the established milling conditions, should
be much higher. On the other hand, the value of the internal strain (5,2 107) is inside of
the range of maximum values published for iron (4-6 10®) [14, 53]. The existence of a
maximum of internal strain followed by relaxation as milling progresses is recurrently
reported in literature [13, 14, 49, 51], and also that this maximum does not necessarily
coincide with the minimum crystallite size [49, 51]. If the milling time is increased in
order to further decrease the crystallite size, it would also produce a decrease in the
internal strain. Since the internal strain and the defects stored in grain boundaries play
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an important role in the thermal stability of the nanostructure [54], this fact is not
desirable.

Taking into account all the results, the milling time under the studied conditions was
established in 14 hours. In Table 8 the milling conditions established to process the
prealloyed powders used in this chapter are summarized.

Table 8: Optimized milling conditions using an attritor mill and wax as process control agent.

Mill type Horizontal attritor

Balls S5mm diameter balls, stainless steel 316L

Ball:powder ratio 15:1

Milling rate 700 rpm

Milling atmosphere Argon

Milling temperature Room temperature (23-25°C)

Milling routine 1h of effective milling at 700 rpm, 8 min of resting
time 200 rpm

Milling time 14 hours

Process control agent 0,8%wt microwax

4.2.2 Characterization of the prealloyed powders

In Table 9, some features of the powders prepared by mechanical milling can be found.
The small differences in the composition and the use of wax as PCA are responsible of
the similarities of the developed nanostructure, with the crystallite size around 20nm and
the internal strain level around 5-107.

Table 9: Features of the mechanically alloyed powders.

Fe Fe + 0,2%wt Nb Fe + 0,2%wt NbC

@av.: 16 pm ®av.: 20 pm ®av.: 24 pm

Crystallite size: 21,1nm Crystallite size: 19,5nm Crystallite size: 20,2nm
Int. strain: 4,9-10’3 Int. strain: 5,2-10’3 Int. strain: 5,0-10’3
%0: 0,307+0,005 %0: 0,371+0,004 %0: 0,289+0,005

The obtained particle size distributions are represented in Fig. 12. All the powders have a
distribution of sizes similar to that of the starting iron powders (ABC 100.30), but
centered in smaller values due to the fracture of the powders during milling.
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Fig. 12: Particle size distribution of the starting iron powders (ABC 100.30) and the three milled
compositions (M, M+Nb, M+NbC).

4.2.3 Characterization of the materials prepared by conventional sintering (1P1S)

The resulting powders were pressed at 700MPa and sintered in a tubular lab furnace at
1120°C for 30min under controlled atmosphere (N, + 10%vol H, + 0,1%vol CH,). The
powders were so hardened after milling that an annealing treatment (800°C for 30min)
was necessary in order to be able to press them.

The microstructures of the sintered materials (Fig. 13) show an important reduction of
the ferritic grain size in the samples prepared from mechanically alloyed powders.
Despite losing the hardening and the nanostructure of the powders during the annealing
treatment, the smaller initial grain size allows to maintain a smaller grain size after
sintering. But also it seems that there is some grain refining in the samples that contain
niobium (M+Nb and M+NbC) if they are compared with the reference milled steel (M),
that can only be attributed to the presence of this element in the composition.

The biggest problem that the materials prepared from mechanically alloyed powders
have is their high porosity. Even after annealing, the compressibility of the powders is
very low, which means that the green density of the compacts (83%) is much smaller
than the green density obtained with the atomized non-milled powders (91%). The green
density limits the density that can be attained after sintering, even more when the
sintering process is not assisted with pressure. Consequently, the high residual porosity
after sintering in the samples M, M+Nb and M+NbC is detrimental to the mechanical
properties of the material.
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R: Fe+0,3C (mixed) M: Fe (milled)+0,3C
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Fig. 13: Micrographs of the materials sintered at 1120°C.

Table 10: Properties of the samples prepared by conventional sintering (1P1S) at 1120°C. R: mixture of
elemental powders. M: milled powders.

Samples sintered at 1120°C (1P1S)

R R+Nb R+NbC M M+Nb M+NbC

Pgreen (g/cm3) 7,15£0,06  7,16+0,09 7,1340,05 - 6,54+0,01 6,49+0,01
Pereen (%) 91% 91% 91% - 83% 83%
CD}":':;:'(‘;T' -0,5% -0,6% -1,0% - -1,1% -0,9%
Mass change
(%) 0% -0,1% 0% - -0,6% -0,5%
Porosity (%) 7% 9,5% 8,3% 10,4% 13,5% 16,8%
%C 0,280 i ) 0,330 0,438 0,492

+0,01 +0,04 +0,01 +0,01
HV30 89,140,9  78,9+1,6  82,140,7 11542 90,940,5  84,740,7
og (MPa) 267+23 - - 312+32 32345 299+28
£r (%) 5,0+1,0 - - 1,9+0,2 2,340,7 1,240,4
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In Fig. 14, the apparent hardness of the sintered materials is represented against
porosity. There is an inverse relationship between hardness and porosity, so in the
samples M+Nb and M+NbC, with very high porosity, the grain refining does not lead to
an increment of the apparent hardness. The impact of grain size in hardness can be
evaluated comparing the samples R and M (both with the same composition). The
disparities of porosity in the samples M, M+Nb and M+NbC can be explained by the
different compressibility of the powders: the powders that contain niobium are hardened
by solid solution (M+Nb) or by dispersion of carbides (M+NbC), which reduces their
compressibility and the green density of the compacts. Porosity can also include a lot of
dispersion in the results.
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Fig. 14: Apparent hardness (HV30) vs. porosity (%) of the materials sintered at 1120°C.

In this point it is important to know if the niobium added in M+Nb has reacted with
carbon to form the desired carbides, or if it remains solved in the iron matrix. For this
purpose, X-Ray diffraction and XPS were carried out.

The Fig. 15 represents the XPS spectrum of the Nb 3d region of the M+Nb sample. The Nb
3d peak is a doublet with a 2.6 eV split. The spectrum shows that the niobium present in
the material corresponds mainly to NbC, which presents a peak centred in 204,45 eV.
There are also present smaller amounts of niobium oxides, in the form of Nb,Os (centred
in 207.7 eV) and NbO, (centred in 206.7 eV). According to [55], Nb,Os is the oxide present
in the starting Nb powders, and NbO, is the oxide developed during the milling process.
The presence of small oxides well distributed in the microstructure could be also
beneficial since they should pin the grain boundaries too. There is no evidence of the
presence of metallic niobium (Nb° in the material, which indicates that all the added
niobium has reacted with carbon to form NbC as expected, or oxygen in a lower scale.
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Fig. 15: XPS spectrum of the Nb-3d region (M+Nb specimen).

Despite XPS is an excellent technique to check the formation of the carbides, ultra-high
vacuum conditions are not so easily achieved when studying porous materials. X-ray
diffraction is a simpler way to characterize the composition, but the presence of niobium
or carbides cannot be easily seen by X-Ray diffraction due to the low amount of alloying
elements. For this reason, a new sample was prepared in the same way that M+Nb, but
with 1%wt of niobium. The results (Fig. 16) show that all the niobium has turned to NbC
(peaks at 34.7° and 40.3°). The small peak that appears around 26=37.5° may be
associated to NbO.. In this case, Nb,Os have not been detected, which indicates the small
amount of oxides inherited from the raw Nb powders.
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Fig. 16: Formation of NbC during sintering in the material that contains 1%Nb. X-ray diffraction.
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Since the results obtained by XRD correspond with those of XPS, XRD will be used for this
purpose in subsequent materials, using even a higher content of Nb (3%) to favor
detection and identification of the diffraction peaks.

4.2.4 Characterization of the materials prepared by hot pressing.

To improve the behavior of the materials, the use of consolidation techniques that apply
pressure and temperature simultaneously was considered. In this way, the powders
processed by mechanical milling were consolidated by hot pressing.

The materials sintered by hot pressing have a smaller grain size as a consequence of the
smaller temperature and time used during sintering, and also there is an important
reduction of the porosity due to the application of pressure during the process (Fig. 17).
Beside these facts, it seems that the fraction of perlite is much higher in the specimens
prepared from mechanically alloyed powders.

The data regarding carbon content collected in Table 10 and Table 11 indicate that in the
samples M+x sintered by hot pressing the percentage of carbon is significantly higher
than in the rest of the materials. Although some of this carbon can be due to
contamination from the die, the majority of it must come from the wax used as process
control agent during milling.

Samples sintered by hot pressing

900°C 975°C
R M-Nb M-NbC R M-Nb M-NbC

Pereen (/€M) 7,1410,01  6,49£0,03  6,37+0,05 | 7,0240,05 6,50£0,02 6,37+0,01
Pgreen (%) 91% 83% 81% 90% 83% 81%
Dimensional -5,4% -10,8% -13,3% 7,4% -13,5% -16,6%
change (%)
(“;"‘;ss change 0% +0,1% +0,1% +0,1% +0,1% +0,1%

(]
Porosity (%) - - - 6,2% 8,8% 7%
e 0,276 0,711 0,788 0,349 0,728 0,836

° +0,002 +0,040 40,060 40,020 +0,004 +0,009
HV30 - - - 100,7+41,5 207,2+4,7 248,3+138
ox (MPa) 29145 634+8 72043 358+11 744419  820+15
£r (%) 8,8+1,2  14+03  2,140,05 | 42406  2,440,6  3,540,5

Table 11: Properties of the samples prepared by hot pressing.
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Fig. 17: Comparison of the microstructures developed by conventional sintering at 1120°C and by hot
pressing at 975°C.

Despite some of the wax could be eliminated by decomposition during annealing (mainly
the wax that was adsorbed in the powder surface), most of it seems to be incorporated
inside of the powder particles due to the welding processes that takes place during
milling. Fig. 18 shows that even after annealing some perlite is formed in the powders,
using the wax as carbon source. This is possibly the reason for such small compressibility
of the powders, even after annealing.
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Fig. 18: Micrograph of the powder M+NbC after annealing.

The differences in the carbon content between the materials sintered by 1P1S and the
materials sintered by hot pressing must be due to the decarburation that occurs in the
material as a consequence of carbothermic reduction (MeO+C -> Me+CO) during
sintering [56-58]. In conventional sintering (1P1S), the gasses produced during
deoxidation of the powders are released to the sintering atmosphere, leading to carbon
losses in the composition. Since the oxygen content of the milled powders is quite high,
the loss of carbon is significant (see Table 10). In the specimens processed by hot
pressing, the pressure applied during sintering prevents the degassing, which will
influence negatively in the quality of the contacts established among particles during
sintering and will hinder complete densification, since the reaction gases will remain in
residual porosity.

Although it could be thought in using wax directly as carbon source, the final carbon
content of the sintered specimens is very dispersed, having into account that all of them
were processed in the same way and that there is not a direct relationship with initial
oxygen content or average particle size. Therefore, it is difficult to control the final
composition of the steel using wax as carbon source.

From the results, it seems clear that the use of wax as PCA during milling is not adequate
to process alloys in which the carbon content is a critical matter. This does not mean that
it is not useful in different applications, like reducing average particle size of fragile
powders [59] or creating a nanostructured layer in the surface of the powders through
low energy milling [60, 61]. The wax acts then avoiding welding and reduces greatly the
milling times, and it can be eliminated in a later thermal treatment. But if the purpose of
milling is mechanical alloying, welding is essential to produce the alloy and it is necessary
to extend the milling process to that stage. It is, therefore, inevitable that some wax is
trapped inside of the powders.
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It is evident that the use of a pressure assisted sintering technique has improved the
densification of the compacts, as it is suggested by the results of dimensional change and
porosity (Table 11). However, it must be taken into account that densification does not
involve necessarily proper consolidation or cohesion among particles. Fig. 19 shows the
fracture surface of M+Nb after hot pressing at 900°C. In the lower right corner there is a
large zone in which the initial particles are perfectly distinguishable and no contacts are
form among them.
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Fig. 19: Fracture surface of M+Nb processed by hot pressing at 900°C. In the lower right corner there is a
zone where no contacts were formed during sintering.

At 975°C, all the materials are well consolidated, and the initial particles are no longer
visible in the fracture surface (Fig. 20). Whereas in R and in M+Nb the main fracture
micromechanism is ductile (by void coalescence), in M+NbC there are cleavage zones
over the 50% of the fracture surface, which is reasonable since its microstructure is form
mainly by fine perlite.

In general, this technique has managed to improve the densification and consolidation of
the materials produced from mechanically alloyed powders with low compressibility, but
it has at least two disadvantages:

i Since an annealing treatment is needed to press the powders, the
nanostructure developed during milling is lost and the benefits of using this
alloying technique are reduced.

ii.. The application of pressure since the beginning of the sintering process hinders
powder degassing, which deteriorates the quality of the contacts and leads to
residual porosity.
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Fig. 20: Fracture surface of the materials sintered by hot pressing at 900°C (left) and at 975°C (right).
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4.3 DISCUSSION

In conventional microcroalloyed steels, the key for such strong effect of niobium in the
microstructure is the strain induced precipitation (which ensures that the carbides
nucleate just where they are needed) and the small size of the precipitated carbides.

In absence of hot deformation, it is necessary to increase supersaturation in order to
ensure precipitation of NbC in austenite; otherwise, the slow precipitation kinetics would
require much longer heat treatment times. Even more, it is necessary that the
precipitated carbides are able to inhibit or retard austenite grain growth. According with
the theory of particle pinning, there is a direct relationship between the size of the
second phase particles and the volume fraction of particles needed to inhibit grain
growth (the smaller the particles, the smaller the volume fraction needed). Since the size
of the NbC remains unknown, how to know the precise amount of Nb/NbC needed to
control grain growth? Also, if the mechanism to control grain growth is solute drag, there
is a relationship between the solute concentration in grain boundaries and the migration
rate of grain boundaries.

It is, therefore, interesting to study the thermal stability of the nanostructure of the
milled powders as a function of the Nb/NbC content, in order to know how and in what
extent they are interacting with grain boundary mobility.
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5. THERMAL STABILITY OF THE NANOSTRUCTURE AS A FUNCTION OF
Nb/NbC CONTENT

In conventional microalloyed steels, the process of austenite conditioning does not start
until the thermomechanical treatments are performed. It does not matter the initial
microstructure nor its evolution during the first stage of the thermal cycle (heating until
dissolution of carbonitrides), since the control of the austenitic grain size begins after the
hot deformation and recrystallization of austenite.

However, if the powder metallurgy route is chosen, the microstructure of the initial
powders and its evolution is essential during the whole thermal cycle. In absence of
thermomechanical treatments that allow to reduce drastically the austenite grain size
during the sintering cycle, the only mechanisms available to control grain size are solute
drag [62-64] and particle pinning [65-67]. In this scenario, it is very important to have an
initial austenitic grain size as small as possible. For that to happen, it is necessary that the
ferritic grain size before the a—y transformation is as small as possible, so it is possible to
talk about ferrite conditioning. Therefore, the mechanisms to control grain size not only
have to work in austenite phase, but also in ferrite, ensuring that it begins to grow as late
and as slow as possible.

The effect of niobium carbides in the inhibition of the recrystallization and the grain
growth of austenite is well known, and its effect in the microstructure is stronger than
that of niobium in solid solution. However, it is not clear which one of the two
mechanisms will be more efficient to control the ferritic grain growth.

On the other hand, the effectiveness of both mechanisms depends on the amount of
Nb/NbC in the steel: in the case of particle pinning (NbC), the volume fraction needed to
inhibit grain growth depends on the size of the carbides, and in the case of solute drag
(Nb), the growth rate will depend on the solute concentration in grain boundaries. For
this reason, it is important to confirm that the added amount of Nb/NbC is adequate to
prevent grain growth.

The aim of the study of the thermal stability of the powder nanostructure as a function of
Nb/NbC content (through crystallite size and internal strain obtained by XRD analysis) is
to know the evolution of the nanostructure at low temperatures, while it is still in ferritic
phase. Depending on the results, an appropriate Nb/NbC content to prevent grain
growth could be established.

5.1 MILLING CONDITIONS

On this occasion, in order to process smaller amounts of powder, a planetary ball mill
was used, with a production of 20 grams per milling. To establish the optimum milling
time, it was used the same composition (Fe+0,2Nb) and the same criteria than the ones
used in the previous chapter. The analysis of the diffraction peak corresponding to the a-
Fe (110) reflection at different milling times shows that after 6,5 h of milling the
crystallite size is 21nm and the internal strain is 5-10° (Fig. 21). These values are very
similar to that obtained after 14 hours in the attritor mill.
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Fig. 21: Evolution of the crystallite size (left axis) and the internal strain (right axis) with milling time.
Powder composition: Fe+0,2Nb. Planetary ball mill.

5.2 STUDY OF THE THERMAL STABILITY OF THE NANOSTRUCTURE

Once the milling parameters were established, seven compositions were prepared (Table
12). Annealing treatments were performed from 100°C to 600°C for 30 minutes in a
tubular lab furnace under controlled atmosphere. The thermal stability was studied in
terms of crystallite size and internal strain.

Steel Composition (weight %)
Reference Fe
Addition of elemental Nb Fe +0,2% Nb
Fe + 0,6% Nb
Fe + 1% Nb
Addition of NbC Fe +0,2% NbC

Fe +0,6% NbC
Fe + 1% NbC
Table 12: Compositions used to study the thermal stability of the nanostructure.

Fig. 22 shows the evolution of the diffraction peaks with annealing temperature in the
reference powder (Fe) and in the two compositions with higher content in Nb and NbC.
The evolution of the peak as the temperature increases is contrary to that observed
when increasing the milling time. As the annealing temperature increases the stress in
the lattice is relaxed and the crystallite size grows. As a result, the peaks become higher
and thinner. Although the tendency is the same in all the compositions, not all the
studied materials evolve in the same way due to the presence of Nb or NbC in the
composition.
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Fig. 22: Evolution of the a-Fe (110) diffraction
peak with annealing temperature. Pure Fe (upper
left corner), Fe+1%Nb (upper right corner) and
Fe+1%NbC (lower left corner).
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In Fig. 23, the internal strain and the crystallite size of the nanostructure of the different
powders are represented as a function of the annealing temperature.

The evolution of internal strain is similar in all the compositions: decreases from the first
annealing temperature to 400°C, there is a small plateau between 400°C and 500°C
(which is easily observed in the compositions that contain Nb) and from there on
significant decrease to values under 10°. There is not a clear difference between the
powders with different contents of NbC. However, the internal strain of the powders that

contain elemental Nb is higher than that of the reference, and the bigger the Nb content,
the higher the internal strain.

The initial crystallite size of all the compositions is analogous (between 20 and 22 nm).
After annealing at 100°C the crystallite size remains constant, but from there on it starts
to grow. From 100°C to 500°C the growth is small, and crystallite size increases slowly
with annealing temperature. In the powders that contain NbC the crystallite size after
annealing at 500°C is around 80 nm, whereas in the rest of compositions it is around 70
nm, with the exception of the powder Fe+1%Nb, where the growth slope is significantly
smaller and the crystallite size remains under 50 nm. From there on, the slope increases

fast and after annealing at 600°C differences can be observed as a consequence of the
composition.
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Fig. 23: Internal strain (top) and crystallite size (bottom) as a function of annealing temperatures.
Compositions with Nb (left) and with NbC (right).

Despite it could seem that the values of internal strain and crystallite size do not have
any direct relationship, the internal strain is almost proportional to the inverse of
crystallite size (Fig. 24). As the crystallite size increases and the area of grain boundaries
is reduced, the stresses transferred to the lattice from grain boundaries decreases.
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Fig. 24: Relationship between internal strain and crystallite size.
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In the evolution of crystallite size with annealing temperature, three different regions can
be established:

= Region | (until 100°C): grain growth inhibited by stresses in grain boundaries.
= Region Il (from 200°C to 500°C): grain growth controlled by vacancy generation.
= Region Il (over 500°C): fast grain growth due to the higher thermal energy.

Region | (until 100°C): grain growth inhibited by stresses in grain boundaries.

Nanostructured materials are heterogeneous materials at nanometric scale and grain
boundaries are as important as crystalline domains for properties [45, 68-70]. The
properties of two nanostructured materials with the same composition and crystallite
size can be very different mainly due to the differences in the deformation energy stored
in grain boundaries. The differences in the structure and the accumulated deformation in
grain boundaries can be quantify by studying the internal strain of the lattice, since it is a
consequence of the stresses transferred from grain boundaries.

Internal strain plays an important role in the thermal stability and it is responsible of the
inhibition of grain growth at the smallest annealing temperatures [54]. The internal strain
is the result of the defects accumulated in grain boundaries, and grain growth is not
possible until some of these defects are recovered. As a consequence, the crystallite size
cannot grow until internal strain decreases under a critical value. In the case of the
studied powders, a small increment (4-6 nm) is observed after annealing at 200°C, which
means that the critical internal strain must have been achieved between 100°C and
200°C. Since the study is not a test in-situ in which internal strain and crystallite size are
monitored continuously with temperature, the critical internal stress cannot be
accurately set. In any case, and according to the results, grain growth have been
observed at internal stresses under 3,5-10°.

However, reaching the critical internal strain does not mean that it stop playing an
important role in grain growth. In accordance with the model proposed by Molinari in
[54], if the grain boundary is viewed schematically as an array of dislocations, the
resistance offered by strain accumulated in the grains can be expressed by the stress
required to move against dislocations (t,). This force is added to the rest of contributions
that oppose grain growth (particle pinning, solute drag, pore drag, etc.) and it is far
greater than any of them when the internal strain is high. When the critical internal strain
is reached, the driving force for grain growth (tgum) exceeds 1, and the grains can grow
(assuming the rest of the contributions negligible), but while internal strain is still
significant, it will reduce the effective driving force for grain growth:

Tefective — Tgrowth — Ts (1)

This means that even if the internal strain is under the critical value and grain growth can
progress, the growth rate (v =m " Tefective) Will be diminished by the presence of
defects in grain boundaries while they still remain.

Region Il (from 200°C to 500°C): grain growth controlled by vacancy generation.

Once the grain size begins to grow (from 200°C on), and in spite of the high driven force,
the growth will be restricted by the great amount of vacancies generated to
accommodate the excess of free volume that exists in grain boundaries. According to
Estrin [71-73], the accumulation of vacancies over the equilibrium concentration will
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increase the free energy of the system, and the grain growth will be inhibited while the
vacancies are annihilated in the different sinks (mostly dislocations, deformation bands
and grain boundaries). As a result, the grain growth will be intermittent, which will lead
to the reduction of the effective growth rate.

In nanocrystalline materials, in which the only sinks of vacancies are grain boundaries
since the grains are defect-free, the model predicts a constant growth rate for a given
temperature, independent of the grain size and, therefore, of the annealing time.
Consequently, there is a linear relationship between grain size and annealing time for a
given temperature.

The experimental results obtained by Krill
et al. in [74] support the linear model of
vacancy controlled growth, and determine
that in the specific case of nanostructured
iron the linearity is lost when the
crystallite size is around 150 nm (Fig. 25).
Over this value, the grain growth is
curvature driven and the growth rate is no
longer constant in time (v(t) a 1/R(t)).

Fig. 25: Isothermal evolution of the crystallite size of
nanostructured iron prepared by mechanical milling
[74].

Thus, and since after annealing at 500°C the crystallite size of all the compositions is
under 150 nm, the grain growth in all this region is controlled by the generation of
vacancies and the capability of the material to drive them to sink points.

The annihilation rate of vacancies is determined by the autodiffusion coefficient of Fe,
and this depends on temperature. The higher the temperature, the higher the
autodiffusion coefficient, the higher the annihilation rate and, therefore, the faster the
grain growth (slopes of the curves in Fig. 25). This fact explains why, in Fig. 23, the
greater the temperature the greater the change in crystallite size.

In addition, the linear relationship of crystallite size and annealing time highlights
another important fact. In literature there are several studies about thermal stability of
nanostructured materials [14, 51, 54, 75-78]. However, there is not uniformity in the
experimental conditions. The obtained crystallite size does not depends only on
annealing temperature, but also on heating rate and holding time. Consequently, it is not
possible to compare directly the results obtained by different studies if the conditions are
not the same.

Region Il (over 500°C): fast grain growth

After annealing at 600°C, there is a marked grain growth in all the materials and
differences can be observed as a consequence of composition.
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Since the thermal activation is high, the value of 150 nm (which limits the vacancy
controlled stage) is exceeded fast. As the crystallite size grows, the free volume that
needs to be accommodated decreases, and the force that opposes grain boundary
motion as a result of the vacancy concentration tends to zero. On the other hand, the
low internal strain (under 107 in all the materials) indicates that the opposing force due
to deformation accumulated in grain boundaries has been eliminated.

In this context, in which the contributions of internal strain and vacancies stop being
dominant, the grain growth is controlled by the curvature of grain boundaries (driving
force) and the effects of solute drag (Nb) and particle pinning (NbC) begin to be relevant.
In Fig. 26 the diffraction peaks corresponding to the (110) reflection are represented as a
function of composition. While in the powders that contain Nb there is a clear
dependence between Nb content and the width of the peak, in the powders that contain
NbC the differences are not so evident.
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Fig. 26: Diffraction peaks corresponding to
the (110) reflection of a-Fe obtained after
annealing at a 600°C as a function of Nb
content (upper left corner), NbC content
(upper right corner) and comparison of the
powders with a higher content of Nb/NbC
with the reference (lower left corner).
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The powder that contains 0,2%NbC evolves like the reference (Fe), which suggest that
such small amount of carbides does not have any influence in grain boundary mobility.
The presence of 0,6%NbC only produces a decrease of 35 nm in crystallite size with
regard to the reference, and only with 1%NbC a significant reduction of 25% (around 100
nm) is reached.

The powders that contain elemental niobium evolve in a different way. The addition of
0,2%Nb results in a crystallite size reduction over the 30% (140 nm), and with a 0,6% the
reduction of higher than the 50%, keeping the crystallite size under 200 nm. The
crystallite size of the powder that contains 1%Nb barely differs from that of the powder
that contains 0,6%Nb, which suggest that certain saturation is reached and that the use
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of higher amounts of niobium will not have a significant effect on the thermal stability of
the nanostructure.

The results lead to the conclusion that in ferritic phase, and with the given alloying
parameters, the elemental niobium is more efficient to control grain size by solute drag
than niobium carbide by particle pinning.

Among the more common alloying elements used in low alloyed and microalloyes steels,
niobium is the element that has a stronger effect in grain size by solute drag [79-83],
reducing both the activation energy of grain boundary motion and the migration rate.
Besides, according with the results of Rawers in [48, 84, 85], in mechanically alloyed
powders the concentration of substitutional solutes in equilibrium positions inside of the
iron lattice is very small, and the majority of them remains in grain boundaries. From this
perspective, and having into account that in the solute drag theory the relevant solute
concentration is the concentration in grain boundaries, most of the niobium atoms will
be available to oppose grain growth, and the drag force exerted will be much higher than
that estimated for equilibrium alloys [62, 63, 86]. Moreover, the results agree with the
theoretical calculations of Hutchinson et al. in [87], which conclude that although
niobium carbide can be more effective to inhibit austenitic grain growth (depending on
the particle size), niobium in solid solution is more efficient to delay grain boundary
motion in ferrite phase.

Taking into account these results, it was decided to increase the amount of Nb and NbC
to 0,6%wt, in order to improve the control of the grain growth during the sintering cycle.
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6. DEVELOPMENT OF THE STEELS USING GRAPHITE AS PCA

The previous results suggested some changes in the initial compositions, like the
elimination of wax as PCA (section 4) and the increase of the Nb/NbC content to 0,6%wt
(section 5). In this section those changes are carried out: graphite is added during milling
as process control agent and as carbon source for the steel, and the niobium content is
increased, so the studied compositions are:

Table 13: Compositions studied in this results chapter.

Nomenclature Composition Method

Base Fe + 0,2% graphite Mixture of powders
Ref Fe + 0,2% graphite Mechanical alloying
Ref+Nb Fe + 0,6% Nb + 0,28% graphite Mechanical alloying
Ref+NbC Fe + 0,6%NbC + 0,2% graphite Mechanical alloying
Ref+Mix Fe + 0,3%Nb + 0,3%NbC + 0,24% graphite  Mechanical alloying

The extra graphite content added in the compositions that contain elemental niobium
correspond to the carbon needed to react stoichiometrically with niobium to form NbC.
Thus, the carbon available to form perlite is the same in all the materials (0,2%wt).

In this section all the results regarding the new compositions are compiled, from the
optimization to the milling conditions to the characterization of the sintered parts.

6.1 OPTIMIZATION OF THE MILLING CONDITIONS

For the optimization of the milling time, the composition Fe+0,6Nb+0,2C (Ref+Nb) was
chosen and the features of the powder were studied at different milling times.

In Fig. 27 apparent density, tap density and average particle size are represented against
milling time. Again, the three stages of milling can be observed: predominance of cold
welding (until 3h), predominance of fracture (until 14h) and the equilibrium between
them (from 14h on). If the results are compared with those obtained when wax was used
as PCA (Fig. 7), some differences arise. On one hand, the average particle size in the
steady state is higher, and, on the other hand, the times of change between stages are
longer.
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Fig. 27: Evolution of apparent density, tap density and average particle size during milling. Ref+Nb.

These differences are the consequence of the change of the process control agent. The
wax used in section 4 acts as a surfactant agent hindering cold welding. The particle size
grows only a little and mainly due to the change of the morphology of the powder, and as
a result, the stage of predominance of cold welding is very short. The graphite, however,
acts as PCA favoring fracture once it is introduced in the powder thanks to solid solution
hardening. Therefore, it does not act as PCA during the firsts hours of milling, and
welding progresses freely leading to very high particle sizes. Once the graphite is
incorporated into the iron powder and the particles get work hardened, fracture is more
relevant than welding, decreasing the average particle size and increasing apparent
density. The average particle size obtained once the equilibrium is reached is higher
when graphite is used as PCA, since the welding processes are very active during the
whole milling cycle.
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Fig. 28: Morphological and dimensional
evolution of the powder particles during milling.

Fig. 28 shows the morphological and dimensional evolution of the powders during
milling. For the firsts 3 hours, deformation and welding are predominant and, as a result,
the particles are very large, highly deformed, with flake form. After 5 hours the firsts
signs of fracture appears, and small particles (still deformed) coexist with others of bigger
size. The surface of the powder reveals that the larger particles are formed from smaller
particles already fractured, which exposes the importance of welding during the whole
milling process, even if fracture is favored by the graphite addition. Once the steady state
is reached, the particles has more uniform size and regular morphology (17hours).
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The particle size distribution as a function of milling time (Fig. 29) confirms the results
observed in the micrographs. The initial welding shifts the distribution to higher values
(3h) and, as fracture takes place and the content of finer particles increases, the
distribution become wider and shift to smaller values (5h, 8h, 11 h). After 17 h the
distribution is symmetrical, similar to the original one, but with the maximum placed in
31 um.
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Fig. 29: Evolution of particle size distribution during milling.

The microstructure of the cross section of the powders (Fig. 30) shows how the initially
independent Fe and Nb powders (2 hours) begin to weld among them and niobium get
trapped inside of the iron powders (5, 8, 11 hours). After 17 h of milling, niobium is no
longer visible in the microstructure, which ensures a correct distribution into the iron
structure, and the powder particles are completely dense.
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Fig. 30: Cross section of the powder at different
milling times.
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The evolution of crystallite size and internal strain (Fig. 31) is the typical evolution during
milling already explained before. The crystallite size diminishes fast until 8 h and then
more slowly until it stabilized around 25 nm after 17 h of milling. Internal strain grows
during the whole process and from 11 h on it approaches a maximum, reaching a value of
3,2:10° after 17 h.

If this figure is compared with that obtained when wax was used as PCA (Fig. 11), the
biggest difference is found in internal strain. The internal strain reached during milling
does not depend on the capacity of the material to accumulate defects inside of the
crystalline lattice, but on the capability to store stresses (in the form of defects) in grain
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boundaries. Unlike what happens with the minimum crystallite size attainable by milling,
which is unique for every pure metal, the disparity of maximum values of the internal
strain reported in literature [13, 14, 51, 53, 76, 78] suggests that the maximum amount
of defects stored in grain boundaries depends on the milling conditions.

Besides, in this case it is evident that the change in the starting composition (from
Fe+0,2%Nb+0,8%wax to Fe+0,6%Nb+0,28%C) has modified the maximum value
attainable. It is necessary to take into account that although in mass percent the
variation in the composition is small, the difference in volume percent is bigger due to
the low density of wax. Considering that most of the elements incorporated to the iron
powder during milling remain in grain boundaries [48, 84, 85], they can modify the grain
boundary structure and, therefore, its capacity to accumulate defects. The results
suggest that the presence of a higher volume content of alloying elements increase the
amount of defects stored in grain boundaries, which leads to higher stresses transmitted
into the ferrite nanograins.
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Fig. 31: Evolution of crystallite size (left axis) and internal strain (right axis) as a function of milling time.

The analysis of the results included in this section leads to the conclusion that graphite
acts efficiently as process control agent during milling. With the given milling parameters,
in 17 hours the steady state is reached, giving as a result a powder with regular
morphology and homogeneous microstructure. The nanostructure developed is
characterized by a crystallite size and an internal strain close to the minimum and the
maximum attainable respectively.
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6.2 CHARACTERIZATION OF THE PREALLOYED POWDERS

In Table 14, the characteristics of the mechanically alloyed powders are summarized.

Ref

Ref+Nb

Daverage = 81,05 pm
Crystallite size = 27,7 nm
Internal strain = 3,2~1O'3
%0 =0,135 + 0,008
%C =0,185 + 0,002

Daverage = 42,08 pm
Crystallite size = 24,6 nm
Internal strain = 3,2-10'3
%0 =0,154 + 0,001
%C =0,257 + 0,001

Ref+Mix

Ref+NbC

D,yerage = 51,20 pm
Crystallite size = 25,7 nm
Internal strain = 3,8-10°
%0 = 0,156 + 0,003

%C = 0,256 + 0,001

q)average = 38104 um
Crystallite size = 23 nm
Internal strain = 4,3-10'3
%0 = 0,193 + 0,002

%C = 0,265 + 0,001

Table 14: Features of the mechanically alloyed powders.

As stated before, free niobium is not observed in the micrograph of the powder Ref+Nb,
suggesting that it has been incorporated in solid solution during milling. However, in the
compositions that contain NbC (Ref+NbC and Ref+Mix) the small bright points inside of
the powders correspond to niobium carbides, with a particle size under 400 nm in every

case.
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The mechanisms to incorporate Nb and NbC in the iron powder are different. Niobium is
incorporated through a ductile-ductile mechanism [41]: during milling both components
(Fe and Nb) get deformed and weld together, and as the particles get work hardened the
continuous processes of welding-fracture give as a result a completely alloyed powder.
Niobium carbide does it through a ductile-fragile mechanism [4, 88]: while the ductile
component (Fe) deforms and welds, the fragile (NbC) get fragmented due to the impact
of the balls, and as milling progresses get trapped inside of the ductile component. The
result is a dispersion of NbC particles uniformly distributed in the iron powders. Once the
NbC particles are incorporated into the Fe powders, the possibility of reducing their size
decreases, since the probability of direct impact of the balls diminishes and the majority
of the supplied energy is absorbed by iron in form of deformation.

When wax was used as PCA, the carbides were not observed in the powder
microstructure, not even after sintering. In that case, wax hindered the welding
processes and the NbC particles could fragment much more before get trapped inside of
the iron powders. When graphite is used as PCA, welding is very active since the
beginning of the milling process and the carbides get trapped into the iron powders soon.
As a result, their size is significantly larger and they can be observed by scanning electron
microscopy.

ABC 100.30

%Volume

Fe+C
Fe+Nb+C

6 e Fe + NbC + C

o= Fe + Nb + NbC + C

0 — - , =
1 10 100 1000
Particle size (um)

Fig. 32: Particle size distribution of the original iron powder (ABC 100.30) and the mechanically alloyed
powders.

Fig. 32 shows the particle size distribution of the initial iron powder (ABC 100.30) and the
mechanically alloyed powders. The fact that the compositions that contain elemental Nb
posses a smaller particle size indicates that the powders get more hardened by solid
solution of Nb than by the dispersion of NbC in the microstructure.
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6.3 THERMAL STABILITY

The results obtained with regard to internal strain (left) and crystallite size (right) after
the heat treatments at different temperatures are represented in Fig. 33.

The internal strain experiments almost a linear decrease with annealing temperature,
and no differences are clear between compositions. The recovery of the defects stored in
grain boundaries starts at very low temperatures (from 100°C), which means a gradual
decrease of the stresses transferred to the iron lattice.
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Fig. 33: Evolution of internal strain (left) and crystallite size (right) as a function of annealing temperature
and composition.

The crystallite size of all the compositions evolves similarly until 200°C, increasing from
the initial 25 nm to 40 nm (aprox.). From 300°C on, the grain growth of the powders Ref
and Ref+NbC becomes faster, and their curves separate from those of the powders that
contain Nb. Besides, after annealing at 500°C, a dependence can be seen between the
niobium content (in Ref+Nb and Ref+Mix) and the crystallite size after annealing.

After annealing at 600°C, the crystallite size of the compositions Ref and Ref+NbC is out
of the range measurable by XRD analysis. Regarding the compositions with elemental
niobium, the crystallite size is inversely proportional to the niobium content: the
crystallite size of Ref+Mix (0,3%Nb) is approximately twice the crystallite size of Ref+Nb
(0,6%Nb).

The results demonstrate again that niobium in solid solution is an efficient grain refiner
by solute drag, and that the higher the niobium content the slower the grain boundary
migration.

Apparently, the addition of NbC has not had any influence in grain growth. According
with the theory of particle pinning [65-67], the potential of a distribution of second phase
particles to inhibit grain growth depends on the size of the particles, their volume
fraction and the grain size of the matrix. In this case, and with the given milling
conditions, it can be concluded that the NbC particles does not have the adequate size to
ensure that the pinning force exerted is significant to delay grain growth. It must be
taken into account that since the grain size is very small, the driving force for grain
growth is especially high. However, the fact that this distribution of particles was not able
to inhibit grain growth in such conditions does not mean that it is not able to do it once
the grain size of the matrix grows and exceeds the critical radius or Zener's radius [65,

66].
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6.4 STUDY OF THE SINTERED MATERIALS PREPARED BY SPS

6.4.1 Optimization of the sintering temperature

For the optimization of the sintering temperature using spark plasma sintering (SPS)
technique, samples of the material Ref+Nb were sintered at different temperatures and
microstructure (Fig. 34), grain size, density and apparent hardness were considered to
study the influence of the sintering temperature in the characteristics of the steel.

The sample sintered at 825°C presents a ferritic microstructure with cementite in grain
boundaries. With a carbon content over 0,25%wt, the transition temperature A; is placed
around 825°C, which means that during sintering the almost complete austenization of
the material should have been achieved (despite the short sintering time) and after
cooling perlite, and not cementite in grain boundaries, should have appeared. The lack of
perlite in the microstructure suggests that, as proposed by [48, 84, 85, 89], the carbon
atoms during mechanical alloying are not incorporated in interstitial positions, but
remain in grain boundaries as atoms or clusters of atoms. In this way, the carbon-free
iron grains remain in ferritic phase at 825°C and, since the diffusion temperature for
carbon is not reached, the carbon atoms only can diffuse along grain boundaries and
react with their adjacent atoms to form cementite. The presence of cementite in grain
boundaries can embrittle significantly the steel, and considering that the desired
microstructural homogeneity was not achieved, this sintering temperature was
dismissed.

The samples sintered at 900°C and 950°C have a ferritic-perlitic microstructure, ensuring
that austenization occurred and that carbon diffused into the iron matrix. Besides, this
two steels posses the higher values of apparent hardness (over 220 HV30). On the other
hand, they are not completely dense and since the presence of porosity affects both
ductility and toughness, these temperatures were also dismissed.

The samples prepared at 1000°C, 1050°C and 1100°C have full density and a very similar
ferritic-perlitic microstructure. However, the apparent hardness decreases linearly with
sintering temperature (Fig. 35). In order to check if the reduction of hardness is a
consequence of grain growth, electron backscattered diffraction (EBSD) was used to
quantify the grain size. In the Fig. 36 some examples of the scanned zones are shown.

All the grain boundaries detected were high angle grain boundaries (missorientation over
15°), which means that any smaller orientation change inherited from milling was
eliminated during sintering. The average grain diameter obtained for the samples
sintered at 1000°C, 1050°C and 1100°C is 5.79 um, 6.38 um, 6.22 um respectively. The
small differences in the grain size values suggest that at least part of the decrease in
hardness might be due to the loss of dispersion hardening for the carbide coarsening
during sintering.

After the evaluation of the results, the sintering temperature was established in 1000°C.
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Fig. 34: Micrographs of Ref+Nb sintered by SPS at different temperatures.
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Fig. 35: Density and apparent hardness of Ref+Nb vs. sintering temperature.

Fig. 36: Identification of the grain boundaries by EBSD in the samples intered at 000, 1050 and 1100°C.
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6.4.2 Microstructural aspects and grain size.

ol

In Fig. 37, the micrographs of the materials sintered by SPS are shown, as well as their
density and the carbon content. All the materials are completely dense and have a
ferritic-perlitic microstructure with a similar perlite content, since the carbon available to
form the base steel is the same in all of them (the extra carbon content of the materials

that contains Nb/NbC is combined to form NbC).

Base L Ref |

Ref+Nb Ref+NbC

%
Base 7,68+0,01 0,180 + 0,000
Ref 7,85+0,00 0,198 + 0,006
Ref+Nb 7,85+0,02 0,252+ 0,007
Ref+NbC 7,84+0,01 0,270+ 0,009
Ref+Mix 7,86+0,00 0,265 + 0,005

Fig. 37: Density, carbon content and micrographs of the materials sintered at 1000°C by SPS.
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Through the images of the microstructure the modifications of grain size can be
evaluated qualitatively. If the micrographs corresponding to Base and Ref (both with the
same composition) are compared, there is an important grain refining due to the use
powders that have been processed by mechanical milling. Starting from a highly
deformed nanostructured powder allows to maintain a finer microstructure after
sintering, even if the driving force for grain growth (and, therefore, the grain growth rate)
is much higher due to the smaller grain size. Besides, there is also a reduction of the grain
size in the materials in which niobium was added in elemental form during milling
(Ref+Nb and Ref+Mix), but not in the steel in which niobium was added only in carbide
form (NbC).

Image analysis was used to quantify the grain size. The distribution of grain size, as well
as the average values of grain diameter and grain area, are represented in Fig. 38. The
base steel, prepared from a mixture of the elemental powders, has an average diameter
size of 17,4 um and a wide grain size distribution (the intervals considered in this
distribution differ from that of the other materials), with the mode placed in the interval
(16,20], although the adjacent intervals have a similar frequency.

The distributions of the materials prepared from mechanically alloyed powders are
considerably thinner and centered in smaller values. Those of the steels Ref and Ref+NbC
are quite similar, with the maximum frequency in the interval (8, 10] um, the average
diameter over 8 pum and the average grain area above 60 pm’. In contrast, the
distributions of the materials in which niobium was added in elemental form (Ref+Nb and
Ref+Mix) are shifted to smaller values, with the maximum in the interval (6,8] um, the
average diameter around 7 um and the average area around 45pum?’.

The differences in the distributions are more clear if the cumulative frequency is
considered (Fig. 39). The distributions of Ref+Nb and Ref+Mix follow a different path, and
their curves are shifted to the upper right corner. In the figure an example is shown with
8 um: whereas in the steel Ref+NbC the 45% of its grains have a diameter under that
value, in the steel Ref+Nb the proportion is significantly higher (65%).

Although the reduction of the grain diameter might seem small (in relative terms the
reduction of grain size of Ref+Nb with respect to Ref is around 15%), in terms of grain
area is 30%. That means a considerably increment of the grain boundary area per unit
volume of the material, which is responsible of the improvement of the mechanical
properties, such as yield strength, tensile strength or hardness.

254



Summary

ol

Base L Ref |

Frequency (%)

30

25

20

15 1

10

5 -

0

—~ 30

8
Qaverage = 17,4um|_ Z 25
Aaverage = 286um? 5

320

]

e

15

10

5

0

L R R S A I R A I SIS S SR O SR R R R
NI AR AR AN Sy Q7 U T e oY Y Y Y o &Y
N AR G ST F
Grain size (um) Grain size (um)

Frequency (%)

30

25

20

15

10

5 -

0

— 30
X
Qav=69um | T ¢ Qav=85um |
Aav = 44um? 2 Aav = 67um?
U
S 20
o
2
____________ &

15

T----- 10

SR IO O TR OO IO TGO OY SR TR TR TGO TR TR A SO
NERER IR AR AR ey S QT @ g P 3 P o
AR NGRS AR AN
Grain size (um) Grain size (um)

Frequency (%)

30

25

20

15 1

10 1

Fig. 38: Grain size distribution, average grain
diameter and average grain area of the different
materials.

Grain size (um)



Summary

g 100 v ek 0 0 100
s p
E’ 90 ; 90
5] //
3 80 : 80
‘g /: 65%
5
g 70 /A 70
8 60 / // 60
3
E o . -} 50
“ / : : i
40 40
Q= Ref
£ I T /. o 2 e et S I S - 30
—O=— Ref+Nb

20 -t 20
=== Ref+Mix

10 7 Ref+Nbc | [ 10

0 O ; : : : 0

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
Grain size (um)

Fig. 39: Grain size distribution in terms of cumulative frequency of the materials prepared from
mechanically alloyed powders.

Regarding the distribution of carbides, in the materials in which NbC was added directly
during milling, small carbides can be seen uniformly distributed in the microstructure
(Fig. 40). The amount and size of the carbides are larger in the material with a higher
starting content of NbC (Ref+NbC), which suggest that only these carbides are large
enough to be observed by scanning electron microscopy. The carbides formed during
sintering as a consequence of the reaction of elemental niobium and carbon in the steel
Ref+Mix are not visible in the microstructure by SEM.

The size of the carbides is similar to that observed in the powder after milling. The
solubility of NbC in austenite is very low, and once carbon diffuses into the iron lattice,
the solubility is almost non-existent. This fact have prevented the growth of the carbides
during sintering.

In view of the results of grain size obtained in the material Ref+NbC, it is obvious that the
combination of particle size/volume fraction of the distribution of carbides developed
with this production route (addition of NbC directly to the starting powders) has not
been able to inhibit neither austenite nor ferrite grain growth, and therefore a significant
improvement of the mechanical properties is not expected.
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Fig. 40: Micrographs of the materials Ref+NbC and Ref+Mix where the NbC carbides are clearly
distinguishable. The EDAX analysis confirm the composition of the carbides.

The material in which niobium was added only in elemental form (Ref+Nb) has an
homogeneous ferritic-perlitic microstucture in which carbides are not noticeable by SEM
(Fig. 41, left). The confirmation that all the niobium reacted to form carbides was
obtained by XRD of the sample with composition Fe+3Nb+0,6C prepared under the same
milling and sintering conditions. In the diffractogram (Fig. 41, right) two peaks
corresponding to NbC are present, and none corresponding to Nb. If some significant
amount of Nb had not reacted, the peak corresponding to Nb (26=38,4°) should appear
in the diffractogram, since the low solubility of niobium in iron would prevent it to be in
solid solution and it should be in form of free niobium distributed in the microstructure.
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Fig. 41: Microstructure of Ref+Nb (izquierda). Diffraction peaks corresponding to NbC in the material
Fe+3Nb+0,6C (right)[90].
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In order to observe the carbides formed in Ref+Nb, transmission electron microscopy
(TEM) and scanning-transmission electron microscopy (STEM) were used. The analysis of
the microstructure shows the formation of a bimodal distribution of nanometric carbides
during sintering from the niobium added during milling: large carbides, from 50 to
100nm, and small carbides (in a higher proportion), with sizes between 5-20 nm. In the
micrographs of Fig. 42, the biggest carbides can be perfectly seen, as well as some of the
smallest. Fig. 43 represents the EDS spectrum of one of the small precipitates, confirming
its composition.

50 nm

.,

%}? - ”@ - &

50 nm 50 nm

Fig. 42: STEM images of Ref+Nb.

Both types of carbides have rounded morphology and are uniformly distributed inside of
the ferrite grains, with no evidence of any preferential location. Due to the great
difference in the lattice parameters, the carbides are incoherent with the iron matrix,
since there is not deformation in the lattice of a-Fe near the interface with the carbide
(Fig. 44) [91].

Aligned carbides (typical of interphase precipitation) have not been observed. However,
this kind of precipitation cannot be denied completely, since it does not take place in all
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the grains, and can only be seen by TEM under certain orientations (when the electron
beam is parallel to the moving y=>a interphase) [92-94].

Fig. 43: EDS spectrum obtained in one of the small carbides.

In the smallest carbides, the Baker-Nutting relationship ((100)npc // (100)¢. ; [100]npc //
[110]¢.), which would confirm the formation in ferrite [39, 93, 95], could not be proved
neither. The precipitation of NbC in polygonal ferrite is very unlikely [93], even under
supersaturation conditions, since it requires a high concentration of nucleation points
(mostly defects) to form new precipitates. The nucleation potential in ferrite is controlled
mainly by the dislocation density, and by supersaturation only in a less extend. In
absence of phases with a high density of dislocations (bainite, acicular ferrite), the small
fraction of niobium that still remains in solid solution after the y—>a transformation will
tend to grow the preexisting carbides, more than to nucleate new ones.

Having this into account, almost all the carbides will have nucleated in austenite, and the
difference of sizes can be attributed to their precipitation temperature. The solubility of
NbC in austenite decreases with temperature and, as a consequence, the precipitation
takes place gradually during the cooling. The carbides with an earlier formation will have
more time to grow: considering that their slow precipitation kinetics requires
heterogeneous nucleation, once one carbide nucleates, the niobium in solid solution in
the vicinity will grow that carbide rather than nucleate a new one.
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Fig. 44: Micrografias obtenidas mediante TEM del acero Ref-Nb, donde se muestran los carburos de menor
tamafio nucleados en ferrita.

In conventional microalloyed steels, the interest of knowing the origin of the nucleation
of the carbides is that the carbides nucleated in austenite [39, 96, 97] (with a particle size
over 10 nm) are not considered to contribute to the dispersion strengthening described
by Ashby-Orowan [29, 30]. However, it should be kept in mind that dispersion
strengthening not only depends on particle size, but also on the volume fraction of
carbides in the microstructure. The niobium content added in Ref+Nb (0,6%wt) highly
exceed that usually added in conventional microalloyed steels (0,05%wt). Therefore, the
volume fraction of precipitates is also much higher, and it is possible that the dispersion
hardening contributes to the overall strength of the steel, regardless where the carbides
have formed.

6.4.3 Mechanical characterization and fractography

The stress-strain curves obtained from the tensile test (Fig. 45) are a good visual example
of the effect of grain size in mechanical properties. Having into account the results of the
previous section, there is a clear dependence between the grain size and the properties.
As the grain size decreases, the area of grain boundaries, which acts as a barrier to the
dislocation movement, becomes larger, increasing both yield and ultimate tensile
strength. Obviously, since the grain boundaries restrict the free movement of
dislocations from one grain to the next one, the increase of strength is accompanied with
certain loss of ductility.
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Fig. 45: Examples of the stress-strain curves of the studied materials.

The mechanical properties are represented in Fig. 46. In the graphs, the variation of the
values due to the use of mechanically alloyed powders (Base — Ref) and to the addition
of elemental Nb (Ref — Ref+Nb) are pointed.

If the properties of steels Ref and Base are compared, the grain refining (over the 50%)
has produced a great increase of yield strength (45%), UTS (40%) and hardness (80%),
with a loss of ductility of 5% in absolute terms.

Besides, the addition of elemental Nb during milling has also improved the mechanical
properties. The steel with higher properties is the one that contained a higher amount of
elemental niobium (Ref+Nb, with a 0,6%Nb), in which hardness (25%), yield strength
(20%) and UTS (25%) have increased with respect to the reference steel (Ref), keeping
the fracture strain over the 25%. The extra loss of ductility is due to the presence of a
second phase dispersed in the microstructure (NbC). On the other hand, the properties
of the steel Ref+NbC are even slightly smaller than that of the reference, which confirms
that the distribution of carbides developed in this way (characterized by the average
carbide size and their volume fraction) does not produce any influence in the properties
of the material, neither by grain refining nor by dispersion hardening. The properties of
Ref+Mix are quite similar to the properties of Ref+Nb. Having into account that the
niobium added as NbC does not have any influence in the microstructure or the
properties, similar properties are being attained with 0,3% and 0,6% of Nb. This fact
suggest that some saturation is achieved, and that the increase of the niobium content
over the studied values would probably not produce a significant improvement of the
mechanical properties.
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Fig. 46: Mechanical properties of the studied materials.

The main goal of improving the properties of the steel through grain refining is that the
increase of hardness or strength does not lead to a significant loss of toughness. The
modulus of toughness (amount of work per unit volume of a material required to carry
that material to failure under static loading) of the different materials is represented in
Fig. 47. The use of mechanically alloyed powders lead to a very high increase of
toughness thanks to the reduction of the grain size. Besides, the addition of elemental
niobium manage to increase both strength and hardness keeping the same level of
toughness than the reference (the relative loss of toughness is inferior to 3%). In this
case, the loss of toughness produced by the dispersion of carbides is almost completely
compensated by the increase due to grain refining.

140 - %
130 1 e %
Ref Ref+ Nb Ref+NbC

Ref+Mix

Modulus of toughness (MPa)

120
110

Base
100

Fig. 47: Modulus of toughness of the studied materials.
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Macroscopically, the fracture surface of all the tensile samples shows a "cup and cone"
morphology typical of ductile fracture (Fig. 48). Fracture begins at the centre of the
specimen and then extends by shear, which produces differences in a microscopic level in
the fracture surface. In the centre of the specimen the fracture is caused by void
coalescence and the deformation is parallel to the direction of the applied force (Fig. 49).
From the center of the specimen, the crack is propagated in a direction of 45° as a
consequence of a shear stress, and the deformation in the edge of the specimen follows
that orientation (Fig. 50).

Fig. 48: Fracture surface of Ref steel. Low magnification.

Spot Magn  Det WD ——— 10um g WD —————— 10m
¥ SE C b 93 Fe+l 'S

1560kV 5.0 94 Fe+0.6NDC+O. 001 S 1000C

Fig. 49: Example of fracture surface in the centre  Fig. 50: Example of fracture surfrace in the edge of
of the tensile specimen. the tensile specimen.

All the materials have a similar fracture micromechanism (Fig. 51), with the only
difference that the softer the material, the higher the deformation observed in the
surface.
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Fig. 51: Fracture surface of the tensile specimens.
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As a summary of the mechanical properties, in Fig. 52 the different contributions to yield
strength, ultimate tensile strength and hardness are shown. The first of them, common
to all the materials, is the contribution of the base steel (that is, the properties of the
steel Fe+0,2C produced with the powders as provided by the supplier). The second
contribution is due to the use of powders processed by mechanical milling. And the third
is the result of the addition of elemental niobium to the starting powders. The
strengthening effect of niobium can be attributed to grain refining (initially by solute
drag, and then by particle pinning once it reacts to form the carbides), but also some
dispersion hardening should be considered.
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Fig. 52: Different contributions to yield strength, ultimate tensile strength and hardness.
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As it was mentioned before, in conventional microalloyed steels, the precipitates with a
particle size over 10 nm does not produce dispersion hardening due to the small amount
of them in the microstructure. This might not be the case of Ref+Nb, since the niobium
content is higher and it is possible that the carbides developed in the microstructure are
small enough to generate this kind of strengthening with a larger volume fraction.

6.4.4 Study of the dispersion hardening in Ref+Nb through nanohardness
measurements.

In order to prove if the distribution of carbides developed in Ref+Nb contributes to the
hardening of the material, nanohardness measurements were carried out in the steels
Ref and Ref+Nb. For this purpose, a matrix of 10x10 indentations was performed in each
material (Fig. 53). In Fig. 54 an example of an indentation is shown for each material, as
well as the profile of two of the diagonals of each indentation. Neither sink-in nor pile-up
phenomena are observed in the indentation surface, and therefore no corrections are
necessary in the nanohardness measurements [31, 32].

Ref

d{micras)
=
d{micras)

BN B8 K &5 &8

30
dimicras) d{micras)

Fig. 53: Nanoindentation matrix and nanohardness map of Ref and Ref+Nb.

The nanohardness maps agree with me microstructure of the material (Fig. 53): the
harder zones correspond with perlite grains. In order to obtain an average value of the
nanohardness of ferrite and to eliminate the contribution of grain boundaries, only the
indentations inside of the ferrite grains with a distance to the closest grain boundary of
at least the indentation dimensions were considered.
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Fig. 54: Example of the indentations in Ref and Ref+NbC (left). Depth profiles of the indentations (right).

The nanohardness distributions obtained in ferrite grains are represented in Fig. 55.
There is a displacement of the maximum of the distribution to higher values in the steel
Ref+Nb, which confirms the existence of dispersion hardening. The nanohardness of the
ferrite in Ref+Nb has increased an 8% with respect to the reference. This increment,
however, is smaller than the 20-25% increase observed in hardness, yield strength and
tensile strength. Consequently, it can be conclude that the strengthening produced by
the addition of niobium is the result of the combined effect of grain refining and, in a less
extend, dispersion strengthening.
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Fig. 55: Nanohardness distributions and average nanohardness obtained in the steels Ref and Ref+Nb.

The nanohardness distribution of Ref+Nb also confirms that interphase precipitation did
not occur during the y—a transformation. Commonly, interphase precipitation is
observed in around the 50% of the grains and, in that case, two maxima of similar

frequency should appear in the nanohardness distribution [94].

268



Summary

ol

7. STUDY OF THE MATERIALS PRODUCED WITHOUT ANY CARBON SOURCE

The previous results proved that the addition of elemental niobium to the starting
powders allows to control the grain growth during sintering, leading to a finer
microstructure and a significant improvement of the mechanical properties.

During sintering, niobium reacts with carbon and precipitate in form of NbC. In this way,
the control of the grain growth is produced by solute drag (while niobium remains in
solid solution) and by particle pinning (once it precipitates). The results collected in the
sections 5 and 6 demonstrated that the presence of niobium in a supersaturated solid
solution delays greatly the grain growth of ferrite before the formation of NbC.

In this section, the production of materials without any carbon source (which also means
without any process control agent during milling) is considered, in order to check if the
niobium in solid solution can control the grain growth effectively during the whole
sintering cycle, including the austenitic phase. The chosen compositions were the same
of the previous section, but without graphite (Table 15). Besides, the absence of PCA
requires to increase the milling time, so the influence of the milling time in the
microstructure and hardness of the materials can also be studied.

Table 15: Compositions considered in this section.

Nomenclature Composition

Fe Fe

Fe+Nb Fe + 0,6% Nb

Fe+NbC Fe + 0,6%NbC

Fe+Mix Fe + 0,3%Nb + 0,3%NbC
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7.1 CHARACTERIZATION OF THE MECHANICALLY ALLOYED POWDERS

Since in this case the milling is performed without any kind of process control agent, the
milling rate was increased to 900 rpm in the attritor mill to increase the energy supplied
to the system, and the milling time was established in 50 hours.

The features of the milled powders are summarized in the Table 16. The first fact
noticeable is that, on the contrary of what was observed before, the powder with the
smaller average particle size is the powder in which NbC was added (Fe+NbC).

®,, =130 um

Crystallite size = 42,9 nm
Internal strain =3,3-10°
%0 (%): 0,137+0,001

%C (%): 0,0697+0,0004

®,, =115 um

Crystallite size =41,9 nm
Internal strain =_’<1,0~10'3
%0 (%): 0,153+0,001

%C (%): 0,0630+0,0003

®,, =67 pm

Crystallite size = 34,0 nm
Internal strain =3,5~1O'3
%0 (%): 0,164+0,002

%C (%): 0,142+0,001

®,, =102 pm

Crystallite size = 38,0 nm
Internal strain =3,3-1O'3
%0 (%): 0,150+0,006
%C (%): 0,110+0,001

Table 16: Features of the powders obtained by mechanical milling without any carbon source.

If the particle size distributions are observed (Fig. 56), the only difference between Fe
and Fe+Nb is that the tail of coarse particles is less pronounced in the last one. In the
materials that contain NbC, the distribution is shifted to smaller values as the carbide
content increases, and in Fe+NbC the tail of coarse particles is almost eliminated. These
data suggest that with the new conditions of milling and compositions, the carbides
hardened more the powder than elemental niobium.
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Fig. 56: Particle size distribution as a function of the composition of the powder.

Besides the average particle size, the addition of NbC also modified the crystallite size
obtained after milling, showing a reduction proportional to the NbC content as compared
to the reference (Fe). It is known that the addition of nanometric second phase particles
decreases the crystallite size and increases the internal strain [54]. The fact that this
effect was not observed in the previous results indicates that the distribution of NbC
developed with the given milling conditions did not have the adequate characteristics
(mainly in terms of carbide size) for it.

Despite small carbides are still visible by SEM in the microstructures of Fe+NbC and
Fe+Mix (see an example in Fig. 57), the analysis of the results suggest that the new
milling conditions modified the distribution of carbides developed in the powder. By
increasing the milling time, a fraction of the added NbC must be dispersed in the form of
smaller carbides, not visible by SEM, and its distribution fulfill the conditions at least to
influence significantly the hardening of the powder and, therefore, the formation of the
nanostructure.

AccV SpotMagn Det WD 1 20um
23.0kV 5.0 2000x  BSE 9.6 Fe+0.6NbC 50h Attrit

Yo

Fig. 57: Dispersion of NbC obtained after milling in the powder Fe+NbC
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7.2 THERMAL STABILITY

Despite the niobium added in the form of carbides was the one which had a biggest
influence in the hardening of the powder and, as a consequence, the initial crystallite size
of Fe+NbC was the smallest of the studied materials, its presence on the nanostructure
was not able to inhibit the grain growth of ferrite, and the crystallite size evolves just as
the reference (Fig. 58).

—O— Fe

—O— Fe+Nb

Fe+ NbC

—O0— Fe + Mix

300 T

250 T

200 T

—O— Fe

—O— Fe+Nb
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Crystallite size (nm)

Annealing T (°C)
Fig. 58: Evolution of internal strain (left) and crystallite size (right) with annealing temperature as a
function of the composition of the powder. In the powders Fe and Fe+NbC, the crystallite size after
annealing at 600°C is out of the range measurable by X-ray diffraction.

Again, the niobium added in elemental form reduces the grain growth rate through
solute drag, and its impact in the crystallite size increases with the niobium content. The
crystallite size after annealing at 600°C is kept around 140 nm for Fe+Nb and 170 nm for
Fe+Mix.

If the results are compared with those of the previous section (Fig. 33), the values of
crystallite size are significantly smaller here than when graphite was used as PCA. At first
glance, the only difference among the powders is the presence of carbon in the
compositions of Ref+Nb and Ref+Mix. However, the effect of interstitial in grain
boundary mobility through solute drag is limited [98]. Specific studies of the impact of
carbon in grain boundary mobility were performed in the field of recrystallization and are
contradictories [80]: while in [79] found that carbon could diminish the activation energy
for recrystallization and delay its beginning, in [99] observed that it was accelerated. In
any case, quantitatively, its influence is much smaller than that of other elements that
form substitutional solid solution, like Nb or Mo.

Because of that, it seems more likely that the improvement in the thermal stability of the
nanostructure is a consequence of the modification of the milling conditions. As it was
mentioned before, through mechanical alloying the solute atoms are incorporated to the
grain boundaries in the form of atoms or clusters of atoms [48, 84, 85]. If by increasing
the milling time a better distribution of Nb is achieved, decreasing the size of the clusters
or favoring the dispersion of single atoms, the drag force exerted by niobium will be
much more effective to oppose the driving force for grain growth.

7.3 STUDY OF THE SINTERED MATERIALS

In Fig. 59 the microstructures of the different materials are shown, after sintering by SPS
at 1000°C. In the samples Fe, Fe+NbC and Fe+Mix, some perlite can be seen in the
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microstructure, which indicates the presence of carbon in the material. The carbon
content in the sintered parts (Table 17) coincide with the carbon content of the powders
after milling. Considering that the carbon content of the starting powder (ABC 100.30) is
0,004%wt, it can be concluded that some contamination with carbon occurred during
milling. The absence of perlite in Fe+Nb means that in this case the carbon was
consumed to form NbC and that only a part of the added niobium will remain in solid
solution after sintering (the carbon stoichiometrically needed to react with 0,6%Nb is
0,08%).

Fe Fe+Nb Fe+NbC Fe+Mix
%C 0,0659 0,0700 0,131 0,115
Density (g/cmg) 7,67810,004 7,77840,003 7,75610,003 7,81240,002
HV30 156+2 187+1 (+20%) 178+2 (+14%) 186+2 (+19%)

Table 17: Carbon content, sintered density and hardness of the studied materials. The relative increment
of hardness with respect to the reference (Fe) is specified in brackets.

Although the contamination with carbon has prevented the study of the effect of
niobium in solid solution during the whole sintering cycle, it can be affirmed that even if
some niobium remains dissolved there is an important reduction of the grain size. The
distribution of grain size (Fig. 60) shows an increase of the number of the smallest grains
to the detriment of the largest ones, leading to a decrease in the average grain size of
13% and in the average grain area of 30% with respect to the reference.

S Y v T

5 ' - el b3

Fig. 59: Microstructures of the materials sintered by SPS at 1000°C.
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Besides, in this case, the addition of NbC to the starting powders lead to a significant
reduction of the grain size of the sintered part (Fe+NbC), which confirms that even
though during heating, in the ferritic phase, the carbides were not able to inhibit grain
growth, they pinned the boundaries in later stages of the sintering cycle, once the iron
grains became larger and the driving force smaller. This fact supports the assumption
that increasing the milling time the distribution of carbides developed in the material
during milling was modified, increasing the amount of smaller particles dispersed in the
microstructure.
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Fig. 60: Grain size distribution, average grain size and average grain area of the studied materials.

The values of hardness (Table 17) show that the addition of both, Nb and NbC, produces
the hardening of the material. The material with higher hardness is Fe+Nb, even without
perlite in its microstructure, thanks to grain refining and to dispersion strengthening. The
material Fe+NbC has an intermediate hardness between the reference and Fe+Nb, since
its grain size is also between them. The material Fe+Mix is harder than Fe+NbC even
though its grain size is higher. This is possibly caused by the extra dispersion hardening
produced by the carbides formed from the reaction of elemental niobium and carbon
during sintering.

If the hardness measurements are compared with those obtained in the previous section
(Fig. 46), it might be surprising that the values are quite similar even with different
carbon contents. However, it must be considered that the grain size obtained here is also
smaller. Despite all the sintering parameters were the same in both cases, the size of the
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sintered specimens used in this section was smaller (discs of 20 mm diameter, in contrast
to the 30 mm discs used in the previous section). Since the cooling was free inside of the
sintering die (which was also smaller), the cooling rate in the small samples is higher,
leading to a smaller grain size.

7.4 DISCUSSION

The results presented in this chapter have exposed the influence of the milling time in
the distribution of Nb and NbC in the starting powders.

The optimum milling time considered in this thesis was established as the minimum
milling time needed to reach the steady state in the milling process and in the
development of the nanostructure, ensuring always that no free niobium was visible by
SEM in the microstructure of the powders. However, the results regarding the thermal
stability of the nanostructure suggest that increasing the milling time over that value
improves the distribution of niobium in an atomic scale. Unfortunately, it not easy to
check experimentally if niobium is distributed as individual atoms or as clusters of atoms
of a certain size in the mechanically alloyed powder, and as a consequence it is difficult
to have this fact into account when establishing the optimum milling size. It would be
necessary to consider indirect measures, like the analysis of the thermal stability or the
grain size and the properties of the sintered parts, to study the influence of the milling
time in the alloying process.

Improving the distribution of Nb in the nanostructure of the powder (by increasing the
milling time) could allow to decrease the niobium content in the composition. In this
way, a finer distribution of carbides would be probably obtained (since the smaller the
niobium content in solid solution, the smaller the amount of niobium available to grow
the carbides), and the detrimental effect of the presence of a distribution of second
phase particles in the ductility and the toughness of the material would be diminished.

Regarding the dispersion of NbC during milling, it seems clear that increasing the milling
time is also beneficial, producing a finer distribution of carbides that can control the grain
growth in the micrometric scale. However, this process is less efficient (requires larger
milling times) than the addition of elemental niobium.

To improve the potential of NbC to control the grain growth, the best option would be
introduce directly nanosized carbides (with a particle size between 10-20 nm) in the
milling process. In this way, the milling time would be considerably smaller due to the
hardening of the powder, and the dispersion of carbides would be fine enough to ensure
the effective pinning of the grain boundaries. This route presents excellent prospects,
since the low solubility of NbC in ferrite/austenite, even smaller in the presence of an
excess of interstitials (C), ensures that the carbides will not get dissolved in the iron
matrix. The absence of niobium in solid solution guarantees that the carbides will not
grow during the thermal cycle, keeping all their potential to control grain growth.
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8. CONCLUSIONS

This PhD thesis explores the development of new high strength sintered steels through
the addition of niobium.

Thanks to the use of mechanical alloying, a supersaturated solid solution of Nb was
generated in the starting powders. This fact allowed an effective control of the grain size
during the whole thermal cycle, first by solute drag and then by particle pinning once Nb
and C reacts to form the niobium carbides during sintering. The developed distribution of
carbides possesses a combination of particle size and volume fraction that enables to
reduce the final grain size and to produce dispersion strengthening. The combination of
both strengthening mechanisms resulted in an important increase of the hardness and
the strength of the material, without a significant loss of toughness.

The main conclusions of the research are summarized in the following sections.
Conclusions regarding mechanical alloying:

= Despite the high diffusion coefficient of niobium in iron, the conventional route
of mixing elemental powders is not suitable to fabricate these steels, due to the
high oxygen affinity of niobium and its low solubility in austenite.

= Mechanical milling has proven to be an effective route to ensure a correct
distribution of niobium (both as elemental powder and as carbides) in the iron
powder. Besides, through mechanical milling a nanostructured powder is
obtained, which helps to maintain a finer final microstructure.

= The use of wax as process control agent during milling does not seem to be
appropriate when alloying is required, since it prevents welding. Besides, it
remains inside of the powder as a carbon source difficult to control, and this
fact affects greatly the microstructure and the properties of the steel.

= Graphite can be used as a process control agent for steels, since it favors the
fracture processes once it is introduced into the iron powders. Moreover, it
allows a good compositional control of the steels.

Conclusions regarding the thermal stability of the ferritic nanostructure:

=  Niobium in solid solution has been more efficient to prevent ferritic grain
growth by solute drag than NbC by particle pinning in all the studied conditions.
The difference of the alloying mechanism (ductile/ductile in the case of Nb and
ductile/fragile in the case of NbC) is responsible for the different optimum
milling time in the two alloying systems proposed.

= There is a direct relationship between reduction of the crystallite size (as
compare to the reference) and the content of Nb and NbC. However, in the
compositions that contain Nb some saturation is observed, suggesting that
further addition of Nb would have little effect in the thermal stability.
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Conclusions regarding the sintered materials:
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During sintering, all the niobium added in elemental form reacts to form NbC.
The distribution of carbides obtained in this way is bimodal in the nanometric
range. The heterogeneity in the carbide sizes can be explained by the different
temperature of precipitation: the solubility of NbC in austenite decreases during
cooling, and the carbides precipitate gradually as the temperature diminishes.

The addition of elemental niobium to the starting powders has lead to a
reduction in the ferritic grain size (15% in terms of average grain diameter and
30% in terms of average grain area) and important increases in hardness (25%),
yield strength (20%) and ultimate tensile strength (25%) without any significant
loss of toughness. The strengthening of the material can be attributed to a
combined effect of grain refining and dispersion hardening.

The addition of NbC to the starting powders in the conditions of section 6 does
not have any effect in the grain size or in the properties of the material. The
carbide distribution developed through this route does not fulfill the conditions
(in terms of carbide size and volume fraction) to inhibit grain or to produce any
dispersion hardening.

The results of section 7 suggest that if the milling time is increased beyond the
steady state of milling, a better distribution of Nb and NbC can be expected,
improving both the grain size control and the properties of the steel.
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Abstract
In structural steels, an effective strategy to succeed in increasing both strength and
toughness is the grain refining, like in microalloyed steels. To delay or even inhibit the
grain growth there are two basic mechanisms: particle pinning and solute drag. The
effect of the presence of small particles of NbC to inhibit the austenitic grain growth is
well known. However, it is not so clear which mechanism will be more effective to delay
ferritic grain growth. In order to confirm it, nanostructured iron powders reinforced
with Nb and NbC have been prepared by mechanical alloying. The main objective of this
work is, therefore, to study the thermal stability of the nanostructured powder as a
function of the reinforce type (elemental Nb or NbC) and its content.
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Abstract
Microalloying as a technique to improve mechanical properties has been used for
decades in bulk steels. In order to transfer some of the benefits of microalloying to
sintered steels, microalloying elements (Nb in this case) are introduced in the iron
powder by mechanical alloying. Since mechanical alloying is a solid state alloying
technique, the microalloying elements can be added not only in elemental form (Nb) but
also in the form of carbides (NbC). Besides, the use or not of wax as a process control
agent (PCA) during milling is considered. This work studies the evolution of the powder
characteristics and nanostructure during milling and the thermal stability of the
resultant powder (since for further consolidation the powder will be exposed to
temperature). The evolution of the powder characteristics as a function of milling time is
monitored by apparent and tap density, SEM, particle size distribution, DRX, crystallite
size and internal strain. The thermal stability of the resultant nanostructured powder is
analyzed by means of DRX (crystallite size and internal strain) after annealing the milled
powder at different temperatures. The purpose of this study is to investigate the
temperature influence on crystallite features and the release of the stored deformation
energy.
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Abstract
High energy milling can be considered one of the most efficient techniques to produce
materials with a well-controlled chemical composition as well with microstructural
features difficult to obtain by any other synthesis route. In this work, the mechanical
alloying technique (MA) was used to develop special powder metallurgy (PM) steels
with two different kinds of properties, but where the use of this technique is essential to
reach the microstructural target which assures the pursued performance. By one side,
oxide dispersion strengthened (ODS) ferritic steels were produced by MA based on the
prealloyed grade Fe-20Cr-5Al and Fe-14Cr-5AI-3W with the additions of Ti and Y,0; as
reinforcement. The incorporation of Y,03; enables an homogeneous dispersion of nano-
oxides and nanoclusters in a submicron-grained structure that should enhance the
mechanical properties up to 600°C. Besides, considering the base alloying system Fe-Cr-
Al (Ti) it should enables the development of protective oxide layers by high temperature
treatments, improving the compatibility with the environment, avoiding liquid metal
embrittlement and contributing to the increase of the mechanical response up to
600°C.On other side, trying to control the final grain size, to achieve as microalloyed
steels, an extraordinary balance of properties, microalloyed powders can be obtained by
MA and consolidated with a pressure assisted sintering.
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