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Resumen

El desarrollo de nuevos aceros en la actualidad, tiene como objetivo principal el
sustituir el uso de aceros convencionales que no ofrecen propiedades mecanicas
adecuadas a los nuevos requerimientos de la industria automotriz en cuanto a
disminucion de peso y seguridad. Por lo tanto se disefid un acero de medio Mn
mediante el software Thermocalc. Con una composicion quimica nominal de Fe - 9
Mn - 0.14 C - 1.39 Al - 2.0 Si (% en peso) el cual fue fundido en un horno de
induccion. Mediante el uso del software Jmat Pro se disefio el tratamiento de
recocido en la region intercritica a 680 °C, para la obtencién de una microestructura
de austenita y ferrita que permitiera la obtencion de un acero con efecto
TWIP+TRIP. La energia de falla de apilamiento fue calculada termodinamicamente
con un valor de 20 mJ/m?, la cual esta en el limite del intervalo de la regién en la
cual actua el doble efecto de maclaje y transformacion inducidos por plasticidad
TWIP y TRIP. El acero desarrollado presentd un porcentaje de elongacién uniforme
de 55 % y una resistencia a la tension de 1207 MPa. El acero avanzado exhibié un
indice de Erichsen (IE) de 9 mm, lo que hace de este acero pueda ubicarse en la
region de los aceros avanzados de la 32 generacidn para aplicaciones automotrices.

Abstract

The development of new steels at present, has as main objective the use of new
steels at present. Therefore, a means of communication has been designed using
the Thermocalc software. With a nominal chemical composition of Fe - 9 Mn - 0.14
C-1.39 Al - 2.0 Si (% wt.) which was melted in an induction furnace. Through the
use of the Jmat Pro software, treatment was designed in the intercritical region at
680 ° C, to obtain a microstructure of austenite and ferrite that allows obtaining a
steel with TWIP + TRIP effect. The energy of the stacking fault was calculated
thermodynamically with a value of 20 mJ/m?, the quality is at the boundary of the
region in which the double twinned effect is handled and induction is produced by
TWIP plasticity and TRIP. The steel showed a uniform elongation percentage of 55%
and a tensile strength of 1207 MPa. The advance steel show a Erichsen index (IE)
of 9 mm, and in the present year it can be located in the region of the third generation
for automotive applications.
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Introduccién

Introduccién

El desarrollo de nuevos aceros en la actualidad, tiene como objetivo principal el
sustituir el uso de aceros convencionales que no ofrecen propiedades mecanicas
adecuadas a los nuevos requerimientos de hoy en dia en cuanto disminucién de
peso, seguridad y confort, y que sin embargo se siguen utilizando en carrocerias
automotrices. Debido a esto, la Unica forma de hacer posible el reemplazo de los
aceros convencionales es mejorar las propiedades mecanicas y de formabilidad en
los nuevos aceros que se estan investigando actualmente [1].

El trabajo actual de investigacion esta disefiado en cuatro capitulos, donde se inicia
con una breve descripcion de los aceros avanzados de alta resistencia que se han
desarrollado en los dltimos 40 afios, su clasificacion, sus propiedades asi como
caracteristicas de su microestructura.

El segundo capitulo se enfoca principalmente en los aceros de medio Mn en los
cuales se bas6 esta investigacion, donde se abordaran temas acerca de las
composiciones quimicas caracteristicas, microestructura, procesamiento y el efecto
gue tienen los elementos aleantes.

En el tercer capitulo se describe la metodologia experimental utilizada durante el
desarrollo del trabajo de investigacion, donde se enuncian las condiciones con las
gue se llevaron a cabo las pruebas y técnicas, todo basado en normas y estandares
internacionales, asi como los parametros utilizados que se tomaron de la literatura.

En el dltimo capitulo, se muestra la discusion de los resultados, donde se describe
detalladamente la relaciébn que tiene la microestructura, composicion quimica y
procesamiento con las propiedades mecanicas y de formabilidad del acero de medio
Mn desarrollado.
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Cap. 1. Caracteristicas microestructurales

1. Caracteristicas microestructurales y mecanicas de los

aceros de aplicacion automotriz

Desde los comienzos de la industria dedicada a la fabricacion de automoviles en
serie, el acero es el material mas utilizado en la elaboracion de componentes
estructurales, y todo es debido al bajo costo de produccién en comparacion con las
aleaciones de Al y Mg. Hasta el dia de hoy, las laminas de acero utilizadas en
vehiculos de pasajeros no sufrieron grandes cambios a través de los afos. Las
partes expuestas, asi como los elementos estructurales, estaban hechos de aceros
de bajo carbono con el fin de incrementar el porcentaje de ductilidad, esto para
garantizar la adecuada formabilidad de piezas con geometrias complicadas. Otros
factores ademas de la formabilidad, fueron el aumento en la capacidad de
reparacion, mejorar la soldabilidad, obtener superficies faciles de pintar, etcétera [1].
Sin embargo, el acero de bajo carbono tiene desventajas, entre éstas se encuentra
la disminucién de resistencia a la tension debido al incremento de la ductilidad o
viceversa, al incrementar la resistencia se disminuye la ductilidad. Otra gran
desventaja de utilizar acero de bajo carbono esta relacionada con el espesor, donde
anteriormente, las ldminas que se utilizaron en paneles exteriores alcanzaron 1,5 a
2 mm, siendo muy gruesas, aportando demasiado peso al vehiculo e incrementando
el consumo de combustible y a su vez incrementando las emisiones de gases [2].

Con base en lo anteriormente mencionado, fueron disefiados nuevos aceros que
pudieran cumplir con dichos requerimientos emergentes [2]. Estos aceros han sido
denominados avanzados de alta resistencia y actualmente han sido clasificados-por
generaciones 12, 22 y 32, donde esta Ultima aun se encuentra bajo estudio a nivel
global [1, 2, 3].

1.1 Aceros avanzados de primera generacion

Los aceros avanzados de primera generacion tienen la caracteristica de tener mas
de una fase, lo que proporciona una mejora en las propiedades [1, 3]. Estos aceros
fueron los primeros en desarrollarse, por ejemplo el acero de doble fase (DP), el
cual se empez06 a desarrollar alrededor del afio de 1975 [1]. A continuacion se
presentaran cada uno de los aceros avanzados de primera generacion asi como
sus principales caracteristicas.

1.1.1 Aceros con plasticidad inducida por transformacion

Los aceros TRIP por sus siglas en inglés (Transformation Induced Plasticity), son
aceros gue se caracterizan por tener una matriz de ferrita y bainita, con pequefios
porcentajes de austenita retenida, de 5 a 20% en fraccion volumétrica, la cual se
llega a transformar a martensita cuando el acero es deformado plasticamente. Estos
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Cap. 1. Caracteristicas microestructurales

aceros tienen resistencias a la tension desde 500 a 1050 MPa y porcentajes de
elongacion total de 19 a 30%. Las composiciones quimicas tipicas en estos aceros
van de 0.1 a 0.4 % en peso de C, Si, Mn y Al; cuando se adicionan elementos
aleantes como Ni, V y Ti puede variar el porcentaje de Al, Mny Si[1,2]. La Fig. 1.1a
y Fig. 1.1b muestran un ejemplo de la microestructura del acero TRIP.

Ferrita

Bainita

Austenita
Retenida

(b)
Fig.1. 1. a) Representacion ilustrativa del acero TRIP, b) micrografia del acero TRIP via microscopia
Optica [1,2].

1.1.2 Aceros de doble fase

Los aceros DP por sus siglas en inglés (Dual Phase), se caracterizan por tener una
matriz de ferrita y 10 a 40% en volumen de islas de martensita. El incremento en la
resistencia depende de la fraccién en volumen de la martensita, teniendo valores de
resistencia a la tension de 420 a 1030 MPa, con porcentajes de elongacioén total de
5 a 28%. La composicion quimica va desde 0.06 a 0.15% de C, 1.5 a 2.5% de Mn,
mientras que los contenidos de Si, Cr, Mo tienen que ser mayores a 0.4%, el V
mayor a 0.06% y el Nb mayor a 0.04% [1,2]. La Fig. 1.2a y Fig. 1.2b muestran un
ejemplo de la microestructura.

L e ¢

5 e - _ :
Ferrita

0k 7 3,000 W

(b)

Fig.1. 2. a) Representacion ilustrativa de un acero DP, b) micrografia de un acero DP via MEB [1,2].
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Cap. 1. Caracteristicas microestructurales

1.1.3 Aceros de fase compleja

Los aceros CP por sus siglas en inglés (Complex Phase), se caracterizan por
presentar una microestructura compuesta por una matriz fina de ferrita y bainita, con
pequefias cantidades de martensita, austenita retenida.

La composicién quimica en estos aceros indica que el porcentaje en peso de C debe
ser menor a 0.25%, el contenido méximo de Mn en 2.5% y el Si méximo de 0.60%,
mientras que el Nb, V, Ti, tienen porcentajes muy bajos similares a los del acero
DP. Los valores de resistencia a la tension en estos aceros es de 590 a 1005 MPa,
con porcentajes de elongacion total de 15 a 28%. La Fig. 1.3ay Fig. 1.3b se presenta
la microestructura del acero CP.

:.,\,J-ﬂ’.:'

Martensita |

Ferrita

Bainita

Martensita

; Austenita
Retenida

Fig.1. 3. a) Representacion ilustrativa de un acero CP, b) micrografia de un acero CP a 200X via
microscopia optica [1,2].

1.1.4 Aceros martensiticos

Los aceros MS por sus siglas en inglés (Martensitic Steels), se caracterizan por
tener un porcentaje en volumen mayor al 90% de martensita y pequefias cantidades
de ferrita y bainita. El intervalo de composicién quimica en estos aceros va de 0.08
a 0.5 % de C, 0.45 a 2 % de Mn, y elementos de aleacion secundarios como el Ti,
Al, B, Nb estan por debajo del 1 %. La resistencia a la tensidén en estos aceros esta
entre desde 720 a 1700 MPa y porcentajes de elongacion totales de 3 a 15% [1,2].
La Fig. 1.4 muestra la microestructura del acero MS.
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Cap. 1. Caracteristicas microestructurales

(&) (b)
Fig.1. 4. a) Representacion ilustrativa de una microestructura de un acero MS, b) micrografia de un
acero MS via microscopia 6ptica [1,2].

1.2 Aceros avanzados de segunda generacion

Los aceros avanzados de segunda generacién exhiben mayor ductilidad en
comparacion con la primera generacion, la cual es mayor al 50% de deformacion
ingenieril uniforme. La resistencia minima a la tension es alrededor de 800 MPa.
Este tipo de aceros se caracterizan por tener una matriz casi completamente
austenitica (fase y), ademas de poseer altos porcentajes de deformacion uniformes.
Este tipo de aceros tienen la caracteristica de ser monofasicos con presencia de
maclas.

1.2.1 Aceros inoxidables austeniticos

Los aceros AUST SS por sus siglas en inglés (Austenitic Stainless Steel), son aceros
que tienen una microestructura de austenita, con maclas presentes y una pequefia
cantidad de carburos como se muestra en la Fig.1.5. Los elementos aleantes
principales tienen un porcentaje maximo de 0.08% de C, 26% de Cr y 35% de Ni.
Presentan resistencias a la tension de 900 a 1200 MPa y porcentajes de elongacion
alrededor de 60%.

\‘

Fig.1. 5 Micrografia de un acero AUST SS recoudo [2].
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1.2.2 Aceros con plasticidad inducida por maclaje

Los aceros TWIP por sus siglas en inglés (Twinning Induced Plasticity), son aceros
gue se caracterizan por tener una composicion quimica entre 22 a 30% en peso de
Mn, 0 a 3% en peso de Si, 0 a 3% en peso de Aly 0 a 1% en peso de C, y como
elementos de aleacion secundarios se tiene al Cr, Cu, N, Nb, Ti y V. Estos aceros
presentan porcentajes de elongacion de 40 a 70% y valores de resistencia a la
tension entre 1100 a 1650 MPa. Estas propiedades mecanicas los hacen materiales
de especial interés en la industria automotriz. Ademas, poseen menor densidad que
los aceros convencionales debido al alto contenido de Mn, lo cual permite disminuir
el espesor de la lamina que se utiliza para los componentes, reduciendo el consumo
de combustible y las emisiones de CO:2 [1-4]. La Fig. 1.6a y Fig. 1.6b muestran
ejemplos de la microestructura de estos aceros.

" g el \ o=l L ‘. |
< - P \a \*' : A |
e \ ] R S< >,\\ \
o = | . ‘ ( Ba
Macla B Austenita 282

> anfa

N Austenita \ -

(&)
Fig.1. 6. a) Representacion ilustrativa de una microestructura de un acero TWIP, b) micrografia de
un acero TWIP laminado en caliente via microscopia Optica [1,2].

1.3 Aceros avanzados de tercera generacion

Los aceros de la tercera generacion aun se encuentran bajo estudio. Se propone
gue los aceros de 32 generacion deben contener menor cantidad de elementos de
aleacion que los aceros de la 22 generacion, lo cual reducird los costos de
produccion, ademas deben cumplir una combinacién simultanea de propiedades de
resistencia a la tension mayores a 1000 MPa y elongaciones mayores al 20%.

1.3.1 Aceros de medio Mn

Estos aceros contienen entre 4 y 12 % de Mn y cantidades menores a 0.4% de C,
con porcentajes de Al y Si iguales o menores al 2%. La microestructura de este
acero antes de deformarse plasticamente se compone de ferrita a y austenita y, una
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Cap. 1. Caracteristicas microestructurales

vez que se alcanza la deformacion plastica empiezan a formarse maclas, con un
maximo de 20% en fraccion volumétrica de maclas en la austenita, como sitios
preferenciales para que la austenita transforme a martensita. Esto es denominado
como un efecto combinado de TRIP+TWIP [1, 3]. En la Fig. 1.7 se muestra la
micrografia del acero de medio Mn. En el capitulo 2 se explicaran con mayor detalle
las generalidades del acero de medio Mn.

'J
!' ’
>

y  Ferrita >
- - | > g /'; : f. YN S \"/{{

Fig.1. 7. Microestructura de acero e medio M (Fe, 0.16% C- 4% Mn —0.5% Si—0.05% Al). Muestra
laminada en frio y después recocida, la microestructura presenta ferrita y austenita [3].

1.2.3 Aceros de temple y particion

Los aceros Q&P por sus siglas en inglés (Quenching and Partitioning), se
caracterizan por el tratamiento térmico de temple desde la temperatura de
austenitizacion o en una region de austenita mas ferrita, hasta por debajo de la
temperatura Ms (Temperatura de inicio de la transformacién martensitica) y por
encima de Mr (Temperatura que indica el final de la transformacion martensitica), la
temperatura de temple (QT) debe transformar a martensita con el mismo contenido
de carbono que la fase de austenita. Posteriormente, se retiene isotérmicamente la
QT, la cual induce el enriquecimiento gradual de carbono de la austenita restante y
finalmente después de esta etapa, el acero se enfria a temperatura ambiente [1, 3].
La Fig. 1.8 muestra el ejemplo de la microestructura encontrada en este acero.
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Cap. 2. Origenes microestructurales

2. Origenes microestructurales que causan el maclaje y
transformacion inducidos por plasticidad en aceros de
medio manganeso

Como se menciono anteriormente, en la seccion 1.3.2, los aceros de medio Mn son
aguellos aceros que tienen una composicion quimica de 4 a 12 % en peso de Mn,
0a04%deC,0a2%deAly0a2% de Si[l, 2]. Estos aceros se desarrollaron
a raiz del alto costo de produccién de los aceros TWIP, los cuales ofrecen ductilidad
y resistencia, pero el alto costo de produccion se relaciona directamente con un alto
contenido de Mn que se utiliza para producirlos. (18-30% en peso), con base en lo
anterior, se encuentran en desarrollo aceros avanzados de 32 generacion que
exhiban propiedades similares al TWIP, pero utilizando porcentajes menores de
elementos aleantes, como es el caso de los aceros de medio Mn, los cuales son
candidatos a pertenecer a la 32 generacion [1-3]. La Fig. 2.1 muestra el diagrama
del porcentaje de elongacion contra resistencia a la tensidbn de los aceros
avanzados y convencionales, en el cual se muestran las regiones de acuerdo con

la relacién entre resistencia y elongacién, para cada grupo (convencionales y
avanzados).
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Fig. 2. 1. Esquema ilustrativo de la relacion entre la resistencia a la tensién y la elongacion total de
varios aceros avanzados [1-3].
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Cap. 2. Origenes microestructurales

Mas adelante se explicara con mas detalle las caracteristicas de los aceros de
medio Mn, por ejemplo los diferentes procesamientos de acuerdo a la
microestructura que esta directamente relacionada con el porcentaje de Mn, los
efectos de los elementos aleantes, los mecanismos de plasticidad que actuan
durante la deformacion plastica, sus propiedades mecanicas, etc.

2.1 Procesamiento y microestructura

Dentro de los aceros avanzados, los aceros al manganeso tienen a dicho elemento
como principal elemento aleante, presentan la caracteristica de tener diferentes
procesamientos y microestructuras al variar el porcentaje de Mn. La Tabla 2.1
muestra el procesamiento y microestructura de acuerdo con el contenido de Mn.

Enfocandose en los aceros de medio Mn, el tratamiento térmico posterior después
de laminar en caliente o en frio, es un recocido en la regién intercritica con el fin
obtener una mezcla de fases que corresponden a la ferrita y austenita, las cuales
determinan las propiedades mecéanicas del acero [4]. A continuacién, en la seccién
2.2 se discutira el proceso de recocido en la region intercritica.

Tabla 2. 1. Procesamiento y microestructura de acuerdo al porcentaje en peso de Mn utilizado en
aceros avanzados [6].

Alto Mn Medio Mn
% en peso de Mn
>25 15a25 8al2 4a7
Procesamiento S e
. . Recocido intercritico y
después del proceso : . Recocido -
R Recocido convencional . - temple y particion
de laminacion en intercritico
: . (Q&P)
caliente o frio

Granos finos de austenita (y) +
ferrita (a) y cuando el contenido de
Austenita (Y) Mn es menor a 7% y el contenido de
C es mayor a 0.5%, puede haber

presencia de bainita

Microestructura
después de recocido

Microestructura

después la Granos deformados de austenita Ferrita (a) + martensita (a’) +
deformacién plastica (Y) con maclas austenita (y).
Bandas de corte Maclas TWIP + Transformacion inducida por
Efectos de la inducidas por plasticidad (TRIP)— de 7 a 4% de

inducidas por

deformacion plastica L lasticidad Mn tiende a que ocurra mas el
P plasticidad (SBIP) | P (TWIP) wfecto TRIP
Energia de falla de
apilamiento intrinseca Vist > 75 15 < VYisi<45 Yist < 15
Yist (MJ/m2)
Efecto del Mn Estabilidad de y Estabilidad de Y y activacion del

doble efecto (TWIP+TRIP)
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Cap. 2. Origenes microestructurales

2.2 Recocido en laregion intercritica

De acuerdo con la literatura [4], por definicion, el recocido intercritico es cualquier
tratamiento que implique calentar a una temperatura entre las temperaturas criticas
superior e inferior de transformacién para obtener una austenitizacion parcial, la cual
se debe mantener el tiempo que se requiera segun la cantidad de fases que se
desea, seguido de un enfriamiento lento o mantenimiento a una temperatura inferior
a la temperatura critica mas baja [4]. La Fig. 2.2, muestra un ejemplo de las
temperaturas utilizadas para el disefio del tratamiento de un acero de medio Mn en
la region intercritica de acuerdo con el diagrama de fases pseudo-binario para la
siguiente composicion: Fe- 8% de Mn, 3% de Al y 2% de Si [5]. Los cuadrados en
gris indican la temperatura utilizada por Lee et al. [5] para la austenitizacion (1473
K) y para el recocido intercritico (1023 K).

1673
1573 1

1473 }-—- L]

R

1373 1 7
1273 1

P

1073 1
b —

973 1 3
] a+y+0 ——
> -

831 a4+ v+

773 { (FeMn).C,
: @ + (Fe,Mn).C,

673 -

-

573 L) L) ) ) L L) L) L L) L) L) L L L)
0 01 02 03 04 05 06 07 08

Contenido de C (% en peso)

" Temperatura (K)

Fig. 2. 2. Diagrama de fases pseudo-binario para un acero de medio Mn con 8% de Mn, 3% de Al y
2% de Si, el cual varia el contenido de C [8].

En los trabajos realizados en conjunto por Lee y De Cooman et al. [5-7], el recocido
en la region intercritica de los aceros de medio Mn consiste en llevar el acero a la
temperatura de la region bifasica de ferrita y austenita, mantener durante cierto
intervalo de tiempo, y posteriormente enfriar o templar a temperatura ambiente. El
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Cap. 2. Origenes microestructurales

recocido intercritico tiene el objetivo de incrementar el contenido de Mny C en la
austenita, volviéndola térmicamente estable, o que disminuye la temperatura de
inicio de la martensita (Ms) [5-7].

Un factor muy importante es la temperatura y tiempo en el cual se realiza el recocido,
ya que incrementa el contenido de elementos gammagenos como el Mny C en la
austenita, y dependiendo del contenido de estos elementos, se puede determinar la
energia de falla de apilamiento de la austenita a temperatura ambiente, la cual debe
estar entre 15 a 20 mJ/m?, ya que en este intervalo de energia de falla de
apilamiento (EFA) estd presente el doble efecto, TWIP y TRIP en la austenita
cuando se deforma plasticamente [6].

De acuerdo con Lee y De Cooman et al. [7], durante el recocido intercritico de un
acero medio manganeso laminado en frio, sucede la particion del Mn y C hacia la
austenita y el aluminio hacia la ferrita. El incremento en el contenido de C y Mn en
la austenita, la vuelve estable térmicamente a temperatura ambiente. La austenita
estable a temperatura ambiente también esta relacionada con el tiempo de recocido,
donde al incrementarse el tiempo, la fraccién de austenita incrementa y disminuye
la temperatura de inicio de la transformacion martensitica (Ms), a su vez, se
incrementa la energia de falla de apilamiento [7]. En la Fig. 2.3 se muestra el
esquema ilustrativo del efecto del recocido en la region intercritica sobre la austenita
estable a temperatura ambiente y la EFA, resultante de la particion de los elementos
aleantes entre la ferrita y la austenita.

Interfaz

ua
el

ajualle?
ug!aeu!w

Recocido intercritico

VWV

Laminacién en frio

Temperatura, Energia de falla de apilamiento

Temperatura Ms

-
—

Tiempo

Fig. 2. 3. Esquema ilustrativo del proceso de recocido intercritico de un acero de medio Mn [10].
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Cap. 2. Origenes microestructurales

2.3 Efecto de los elementos aleantes sobre la microestructura y fraccion
volumétrica de austenita

La influencia que tienen los elementos aleantes sobre las propiedades de los aceros
de medio Mn es de suma importancia, ya que determinan factores importantes
durante su procesamiento y propiedades mecanicas resultantes. Generalmente los
aceros de medio Mn tienen como principales elementos aleantes al C, Mn, Al y Si.
El contenido de cada uno de estos elementos determina factores importantes tales
como: la temperatura de recocido intercritico, la estabilidad térmica, energia de falla
de apilamiento y fraccion volumétrica de austenita [1-7]. A continuacion, se
muestran los efectos de cada uno de los elementos aleantes principales dentro del
acero.

2.3.1 Efecto del C
Los efectos principales del C en los aceros de medio Mn son los siguientes [4, 10]:

2.3.3.1. Aumenta el pardmetro de red de la austenita.

2.3.3.2. Mejora la estabilidad de la austenita.

2.3.3.3. Aumenta la energia de falla de apilamiento (EFA), con un efecto mayor
para aceros con contenidos bajos de Mn.

2.3.3.4. Conduce a un fuerte endurecimiento por el efecto de solucién solida.

Furukawa et al. [11], encontraron para aceros con 5% en peso de Mn y diferentes
contenidos de C, los cuales fueron laminados en caliente, recocidos a 675°C y
templados con agua, que el aumento de C, aumenta la fraccion volumétrica de
austenita, ya que es un fuerte elemento estabilizador de esta fase. Sin embargo,
estos investigadores reportan que, contenidos por encima de 0.3% en peso de C y
con enfriamiento en el horno después del recocido, se disminuye el porcentaje de
austenita, debido a la formacion de cementita.

2.3.2 Efecto del Mn
Los efectos principales del Mn en los aceros de medio Mn son los siguientes [9, 12]:

2.3.2.1. Estabilidad de la austenita a temperatura ambiente.

2.3.2.2. Aumenta la solubilidad del C en la austenita.

2.3.2.3. Aumenta la fraccion volumétrica de austenita.

2.3.2.4. Aumenta la resistencia a la cedencia y la resistencia a la tension.

2.3.2.5. Disminuye las temperaturas criticas, por lo que el recocido intercritico
se realiza a temperaturas mas bajas, dando como resultado granos
mas finos.

2.3.2.6. Favorece la activacion del efecto TRIP durante la deformacion
plastica.

Hu et al. [13] realizaron una recopilacién de resultados del porcentaje de austenita
en relacion al porcentaje de Mn y otros elementos aleantes, los cuales se pueden
observar en la Tabla 2.2, de acuerdo con los resultados, se puede establecer que
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Cap. 2. Origenes microestructurales

la fraccion volumétrica de austenita aumenta de manera lineal al aumentar el
contenido de Mn.

De Cooman et al. [9], indican que la energia de falla de apilamiento (EFA) en el
intervalo de concentracion de 10 a 16% atomico de Mn, no incrementa la EFA. Sin
embargo, en el intervalo de concentracion de 16 a 33% atomico de Mn, la SFE
aumenta 18 mJ/m? por cada 1% atémico de Mn.

Tabla 2. 2. Porcentaje de austenita en funcion del Mn y otros elementos aleantes en aceros de medio
Mn [13].

%Y % C % Mn % Si %Al %Mo %V
22.0 0.092 4.60 0.03
15.2 0.120 4.98 3.11 305 005
9.0 0.190 4.96 3.09 299 003
34.1 0.200 5.00
40.0 0.400 5.00
31.0 0.120 5.80 0.47 3.00
11.0 0.050 6.15 1.50
17.0 0.080 6.15 1.50 2.00 0.08
447 0.200 7.00
435 0.099 7.09 0.13 0.03
13.0 0.220 7.15 3.11 3.21 0.05
53.0 0.230 8.10 0.01 5.30
45.0 0.260 10.00 6.30
53.0 0.200 10.02 3.17 319 006
67.0 0.300 10.00 2.00 3.00
68.5 0.200 11.00 1.40
66.0 0.180 11.02 3.81
0.600 12.00
71.0 0.200 12.40 0.90 5.20

2.3.3 Efecto del Al
Los efectos principales del Al en los aceros de medio Mn son los siguientes [4, 12]:

2.3.3.1. Incremento en la energia de falla de apilamiento en la austenita.
2.3.3.2. Promueve la formacion de ferrita.
2.3.3.3. Reduce la formacion de martensita €.
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Cap. 2. Origenes microestructurales

2.3.3.4. Promueve la formacion de ferrita & con contenidos mayores a 2% en
peso.

2.3.3.5. Promueve la formacion de granos finos.

2.3.3.6. Suprime la formacién de cementita.

Lee et al. [12], indican, que la adicién de Al en los aceros de medio Mn permite un
mayor intervalo de recocido intercritico ya que el Al aumenta las temperaturas de
equilibrio de inicio (Ac1) y de finalizacion (Acs) durante el calentamiento del recocido.
De mismo modo indican que el aumento en las temperaturas criticas, da como
resultado tiempo de recocido de aproximadamente 2 min.

Cai et al. [14], reportaron que la adicién de Al y Si dentro de los aceros de medio
Mn, disminuye el peso del acero y suprimen la formacion de cementita.

2.3.4 Efecto del Si
Los efectos principales del Si en los aceros de medio Mn son los siguientes [4, 11,
13]:

2.3.4.1. Aumenta el endurecimiento por solucion sélida.

2.3.4.2. Disminuye la energia de falla de apilamiento.

2.3.4.3. Aumenta la templabilidad.

2.3.4.4. Vuelve estable térmicamente la austenita.

2.3.4.5. Promueve el efecto TRIP durante la deformacion plastica.

2.4 Secuencia de mecanismos de plasticidad en la austenita durante la
deformacion

Durante la deformacion plastica de la austenita de los aceros de medio Mn, sucede
de manera secuencial los mecanismos de plasticidad como se muestra en la Fig.
2.4 la imagen ilustrativa de lo que ocurre durante la deformacién plastica de la
austenita, donde ocurre lo siguiente:

2.4.1. Granos de austenita sin deformar.

2.4.2. Una vez que inicia la deformacion plastica, empiezan a formarse
maclas en los granos de austenita. La fraccion volumétrica de maclas
gue se llegan a formar en la austenita es alrededor de 0.20. Las maclas
gue se generan en esta etapa se atribuyen al efecto TWIP [1, 4].

2.4.3. Cuando las maclas llegan a su limite de formacion en la austenita, se
empiezan a formar martensita ¢, la cual nuclea preferencialmente en
las intersecciones de las maclas.

2.4.4. Posteriormente la martensita € que se forma, sirve como sitios de
nucleacion de la martensita a’. La martensita ¢ es una fase de
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transitoria, debido a que se transforma por completo a martensita «’.
La formacioén de martensita a” se atribuyen al efecto TRIP [1, 3]

Martensita ¢

Martensita o’

Fig. 2. 4. Esquema llustrativo de la secuencia de deformacion plastica de la austenita en los aceros
de medio Mn [3].

2.5 Términos asociados al crecimiento de austenita y ferrita en la region
intercritica

De acuerdo con Farahani et al. [15] y Hillert et al. [16], consideran tres conceptos
principales para describir la transformacion entre austenita y ferrita en la region
bifasica (a + y) durante el recocido. Los conceptos son:

e Equilibrio completo (EC), en el que todos los elementos de aleacion se
distribuyen hasta que se alcanza el equilibrio en todo el sistema. En el caso
del EC, la fraccion de ferrita o austenita en la region intercritica se fija a una
temperatura dada, independientemente de la microestructura de partida.

e Paraequilibrio (PE), en el que se asume que, la transformacion de fase puede
proceder sin ninguna distribucion de elementos aleantes sustitucionales M
(M =Mn, Si, Al) y solo el carbono se redistribuye a través de cualquier interfaz
austenita-ferrita.

e Equilibrio local (EL): se asume que la interfaz migra bajo un EL completo con
particiones de C y M. Debido a la gran diferencia en las difusividades de C y
M, hay dos diferentes modos de transformacion:

Universidad Autbnoma de San Luis Potosi

( )
{ 16 )



Cap. 2. Origenes microestructurales

(@) Equilibrio local sin o insignificante particion (ELSP). En este modo, la
concentracion de M en la ferrita es la misma que en la austenita, pero hay un pico
de M frente a la interfaz de migracion como resultado de la condicién de EL. La
velocidad de transformacion se controla de manera efectiva mediante la difusion de
carbono y es relativamente rapida; y (b) Equilibrio local con particion (ELP), en el
que el gradiente de carbono en austenita es insignificante, mientras que el de M es
grande. En este modo, la velocidad de transformacion se rige por la velocidad de
particion M, y es extremadamente lenta. Dependiendo de la composicion quimica
del acero, la transformacion podria comenzar en el modo ELSP y luego continuar
en el modo ELP.

2.6 Energia de falla de apilamiento en los aceros de medio Mn

La EFA representa la facilidad para la disociacion de una dislocaciéon perfecta en
dos dislocaciones parciales y tiende a la formacion de fallas de apilamiento [17]. La
energia de falla de apilamiento determina los mecanismos de plasticidad de los
aceros de medio y alto Mn como se describi6é anteriormente en la Tabla 2.1.

La energia de falla de apilamiento (EFA) presente en los aceros de medio Mn se
encuentra en el intervalo de 15 — 20 mJ/m? [1, 2], dentro este intervalo de energia
actian dos mecanismos de plasticidad (TWIP+TRIP), y se debe en gran medida a
la cantidad de los elementos aleantes como se menciond en la seccion 2.3.

Existen técnicas para medir la EFA, por ejemplo, mediante el uso de ecuaciones
termodinamicas o difraccion de rayos X. A continuacién se muestran las técnicas
utilizadas para ambos casos.

En el trabajo realizado por Saeed-Akbari et al. [18], se obtuvo una expresion para
calcular la energia de falla de apilamiento con base termodinamica, para aleaciones
Fe-C-Mn-Al, el cual se bas6 en aleaciones con sistema cubico centrado en las caras
(FCC). La ecuacion 2.1, muestra los factores que se deben considerar para el
calculo de la EFA.

' = 2pAGY~¢ + 207/ + 2pAG,, 2.1)

Donde T" es la energia de falla de apilamiento, p es la densidad superficial molar a
lo largo de los planos {111}, AGY™¢ es la energia libre de la transformacion de fase
de austenita (y) a martensita épsilon (€), a¥/¢ es la energia interfacial entre austenita
y la martensita épsilon, la cual es una fase de transicién, y AG,, es el exceso en
energia libre, el cual considera el efecto del tamafio de grano.

Para el calculo de la energia libre de la transformacién de fase de austenita (y) a
martensita épsilon (€), se considera la ecuacion 2.2.
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(2.2)
AGY™¢ = XpoAGY, + XpynAGY € + X4 AGY " + X AGY™F
+ XpeXpynAQY v + Xpo X0 AQY S + Xpo XcAQL S
+ XpinXcAQh e + AG oo + AGY

n

Dénde: Xi es la fraccion molar y AG!~° es el cambio de energia libre debido a la
formacién de martensita épsilon a partir de la austenita en metales puros. AQL.V]._’ges
el parametro de la interaccion entre componentes i j, AG,’,’JZ es la energia libre de la

contribucién de la transicion magnética y AGY.® y el exceso de energia libre
resultante del tamafo de grano.

Para el célculo de la AG,, se considera la ecuacién 2.3

AGY® = 170.06exp (=) (2.3)

Donde d es el tamafio de grano en um.

Para el calculo de p se considera la ecuacion 2.4

4 1

p= ﬁm (2.4)

Donde a es el parametro de red y N es el nUmero de Avogadro

Jin et al. [19], midieron la energia de falla de apilamiento mediante la técnica de
difraccion de rayos X, donde se midi6 comparando el desplazamiento maximo
relativo entre los picos vecinos de (111) y (200) en especimenes recocidos (ANN) y
trabajados en frio (CW). La SFE se calcul6 usando la ecuacion 2.5y 2.6

_ Ki1100G111a0A™%% . (e5o)111 (2.5)

n\/§ a

donde K;1,w(G111 €S Una constante de proporcionalidad de 6.6, G411 €s el médulo

de corte en el plano (111), Qg es el parametro de red, A es la anisotropia de Zener

que es de 3.43, (£2,)111€s la micro-deformacion en el plano (111), y a es la
probabilidad de falla de apilamiento (PFA).

Universidad Autbnoma de San Luis Potosi

( )
{ 18 )
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Con base en los antecedes tedricos desarrollados en capitulo 1 y 2, se tiene la
siguiente justificacion de la cual se desprende el objetivo principal que se muestra
a continuacion.

Justificacion

A partir de la problemética en cuanto a la combinacion de resistencia-ductilidad que
tienen los aceros convencionales y los avanzados de alta resistencia de 12
generacion, y a su vez el alto costo para producir aceros de 22 generacion, se han
investigado nuevas microestructuras que puedan ser desarrolladas en aceros, tales
como los aceros de medio Mn, sobre los cuales actia un doble mecanismo de
deformacion plastica, TWIP y TRIP. Sin embargo, este fendbmeno no ha sido
completamente entendido en la literatura y por tanto, la correlacion microestructura,
formabilidad y propiedades mecanicas no ha sido establecida completamente [1, 2].

Las potenciales aplicaciones de este nuevo tipo de acero estan enfocadas en el
sector automotriz para el desarrollo de componentes estructurales con geometrias
complejas, debido a su porcentaje de elongacién uniforme en el orden de 60 %, su
resistencia a la tensibn mayor a 1GPa, su tenacidad del orden de 55 J y su
resistencia a la cedencia mayor a 700 MPa, las cuales son propiedades que no se
pueden obtener con aceros convencionales debido a su limitada formabilidad.

Objetivos

e Objetivo principal

Desarrollar y estudiar un acero de medio Mn que cumpla con la alta resistencia,
alta ductilidad y alta formabilidad, propiedades requeridas para ser clasificado
como un acero perteneciente al grupo de aceros avanzados de alta resistencia
de 32 generacion.

e Objetivos especificos

< Inducir el doble efecto de plasticidad, compuesto por el maclaje y
transformacion de la austenita (TWIP + TRIP), ambas inducidas por
plasticidad.

¢ Relacionar la fraccién de austenita con las propiedades mecanicas.

+ Establecer la temperatura y tiempo optimos de recocido intercritico durante
Su procesamiento.
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+«+ Correlacionar el doble efecto (TWIP y TRIP) con la formabilidad obtenida
durante la prueba Erichsen asi como las propiedades obtenidas del ensayo
de tension e impacto.
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Cap. 3. Procesamiento y caracterizacion experimental

3. Procesamiento y caracterizacion experimental del acero
fabricado

3.1 Metodologia experimental
La Fig. 3.1 muestra la metodologia experimental que se empled en el trabajo de

investigacion.
Fusién de acero de
medio Mn

Andlisis quimico w

via EspectroscopiaJ: Caracterizacion via:\

A\ 4

de Emision Optica

(EEO) Y Difraccion de Rayos

[ Lammamon en ]_, X
calient Microscopia

Electrénica de

( Pruebas Mecanicas:

Barrido (MEB)
Microdureza Vickers mtercﬁ'ﬁggcaltdg% T\
Impacto Charpy durante diferentes
-, tiempos i 1
Ensayo de Tension P E'?A'CtrQS?Op'g
ectrénica de
k Prueba Erichsen j N Transmision (MET),
Recocido o después del ensayo
intercritico a 680 \ de tension )

°C durante 2 horas

Fig. 3. 1. Esquema de la metodologia experimental empleada

3.2 Fusion y laminacion en caliente

La composicion quimica nominal disefiada para realizar la fusion del acero de medio
Mn fue de Fe-10 Mn - 0.15 C - 1.5 Al - 2.0 Si, en % en peso. Se inici6 con la seleccién
de barras de acero al carbono 1018, en las cuales se les retiro el 6xido de la
superficie por desbaste con lijas de carburo de silicio, y posteriormente fundidas en
un horno de induccion. Se agregaron inicialmente al bafio metalico liquido, calcio-
silicio (15% Ca, 80% Si, 5% de Oxidos y sulfuros) para desoxidar el bafo,
posteriormente se agrego ferrosilicio (77% Si, 20% Fe y 3% de 0xidos) para ajustar
el silicio y terminar de desoxidar el bafio liquido, seguido por la adicion de
manganeso electrolitico (98.2% de Mn) y finalmente la adicion de aluminio (99.1%
de Al) en forma de barra soélida. El acero fundido se vacio a una temperatura de
1560°C dentro de una lingotera fabricada con placa de acero con dimensiones de
7.5 X 7.5 X 30 cm. Posteriormente, el lingote de acero se secciono con las siguientes
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dimensiones: 10 cm de largo, 7 cm de ancho y 3.5 cm de espesor. Después la pieza
seccionada del acero se austenitizo a 1200°C durante 20 minutos. Al término de
este tiempo de austenitizacion, el segmento de acero de 10 cm de largo, 7 cm de
ancho y 3.5 cm de espesor, se lamind en caliente en un molino duo reversible. La
Fig. 3.2 muestra el acero vaciado en la lingotera y el laminador utilizado.

(b)

Fig. 3. 2. a) Lingotera después de vaciar el acero de medio Mn y b) laminador empleado.

Durante la laminacion en caliente, se considerd detener el proceso una vez que el
acero alcanzara alrededor de 875°C, siendo necesario volver a calentar a 1200°C,
debido a que la temperatura adecuada para laminar es por encima de 875°C, para
volver a laminar. En la Fig. 3.3 se muestra una representacion esquematica del ciclo
térmomecanico utilizado durante la laminacion en caliente. El espesor final obtenido
después de laminar fue de 2.3 mm.

El ciclo termomecénico de laminacion consistié en tres etapas:

e En la 12 etapa la muestra de acero de medio Mn de seccion rectangular se
austenitizo a 1200°C durante 20 minutos, después se paso por el laminador,
donde se perdieron alrededor de 50°C cuando se lleva del horno hacia el
laminador. La laminacion inicio alrededor de 1150°C, esta temperatura fue
medida con un termopar. El espesor inicial de la seccién introducida al
laminador fue de 37 mm. El ciclo termomecéanico de la primera etapa de
laminacion, finalizo cuando la temperatura descendio por debajo de 875°C.
El espesor final de la primera etapa fue de 22 mm. Se realizaron 7 pases por
el laminador.

e En la 22 etapa, la muestra de acero laminada de la 12 etapa tuvo el mismo
procesamiento termomecanico, donde se austenitizo la muestra a 1200°C
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durante 20 minutos, después se paso6 por el laminador, donde se perdieron
alrededor de 50°C cuando se lleva del horno hacia el laminador. La
laminacion inicio alrededor de 1150°C. El ciclo termomecénico de la segunda
etapa de laminacion, finalizo cuando la temperatura descendi6 por debajo de
875°C. El espesor final de la segunda etapa fue de 11 mm. Se realizaron 8
pases por el laminador.

e La 32 etapa consistié en austenitizar a 1200°C durante 20 minutos, donde al
igual que la 12 y 22 etapa, se perdio alrededor de 50°C, y se comienzo a
laminar a 1150°C. El ciclo termomecanico de la tercera etapa de laminacion
termino cuando se alcanzo6 a un espesor de 2.3 mm. Se realizaron 7 pases
por el laminador.

1200°C durante 20 min. 1200°C durante 20 min. 1200°C durante 20 min.

1° Etapa 2* Etapa 3° Etapa

Temperatura (°C)

Inicio de laminacion a
1150°C, con un espesor
de 37 mm. Final de la
primera etapa de
laminaciéon a 875°C con
un espesor de 22 mm. Se
realizaron 7 pases por el
laminador.

Reinicio de laminacién a
1150°C, con un espesor de
22 mm. Final de la
segunda etapa de
laminacion a 875°C con un
espesor de 11 mm. Se
realizaron 8 pases por el
laminador.

Ultima etapa de laminacion
a 1150°C, con un espesor
de 11 mm. Final de la
tercera etapa de laminacion
a 875°C con un espesor de
2.3 mm. Se realizaron 7
pases por el laminador.

Tiempo

3.3 Caracterizacion via difraccion de rayos X
La caracterizacion del acero de medio Mn via DRX se efectué en un difractdmetro
marca Rigaku modelo T MAX 2200, las condiciones de operacion se presentan en
la Tabla 3.1. El objetivo de utilizar la técnica de DRX en el presente estudio fue
determinar las fases presentes en el acero en estado de colada, en laminado en
caliente, en muestras con recocido intercritico a 680°C en diferentes tiempos y en
muestras ensayadas en tension, a su vez se utilizaron los parametros obtenidos

Fig. 3. 3. Esquema ilustrativo del ciclo térmico utilizado durante el laminado en caliente.
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para cuantificar la austenita presente en las muestras anteriormente mencionadas
por medio del método comparacion directa, de acuerdo a la norma ASTM E975 [20].

El método de comparacion directa tiene sus fundamentos tedricos en la
consideracion de que la razon de las de las intensidades integradas (areas bajo
pico) de 2 fases cristalinas es proporcional a la fraccién en volumen de cada una de
éstas [21]. Para el caso de un acero que contenga ferrita y austenita, se ha
establecido la siguiente ecuacién [20-21]:

13 I = (R /R (Ve /)] (3.1)
I3, ["= intensidades integradas (area bajo pico) del plano hkl de la ferrita y de la
austenita.

RY, RI¥= parametro que se debe calcular en funcién de la estructura cristalina y

de algunos otros factores (multiplicidad, polarizacién, temperatura, entre otros)
dependientes de la naturaleza de la muestra a difractar.

Va, V= fracciones en volumen de la ferrita y la austenita.

Adicionalmente, considerando que solamente existen ferrita (0 martensita) y
austenita, se cumple la siguiente relacion:

Vet V, =1 (3.2)

Finalmente, si se combinan las ecuaciones (3.1) y (3.2), se puede estimar la fraccion
en volumen de ferrita (o martensita) mediante la siguiente expresién (la austenita se
obtiene por diferencia).

Vo = 1[1+ (/15" Ry /RG] (3.3)

Si se utilizan los picos principales de ferrita y de austenita y ademas los secundarios,
esta relacion cambia a:

ve= 1 (Y S ) (Y R s R

Debido a que la norma lo indica.

(3.4)

Los parametros de R se calcularon para cada uno de los planos de difraccion
usados. El calculo se realiz6 mediante la siguiente ecuacion:

R = (F2pLPe™%M) /p? (3.5)

doénde:
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v =volumen de celda unitaria

p = factor de multiplicidad de la reflexion (hkl)

LP = factor de polarizacion de Lorentz

| F | 2 = factor de estructura por su conjugado complejo

e2M = factor de temperatura

Tabla 3. 1. Condiciones de operacion del difractdmetro Rigaku.

Fuente Cu Ka=0.154059 nm
Voltaje y corriente 40V, 30mA
Angulo de barrido 20 a110°

Velocidad de barrido 0.03°/s
Incremento 0.02°

3.4 Caracterizacion microestructural

Todas la muestras de acero de medio Mn en sus diferentes condiciones de
procesamiento se observaron en el MEB, previamente se prepararon
metalograficamente, mediante desbaste con lijas de carburo de silicio, con nUmero
de particulas por pulgada cuadrada utilizada en el siguiente orden; 120, 220, 320,
400, 600 y 1200, posteriormente se pulieron en un pafio cargado con pasta de
diamante de 1um. Finalmente se atacaron con reactivo Vilella, el cual se compone
de 1 gramo de &cido picrico, 5 ml de HCl y 100 ml de alcohol etilico grado reactivo,
el ataque se realiz6é durante 20 segundos.

La caracterizacion via MEB se realizé en un microscopio marca “JEOL” modelo
JSM-6610 LV operado en alto vacio a 20 kV, equipado con un detector de
espectroscopia de energia dispersiva (EDS) marca Oxford. El objetivo de utilizar
MEB fue caracterizar la microestructura del acero y analizar quimicamente las fases
presentes, para poder evaluar los cambios microestructurales que ocurren durante
el proceso de fusion, laminacién en caliente y de recocido intercritico a diferentes
tiempos.

La caracterizacion via microscopia electronica de transmision (TEM) se realizo en
el equipo marca JEOL modelo JEM 2100. El objetivo de utilizar TEM fue caracterizar
a escala nanométrica detalles microestructurales que no se pueden observar por
MEB.

3.5 Evaluacién de pruebas mecanicas

Se realiz6 el ensayo de microdureza Vickers bajo las condiciones de la norma ASTM
E384 [22], utilizando un microdurometro marca SHIMADZU modelo HMV-G 21, el
cual tiene la ventaja de proporcionar la conversion de dureza Vickers a Rockwell C.
La evaluacion de la microdureza tiene el objetivo de evaluar los cambios
microestructurales del acero de medio Mn relacionados con las diferentes
condiciones de procesamiento (laminacién en caliente, con recocido en la region
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intercritica a 680°C a diferentes tiempos y las regiones de encuellamiento en
muestras sometidas al ensayo de tension) a través del cambio en dureza.

El ensayo de tension se realizé bajo la norma ASTM E8 [23], se maquinaron las
muestras con una longitud calibrada de 25.4 mm con un ancho en la seccion
reducida de 6.35 mm. Las pruebas se realizaron en una maquina universal marca
SHIMADZU modelo AUTOGRAPH AG-I de 600 kN. El objetivo del ensayo de
tensidn es evaluar las propiedades mecanicas del acero en diferentes condiciones
de procesamiento, para poder correlacionarlas con la microestructura.

Longitud calibrada = 25.4 mm

Ancho =6.35 mm

Fig. 3. 4. llustracién de probeta de ensayb de tensién de acuerdo con la norma ASTM ES8.

La prueba de impacto se realizé bajo una norma basada por la empresa HONDA la
norma JIS Z 2242, la cual evalla la tenacidad en laminas, ya que la norma ASTM
E23 [24] mide tenacidad en piezas con espesores de 10 mm, por lo que HONDA se
basé en la norma ASTM E23 para medir tenacidad en laminas, las cuales no
cumplen con este criterio. Se utilizé la maquina para ensayos Charpy marca
SHIMADZU con capacidad de 490 J. Las probetas se maquinaron con las
dimensiones de 5 cm de largo y 1 cm de espesor, donde el espesor debe ser 5
laminas de 0.2 cm de espesor que sumen de 1 cm entre ellas y una muesca tipo V.
La Fig. 3.5 muestra una ilustracién de la probeta utilizada. El objetivo de la prueba
de impacto fue el de evaluar la tenacidad del acero con diferentes condiciones de
procesamiento y evaluar la energia de absorcion en diferentes direcciones del acero
laminado.

1ch /
&
\o

D >
5cm

Fig. 3. 5. llustracion de probeta de impacto de acuerdo con los requerimientos de la norma JIS Z
2242,
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La prueba Erichsen se realizo bajo la norma ASTM E 643 [25] en una maquina con
el mismo nombre, marca Erichsen modelo 100, la cual consiste en un indentador de
acero grado herramienta D, con una dureza de 62 HRC y con geometria esférica de
20 mm de diametro, la cual tiene la funcion de indicar el indice de embutido Erichsen
(IE) que se obtiene como resultado del ensayo, éste corresponde al maximo
desplazamiento alcanzado por la punta de la copa que se forma por la indentacién
del punzon (hasta la rotura del material). Indirectamente el IE es una prediccion del
comportamiento del material durante procesos de estampado y embutido. La Fig.
3.6 muestra el esquema de los componentes principales de una maquina de
pruebas Erichsen [26]. La muestras laminadas tenian inicialmente un espesor de
2.3 mm, por lo que fue necesario reducir este espesor hasta 0.5 mm mediante
rectificado por desbaste en disco de carburo de silicio, posteriormente se
desbastaron y pulieron las superficies de contacto debido a que la norma ASTM E
643 indica que las superficies debe estar libres de 6xido que pueda afectar la
prueba.

7,,.

®
Fig. 3. 6. Esquema de las partes que componen una maquina de pruebas Erichsen de acuerdo a la
norma ASTM E 643. Partes de la maquina Erichsen: 1. Espesor de la muestra Espesor completo, 2
Ancho de la muestra, 3. Barreno central del dado superior, 4. Barreno central del dado inferior, 5.
Diametro externo del dado superior, 6. Diametro externo del dado inferior, 7. Redondeos internos del
dado superior, 8. Redondeos externos del dado superior, 9. Redondeos externos del dado inferior,
10. Profundidad en zona recta del dado superior, 11. Espesor del dado superior, 12. Espesor del
dado inferior, 13. Diametro de la cabeza del punzén, 14. Profundidad de copa. [26]
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Cap. 3. Procesamiento y caracterizacion experimental

3.6 Célculo de la energia de falla de apilamiento

Para el céalculo de la energia de falla de apilamiento del acero de medio Mn, se
considerd el término desarrollado por Zambrano et al. [27] donde también se
consideraron varios parametros termodindmicos desarrollados Akbari et al. [18],
Allain et al. [28] y Jin et al. [19].

La ecuacion para el calculo de la energia de falla de apilamiento utilizada para el
presente trabajo se muestra en la ecuacion 3.6

[ = 2pAGY™¢ + 207/¢ (3.6)

Donde I" es la energia de falla de apilamiento, p es la densidad superficial molar a
lo largo de los planos {111} de la austenita, AGY~¢ es la energia libre de la
transformacion de fase, ¥/¢ es la energia interfacial entre austenita y la martensita

épsilon.
Para el célculo de p se considera la ecuacion 3.7

_ 4 1
P=3azN 3.7)

Donde a? es el parametro de red de la austenita y N es el nimero de Avogadro,
donde a? se calcula mediante la ecuacion 3.8.

(3.8)
@ (rccy = 35945 + 0.00125(%Mn — 20) + 0.00594(%AL) + 0.0272(%C)

Cuando se quiere evaluar el parametro de red con relaciéon a la dilatacién debida al
aumento de temperatura, se utiliza la Ecuacion 3.9

Ao (1) = ao(FCC)[l + ,By(T - 300)] (3.9

Para el calculo de la energia libre de la transformacién de fase se considera la
Ecuacion 3.10.

AGY™% = AGY T2 .+ AGY +AGY ¢ (3.10)

Quimica Magnetica Exceso

Donde AGJ ... €S la energia liore molar asociada a la composicién quimica,

y—)g ’ - . - - s y—)g
AGyqgmeticq €S 12 €nergia libre asociada a las contribuciones magneticas y AGe, ~ es

el exceso de energia libre resultante del tamafio de grano.
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Cap. 3. Procesamiento y caracterizacion experimental

La AG' "¢ . se calcula con la Ecuacién 3.11

Quimica
DGl uimica = XreDGly - + XamAGy " + Xy AGS ™" + XcAGE™
+ Xpe XpnAQonin + XpeXa1AQo s, + XpeXcAQL ¢
&
+ Xpe X AQL

(3.11)

Donde Xi es la fraccion molar y AG}H‘S es el cambio de energia libre debido a la
formacion de martensita épsilon a partir de la austenita en metales puros. AQ}TE es
el parametro de la interaccion atdbmica entre componentes i j.

La AG).% se calcula a partir de las contribuciones magnéticas de la martensita

mag
épsilon y la austenita como se indica en la Ecuacion 3.12.
yoE _ 14
AGpag = AGrag — AGrag (3.12)

El AG,{lag y AGF,qg4 S€ calculan con las ecuaciones 3.13 y 3.14, respectivamente.

BY\ (T
14 — -
AGa, = RT In (1 + Hﬁ>f <T13) (3.13)

(3.14)

AGEqy = RT In (1 + %) f <%>
N

Donde R, T, B, B¢ uB, f y TY, TEson: la constante universal de los gases, la
temperatura, el momento magnético, la temperatura de Néel de la fases y y ¢, la
funcién polinomial y el magneton de Bohr respectivamente.

Para el calculo de T} se utiliz6 el término de la ecuacion 3.15

Ty = 0.00001X5, + 0.08984X2%, + 11.76Xy, — 19.92X, — 12.72Xg; — 6.61X,,

+ 152.4
(3.15)
Los otros parametros se calcularon mediante las Ecuaciones 3.16, 17 y 18
BY
i 0.7Xpe + 0.62X 345 — 0.64X o Xpsm — 4X, (3.16)
B¢ (3.17)

— = 0.62Xy, — 4X
‘Llﬁ Mn Cc

Universidad Autbnoma de San Luis Potosi

( )
1 2° )



Cap. 3. Procesamiento y caracterizacion experimental

(3.18)

Para la funcién polinémica se tiene dos términos, que toman los siguientes términos
como se muestran en las ecuaciones 3.19y 3.20.

Sit=<1
79t1 474711 IR S
s -1 [—+—+—]}
f= 1_{140;9 497 [p ] 6 135 600 (3.19)
D
Sit==>1
-5 o158 ;-25 3.20
{[ﬁ* 31 +1500]} (3.20

Para ambas ecuaciones t = (T/T,i), p =0.28y D = 2.3424 para las fases FCCy
HCP.

Para el célculo de la AG,, se considera la ecuacion 3.21

MG = 170.06exp (—=)

18.55 (3.21)

Donde d es el tamafio de grano en pum.

De acuerdo con Zambrano et al. [1], la energia interfacial a¥/¢ la designaron con un
valor de 10 mJ/m?, esto debido a las fluctuaciones que se tienen entre varios
trabajos de investigacion que varian entre 5y 15 mJ/m?. La Tabla 3.2 muestra los
pardmetros termodindmicos utilizados para el calculo de la energia de falla de
apilamiento del acero medio Mn del presente trabajo (ver capitulo 4).
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Cap. 3. Procesamiento y caracterizacion experimental

Tabla 3. 2. Parametros y valores termodinamicos utilizados en el calculo tedrico de la energia de falla
de apilamiento.

Parametros Funcioén (K, J mol?)
AGL*E —1828.4+4.686 T
AGY 3970 — 1.6667 T
AG) ¢ 5481.04 — 1.79912 T
AGY* —-560 —8T
AGL™E —22.166
AGY i —9135.5 + 15282.1 XMn (] mol™)
AGE ), 3326.28
AGLE 1780
AGE 42500

g/t 10 m/ m™2
By 2.065X107° K1
8.314 (J K tmol™)
d 20 um
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Cap. 4. Discusion y resultados

4. Discusion de la evolucion microestructural vy
propiedades mecanicas del acero con maclaje vy
transformacion inducida

En el presente capitulo se muestran los resultados obtenidos de la caracterizacion
microestructural del acero en varias etapas de procesamiento y pruebas mecanicas
en muestras seleccionadas asi como su discusion.

4.1 Resultados en estado de colada

4.1.1 Analisis quimico y energia de falla de apilamiento

La composicion quimica del acero medio manganeso se presenta en la Tabla 4.1,
medida via espectroscopia de emision Optica en un equipo marca Espectrolab
modelo 2011, efectuado en la empresa RAMSA. A partir de los resultados obtenidos
en tres diferentes puntos de la muestra analizada, se puede observar que el
porcentaje de elementos aleantes determinado no corresponde a la compaosicion
guimica nominal disefiada, debido a la oxidacion parcial, y que generalmente
provoca pérdidas en la escoria del Mn, C, Siy Al y que a su vez provoca inclusiones
en el bafio liquido. Dichas pérdidas se pueden considerar despreciables debido a la
pequefia variacion existente. Ademas de que el contenido de Mn se mantiene en el
intervalo de composicion quimica de los aceros de medio Mn, y el contenido del C,
Al y Si se mantienen muy cercano al nominal.

Tabla 4. 1. Andlisis quimico del acero de medio Mn.

Composicion quimica nominal (% en | Andlisis quimico determinado (% en
peso) peso)
Mn 10 Mn 9
C 0.15 C 0.14
Si 2 Si 2.02
Al 15 Al 1.39
Fe Resto Fe Resto

La energia de falla de apilamiento (EFA) calculada de acuerdo a la composicion
quimica medida del acero de medio Mn es de 20.098 mJ/m? a temperatura ambiente
y 20.216 mJ/m? a 680°C, donde para realizar este céalculo se tomaron los
pardmetros termodinamicos reportados en los trabajos de Zambrano et al. [27],
Akbari et al. [18], Allain et al. [28] y Jin et al. [19]. Los valores se reportan en la Tabla
4.2.
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Cap. 4. Discusion y resultados

Tabla 4. 2. Energia de falla de apilamiento calculada en el acero de medio Mn del presente estudio
a 2 temperaturas.

T Energia de falla de apilamiento
emperatura (MJ/m2)
27°C 20.098
680°C 20.216

De acuerdo con Lee et al. [6], la austenita en los aceros con contenidos de 6 a 12
% en peso de Mn, tienen un intervalo de EFA de 10 a 20 mJ/m? a temperatura
ambiente, ademas indicaron que entre 15 y 20 mJ/m?, los mecanismos de
plasticidad que acttan durante la deformacion plastica son el maclaje inducido por
plasticidad (TWIP) y la transformacion inducida por plasticidad (TRIP) combinado
TWIP+TRIP, de acuerdo con esto, se disefid el acero. La Fig. 4.1 muestra un
diagrama simulado por Lee et al. [6] para un acero con 9% en peso de Mn, en el
cual relacionan la EFA con los mecanismos de plasticidad, la region en la que se
encuentra la energia de falla de apilamiento asociada al acero de medio Mn del
presente estudio, se marca la region por un recuadro rojo. Como se puede observar,
la EFA esté en el limite del intervalo donde se encuentra la region del doble efecto
TWIP y TRIP.

50

45 I <+ Deslizamiento de dislocaciones

Energia de Falla de Apilamiento (mJ/m?

0 T Y T Y T Y T v T
973 1023 1073 1123 1173
(700°C) (750°C) (800°C) (850°C) (900°C)

Temperatura de recocido (K)

Fig. 4. 1. Diagrama de los mecanismos de plasticidad asociados a la energia de falla de apilamiento

[6].
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Cap. 4. Discusion y resultados

En el trabajo realizado por Raabe et al. [29] se simulo mediante la técnica de ab
initio, el valor de la EFA en funcion de los elementos aleantes como Mn, C y Al. De
acuerdo a la simulacion que realizaron y con la composicion quimica del acero de
medio Mn del presente estudio, la EFA esta en valores cercanos a 20 mJ/m?, siendo
aproximado el valor calculado con los parametros termodinamicos.

4.1.2 Caracterizacion en estado de colada

La Fig. 4.2 muestra el difractograma de rayos X para el acero en estado de colada.
A través de la indexacion realizada a los picos del difractograma mediante el uso de
la base de datos JCPDF se encontrd que las fases presentes en el acero fueron la
ferrita () y la martensita (") e incipiente presencia de austenita (y). El problema de
tratar de caracterizar la martensita (a”) y la ferrita (a) se asocia principalmente a
gue el bajo porcentaje de C, lo que provoca que la tetragonalidad de la martensita
sea baja y tienda tener una estructura cristalina similar a la cubica centrada en el
cuerpo (BCC), como es el caso de la ferrita, causando que los picos de difraccion
tanto de la ferrita (@) como los de la martensita (a”) difracten en posiciones
cercanas entre ambas.

Mediante el analisis de los picos del difractograma usando el método de
comparacion directa [Norma] se obtuvieron los resultados de la cuantificacion de
austenita, dando una fraccién volumétrica de austenita de 0.08 + 0.01.

o
(110)

Intensidad (U.A.)

Fig. 4. 2. Difractograma del acero de medio Mn en estado de colada.
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Cap. 4. Discusion y resultados

Las micrografias de las Figs. 4.3, 4.4 y 4.5 muestran la microestructura del acero en
estado de colada via MEB cuyas imagenes fueron formadas por electrones
retrodispersados, se puede notar en la Fig. 4.3 que hay presencia de inclusiones no
metélicas, en la Fig. 4.4 se puede observar una matriz compuesta casi por completo
de bloques de martensita en listones y la Fig. 4.5 muestra la presencia de ferrita
Widmanstatten en el limite de grano.

BEC 20kV WD10mrﬁ SS50 x500 50um e
colada TWIP

Fig. 4. 3. Inclusiones no metélicas en la matriz.
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S
martensita
en listones

BRI S : . -
SEl 20kVY x1,50 10um
colada TWIP

Fig. 4. 4. Blogues de martensita en listones.

Formacion de ferrita Widmanstatten %

115 el T

: = 4 : -
BEC 20kV WD11mm S554 x1,500  10pm
colada TWIP
Fig. 4. 5. Formacion de ferrita Widmanstatten en el limite de grano.

i
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El andlisis quimico via espectrometria de energia dispersiva (EDS) de las
inclusiones (ver Fig. 4.6), indican que éstas pertenecen a MnS (ver Tabla 4.3 y Fig.
4.7), donde existe la presencia de Mg que proviene de residuos del refractario del
horno de induccion.

De acuerdo con Mahlami et al. [30], debido a los contenidos de 1 a 1.4% en peso
de C en aceros Hadfield en estado de colada, es mayor la formacion de carburos lo
cual brinda mayor resistencia al desgaste e incrementa la resistencia a la tension,
con bajos porcentajes de elongacion. De acuerdo con lo anteriormente mencionado,
la diferencia que existe entre los aceros Hadfield y el acero de medio Mn, es en el
contenido de C, ya que ambos tienen contenidos similares de Mn. El contenido de
C, va desde valores en partes por millon hasta 0.4% en peso para el acero de medio
Mn, siendo un factor decisivo para que la formacién de carburos se reduzca, lo cual
se demuestra en las micrografias de las Figs. 4.3, 4.4 y 4.5 en las que no hay una
presencia de carburos mayor al 0.01 en fraccion volumétrica.

nélisis quimico puntual | e o
ainclusién no metalica.

<74

BEC 20 WD11mm  S§S54 x4,000 5um

colada TWIP
Fig. 4. 6. Micrografia que muestra la zona en donde se realiz6 el andlisis quimico puntual a inclusién
no metélica via espectrometria de energia dispersiva.
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Tabla 4. 3. Composicién quimica experimental via espectroscopia de energia dispersiva aproximada
de inclusién no metélica.

Elemento % en peso
Mg 2.9
S 25.3
Mn 30.8
Fe 40.9

T T T T T T T T T T T T T
1 2 3 4 B 5} 7 8
ull Scale 1574 cts Cursor: 0.000 ke

Fig. 4. 7. Espectro via energia dispersiva de las inclusiones no metalicas.

4.1.3 Resultados de dureza

Los resultados de dureza del acero en estado de colada, se muestran en la Tabla
4.4, donde el promedio fue de 45 HRC. De acuerdo con los resultados de DRX
obtenidos por el método de comparacion directa (una fraccion volumétrica de 0.92
de martensita/ferrita y 0.08 de austenita), la martensita que se formé a partir de la
austenita que no fue estable térmicamente a temperatura ambiente durante la
solidificacion, influye en la dureza del acero, debido a su dureza intrinseca. Es
evidente que el uso del acero de medio Mn en estado de colada no presenta
posibilidad alguna de aplicaciébn en esta condicion para procesos de formado
plastico, debido a que la martensita presente limitaria su trabajabilidad.

Chowdhury et al. [31], consideran que los aceros al manganeso con contenidos
mayores al 9% en peso no son Utiles en el estado de colada, ya que la inevitable
formacion de carburos conduce a una pérdida de ductilidad y resistencia al impacto,
por lo tanto, es recomendable realizar un tratamiento térmico para reducir la
segregacion, el tamafio heterogéneo de los granos y disolver carburos.
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Tabla 4. 4. Resultados de dureza del acero en estado de colada.

N° de prueba Dureza (HRC)
1 45
2 44.5
3 45
4 45
5 455
Promedio 45

4.2 Resultados de acero en estado de laminacién y con recocido en la regién
intercritica a diferentes tiempos

A continuacion, se muestran los resultados obtenidos del acero de medio Mn en
condicién de laminacién en caliente sin y con tratamiento posterior de recocido en
la region intercritica a 680°C para diferentes tiempos.

4.2.1 Caracterizacién en condicion de laminacion y con recocido en la region
intercritica

La Fig. 4.8 muestra los difractogramas obtenidos via DRX del acero en la condicion
de laminacion y en la condicion de recocido intercritico, donde la temperatura se
seleccion6 con base en el diagrama de equilibrio pseudobinario (ver Fig. 4.9)
obtenido con la composicién quimica del acero de medio Mn mediante el software
THERMOCALC® , gracias al cual se determind que la temperatura de 680°C se
encuentra a la mitad de las temperaturas criticas.

En el difractograma correspondiente a la condicion de laminacién, se etiquetaron
los picos caracteristicos de la ferrita junto con la martensita, debido a que el
contenido de C es bajo, provocando que la martensita pierda su tetragonalidad y
tienda a generar una estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc) con
caracteristicas cristalinas similares a la ferrita, segun Liu et al. [32], el incremento
del contenido de C, aumenta la tetragonalidad de la martensita, pero al reducirlo,
tiende a ser mas una estructura bcc, por lo que se considera que la martensita
difracte en posiciones cercanas o iguales que la ferrita. También se puede observar
que el pico principal de austenita del plano (111), se encuentra traslapado con el
pico principal de ferrita 0 martensita, el cual corresponde al plano (110).
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Fig. 4. 8. Difractogramas de muestras de acero laminada y recocida.
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A % en peso de C
Fig. 4. 9. Diagrama pseudobinario del acero de medio Mn del presente estudio, simulado mediante
el software THERMOCALC® .
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Los resultado de DRX en las muestras de acero de medio Mn, con un tratamiento
de recocido intercritico, denotan que conforme se incrementa el tiempo de
permanencia se presenta un gradual incremento en la intensidad de los picos de
austenita (ver Fig. 4.8), por ejemplo, al comparar la intensidad del pico del plano
(111) de la austenita a 20 minutos y a 8 horas, se observa que la intensidad se
incrementa lo cual sugiere que la cantidad de austenita incrementa gradualmente
con el tiempo del recocido intercritico.

A partir de los resultados de la cuantificacion de austenita por comparacion directa
(ver Tabla 4.5), la muestra laminada, presenta una fraccion volumétrica de austenita
de 0.37, mientras que en las muestras con recocido intercritico de 20 minutos a 4
horas, la fraccion de austenita se mantiene en un intervalo de 0.37 a 0.41 cercana
a la fraccion medida en la muestra laminada (0.37). Después de 4 horas se observa
un incremento en la fraccion de austenita pasando de 0.41 hasta 0.51, que
corresponde a un incremento del 20%.

Tabla 4. 5. Fraccién de austenita en funcién del tiempo, de muestras recocidas a 680°C y muestra
Unicamente laminada en caliente.

. : Fraccion
Tiempo de recocido en la .
. o volumétrica de
region intercritica (h) )
austenita
0
(muestras laminada en 0.37
caliente sin recocido)
0.33 0.39
1 0.35
2 0.41
4 0.36
6 0.51
8 0.55
12 0.50

Las muestras de acero medio Mn con tiempos de recocido menores a 4 horas, el
crecimiento de austenita es inferior, lo cual se relaciona al tiempo de recocido, como
lo reportado por Nakada et al. [33], los cuales evaluaron el crecimiento de la
austenita en funcion del tiempo de recocido intercritico a 636°C para un acero con
(Fe, 0.092% C, 4.96% Mn, 0.034% Al), ellos determinaron que el aumento de la
austenita empieza después de 1000 segundos, como se puede observar en la Fig.
4.10.
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Fig. 4. 10. Crecimiento de austenita en funcion del tiempo de recocido intercritico [33].

Las muestras de acero con tiempos de recocido entre 6 a 12 horas, presentan un
ligero cambio en la fraccibn de austenita de 0.48 a 0.55, lo cual evidencia la
existencia de un limite en la fraccion de la austenita formada durante el recocido
intercritico (ver Fig. 4.11). Con base en lo anterior mencionado, se infiere que la
variacion de la fraccion de la austenita después de 4 horas, se puede asociar a la
disolucién de la de martensita (a”) a austenita (a” — y), llamada austenita revertida,
ya que se origina a partir del acero enfriado o templado desde la fase austenitica,
que transforma a martensita a” y posteriormente se revierte a austenita durante el
proceso de recocido intercritico. Nakada et al. [33], simularon mediante el software
THERMOCALC® usando el médulo de difusién (DICTRA), y confirmaron que la
rapida formacion de austenita en un acero de medio Mn se le atribuye a:

1. A la alta densidad de sitios de nucleacion de la austenita derivados de la
estructura martensitica

2. El crecimiento del equilibrio local sin particion (ELSP), controlado por una
difusion de carbono muy rapida en la etapa inicial.

3. La difusividad relativamente mayor de Mn en la matriz de martensita con un
crecimiento regido por el equilibrio local de particion que se produjo en una
etapa posterior.
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Fig. 4. 11. Gréfica de la fraccion de austenita en funcién del tiempo, de muestra laminada en caliente
sin recocido y muestras recocidas a 680°C en diferentes tiempos.

Adicionalmente, se realiz6 la simulacion de diagramas de transformacién durante
enfriamiento continuo (CCT) mediante el software JMatPro® usando la composicién
quimica del acero y se usaron diferentes tamafios de grano, ya que el acero en la
condicién de laminacion presento un tamafio de grano heterogéneo (ver Figs. 4.12.
4.13y 4.14). Es importante mencionar que no fue posible delinear el limite de grano
mediante el atague quimico, por lo tanto se usé el tamafio de grano medido en la
superficie de fractura de la muestra de acero laminado y ensayado en impacto el
cual fluctud entre 10 um a 30 um, (ver Fig. 4.15). A partir de los resultados de las
simulaciones de los diagramas CCT, se puede observar que para un tamafio de
grano de 30 um (ver Fig. 4.12), las fases obtenidas durante el enfriamiento del acero
en aire, son austenita y ferrita, dicho enfriamiento se indica por una linea punteada
en color rojo. Para la simulacion de los diagramas CCT con un tamafo de grano de
20 um (ver Fig. 4.13), se predice que las fases que se forman son ferrita y austenita,
estando cerca de la formacién de perlita. Para la simulacién con un tamafio de grano
de 10 um (ver Fig. 4.14), los resultados indican que obtiene austenita, ferrita y
perlita. Con lo anterior descrito se puede inferir que después de la laminacion solo
se forma ferrita y austenita.
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Fig. 4. 12. Diagrama de transformacién de enfriamiento continuo (CCT), simulado para el acero del
presente estudio y para tamario de grano de 30 um, via software Jmat Pro.
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Fig. 4. 13. Diagrama de transformacion de enfriamiento continuo (CCT), simulado para el acero del
presente estudio y para tamario de grano de 20 um, via software Jmat Pro.
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Fig. 4. 14. Diagrama de transformacion de enfriamiento continuo (CCT), simulado para el acero del
presente estudio y para tamafio de grano de 10 um, via software Jmat Pro.

SElI  20kV WD13mm SS§
impacto laminada
Fig. 4. 15. Micrografia via MEB de la muestra de acero de medio Mn sin recocido en la zona de

fractura después de someterla al ensayo de impacto en la que se observa el tamafio aproximado de
granos de austenita.
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Hillert et al. [16], consideraron que el paraequilibrio sucede cuando se forma ferrita
a partir de austenita, la transformacién de fase puede proceder sin ninguna
distribucion de elementos aleantes sustitutivos (Mn, Si, Al), donde solo el carbono
se redistribuye y alcanza el estado de equilibrio [16].

Para comprobar si existio la difusion de los elementos aleantes substitucionales
(Mn, Aly Si) en el acero durante el recocido intercritico a tiempos menores a 4 horas,
se compararon los picos principales de difraccion de la austenita en el plano (111)
para tiempos de recocido a 20 minutos, 2 y 4 horas, como se muestra en la Fig.
4.16. A partir de dicho grafico se puede observar que existié6 un desplazamiento
hacia la derecha del pico principal de la austenita (111), lo que implica que hay una
contraccion en el parametro de red, por lo tanto, se puede inferir que si existe
particion del Mn hacia la austenita en tiempos entre 20 minutos a 4 horas. De
acuerdo con la literatura, afiadir elementos aleantes, que se incorporan en solucién
sélida, hard que los parametros de red de austenita y ferrita cambien de manera
lineal con la cantidad de soluto en solucién solida, esto es mejor conocido por la ley
de Vegard [34-35].

Lee et al. [6], consideran que la particion del Mn y el C es de la ferrita hacia la
austenita, mientras que la particion del Al y Si es de la austenita hacia la ferrita.

o
(111)

e 4 Noras
. 2 horas

I Sin tratamiento

Intensidad (U. A.)

48

20

Fig. 4. 16. Difractogramas ampliados en la zona de picos principales de austenita y ferrita.
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Lee et al. [9] realizaron la simulacion de la fraccion volumétrica de fases de equilibrio
en un acero con la composicion quimica de Fe,10% de Mn,3% de Al, 2% de Siy
variando el porcentaje de C (% peso) mediante el software THERMOCALC® a
diferentes temperaturas de recocido,. La Fig. 4.17 muestra la simulacion realizada
por Lee et al. [9], en la cual se presenta tambien la fraccion de ferrita medida
experimentalmente por diferentes métodos, tales como la difraccion de electrones
retrodispersados (EBSD), difraccion de rayos X (DRX), saturacion magnetica (SM)
y ferroscopia. De acuerdo a los resultados de la simulacion la fraccién aproximada
de la ferrita durante el recocido a 680°C, es de 0.55, siendo similar con la fraccion
de fase medida via DRX mediante el metodo de comparacion directa en las
muestras del acero de medio Mn del presente estudio, indicada con un punto rojo
en la misma grafica.

1.0 >
© -~
= P - - Thermocalc
= -t — =— Austenita
Ij'l._’ 0.8 Y \.} i = Ferrita
[0 = Medicién Experimental de Ferrita
© -
I - O EBsD
2 064 _ O DRX
\‘g b4 . A sm
] v Ferroscopia
% 0.4 4 \DRX 3 g
> ; v
< R
\| . 0
= : v
S 02 o
© ' v
N
0.0 : T T T T T
/ 973 1023 1073 1123 1173
(700°C) (750°C) (800°C) (850°C) (900°C)

680 °C
Temperatura de Recocido (K)

Fig. 4. 17. Fraccién volumétrica de fases en equilibrio obtenida por THERMOCALC® v la fraccion
de volumétrica de temperatura ambiente medida por EBSD, XRD, saturacién magnética (SM) y por
medio del alcance de ferrita [9].

Yan et al. [36], cuantificaron el porcentaje de austenita en un acero de medio Mn
(Fe, 6.1% Mn, 0.12% C y 1.5% Si) via difraccion de electrones retrodispersados
(EBSD), después del tratamiento de recocido en la region intercritica a 640°C desde
15 minutos hasta 3 horas.

De acuerdo con dichos resultados, la fraccion de austenita durante el recocido
intercritico a 640°C presentd valores de 0.25 a 20 minutos y de 0.30 a 3 horas
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observandose un incremento del 20%. Al comparar la tendencia de la variacion de
la austenita con la observada en el acero de medio manganeso en el recocido
intercritico a 680°C por 20 minutos (0.37y) y 2 horas (0.41y) del presente estudio,
se registro un incremento del 10%, observandose que aun cuando el incremento en
el porcentaje de la austenita no fue igual, se presenta una tendencia a un gradual
incremento de la fraccion de la austenita en funcion del tiempo de recocido.

Arlazarov et al. [37] realizaron recocidos en la region intercritica para un acero de
medio Mn (Fe, 4.6% Mn, 0.092% C) a 670°C en diferentes tiempos y demostraron
que la fraccién de austenita tiende a aumentar en tiempos mayores a 5 horas de
recocido. Comparando los resultados reportados por Arlazarov et al. [37] con los
resultados obtenidos en el presente estudio, sucede algo similar con el
comportamiento en el crecimiento de la fraccibn volumétrica de austenita al
incrementar el tiempo de recocido.

4.3. Caracterizacion microestructural via MEB

Se muestran las micrografias del acero de medio Mn del presente estudio via MEB
formadas mediante electrones retrodispersados. En la figura 4.18 se observa la
micrografia del acero en estado de laminacion, se observa que la martensita tiene
una morfologia irregular tipo islas o bloques. De acuerdo con Xu et al. [38], las
regiones con morfologia de islas o blogues, sefialadas en la Fig. 4.18, corresponden
a la martensita a’, segun Xu et al. [41], esta morfologia se debe a que el patrén de
segregacion de los elementos aleantes en el estado de colada no se elimina por
completo durante el proceso de laminacion, dejando regiones de austenita
térmicamente inestable a temperatura ambiente, la cual se transforma a martensita.

Enla Fig. 4.19, se sefialan las regiones que pertenecen a la austenita y ferrita segin
Nakada [33], las cuales presentan una morfologia tipo laminar debido a que adoptan
la morfologia de la martensita en listones que presentaba el acero en el estado de
colada. Las regiones de color gris claro corresponden a la austenita, mientras que
las regiones grises obscuro corresponden a las regiones de ferrita.

Mishra et al. [39] realizaron la caracterizacion via MEB de un acero de medio Mn
laminado en caliente. La microestructura revel6 presencia de martensita aun cuando
se realizo la laminacion a 1200°C, mencionado que la particion de C y Mn hacia la
austenita no se produce de manera completa, por lo cual la austenita se transforma
en martensita con el enfriamiento a temperatura ambiente.
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i
5§551

LAMINADA RD

Fig. 4. 18. Micrografia de acero laminado via electrones retrodispersados, en la cual se sefialan las
regiones de martensita.

BEC 20kV

LAMINADA RD
Fig. 4. 19. Micrografia de acero laminado via electrones retrodispersados, en la cual se sefialan las
regiones de la austenita y ferrita.
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La Fig. 4.20, muestra inclusiones enddgenas de forma alargada que se formaron a
partir de la reaccion quimica de las impurezas con el bafio liquido durante la fusién
del acero. De acuerdo al andlisis quimico realizado via espectrometria de energia
dispersiva (EDS) en el microscopio electrénico de barrido mostrado en la Tabla 4.6,
las inclusiones corresponden a sulfuros de manganeso, estas inclusiones tienen la
propiedad de deformarse en la direccion de laminacion sin afectar las propiedades
del acero, lo cual se corrobora con la morfologia y orientacion observada.

Tabla 4. 6. Andlisis quimico puntal de la
inclusién mostrada en la Fig. 4.20

Elementos 0 EIT
peso
Fe 40.9
Mn 30.8
S 25.3
Mg 2.9

Electron Image 1

Fig. 4. 20. Micrografias de acero laminado en
caliente sin recocido via electrones
retrodispersados, ademéas se indica el andlisis
quimico via EDS realizado en la inclusién indicada.

Las micrografias del acero con recocido intercritico a 680°C a varios tiempos se
muestran desde la Fig. 4.21 hasta la Fig. 4.32, obtenidas por MEB via electrones
retrodispersados. Las micrografias de las Fig. 4.21 y 4.22, muestran la
microestructura del acero con recocido durante 20 minutos, compuesta por
austenita, en color gris claro, ferrita con contraste gris, ambas con morfologia
laminar y martensita con forma irregular y gruesa en color gris.
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'BEC 20kV ' 10pm
TT20M
Fig. 4. 21. Micrografia de muestra recocidas a 680°C durante 20 minutos.

- n Lt
"-" Austenita e

BEC 20kV WD13mm  SS50 x4,000 Spm
TT20M
Fig. 4. 22. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 20 minutos.

En la Fig. 4.23 y 4.24 se muestran las micrografias del acero recocido por 1 hora,
se puede observar que la martensita a’” que estaba presente desde colada, se
transforma en austenita (a” - y). Nakada et al. [33] y Farahani et al. [15], mencionan
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que la transformacion de martensita en austenita se da de manera rapida en
comparacion con la formacion de ferrita a partir de la austenita.

Xu et al. [40] y Wang et al. [41-43], coinciden en que la morfologia laminar, se debe
a que el plano habito es paralelo al limite de los listones de la martensita. A su vez
reportaron que tienen una relacion de orientacion Kurdjumov-Sachs ((111)y//
(011)a’, [101]y//[111]a") con la matriz de martensita.

3 S S R
BEC 20kV x2,000
TT1H

Fig. 4. 23. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 1 hora.
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BEC 20kV
TT1H

Fig. 4. 24. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 1 hora.

Al incrementar el tiempo de recocido a 2 horas, la morfologia de la austenita
empieza adoptar caracteristicas poligonales como se puede observar en las
micrografias de la Fig. 4.25 y la Fig. 4.26.

!

BEC 20kV WD10mm 5550 x2,000 10pm
TT2H
Fig. 4. 25. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 2 horas.
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TT2H
Fig. 4. 26. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 2 horas.

La Fig. 4.27 y 4.28 muestran las micrografias del acero recocido durante 4 horas, la
Fig. 4.29 y 4.30 las muestras de 6 horas y la Fig. 4.31 y 4.32 las muestras de 8
horas.

BEC 20
TT4H
Fig. 4. 27. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 4 horas.
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BEC  20kV
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Fig. 4. 29. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 6 horas.

Universidad Autbnoma de San Luis Potosi

( )
{ > )



Cap. 4. Discusion y resultados

BEC 20kV WD10mm 5550 - x4,000 5um
TTEH

BEC 20kV  WD10mm SS50 © x2,000  10pm
TT&H

Fig. 4. 31. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 8 horas.
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BEC 20kV
TT&H
Fig. 4. 32. Micrografia de muestra recocida a 680°C durante 8 horas.

Los resultados de la cuantificacion de austenita por el método de comparacion
directa en conjunto con las micrografias de las muestras recocidas, indican un
gradual aumento en la fraccion volumétrica de la austenita al incrementar el tiempo
de recocido.

De acuerdo con Arlazarov et al. [37], la morfologia en forma laminar de la austenita
es adoptada de las bandas que aparecen en las regiones de microsegregacion que
tienen un mayor contenido de Mn. Ademas, mencionan que el incremento del tiempo
de recocido, modifica la morfologia de forma de listdn hacia caracteristicas
mayoritariamente poligonales, como lo observado en la morfologia de las muestras
del presente estudio.

4.4 Resultados de microdureza

La Fig. 4.33 muestra la dureza promedio en muestras laminadas y en muestras
recocidas a 680°C en diferentes tiempos. Como se puede observar en la Fig. 4.33,
la dureza del acero laminado es mayor que en la condicion de recocido, debido a la
presencia de martensita a’. Ademas es notable que las muestras con recocido por
1, 2 y 4 horas, mantienen durezas casi similares (35 HRC), a partir de lo cual se
puede inferir que el porcentaje de austenita no varia grandemente. En cambio, las
muestras con recocidas intercritico por 6 y 8 horas, presentan una reduccion en la
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dureza (35 HRC para 6 horas y 33 HRC a 8 horas), lo que esta relacionado con un
ligero incremento en la formacion de austenita.

37

w
(4]
|

| '

Dureza (HRC)
®
|

w
@
1
HH
-

32 S

0 2 4 6 8

Tiempo (Horas)

Fig. 4. 33. Grafica que indica la dureza en funcién del tiempo de recocido en la region intercritica a
680 °C.

4.5 Pruebas mecéanicas en muestras seleccionadas

Los resultados de los ensayos de tension para la muestra laminada y con recocido
intercritico de 2 horas, se presentan en la Fig. 4.34. Se selecciono el recocido de 2
horas, debido a que es un tiempo 6ptimo donde se eliminé la martensita y se
promovié la formacion de austenita y ferrita, siendo éste un tiempo razonable en la
industria para minimizar costos.
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Muestra laminada en
caliente sin recocido

Muestra laminada en
caliente con recocido a
680 °C durante 2 h

Resistencia a la Tension (MPa)
[0s]
8
1

Porcentaje de deformacion (%)

Fig. 4. 34. Curva esfuerzo-deformacion de muestra laminada en caliente sin recocido y muestra
recocida a 680°C durante 2 horas.

De acuerdo a la curva esfuerzo-deformacion ingenieril para la muestra laminada, la
resistencia a la tension fue de 1570 MPa con una elongacion del 23%, mientras que
la muestra con la condicion de recocido intercritico tuvo una resistencia a la tensién
de 1207 MPa con un porcentaje de elongacién uniforme del 55%. De acuerdo a
estos resultados, los correspondientes a DRX (ver Fig. 4.35) y de MEB, se puede
establecer que en la muestra laminada, el mecanismo de plasticidad que actu6 en
la austenita fue el efecto TRIP, ya que la fraccibn volumétrica de austenita
determinada (ver Tabla 4.8) sobre la region de encuellamiento en la probeta
laminada fue de 0O, lo cual evidencia que la austenita se transformé completamente
a martensita por el mecanismo de plasticidad inducida por deformacién (TRIP).
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e Sin tratamiento
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Fig. 4. 35. Difractogramas de muestras de acero de medio Mn, sometidas al ensayo de tensién con
recocido en la regién intercritica a 680°C durante 2 horas y muestra en condicion de laminacion.

Tabla 4. 7. Fraccion volumétrica de austenita de muestra recocida y muestra Gnicamente laminada,

sometidas al ensayo de tension.

Fraccion volumétrica

durante 2 horas a 680 °C

ndicién .
Condicio de austenita
Muestra laminada 0

Recocida en la region intercritica 0.35

Al considerar los resultados de tension, de DRX (ver Fig. 4.35) y de MEB de la
muestra recocida se presenté una mayor elongacion que en la laminada, esto
puede ser asociado a que la fraccion volumétrica de la austenita inicial fue de 0.41
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y al finalizar el ensayo de tension se cuantifico una fraccion de austenita de 0.35; lo
cual corresponde a una reduccién del 15%, esta reduccion en la austenita durante
el ensayo de tension y la alta elongacion medida indican de una manera indirecta
que primero ocurrié la plasticidad inducida por maclaje en la fase austenitica y
posteriormente una reduccion en la fraccion de austenita que puede ser explicada
a una subsecuente plasticidad inducida por transformacion a una fase martensitica

’

a.

Por todo lo anterior mencionado se puede inferir, que, durante la deformacion
plastica de la muestra recocida, los mecanismos de plasticidad que se generan son
secuenciales, el primer mecanismo de plasticidad es el maclaje (efecto TWIP),
donde la fraccion volumétrica de maclas que se llegan a formar en la austenita es
alrededor de 0.20, las maclas que se generan en esta etapa se atribuyen al efecto
TWIP [1, 4, 42]. Las intersecciones entre maclas sirven como sitios de nucleacion
de la martensita ¢, la cual se transforma completamente a martensita a’. La
formacion de martensita a” se atribuye al efecto TRIP [1, 3, 42].

De acuerdo con Wang et al. [43], se establece que las mejoras en las propiedades
mecanicas de esta familia de aceros de medio Mn estan asociadas al efecto de
plasticidad TRIP+TWIP y a la morfologia laminar de la austenita que incrementa la
resistencia al desgaste.

En la Tabla 4.8 se muestran los resultados de composicidn quimica, resistencia a la
tensidén y porcentaje de elongacion total de varios trabajos de investigacion y del
acero estudiado en este trabajo (marcado en naranja). Se puede observar que para
una composicion similar, y en el contexto de las propiedades mecéanicas, algunos
aceros presentan resistencias a la tension mayores a 1300 MPa pero con
porcentajes de elongacién menores a 32%. Por otro lado, se puede observar que
los valores del porcentaje de elongacion encontrados en este trabajo, superan de
manera significativa  a varias de estas referencias para un mismo valor de
resistencia a la tension.

Xu et al. [38], realizaron la cuantificacion de austenita sobre una muestra de acero
con 6.4% en peso de Mn, 2.8% de Al y 0.18% de C, después de someterla al ensayo
de tension, después de un recocido a 740°C durante 1 hora, y reportaron una
fraccion inicial de austenita de alrededor de 0.32, pero una vez que la muestra tiene
una deformacion ingenieril de 50%, la fraccién se reduce hasta 0.05. Lo anterior
representa un caso contrario a los resultados obtenidos en el acero de medio Mn
del presente estudio, ya que solo se redujo 16% del total de la austenita medida
inicialmente en la muestra recocida por 2 horas a 680°C.
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Tabla 4. 8. Comparativo de resultados de propiedades mecanicas de varios trabajos de investigacion
con el presente trabajo.

Composicion quimica de | Resistencia % de

aceros de medio Mn alatension elongacion Ref.
Fe| Mn | C | Al | Si (MPa) total
Bal.| 10.6 |0.08| - [0.36 1390 25 [44]
Bal.| 8.51 | 0.05 | 0.08 | 0.29 1034 27 [45]
Bal.| 11.2 | 1.1 |2.95|2.97 868 31 [46]
Bal.| 11 |0.18 |3.81| - 1082 35 [47]
Bal.| 10.8 | 0.19 | - - 1391 5 [47]
Bal.| 11.2 | 0.22 |1.95| - 1450 32 [47]
Bal.| 11 |0.18[3.81| - 1200 40 [47]
Bal.| 10.8 | 0.21 | 6.08 | - 650 65 [47]
Bal.] 9 |0.14|1.39]2.02 1207 65

La Fig. 4.36 muestra el perfil de microdurezas Vickers sobre probetas ensayadas
en tension con las condiciones de recocido intercritico a 680°C durante 2 horas y
muestra laminada. La Fig. 4.36a, muestra una ilustracidbn esquematica de las
regiones donde se realizaron las mediciones sobre las muestras, partiendo de los
hombros de la probeta hasta llegar a la zona de encuellamiento donde sucedi6 la
méaxima deformacion y la fractura. La Fig. 4.36b, muestra el perfil de dureza
Rockwell C.

Como se observa en los resultados de dureza de la probeta laminada, éste
parametro tiene un incremento al acercarse a la region del encuellamiento, debido
al endurecimiento por deformacién heterogéneo vy relacionado a la transformacion
de la austenita en martensita inducida por deformacion (efecto TRIP). De acuerdo
a los resultados de DRX (ver Fig. 4.36) en las muestras sometidas al ensayo de
tension, no hay presencia de austenita en la regién cercana a la fractura, por lo que
se infiere que toda la austenita se transforma en martensita, prevaleciendo
Unicamente el efecto TRIP.

La dureza de la probeta con recocido durante 2 horas, es alrededor de 35 HRC en
la regién de los hombros de la probeta sometida en el ensayo de tension. Sin
embargo, al acercarse a la zona de fractura de la probeta, la dureza se incrementa
y llega a ser constante en la regién con deformaciéon. Tanto la muestra laminada
como la muestra con recocido tienen un comportamiento similar, sin embargo, la
maxima dureza de la muestra recocida es de 50 HRC, la cual es menor que la
dureza de la muestra sin recocido la cual alcanza 55 HRC. La transformacién parcial
de la austenita a martensita se relaciona al efecto TRIP y a la presencia del efecto
TWIP que provoca que la austenita remanente se macle y no se transforme.
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Este argumento esta soportado por la presencia de austenita observada en la Fig.
4.35 en el espectro de difraccion correspondiente.
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Fig. 4. 36. Microdureza en muestras sometidas a tensién con recocido en la region intercritica a
680 °C durante 2 horas y con laminacién en caliente sin tratamiento posterior, a) esquema
ilustrativo de las regiones donde se realizaron las microdurezas y perfil de microdureza y b)
resultados de la microdureza en cada punto reportado.

La Fig. 4.37 muestra los resultados de la prueba de impacto tipo Charpy. Se puede
observar las condiciones bajo las que se realiz6 la prueba, donde se muestra de
lado izquierdo los resultados de las muestras del acero laminado y de lado derecho,
las muestras con recocido intercritico. Ademas, se evalué la resistencia al impacto
en dos diferentes direcciones respecto al producto laminado, direccién transversal
(TD) y direccién de laminacion (RD).
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La resistencia al impacto de la muestra laminada es menor en comparacion con la
muestra con recocido intercritico, ademas de acuerdo con los resultados en ambas
condiciones, la probeta correspondiente a la direccion transversal de la lamina tiene
mayor energia absorbida. En base con los resultados de la caracterizacion del acero
medio Mn via microscopia electronica de barrido, es posible que la presencia de
sulfuros de Mn, los cuales se deforman en la direccion de laminacion, presenten
bordes con angulos agudos en su morfologia después de la laminacion, por lo que
se infiere que durante el impacto en la direccion paralela a la laminacion, dichas
regiones actian como concentradores de esfuerzos, disminuyendo asi la energia
de impacto del acero.

60

A [ Impacte en  direccion
transversal de laminacion. A

55 —

50 -
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Impacto en direccion  de
laminacion.

45 N

40 - "
35 “A
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Muestras sin recocido intercritico

Muestras con recocido intercritico
a 680 °C durante 2 horas

Fig. 4. 37. Energia al impacto de muestras laminadas y muestras con recocido en la region
intercritica, en dos direcciones (transversal y paralela a la direccion de laminacion).

Kuzmina et al. [48] realizaron pruebas de impacto Charpy sobre muestras de acero
con 9% de Mn recocidas a 600°C, en probetas con dimensiones 3 X 4 X 27 mm con
muesca perpendicular a la direccion de laminacién, obtuvieron como resultado
alrededor de 8 J de energia absorbida cuando las muestras tenian 1 hora o mas de
recocido, siendo ésta una energia de absorcion inferior a la que se obtuvo con el
acero desarrollado en el presente estudio, la cual fue alrededor de 55 J, con la
condicion de recocido y con la muesca perpendicular a la direccién de laminacion.

Para complementar el analisis de la resistencia al impacto de este acero se analizo
la superficie de fractura de las muestras ensayadas en impacto via MEB. La Fig.
4.38 muestra la fractura de la probeta del acero en la condicion sin recocido. Se
puede observar que hay presencia de dos tipos de fractura, fragil y ductil. En el caso
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de la fractura fragil esta presente fractura por clivaje e intergranular. En el caso de
la fractura ddctil, se observan ciertas regiones con pequefas cavidades, en las que
se inicia con la formacién de microporos llamados dimples, los cuales empiezan a
coalescer e inician la propagacion de grietas hasta llegar a la fractura. En la
austenita generalmente la fractura es de tipo ductil, mientras que la martensita tiene
fractura fragil (clivaje e intergranular).

Fractura intergranular

"

‘;, - * i g - 3 |
SEl 20kV WD13mm  SS50 x400 50pum
impacto laminada

Fig. 4. 38. Micrografia via MEB de la superficie de fractura de la probeta del ensayo de impacto del
acero sin recocido intercritico.

La Fig. 4.39 muestra la micrografia via MEB de la fractura debida a la prueba de
impacto de la probeta con recocido intercritico a 680°C durante 2 horas, se puede
observar que la fractura tiene una mayor presencia de caracteristicas tipo ductil ya
gue se pueden observar cavidades o dimples, también se pueden observar
pequefias regiones de fractura fragil, por lo que se infiere que por el tipo de fractura,
en el acero con recocido se incrementa la ductilidad debido al aumento en la fraccién
volumétrica de austenita como se ha demostrado en secciones anteriores.
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Fig. 4. 39. Micrografia via MEB de la probeta después de la prueba de impacto del acero con recocido
intercritico.

Han et al. [49], consideraron que la austenita que se forma durante el recocido
intercritico mejor (conocida como austenita revertida) promueve una alta resistencia
a la propagacion de grietas. También mencionan que la segregacion de Mn
disminuye la cohesién entre granos provocando fracturas intergranulares en los
aceros que presentan problemas de segregacion, lo cual puede explicar los
resultados de las muestras sin recocido del acero de medio Mn desarrollado en el
presente estudio.

Sun et al. [50] concluyeron que para un acero con 5.42% de Mn y 0.05% de C en
peso, la resistencia al impacto se mejora aplicando un recocido intercritico entre
temperaturas de 625°C y 665°C. La austenita de reversion es enriquecida con Mn
y C y de esta manera se incrementa la energia absorbida para evitar la rapida
propagacion de grietas durante las pruebas de impacto.
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4.6 Caracterizacion mediante MET de muestras sometidas al ensayo de
tension

Las Figs. 4.40 (a) y (b) muestran las micrografias obtenidas via MET del acero
recocido a 680°C durante 2 horas y posteriormente sometido al ensayo de tension.
Se puede observar la morfologia laminar de las fases presentes, entre las cuales se
encuentra la ferrita en color gris, austenita en gris obscuro y martensita en el color
negro. Se puede notar que parte de la austenita ha formado martensita, lo que
permite confirmar la presencia en este caso del mecanismo TRIP.

@ (b)
Fig. 4. 40. Micrografia via TEM (campo claro) de muestra recocida a 680°C durante 2 horas sometida
al ensayo de tension.

La Fig. 4.41a muestra otra region de la misma muestra. Se puede observar los
detalles en escala nanométrica de la austenita deformada plasticamente, en la cual
esta presente la formacion de maclas y martensita. La Fig. 4. 41b exhibe el patrén
de difraccién de electrones de la micrografia que esta a la izquierda, el cual esta
indexado y permite evidenciar la formacion de maclas, ya que se puede observar
gue los planos de la matriz de austenita estan encerrados en circulos rojos, mientras
gue los planos reciprocos de las maclas se encierran en triangulos amarillos, la
indexacion se realizé basandose en el libro de Edington et al. [51].
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/A Maclas

(a) (b)

Fig. 4. 41. . Micrografia via TEM de muestra recocida a 680°C durante 2 horas sometida al ensayo
de tension, a) micrografia de la region de austenita marcada dentro del ovalo amarillo de donde se
obtuvo el patrén de difraccién de electrones y b) patrén de difraccién de electrones adquirido con un
eje de zona B cercano a [110] y con plano de maclaje (111).

La Fig. 4.42 a, b, c, d y e muestran la micrografia y los mapeos obtenidos mediante
EDS del acero recocido ensayado en tensién. De acuerdo con los resultados se
puede observar en la Fig., 4.42b, el mapeo del Fe el cual esta en mayor cantidad
en la austenita, debido a que la estructura cristalina cubica centrada en las caras
(FCC) puede contener 4 atomos de Fe, mientras que la estructura cubica centrada
en el cuerpo de la ferrita puede contener dos. Por otro lado, la Fig. 4.42 c,d y e,
muestra el mapeo del Mn, Al y Si respectivamente, se puede notar que no hay un
cambio significativo en la concentracion de dichos elementos por lo que se infiere
que la particion, no se lleva a cabo de manera significativa para el tiempo de 2h.

Hillert et al. [16]. mencionan que el paraequilibrio se define por tres condiciones en
la interfaz: (1) la misma relacion de los elementos de aleantes en el hierro para
ambas fases, (2) igual potencial quimico del carbono y (3) el promedio ponderado
del hierro y elementos aleantes.
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Fig. 4. 42. Mapeos de elementos quimicos sobre la muestra de acero de medio Mn. a) Micrografia
via MET del acero de medio Mn del presente estudio, b) mapeo de Fe, c) mapeo de Mn, d) mapeo
de Al y e) mapeo de Si.
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4.7 Prueba Erichsen en muestras seleccionadas

Por dltimo, debido al alto interés tecnolégico en cuanto a las operaciones de
formado plastico que comunmente son aplicadas sobre laminas de acero, es de
suma importancia evaluar la formabilidad de este tipo de aceros para operaciones
de embutido o embutido-estirado. De acuerdo con esto, se muestran los resultados
de la prueba Erichsen realizados a una muestra con recocido en la region intercritica
y sin recocido, con el fin de demostrar que el recocido en la region intercritica a
680°C durante 2 horas es suficiente para incrementar la formabilidad del acero.

La importancia de la prueba Erichsen se debe a que durante esta prueba se pueden
lograr deformaciones verdaderas mucho mayores en comparacion con la prueba de
tension simple debido a que el estado de esfuerzos es distinto y no se produce
encuellamiento en el caso de la primera ya que la deformacién se obtiene a costa
del espesor. Ademéas de lo anterior, la prueba Erichsen representa el tipo de
deformacion y estado de esfuerzos que ocurren durante el formado plastico de
autopartes como paneles interiores y exteriores, miembros estructurales, cofres y
salpicaderas en las cuales el formado requiere geometrias muy complejas que
involucran curvaturas compuestas de varios radios, torcimientos y dobleces en
varios planos.

La Fig. 4.43 muestra la fotografia de las muestras ensayadas en la maquina de
prueba Erichsen, se puede observar que la muestra sin recocido tiene una altura de
domo inferior (4 mm) que la muestra con recocido intercritico (8.5 mm). Basandose
en los resultados y discusion enunciados en parrafos anteriores, éste resultado se
debe al incremento de la austenita y al efecto doble de plasticidad TWIP + TRIP que
actia durante la deformacion plastica del acero desarrollado en este trabajo. Cabe
mencionar que el espesor de las muestras para esta prueba fue de 0.5 mm.

Si la altura de domo méxima lograda en este trabajo con la muestra recocida es
comparada con la obtenida por Hamada et al. [52] para un acero completamente
TWIP con 22% en peso de Mn y con adiciones de Si y Al similares a este trabajo,
se puede afirmar que el desempefio en cuanto a formabilidad del acero desarrollado
es equiparable con el de Hamada et al. [52] ya que ellos reportaron un altura de
domo maxima de 12.4 mm, sin embargo es importante puntualizar que ellos usaron
un espesor 3 veces mas grande, lo cual permite establecer que en igualdad de
condiciones en cuanto espesor, es muy probable que el acero de esta tesis pueda
igualar el desempefio de un acero que tiene mas del doble de Mn, lo cual es un
resultado relevante en esta investigacion.
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. ) L . Lamina con recocido intercritico
Lamina sin recocido intercritico

Fig. 4. 43. Muestras de acero ensayadas en la maquina de embutido tipo Erichsen.
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Conclusiones

1.

Se encontré que con la composicion quimica del acero, el procesamiento
termomecanico de laminacion en caliente y el posterior recocido en la region
intercritica a 680°C durante dos horas, fue posible obtener un acero con
efecto combinado de maclaje y transformacion inducidas por deformacion
plastica.

Se demostro que el recocido en la region intercritica a 680 °C durante 2 horas,
genera las condiciones suficientes para propiciar propiedades mecanicas que
permiten considerar al acero del presente estudio como un integrante de la
tercera generacion de aceros avanzados con la relacion resistencia maxima
por el porcentaje de elongacién mayor a 40,000.

Con base en los resultados obtenidos en los calculos termodinamicos para la
obtencion de la energia de falla de apilamiento, se concluye que la energia
de falla de apilamiento de 20.09 mJ/m? es suficiente para promover el doble
efecto TWIP y TRIP durante la deformacion pléstica.

Se concluy6 de acuerdo a los resultados obtenido por difraccién de rayos X
en la muestra laminada en caliente sin recocido y ensayada en tensién, que
el acero tiene que someterse al tratamiento de recocido para obtener el doble
efecto TWIP+TRIP, debido a que la austenita se transforma completamente a
martensita, donde solo prevalece el mecanismo TRIP.

Se demostro que la formabilidad del acero desarrollado es competitiva con
aceros de muy alta formabilidad como los inoxidables austeniticos, los cuales
tienen indices de Erichsen de 12 mm mientras que el acero de este trabajo
exhibié un indice aproximadamente de 9.
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