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SIMBOLOGIA Y ABREVIATURAS

CP

MILD
BH
SSS
HSLA
HSS
PM
HMS

aB

FesC

YR
TIB

Aceros de fase compleja (por sus siglas en inglés).

Aceros de doble fase (por sus siglas en inglés).

Aceros con transformacion de fase inducida por plasticidad (por sus
siglas en inglés).

Aceros avanzados de alta resistencia (por sus siglas en inglés).
Aceros martensiticos (por sus siglas en inglés).

Aceros isotropicos (por sus siglas en inglés).

Aceros libres de intersticiales (por sus siglas en inglés).

Aceros libres de intersticiales de alta resistencia (por sus siglas en
inglés).

Aceros de bajo carbono (por sus siglas en inglés).

Aceros endurecidos por horneado (por sus siglas en inglés).
Aceros endurecidos por solucion solida (por sus siglas en inglés).
Aceros de alta resistencia y baja aleacion (por sus siglas en inglés).
Aceros de alta resistencia (por sus siglas en inglés).

Aceros parcialmente martensiticos (por sus siglas en inglés).
Aceros con alto contenido de manganeso (por sus siglas en inglés).
Fase ferrita en el acero con estructura cristalina cubica centrada en
el cuerpo (BCC, por sus siglas en inglés).

Fase austenita en el acero con estructura cristalina cubica centrada
en las caras (FCC, por sus siglas en inglés).

Fase martensita en el acero con estructura cristalina tetragonal
centrado en el cuerpo (BCT, por sus siglas en inglés).
Microconstituyente metaestable del acero (bainita) consistente de un
agregado de placas ferrita y particulas de cementita.

Constituyente del acero o carburo de hierro formado en el sistema
Fe-FesC con estructura cristalina ortorrémbica.

Austenita retenida a temperatura ambiente.

Tratamiento isotérmico bainitico.



AcC1

Temperatura critica de transformaciéon de fase en calentamiento

AcC3

TTT
CCT
TCP

contindo a partir de la cual comienza a formarse la austenita.
Temperatura critica de transformacién de fase en calentamiento
continuo a partir de la cual la fase estable es la austenita.
Temperatura de inicio de la transformacion martensitica.
Temperatura del fin de la transformacion martensitica.
Patrones de calidad de imagen (por sus siglas en inglés).
Resistencia a la cedencia (por sus siglas en inglés).
Resistencia a la tensién (por sus siglas en inglés).
Milisegundos.

Fraccion de la fase austenita.

Cambio de longitud en la probeta.

Diagramas tiempo-temperatura-transformacion.

Diagramas de transformacion de fase en enfriamiento continuo.

Fases topologicamente compactas.
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Resumen

Las exigencias actuales de la industria automotriz estdn encaminadas a mejorar la
seguridad de los pasajeros y reducir el consumo de combustible, y al mismo tiempo a
reducir los costos y el impacto ambiental. Los aceros avanzados de alta resistencia
como aceros con transformacion inducida por plasticidad (TRIP, por sus siglas en
inglés) son candidatos prometedores para satisfacer estas necesidades, debido a que
permiten reducir en gran medida el peso de muchas de las partes que constituyen un

automovil.

En la fabricacion de algunos componentes automotrices es deseable, ademas de alta
resistencia mecanica y alta formabilidad, una buena soldabilidad y alta resistencia a la
corrosion. Esta Ultima se logra mediante un proceso de galvanizado que consiste en
aplicar un recubrimiento protector al acero. Para la obtencion de laminas de aceros
avanzados de alta resistencia en lineas de recocido y galvanizado continuo, resulta

necesario conocer la cinética de las transformaciones de fase.

El presente trabajo de investigacion busca generar conocimiento cientifico que permita
la obtencion de un acero con transformacion inducida por plasticidad bajo condiciones

gue simulan lineas de recocido y galvanizado continuo.

La composicion quimica del acero a investigar se disefié a partir de simulaciones
computacionales de los efectos de los elementos de aleacion sobre la cinética de las
transformaciones de fase con el software JMatPro. Posteriormente, el acero fue
fabricado a nivel laboratorio mediante fusion y colada, y procesado mediante
laminacién en caliente y laminacion en frio para obtener laminas delgadas de 1.2 mm
de espesor, las cuales fueron sometidas a ciclos térmicos que simulan el proceso de
recocido y galvanizado continuo. Los cambios de fase fueron determinados mediante
dilatometria y las propiedades mecanicas fueron evaluadas mediante ensayos de

tension uniaxial.

Los resultados obtenidos muestran que es posible obtener un acero TRIP mediante
recocido intercritico a 800°C por 15 s, enfriamiento a 50°C/s hasta 450°C,

mantenimiento isotérmico durante 30 s, y enfriamiento lento hasta temperatura

12



ambiente. Las propiedades mecénicas resultantes de este procesamiento son: TS =
1060 MPa, YS = 710 MPa y elongacion a fractura = 20%. Para tiempos de tratamiento
isotérmico bainitico mayores a 30 s se obtiene un incremento en TS (1100 MPa) y YS
(720 MPa), y una reduccién en la elongacion a fractura (12%), debido a la formacion

de martensita durante el enfriamiento.
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Abstract

The current challenges in the automotive industry are aimed to improve passenger’s
safety and reduce fuel consumption, and at the same time to minimize costs and reduce
environmental pollution. Advanced high strength steels (AHSS) such as those with
transformation induced plasticity (TRIP) are promising candidates to meet these needs,

since they are able to reduce the weight of many of the automotive parts.

In the manufacture of some automotive components it is desirable, in addition to high
mechanical strength and high formability, good weldability and high corrosion
resistance. This latter is achieved by a galvanizing process which consists on applying
a protective zinc coating to steel. In order to obtain high added value products of
advanced high strength steels in annealing and continuous galvanizing lines, it

becomes necessary to known the kinetics of the phase transformations.

The present research is focused in obtaining scientific knowledge that allows the
fabrication of steels with transformation induced plasticity under conditions that

simulate continuous annealing and galvanizing lines.

Chemical composition of the experimental steel was designed from computational
simulations with JMatPro commercial software from evaluations of the effects of the
chemical composition on the kinetics of the phase transformations. The steel was then
fabricated at laboratory level by melting and casting, and processed by hot rolling and
cold rolling to obtain thin steel sheets of 1.2 mm thickness, which were subjected to
thermal cycles that simulate the continuous annealing and galvanizing process. Phase
transformations were determined by dilatometry, while mechanical properties were

evaluated by uniaxial tensile tests.

The results obtained show that it is possible to obtain a TRIP steel by intercritical
annealing at 800 ° C for 15 s, cooling at 50 ° C / s up to 450 ° C, maintenance for 30 s,
and slow cooling to room temperature. The mechanical properties resulting from this
processing are: TS = 1060 MPa, YS = 710 MPa and elongation to fracture = 20%. For

times of the isothermal bainite treatment greater than 30 s, an increase in TS (1100

14



MPa) and YS (720 MPa), and a reduction in elongation to fracture (12%) are obtained

due to the formation of martensite during cooling.
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Introduccion

Recientemente, muchas armadoras de automoviles de diferentes paises se han estado
instalando en distintos corredores industriales del pais y esto traerd un incremento
considerable en la produccion de acero [1]. La industria automotriz demanda
actualmente el uso de aceros especiales de mayor resistencia y menor peso que
permitan, ademas de mejorar la eficiencia del rendimiento del combustible, garantizar
la seguridad de los pasajeros. Proyectos como el ULSAB-AVC (Ultra Light Steel Auto
Body - Advanced Vehicle Concepts) [2], y FSV (Future Steel Vehicle) [3], muestran la
factibilidad del uso de aceros especiales para aligerar los vehiculos. Debido a esto, las
empresas siderurgicas nacionales que decidan participar en este nuevo mercado estan
comprometidas a mejorar la calidad de sus productos para asi poder competir, a nivel

mundial, con proveedores de acero automotriz de las armadoras de autos en México.

Algunas empresas nacionales, han externado su interés por desarrollar nuevos grados
de acero para uso automotriz con propiedades mecanicas mejoradas, y pretenden ser
los principales proveedores de este tipo de acero en nuestro pais [1, 4]. El desafio de
estas industrias es producir laminas delgadas de aceros de alta resistencia grado
automotriz como son: aceros de fase compleja (CP, por sus siglas en inglés); aceros
con transformacion inducida por plasticidad (TRIP, por sus siglas en inglés) y aceros
de doble fase (DP, por sus siglas en inglés) [5]. Estos aceros aparecen a la vista de
los propios ejecutivos de la industria automotriz como la mejor alternativa en términos
de seguridad, sustentabilidad y costo [6]. Sin embargo, el desarrollo de aceros con
diferentes relaciones resistencia/ductilidad, puede requerir ajustes en la composiciéon
guimica, en los parametros del tratamiento térmico o incluso cambios en la tecnologia
utilizada para su fabricacion. Cambios en la composicidon quimica o en la condicién
metallrgica del acero, afectan la respuesta del material al tratamiento térmico debido
a cambios en la cinética de las transformaciones de fase y en la microestructura, las
cuales finalmente determinan las propiedades mecanicas del producto final [7, 8]. Por
lo tanto, la necesidad de generar conocimiento util para la fabricacion de laminas

delgadas de aceros de alta resistencia en México, que cumplan con los requerimientos
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actuales de la industria automotriz, representa la fuerza impulsora para el desarrollo

de este proyecto.

Justificacion

La mayor cantidad de acero para uso automotriz, utilizado por las armadoras de
vehiculos en México, es importado de paises como Japén, Corea, Estados Unidos y
Alemania [9]. Por otra parte, algunas empresas nacionales han externado su interés
por desarrollar nuevos grados de acero de uso automotriz para satisfacer las
demandas de esta industria, y pretenden ser los principales proveedores de este tipo

de acero en nuestro pais [4, 10].

En el caso de algunos componentes automotrices, se requiere el uso de materiales
gue ademas de ser ligeros y resistentes, posean buena soldabilidad y alta resistencia
a la corrosion [11, 12]. Esta ultima se logra mediante recubrimiento del acero con zinc
en lineas de galvanizado. En este proceso, ademas de un buen recubrimiento, es
necesario obtener las fases requeridas en el producto final dependiendo de la
aplicaciéon a la cual estd destinado. Es bien sabido que cambios en la composicion
guimica del acero afectan la respuesta al tratamiento térmico, debido a cambios en la
cinética de las trasformaciones de fase. Adicionalmente, las modificaciones en la

composicion quimica del acero pueden afectar la calidad del galvanizado.

En la actualidad, existe poca informacion estrictamente enfocada a los efectos de la
composicion quimica y de los ciclos térmicos del proceso industrial de galvanizado
sobre las microestructuras y propiedades mecéanicas resultantes en aceros TRIP para
aplicaciones automotrices. Adicionalmente, mucha de la informacion disponible en la
literatura acerca de las transformaciones de fase en estos aceros, no puede ser
utilizada con confianza puesto que no se reportan las concentraciones de los
principales microaleantes. Por lo tanto, en el presente trabajo de investigacién se
pretende generar informacion cientifica acerca de la cinética de las transformaciones
de fase en aceros TRIP mediante ciclos térmicos que simulen lineas de recocido y

galvanizado continuo industriales.
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Hipétesis

Las fases requeridas en un acero TRIP son ferrita, austenita retenida y bainita, las
cuales deben obtenerse durante el recocido y el galvanizado continuo. Elementos
como el Cr, Mo, Nb, Ti y V estabilizan la ferrita, mientras que el C, Co, Ni y Mn
estabilizan la austenita. Por lo tanto, cambios en la composiciéon quimica del acero
causan cambios importantes en la cinética de las transformaciones de fase, lo cual
puede aprovecharse con ventaja para la fabricacion de aceros TRIP grado automotriz
bajo condiciones similares a las utilizadas en lineas de recocido y galvanizado continuo

industriales.

Objetivos

El objetivo general de este proyecto es investigar los efectos del tratamiento térmico
sobre las transformaciones de fase en aceros TRIP grado automotriz, bajo condiciones

gue simulan lineas de recocido y galvanizado continuo industriales.
Objetivos especificos:

a) Simular los efectos individuales y combinados de los elementos de aleacion
sobre la cinética de las transformaciones de fase con ayuda del software de
simulacion JMatPro version 8.0. Los resultados obtenidos de estas
simulaciones seran complementados con la informacion disponible en la
literatura para estos aceros, con el fin de disefiar la composicion quimica

adecuada del acero a investigar.

b) Obtener un acero TRIP a nivel laboratorio bajo condiciones que simulen lineas
de recocido y galvanizado continuo industriales. Las transformaciones de fase
en el acero experimental seran estudiadas mediante analisis “in-situ” por

dilatometria.

c) Establecer la correlacion entre la microestructura y las propiedades mecéanicas

en funcién de las variables del tratamiento térmico.
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1. Procesamiento y cambios de fase en aceros con

transformacioén inducida por plasticidad

1.1 Aceros AHSS

Hasta hace algunos afios, varios componentes automotrices como carrocerias y

partes de refuerzo eran fabricados utilizando aceros convencionales (Figura 1):

e Aceros de bajo carbono (mild steels).

e Aceros libres de intersticiales (Interstitial free, IF).

e Aceros isotrépicos (isotropic steels, |IS).

e Aceros endurecidos por horneado (Bake Hardening, BH).

e Aceros reforzados por solucién soélida (Solid Solution Strengthened, SSS).
e Aceros de alta resistencia y baja aleacion (High Strength Low Alloy, HSLA).

Sin embargo, las exigencias actuales de la industria automotriz estan encaminadas a
mejorar la seguridad de los pasajeros y reducir el consumo de combustible, y al mismo
tiempo a reducir los costos y el impacto ambiental. Estos requerimientos, demandan
modificaciones tanto en el disefio del vehiculo como en la seleccion de los materiales
utilizados para la fabricacion de sus componentes. Los aceros avanzados de alta
resistencia (Figura 1), son candidatos prometedores para satisfacer esta necesidad
debido a que permiten reducir en gran medida el peso de muchas de las partes que

constituyen a un automdvil.

Estos aceros son el resultado de los proyectos como el ULSAB (UltraLight Steel Auto
Body, Carrocerias Ultraligeras de Acero) y AVC (Advanced Vehicles Concepts,
Conceptos avanzados para vehiculos) que son asistidos por empresas fabricantes de
acero a nivel mundial y que enfocan sus avances en los conceptos de disefio de bajo
peso y el uso extensivo de los aceros AHSS para la fabricacion de componentes de

menor peso [2].

19



3ra. generacion

50 erene \ e 7
c G Area Reciente _
2 40 .ceenere B P e s = deinvestigacion R cannco s s
o "3 8 . . *
S Mild CMn \ e Propiedades mejoradas
s ' ~ o Costo reducido '
i 30 reerernnene | e S o Soldabilidad mejorada “ez-+eeeeeeeees
pr ) SO . N L W A
- Grados AHSS
HSLA ——=2
(1 S o T SRS -
1ra. generacion |-
0
0 200 500 800 1100 1400 1700

Resistencia a tension (MPa)

Figura 1. Relacién entre la ductilidad y la resistencia a la tension para diferentes aceros de grado

automotriz [13].

Los AHSS como los CP (complex phase), DP (dual phase), TRIP (transformation
induced plasticity) y MART (martensitic) difieren de los aceros al carbono
convencionales en su composicion quimica y microestructura. Las altas resistencias
obtenidas son logradas principalmente a través de la modificacion de su
microestructura durante el proceso de fabricacion. Los AHSS se distinguen por tener
resistencias al limite de fluencia mayores a 300 MPa y resistencias a la tension
mayores a 600 MPa. Son aceros multifasicos que contienen ferrita, bainita, austenita
retenida y martensita en cantidades apropiadas para producir propiedades mecénicas

excepcionales [5, 8].

A diferencia de los aceros de alta resistencia convencionales (HSS), en los que la

ductilidad disminuye conforme aumenta la resistencia, debido a que tienen estructuras
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ferritico-perliticas; los AHSS combinan una alta resistencia y alta formabilidad (Figura
1) [13]. Estos aceros, son utilizados para la fabricacion de carrocerias para automovil
0 componentes en donde se requiera alta resistencia al impacto, rigidez y resistencia

a la tension, que se traducen en una mayor tenacidad [5].

La alta resistencia se deriva de efectos acumulativos tales como tamafio de grano fino,
endurecimiento por solucion sélida substitucional e intersticial de elementos tales como
C, Mn, Siy B, endurecimiento por precipitacion de carburos y nitruros de Ti, Nb, V y/o

B, endurecimiento por transformacion de fase y endurecimiento por deformacion.

En la actualidad estos aceros han sido clasificados en tres generaciones. Los aceros
AHSS de 3ra generacion combinan las ventajas de microestructuras multifasicas
(caracteristica de los AHSS de lera generacion) y la fase austenita (adecuada para
mejorar diferentes mecanismos de endurecimiento), la transformacién martensitica
inducida por deformacion y el maclaje inducido por plasticidad (caracteristica de los

aceros AHSS de 2da. generacion).

Los aceros AHSS de 3era generacion se encuentran todavia en desarrollo por los
productores de acero. El enfoque clasico para el desarrollo de los diversos grados de
AHSS se da en dos vias: (i) el uso de combinaciones especiales de elementos aleantes
y (ii) control de velocidades de enfriamiento, con el fin de desarrollar la formacién de
la microestructura requerida. En este contexto, es importante conocer los diagramas
de transformacién de fase en enfriamiento continuo (CCT) para la fabricacion de estos

aceros.

1.1.1 Aceros TRIP

La microestructura de los aceros TRIP consiste de una matriz de ferrita, con una
fraccion en volumen de entre 5y 20% de austenita retenida, y cantidades variables de
bainita. El silicio y el carbono en estos aceros promueven un incremento en el volumen

de austenita retenida en la microestructura final [8, 12, 13].

La dispersion de segundas fases (duras) en la ferrita (suave), crea un alto

endurecimiento por deformacion, tal como se observa en los aceros doble fase. Sin

21



embargo, en los aceros TRIP, la austenita retenida transforma progresivamente a
martensita aumentando su resistencia e incrementando el rango de endurecimiento

por deformacion a niveles altos [5, 13, 14].

Los rangos de endurecimiento por deformacion en los aceros TRIP son
substancialmente mayores que los aceros convencionales HSS (high strength steels),
lo cual es indispensable en la fabricacion de aceros de alta resistencia. Generalmente,
los aceros TRIP contienen mayores cantidades de carbono que los aceros DP, lo cual
les permite estabilizar la fase de austenita retenida por debajo de la temperatura
ambiente, debido a esto, es posible obtener mejores propiedades. La Figura 2 muestra
una comparaciéon entre las curvas esfuerzo vs deformacion de tres aceros
automotrices: HSLA (HSS), DP (AHSS) y TRIP (AHSS). Es claro que la mayor

resistencia a la tension y la ductilidad son mayores en el acero TRIP [5, 13, 14].

Esfuerzo ingenieril (MPa)

0 5 10 15 20 25 30 35
Deformacion ingenieril %

Figura 2. Diagrama esfuerzo ingenieril vs deformacién ingenieril que muestra las propiedades

superiores de un acero TRIP [13].

El nivel de esfuerzo en el cual la austenita retenida comienza la transformacion a
martensita, es controlado mediante el ajuste del contenido de carbono; a bajos niveles
de carbono, la austenita retenida comienza la transformacién casi inmediatamente
después de la deformacion, incrementandose los rangos de endurecimiento por

deformacion durante el proceso de estampado. Para altos contenidos de carbono, la
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austenita retenida es mas estable y empieza la transformacién solo a niveles de
tension superiores a los producidos durante el formado. Por lo tanto, la austenita

retenida se transforma en martensita durante la deformacion plastica posterior [13].

1.1.2 Efectos de los elementos de aleacidn en aceros multifasicos

Elementos como el aluminio, boro, titanio, vanadio y niobio pueden ser utilizados para
la optimizacion de la evolucion de la microestructura y las propiedades mecanicas en
aceros avanzadas de alta resistencia (AHSS). Estos elementos se caracterizan por ser
agregados en pequefias cantidades, menores a 0.1% en peso y la habilidad para
formar carburos y nitruros. Estos elementos pueden aumentar la resistencia mediante
refinamiento de grano y endurecimiento por precipitacion, ademas pueden retardar o

acelerar la cinética de transformaciéon de la austenita en los aceros.

La industria automotriz ha centrado sus principales criterios de disefio de un automévil
en la reduccion de peso y alta seguridad con el fin de satisfacer las expectativas del
cliente y los requisitos legales y normas. En este contexto, se han desarrollado nuevos
grados de acero no so6lo para ahorrar peso, sino también para mejorar la seguridad de
los vehiculos. Estos aceros combinan una formabilidad aumentada con un alto nivel
de resistencia, a un amplio rango de temperaturas y velocidades de deformacién. Los
aceros avanzados de alta resistencia, entre ellos especialmente los aceros de doble
fase y TRIP, ofrecen resultados prometedores en este campo, mientras que sus
extraordinarias propiedades mecanicas pueden adaptarse y ajustarse mediante
cambios en la composicién quimica y el procesamiento [15].

Se han desarrollado diversos conceptos de aleacion para aceros de alta resistencia
con el fin de ajustar la microestructura y las propiedades deseadas. Los elementos de
aleaciéon cambian la estabilidad termodinamica de las fases y la cinética de las
transformaciones por lo que las temperaturas de transformacion se desplazan, se
promueven o dificultan las transformaciones y se altera la distribucién de fases.

Ademas, los elementos pueden actuar como endurecedores por solucién sélida o por
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precipitaciéon y afectar el tamafio del grano. Algunas de las composiciones mas

comunes para aceros doble fase y TRIP (HSS) se resumen en la Tabla 1.

Tabla 1. Composicion quimica de algunos aceros de alta resistencia [15].

Acero Grado C Mn Si Al P Cr Nb Ti V
BH H180BD 0.04 070 050 004 001 - - - -
BH H180BD 0.01 070 050 004 001 - - - -

IF-HS H260YD 0.003 040 0.10 0.03 0.05 - 0.04 0.02 -

P H220PD 0.06 070 050 0.04 0.07 - - - -

HSLA H320LA 0.07 035 001 004 001 - 0.04 - -
DP H300X 0.10 1.00 050 0.04 o001 - - - -
DP H300X 0.10 1.00 0.10 0.04 0.05 — - - -

H340X 0.10 1.20 010 0.04 001 080 0.04 - -

H340X 0.07 1.40 010 0.04 004 0.04 - -

H300X 0.08 1.50 0.10 0.04 0.07 040 - 0.03 -
PM MS1000-wW  0.17 220 200 004 0.01 1.00 -
TRIP RA700K 0.20 150 150 0.04 0.01 - - - -

TRIP RA700K 0.20 1.50 010 180 0.01 - - - -
TRIP RA700K 0.15 200 010 0.04 0.04 - - - -
TRIP RA700K 0.20 150 110 0.04 o001 - 0.04 - -
TRIP RA800K 0.20 150 150 0.04 001 - - - 0.10
HMS TRIP 0.02 15 3 3 - - - - -
HMS TWIP 0.03 25 3 3 - - - - -
HMS TWIP 0.60 22 - - - - - - -

Para los aceros TRIP los contenidos de carbono son mayores en comparacion con
otros aceros (Tabla 1), debido a la necesidad de producir una austenita altamente
enriguecida. Ademas del carbono, el manganeso y el silicio juegan un papel importante
para controlar el comportamiento de transformacién y estabilizar la austenita retenida.
El silicio evita o al menos retarda la precipitacion del carburo durante la formacién de
bainita y permite que el carbono se difunda en la austenita retenida. El manganeso
como elemento estabilizador de la austenita evita la formacion de martensita durante
el enfriamiento hasta temperatura ambiente. Ademas, tanto el manganeso como el
silicio aumentan la resistencia del material mediante endurecimiento por solucion
sélida. Como se observa en la Tabla 1, un mismo grado de acero TRIP puede
obtenerse con distintas composiciones quimicas. Es claro que elementos como el Cr,

Nb, Ti y V no se contemplan en la composicién quimica de estos aceros 0 no son
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mencionados por cuestiones de patente o derechos de autor, aunque cabe sefialar
gue pudieran tener un efecto importante sobre el endurecimiento del acero y sobre la

cinética de la transformacion bainitica.

Un contenido alto de silicio (>1.5%) puede ser responsable de una mala calidad
superficial en aceros laminados en caliente y de una pobre capacidad de ser
recubierto en aceros laminados en frio por la formacion de una capa de éxidos [8],
por tal motivo se ha considerado una sustitucion parcial o completa del silicio por

otros elementos de aleacion.

Otro elemento, que no es soluble en la ferrita, y por lo tanto tiene que difundirse de la
interfase de la particula de carburo, antes de que la particula pueda seguir creciendo,
es el aluminio, que también promueve la formacién de ferrita. Pero como el efecto del
aluminio es mas débil y la posibilidad de endurecimiento por solucion sélida es menor,
a menudo se utiliza en combinacion con contenidos mas altos de carbono o en
combinacion con fésforo, que reduce la cinética de precipitacion de cementita'y es un
elemento muy eficaz en el endurecimiento por solucién soélida. Si la adicion de fosforo
excede una cierta cantidad, el fésforo podria segregar a los limites del grano y
deteriorar la ductilidad. La adicion de aluminio aumenta significativamente la

concentracion de carbono en la austenita retenida [8, 16, 17].

Los elementos microaleantes se definen por pequeias adiciones de aleacion de <0.1%
en peso y por el hecho de que pueden formar precipitados que afectan
significativamente directa o indirectamente las propiedades mecanicas. Los
microaleantes se pueden utilizar para diferentes propésitos en los AHSS, mediante
modificaciones en las caracteristicas microscépicas y macroscopicas mostradas en la
Tabla 2.

El niobio genera efectos en el movimiento de los limites de grano y la migracion de los
elementos que influyen en el comportamiento TRIP, debido a esto las diferentes
transformaciones de fase durante la laminacion en caliente, el recocido intercritico, el
enfriamiento, la retencion isotérmica en el intervalo de temperatura de la formacion de
bainita, y la deformacion se modifican dando como resultado un comportamiento

mecanico superior [15, 18].
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Tabla 2. Efecto de los elementos microaleantes sobre las caracteristicas microscépicas y

macroscoépicas en aceros [15].

Efectos microscoépicos Efectos macroscopicos
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El niobio también tiene efectos directos sobre la retencion de la austenita a
temperatura ambiente y efectos indirectos derivados del mejoramiento del
enriquecimiento de carbono en la austenita. El vanadio también podria utilizarse para
controlar el comportamiento de transformacién de los aceros TRIP. El vanadio reduce
el tamafo de la bainita y tiende a desarrollar una fase de bainita libre de carburo. Varios
investigadores has reportado que el “austemperizado” en aceros de baja aleacion con
silicio y aluminio se involucran dos procesos: en el primero, se produce bainita libre de
carburos con una pelicula de austenita retenida; y en el segundo proceso, los carburos
se precipitan y producen la tipica estructura bainitica [19]. El primer proceso, es
favorecido por adiciones de vanadio. Ademds, este elemento promueve el
endurecimiento por precipitacion si se afiade en cantidades de alrededor de 0.1% en

peso [15].
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1.1.3 Elementos alfagenos y gammagenos

Los elementos anteriormente mencionados, junto con el C, constituyen la composicion
basica de las aleaciones ferrosas; muchos de éstos cumplen funciones diversas como
se observé en la Tabla 2, por lo que resulta adecuado estudiarlos con base en sus

efectos sobre los diagramas de equilibrio (Figura 3).

Es decir, se pueden analizar segin su capacidad de estabilizar a las fases gamma o
alfa del hierro. En este sentido, los diagramas binarios Fe-elemento de aleacion se

pueden agrupar en [20]:

e Grupo | o gamméagenos:
o | A-abreny expanden el campo gamma (Ni, Co, Mn).
o | B - abreny contraen el campo gamma (C, N, Zn).
e Grupo | o alfagenos:
o Il A - cierran el campo gamma y expanden el campo alfa (Cr, W, V, Al,
Si, Mo).

o I B - cierran el campo gamma y contraen el campo alfa (B, Nb, Ta, Zr).
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Figura 3. Efecto de los elementos de aleacion en el hierro [20].
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Abrir o cerrar el campo gamma implica que al aumentar el porcentaje del elemento, las
temperaturas criticas As y As se desplazan a valores mas altos o mas bajos,
respectivamente. Expandir o contraer el campo gamma o alfa, se refiere a ampliar o

limitar la solubilidad, respectivamente.

El C, Mn, Cr, Mo y B causan un desplazamiento de las curvas de transformacion de la
ferrita hacia la derecha del diagrama (Figura 4). En contraste elementos como el Si,
Al, Py V causan un desplazamiento de las curvas de transformacion de la ferrita hacia
la izquierda del diagrama. Asimismo, las curvas de transformacion de la bainita son
desplazadas hacia la derecha del diagrama con adiciones de C, Mn, Cr y Nb (Figura
4). Adicionalmente, variaciones en la composicion quimica también causan un
desplazamiento de las curvas de transformacién hacia temperaturas mas altas o mas
bajas. Las temperaturas criticas de transformacion de fase en calentamiento continuo,
Aci y Acs, son afectadas significativamente por la composicion quimica; elementos
como el Si, Al y P causan un desplazamiento de las mismas hacia valores mas altos
(Figura 4). Debido a esto en la fabricacion de aceros TRIP en lineas de recocido y
galvanizado continuo, es indispensable conocer los efectos de los elementos de

aleacion sobre la cinética de las transformaciones de fase.
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Figura 4. Efecto de los elementos de aleacién sobre el comportamiento de las transformaciones de fase
en aceros TRIP [15].

28



Los procesos que pueden ocurrir durante el ciclo térmico utilizado para la fabricacion
de aceros TRIP se enumeran en la Figura 5. El requisito esencial durante el ciclo, es
transformar parte de la microestructura inicial en austenita, llevar a todos los 4tomos
de carbono en solucién sélida y evitar cualquier precipitacion en la austenita, de
manera que se obtiene una cantidad suficiente de austenita retenida con un contenido
suficiente de carbono. Los efectos del niobio sobre los cambios microestructurales que
ocurren durante el recocido y el galvanizado continuo se muestran en la Figura 5. El
Nb puede retardar la transformacion bainitica durante el tratamiento isotérmico
bainitico (paso 4-5), y acelerar tanto la segregacion de carbono como la precipitacion
de carbonitruros. Esta hipétesis se apoya en el hecho de que el efecto retardante es
mucho mas marcado a una temperatura de transformacion mas baja de 350 ° C, en la

que el caracter displacivo de la formacion de bainita debe prevalecer [8].
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Pasos Caracteristica metalurgica Efecto del Niobio
1-2 | Recristalizacién Retardo
Disolucion de cementita Aceleracién
2 -3 | Segregacion de carbono y elementos de aleacion Aceleracion
Crecimiento de grano Retardo, grano fino
Precipitacion de carbonitruros Formacién de NbC
Transformacion de perlita y ferrita a austenita Aceleracién/retardo
3 -4 | Transformacién de austenita a perlita Aceleracién/retardo
Segregacion de carbono Aceleracién/retardo
4 -5 | Transformacion de austenita en bainita Retardo
Segregacion de carbono Aceleracion
Posible precipitacidn Aceleracién
5—-6 | Posible transformacion de austenita a martensita Control de la temperatura Ms

Figura 5. Efecto del niobio sobre las caracteristicas metallrgicas durante el procesamiento de aceros
TRIP laminados en frio [15].
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1.1.4 Fabricacion de aceros TRIP

El principal objetivo de los tratamientos empleados para fabricar un acero TRIP es
obtener un porcentaje suficiente de austenita retenida en la microestructura (5 — 20%).
Para obtener la microestructura multifasica requerida en un acero TRIP, el tratamiento
termomecanico utilizado para la obtencion de los aceros doble fase (DP) fue
ligeramente modificado mediante un tratamiento isotérmico bainitico (TIB) [8, 12, 13].

La Figura 6 muestra una representacion esquematica del ciclo térmico requerido para
la fabricacion de ldminas de aceros TRIP en lineas de recocido y galvanizado continuo.
De acuerdo a esta figura es necesario que después del proceso de laminacion en frio
el acero se caliente durante el recocido hasta una temperatura entre Aci1 y Acs. El
objetivo de dicho calentamiento es producir una microestructura consistente de una
mezcla de ferrita y austenita (a+y), por lo que el tiempo y la temperatura de este
tratamiento determinan la proporcion de fases resultantes de este proceso. Durante el
enfriamiento del acero hacia la paila de galvanizado, es recomendable evitar la
transformacion de austenita a perlita o ferrita, ya que durante su permanencia dentro
de la paila el acero es sometido a un tratamiento isotérmico bainitico para promover la
transformacion y—ag. En este proceso se controla la cantidad de bainita en el producto
final. De tal forma que después del proceso de galvanizado, el acero pueda tener las
fases requeridas: a+y+as. Es importante que, durante el galvanizado del acero, no
ocurra la transformacién a martensita (y—a’), por lo que la temperatura de la paila debe
ser establecida por encima de la temperatura Ms (temperatura de inicio de la
transformacion martensitica). Cabe resaltar que, aunque la martensita no es una fase
gue se busque en el desarrollo de aceros TRIP, algunos aceros pueden contener

cantidades pequefas de martensita [5, 7, 8, 14].

Generalmente, los aceros TRIP contienen altos contenidos de silicio (1.5 %) con el
proposito de inhibir la precipitacion de cementita durante la transformacién bainitica.
Ademas, contienen de 0.1 a 0.4 % C y de 1.5 a 2.5 % Mn con el fin de estabilizar la

austenita a temperatura ambiente [8, 12].
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Figura 6. Representacion esquematica de un ciclo térmico requerido para la fabricacion de laminas de

aceros TRIP producidas mediante recocido y galvanizado continuo [5].

Durante el recocido intercritico (Aci<T<Acs), es decir, cuando la microestructura esta
compuesta por austenita y ferrita, el carbono se concentra en la austenita debido a su

baja solubilidad en la ferrita.

La Figura 7 muestra esquematicamente la evolucion de la microestructura en

diferentes etapas del tratamiento térmico:

1. Recocido intercritico: microestructura consistente de las fases ferrita (a) y austenita
(y) (Figura 7-1).

2. Enfriamiento después del recocido intercritico: la microestructura consiste de las
fases ferrita (a) y austenita (y). Cabe mencionar que en esta etapa existe la

posibilidad de que la austenita transforme a ferrita (Figura 7-2).
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3. Durante y después del tratamiento bainitico isotérmico: las fases presentes son

ferrita (a), bainita (as) y austenita retenida (yr) (Figura 7-3).

aﬁh
o]
. aa 3‘
>

1) 2) 3)

Figura 7. Obtencion de la microestructura requerida en un acero TRIP durante el ciclo de recocido y
galvanizado continuo: 1) recocido intercritico, 2) enfriamiento y 3) galvanizado. Ferrita (a), austenita (y),

bainita (as) y austenita retenida (yr) [5].

La etapa isotérmica se lleva a cabo a temperaturas dentro de la zona de transformacion
a bainita y su prop0ésito es estabilizar la austenita retenida mediante su enriquecimiento
con carbono [21]. Para los aceros con bajo contenido de carbono, la zona de
transformacion bainitica ocurre en el intervalo de los 350 a los 550°C. En lineas de
galvanizado continuo industriales este tratamiento térmico se realiza entre 400 a

480°C, temperatura a la cual se encuentra la paila de galvanizado [12, 21].

El tiempo de mantenimiento en la etapa de la transformacion isotérmica tiene un fuerte
impacto sobre la microestructura final de la aleacién. El efecto de este parametro se
ilustra en la Figura 8 [21]. Al comienzo de la transformacion isotérmica en la region
bainitica hay una gran cantidad de austenita y una muy baja cantidad de bainita (eje
‘y” de la Figura 8), sin embargo, el nivel de carbono en la austenita es todavia
demasiado bajo y por lo tanto, la probabilidad de que ocurra la transformacion
martensitica es muy alta (eje “y” de la Figura 8). Por consiguiente, es muy probable
gue la austenita transforme a martensita durante el enfriamiento final del acero a

temperatura ambiente (Figura 8).
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Tiempo del tratamiento isotérmico bainitico

Figura 8. Diagrama esquematico de la evoluciéon microestructural en los aceros TRIP durante la

transformacion bainitica [21].

Cuanto mas largo sea el tiempo de TIB (hacia lado derecho de la Figura 8), menor sera
la cantidad de austenita debido al progreso de la transformacion bainitica. En este
caso, la cantidad de bainita serd mayor (regidbn mas oscura de la Figura 8). Si el acero
contiene elementos de aleacion que eviten la precipitacion de carburos en la bainita,

la estabilidad de la austenita se incrementa mediante la segregacion de carbono.

A medida que progresa la transformacion bainitica, el contenido de C en la austenita
retenida aumenta hasta que alcanza el maximo. Con el enriquecimiento de carbono de
la austenita, la probabilidad para que ocurra la transformacion martensitica disminuye
(regidbn mas delgada entre la zona de bainita y la de austenita retenida, Figura 8). Esto
facilita la formacion de una microestructura que contiene ferrita, bainita y austenita

retenida a temperatura ambiente.

La formacion de bainita permite un enriquecimiento adicional de carbono en austenita,

siempre y cuando la formacién de carburos sea suprimida, lo que es indispensable
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para conservar una cantidad considerable de austenita retenida incluso a temperatura
ambiente. Si el tratamiento isotérmico es demasiado corto y si se forma muy poca
bainita, el enriquecimiento de carbono de la austenita no es suficiente y la austenita se

transforma en martensita durante el enfriamiento a temperatura ambiente.

1.1.5 Efecto de la composicién quimica sobre la cinética de las

transformaciones de fase: diagramas TTT y CCT.

El conocimiento de los diagramas TTT o CCT es un factor importante en el
procesamiento termomecanico de los aceros. Se han realizado muchos trabajos
experimentales para determinar dichos diagramas. Sin embargo, la combinacion de
una amplia gama de especificaciones para una aleacién, junto con la sensibilidad a los
cambios en la composicion y una dependencia del tamafio del grano, hace que sea
imposible producir diagramas suficientes para un uso generalizado. Para sobrepasar
dicho inconveniente se han realizado trabajos en las Ultimas décadas enfocados a
desarrollar modelos que permitan calcular los diagramas TTT y CCT para aceros.
Estos modelos han demostrado ser limitados en aceros al carbono y aceros de baja

aleacion.

En el caso del software JMatPro utilizado para la obtencion de los diagramas CCT y
TTT en el presente trabajo, se han incluido modelos de transformacion de fase para
una amplia variedad de tipos de aleacion. Aleaciones de aluminio, aleaciones basadas
en niquel, aleaciones de titanio y para fases TCP (fases topolégicamente compactas)
tales como o y x en aceros inoxidables. JMatPro también incorporé una capacidad
para calcular las transformaciones que implican ferrita, perlita y bainita en aceros HSLA
estrechamente basado en el modelo de Kirkaldy [22]. Para llevar esta capacidad de
célculo en linea con la capacidad de JMatPro para otras aleaciones, donde el
contenido de alta aleacion puede ser manejado rutinariamente, se ha trabajado para
extender esta capacidad del modelo a aceros de alto contenido de elementos de

aleacion [22].
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Existe una extensa literatura publicada sobre las transformaciones de fase en los
aceros, sin embargo, sélo una pequefia parte se enfoca al calculo de los diagramas
TTT y CCT. El trabajo pionero de Kirkaldy y col. [23, 24] mostrd que era posible calcular
de manera muy precisa diagramas TTT y CCT, asi como estimar de manera precisa
la templabilidad para aceros de baja aleacién. Un trabajo posterior realizado por
Bhadeshia [25] utiliz6 una metodologia diferente para determinar las curvas de inicio
de las transformaciones de ferrita y bainita y prob6 el modelo de manera experimental.
El modelo de Bhadeshia fue extendido por Lee [26] para cubrir concentraciones de
aleantes ligeramente mas altas. Sin embargo, aunque estos modelos son exitosos
para aceros de baja aleacion, estos son limitados cuando se trata de aceros altamente

aleados.

Uno de los inconvenientes de ambos modelos ha sido el uso de termodinamica de
solucién diluida en el calculo de las temperaturas de transformacion. Esto se puede
superar ahora con modelos termodindmicos que proporcionan resultados de alta
calidad para aceros en general [22], que van desde aceros inoxidables, aceros para

herramientas, asi como los tipos de baja y media aleacion.

La Tabla 3 muestra una comparacion, entre la composicion quimica reportada en la
literatura para tres aceros TRIP. Como se puede observar, en algunos casos no se
reportan los contenidos de Al, Mo, Nb, Ni, V y Cr [16, 27, 28], los cuales tienen un
efecto significativo sobre la cinética de las transformaciones de fase, sobre la
precipitacibn de algunos nitruros, carburos, carbonitruros, etc., y sobre el
comportamiento mecanico de estos materiales. Es muy probable que la omision de los
contenidos de estos elementos sea por cuestiones de derechos de autor o de patente.
Por lo tanto, el desconocimiento de los contenidos de estos microaleantes, proporciona

informacion poco confiable acerca la cinética de las transformaciones de fase.

La Figura 9 muestra los diagramas CCT obtenidos con el software JMatPro para los
tres aceros TRIP reportados en la literatura que se presentan en la Tabla 3: a) Van
Slycken, Joost [16], b) Mingya Zhang [27] y c) lldong Choi [28].

Como se puede observar, estos diagramas no son los mas apropiados para la

fabricacion de estos aceros en lineas de recocido y galvanizado continuo, debido a
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gue parte de la austenita puede transformar a ferrita, bainita o incluso a perlita durante
el enfriamiento, dificultando la presencia de austenita retenida en el producto final. Esta
observacion es hecha considerando una velocidad de enfriamiento entre 25-50°C/s,
rango de velocidades reportadas en la literatura para la fabricacion de este tipo de
aceros [29, 30].

Tabla 3. Composicion quimica de aceros TRIP reportados en la literatura (% peso).

- Slycken [16] Mingya [27]  Choi [28]
- 0.69 - 0.04
- 1.70 1.32 1.5
- 0.55 1.32 1.0
- 0.25 0.14 0.10
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2. Metodologia empleada para la fabricacion de un acero con
transformacion inducida por plasticidad y el estudio in-situ de

los cambios de fase durante los tratamientos térmicos

La metodologia fue disefiada de tal manera que se pudieran investigar los efectos de
la composicién quimica y de las variables del tratamiento térmico sobre la cinética de
las transformaciones de fase en aceros TRIP. La Figura 10 muestra la metodologia
utilizada para el desarrollo del proyecto. El trabajo se desarroll6 en dos etapas, las
cuales se describen a continuacion. En la primera etapa (columna izquierda de la
Figura 10), se realizaron simulaciones con el software JMatPro acerca de los efectos
de la composicion quimica sobre la cinética de las transformaciones de fase. Se
simularon los efectos individuales y combinados de los principales elementos de
aleacion (C, Mn, Nb, V, Mo, Si, Al, Ti) sobre la cinética de la transformacion de
austenita en enfriamiento continuo. Los resultados obtenidos de estas simulaciones
permitieron obtener una composicién quimica adecuada para la obtencién de un acero

con caracteristicas TRIP.

La segunda etapa (columna derecha de la Figura 10), consistié en la fabricacion y
procesamiento del acero con la composicién quimica obtenida mediante simulacion

con el software JMatPro.

Los lingotes obtenidos mediante colada fueron procesados mediante laminacion en
caliente y en frio para obtener laminas delgadas, las cuales fueron sometidas a ciclos

térmicos que simulan lineas de recocido y galvanizado continuo.

Finalmente, las muestras tratadas térmicamente fueron caracterizadas mediante
distintas técnicas para establecer la correlacion entre la microestructura, los
parametros de tratamiento térmico y las propiedades mecanicas, y de esta manera
establecer la factibilidad metallrgica para la obtencion de aceros TRIP a partir de la

ruta de procesamiento investigada.
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Fabricacion de Aceros TRIP

Simulaciéon computacional
con software JMatPro 8.0

Fabricacion de acero a escala
laboratorio

Efectos individuales
C, Mn, Cr, Mo, Nb, Al, Ti, V

Efectos combinados

Establecer un rango de cada
elemento para la fabricacion de
un acero TRIP

Fusién y vaciado

Homogeneizado

Laminacion en caliente

Laminacion en frio

Simulacion fisica del ciclo
térmico de recocido y
galvanizado continuo

Figura 10. Diagrama de flujo de la metodologia empleada para el desarrollo del proyecto.
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2.1Simulacion computacional

Para observar los efectos de los elementos de aleacion sobre la cinética de las
transformaciones de fase se utilizé como punto de partida un acero de baja aleacion
AISI 1005. A partir de la composicion nominal de este acero, se hicieron las
simulaciones de los efectos de los elementos de aleacion sobre la cinética de las

transformaciones de fase.

Para cada simulacién, primeramente se modificd el contenido de un elemento en
especifico manteniendo constante el resto de la composicién quimica (efectos
individuales). Posteriormente, se evaluaron los efectos combinados variando varios
elementos a la vez (efectos combinados). Adicionalmente, se investigaron los efectos
de otros elementos que no se consideran en dicho acero como el Al, Cr, Ti, V, Nb y
Mo. Estas modificaciones se realizaron con el fin de obtener un diagrama CCT similar
al que se requiere para la fabricacion de aceros TRIP mediante lineas de recocido y
galvanizado continuo (ver Figura 6). Es decir, un diagrama que permitiera evitar la
transformacion de austenita a ferrita o perlita durante el enfriamiento del recocido
hasta el TIB.

Los resultados de estas simulaciones permitieron disefiar la composicion quimica

apropiada del acero experimental.

2.2Fabricacion y procesamiento del acero a escala laboratorio

El acero se fabricoO a escala laboratorio mediante fusiéon en un horno de induccion
Power-Trak 35-96 (Figura 11). Se obtuvieron lingotes con dimensiones de 10 cm de
ancho x 10 cm de espesor x 15 cm de largo mediante vaciado en lingoteras metélicas,
los cuales fueron cortados y maquinados para obtener probetas de 2.5 cm de ancho x
2.5 cm de espesor x 10 cm de largo (Figura 12). Finalmente, las muestras fueron
cortadas en secciones de 2.5 cm de ancho x 2.5 cm de espesor x 4 cm de largo para

Su procesamiento posterior.
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Figura 11. Horno de induccién Power-Trak 35-96.

Los lingotes fueron sometidos a un tratamiento de homogeneizado realizado a una
temperatura de 1100°C por 10 min, y laminados en caliente a temperaturas entre
1100°C y 900°C (T>Acsz). La reduccion en espesor fue de 2.5 cm hasta

aproximadamente 6 mm en tres pasos consecutivos.

Posteriormente, el acero fue sometido a un recalentamiento realizado a 1100°C por 5
min, y deformado hasta 2.3 mm de espesor (Figura 13b). La deformacion se realizd

mediante 3 pasos consecutivos de laminacion seguidos de enfriamiento al aire.

El material laminado en caliente fue decapado con el fin de remover el éxido y laminado
en frio (temperatura ambiente) mediante 3 pasos de laminacion hasta obtener un
espesor de 1.2 mm (Figura 13c). Las deformaciones en caliente y en frio se realizaron
en un molino de laboratorio HILLE HELICON MK4 (Figura 13a).
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Figura 12. Lingote obtenido mediante fusion y colada.

Figura 13. a) Molino de laminaciéon HILLE HELICON MK4, b) acero laminado en caliente hasta 3 mm c)

y laminado en frio hasta 1.2 mm.
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2.3 Determinacion de los parametros de control del ciclo térmico

El acero deformado en frio fue sujeto a ciclos térmicos que simulan el ciclo de recocido
y galvanizado continuo industrial. Para establecer las variables de estudio,
primeramente, se determinaron las temperaturas criticas de transformacion de fase en
calentamiento (Aci, Acs) y enfriamiento (Ms, Mr) continuo, lo cual permitié definir las
temperaturas del recocido intercritico (Aci< T<Acs) y del tratamiento isotérmico
bainitico (T>M:s).

Las temperaturas criticas de transformacion de fase en calentamiento (Aci1y Acz) y
enfriamiento (Ms y Mr) continuo fueron determinadas experimentalmente mediante
dilatometria en un dilatébmetro LINSEIS L78 (Figura 14). Para el desarrollo de los
experimentos, se soldaron termopares tipo K en las muestras con el fin de registrar las
temperaturas de las mismas durante el ciclo térmico. Las muestras fueron colocadas
entre dos palpadores del dilatdmetro uno fijo y otro mavil, para registrar la variacién en

la longitud (dilatacién o contraccion) de la muestra durante el tratamiento térmico.

. Muestras rectangulares
de acero

Figura 14. Equipo utilizado para los tratamientos térmicos: a) dilatdmetro Linseis Rita L78, b) probetas

para estudio de transformaciones de fase y c) probetas para ensayos de tensién uniaxial.
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Finalmente, las muestras fueron introducidas dentro de una bobina de induccién en
donde se realiza el calentamiento. Esta bobina es hueca, lo cual permite el paso de
gas helio con el cual se realiza el enfriamiento de las muestras. Esta técnica permitio
ademas de realizar los tratamientos térmicos, estudiar las transformaciones de fase in-
situ en el acero [8, 31]. Para estos experimentos, las muestras fueron cortadas con
dimensiones de 1.2 mm de espesor x 5.9 mm de ancho x 10 mm de longitud, con el fin
de mantener un volumen constante de aproximadamente 70 mm3. Los experimentos
se realizaron por triplicado de tal forma que el valor reportado es el promedio obtenido

a partir de dichas mediciones.

Las transformaciones de fase fueron determinadas a partir de los cambios de
pendiente en las curvas de dilatacion. La Figura 15 muestra la manera en que se
determinaron las temperaturas de transformacién en calentamiento y enfriamiento
continuo a partir de las curvas de dilatacion obtenidas (AL vs T). Las velocidades de
calentamiento y enfriamiento utilizadas en estos experimentos fueron de 20°C/s y

200°C/s, respectivamente.

—— Calentamiento 1201 —— Enfriamiento

0 T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 1000 800 600 400 200 0
Temperatura (°C) Temperatura (°C)

Figura 15. Determinacién de las temperaturas criticas de transformacion de fase, a) Ac1y Acs, y b) Ms

y My, en calentamiento y enfriamiento continuo, respectivamente.
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A partir de estos resultados se establecieron las temperaturas del recocido (entre Aci

y Acs) y del tratamiento isotérmico bainitico (por encima de Ms).

A partir del analisis de dilatometria en calentamiento continuo, y con ayuda del método
de laregla de la palca [31, 32], se determiné que la temperatura requerida para obtener
una microestructura consistente de 50% de ferrita + 50% de austenita durante el
recocido intercritico era de 835 °C. Sin embargo, considerando que la transformacion
de fase a—y es un proceso difusivo, es de esperarse que para obtener la misma

proporcién de fases a un tiempo mas prolongado es necesario reducir la temperatura.

La temperatura de recocido seleccionada fue de 800°C y los tiempos de recocido
investigados fueron de 15, 30, 60 y 90 s. Una vez establecidas las condiciones de
recocido intercritico requeridas para obtener dicha proporcion de fases, se prosiguié a
evaluar el efecto de la velocidad de enfriamiento con el fin de determinar la velocidad
requerida desde el recocido hasta el TIB, y con la cual se pudiera evitar la

transformacion de austenita a ferrita y perlita.

La Figura 16 muestra esquematicamente las pruebas realizadas para determinar el
efecto de la velocidad de enfriamiento (100, 50, 30 y 10°C/s) desde la etapa del
recocido hasta el galvanizado.
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Figura 16. Ciclo térmico a diferentes velocidades de enfriamiento para estudiar la transformacion de

austenita en enfriamiento continuo.

Los tiempos de TIB (10, 30, 60 y 120 s) fueron establecidos con base a los
requerimientos del proceso industrial (tiempos cortos). La Figura 17 muestra los
parametros de los ciclos térmicos realizados en el acero experimental para la

obtencién de un acero TRIP.

Recocido intercritico Acs
800°C, 15s
/ \
Acy
50°C/s Tratamiento

isotermico bainitico

20°C/s 450°C, 10, 30,60y 120 s

/ \
[ \

Tiempo

Temperatura

Figura 17. Representacion esquematica de los ciclos térmicos que se utilizaron para la fabricacion de

ldminas de aceros TRIP.
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2.4 Técnicas de caracterizacion

Con el fin de establecer la correlacion entre las variables del tratamiento térmico, la
microestructura y las propiedades mecanicas del acero desarrollado

experimentalmente, se utilizaron las siguientes técnicas de caracterizacion.

2.4.1 Composicion quimica

La composicion quimica del acero fabricado mediante fusién y colada se determind en
un equipo para analisis simultaneo de carbono y azufre (C y S) marca LECO modelo
CS 230 (Figura 18). Las mediciones se realizaron en base al método de espectrometria
de absorcidn infrarroja por combustion de acuerdo a las especificaciones de la norma
ASTM E-1019 [33]. La cantidad de material utilizado en cada andlisis fue de 1 gry los
analisis se realizaron por triplicado. Los contenidos de los elementos restantes fueron
determinados mediante espectrometria de emision Optica de acuerdo a la norma
ASTM E-415 [34]. Los analisis se realizaron en un espectrofotometro de emision optica

por chispa marca Spectro modelo LabS (Figura 19).
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Figura 19. Espectrofotémetro de emision éptica por chispa marca Spectro modelo LabS.
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2.4.2 Caracterizacién microestructural y cuantificacion de fases

La evolucién de la microestructura se sigui6 mediante microscopia Optica en un
microscopio Olympus GX51 (Figura 20) y captura de imagenes con el software

QCapture Pro.

Para su observacion por dicha técnica, las muestras fueron preparadas por técnicas
convencionales de metalografia. Se montaron en caliente utilizando resina fendlica
(baquelita); posteriormente, fueron desbastadas utilizando lijas de carburo de silicio
(Struers No. 120 a 2400) y pulidas hasta acabado espejo con pasta de diamante (3 y
1 um). Finalmente, las muestras fueron atacadas quimicamente con reactivo de
LePera (50% picral al 4% + 50% metabisulfito de sodio al 1%) para revelar la
microestructura. Este reactivo permitio, en primera instancia, determinar si se obtienen
las fases requeridas en el acero TRIP investigado, debido a los distintos colores que
adquiere cada una de las fases con este reactivo [14]. Los cambios de la

microestructura se evaluaron en secciones paralelas a la direccion de laminacion.

) E ~g ‘

\

>

g

Figura 20. Microscopio Olympus GX51.
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La cuantificacion de fases se realizd con el software Stream Essentials, por diferencia
de contraste con la aplicacion de limite manual “Manual Threshold”, en imagenes

adquiridas con objetivos de 100x. La Figura 21, muestra esquematicamente la forma

en que se realizaron estas mediciones.

Figura 21. Cuantificacion de fases mediante andlisis de imagenes con el programa Stream Essentials.
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2.4.3 Propiedades mecanicas

Se realizaron mediciones de microdureza y ensayos de tensién uniaxial en muestras
tratadas térmicamente con el fin de evaluar los efectos del tiempo de TIB sobre la
capacidad de endurecimiento, y de esta manera establecer la correlacion existente
entre las variables del tratamiento térmico, la microestructura y las propiedades

mecanicas.

2.4.3.1 Microdureza

Las mediciones se realizaron en un microdurometro semiautomatico Schimadzu HMV-
G (Figura 22) en base a los procedimientos de la norma ASTM E-384 [35]. Las
muestras fueron preparadas metalograficamente por técnicas convencionales para
obtener superficies planas y paralelas. Se realizaron 20 mediciones por muestra a
través del espesor de la lamina empleando un indentador de diamante con punta
piramidal. Para garantizar la confiabilidad de las mediciones, se utilizé6 un estandar
marca Wilson con valor nominal de 481 HV a una carga aplicada de 500 gr.

Figura 22. Microdurémetro semiautomatico Schimadzu HMV-G.
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2.4.3.2 Ensayos de tensién uniaxial

Las propiedades mecanicas también se determinaron a partir de curvas esfuerzo vs
deformacion obtenidas mediante ensayos de tension uniaxial, utilizando probetas
miniatura de 36.5 mm de longitud total y 12.5 mm de longitud calibrada; dimensiones
gue permiten un calentamiento uniforme de la probeta durante los tratamientos
térmicos en el dilatbmetro LINSESIS L78 (bobina de induccién de aproximadamente
40 mm de longitud) (Figura 14c). Las mediciones se realizaron por triplicado. La
resistencia a la cedencia y la resistencia a la tension fueron determinadas utilizando
un extensémetro de 12 mm de longitud calibrada, mientras que la elongacion a fractura
se determiné a partir de los cambios observados en las marcas de la longitud calibrada,
de acuerdo con los procedimientos de la norma ASTM E-8 [36]. La Figura 24 muestra
una curva esfuerzo vs deformacién ingenieril obtenida en el acero experimental

mediante el uso de un extensémetro MTS.

Figura 23. Probeta de acero utilizada para ensayos de tensién uniaxial: a) sin y b) con extensémetro
MTS.
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Figura 24. Curva esfuerzo vs deformacion ingenieril obtenida experimentalmente de acuerdo a la norma
ASTM E-8 con uso de extensOmetro. La probeta utilizada para esta prueba fue sometida a ciclo de

recocido a 800°C, 15 sy tratamiento isotérmico a 450°C, 10 s.
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3. Resultados y discusidén de los cambios en la microestructuray
en las propiedades mecéanicas ocasionados por los

tratamientos térmicos.

3.1Disefio de la composicién quimica para la obtencion del acero
TRIP.

La Tabla 4 muestra la composicién quimica nominal reportada para un acero AISI 1005
[37]. La Figura 25 muestra el diagrama CCT calculado con el software JMatPro
utilizando la composicién quimica nominal de dicho acero. Como se puede observar,
para este tipo de acero es dificil obtener las fases requeridas en un acero TRIP para

una velocidad de enfriamiento que pueda reproducirse a nivel industrial.

Tabla 4. Composiciéon quimica nominal de un acero AlSI 1005 (% en peso) [37].

Elemento Fe C Mn S P
Balance | 0.06 (max) | 0.35 (max) | 0.05 (max) | 0.04 (max)

CCT Acero 1005
1000
——0.1°C/s
1.0 °C/s
900+ N 10.0 °Cls
100.0 °C/s
800 - Bainita 99.9%
—— Perlita 99.9%
8 700 Bainita 0.1%
o Perlita 0.1%
Q 6004 Ferrita
qEJ Martensita Start
[ —— Martensita 50%
500 - —— Martensita 90%
400
300 T T T T T T
0.1 1 10 100 1000 10000
Tiempo (s)

Figura 25. Diagrama CCT de un acero AlSI 1005 obtenido mediante simulacion con JMatPro.
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Como se mostro en la Figura 6 es necesario que durante el enfriamiento del recocido
al TIB la austenita no transforme a ferrita u otra fase, con el fin de controlar la
transformacion y—as durante el TIB. Como se observa en la Figura 25, la ferrita puede
formarse a velocidades de enfriamiento entre 0.1 y 100°C/s dificultando la retencién

de la austenita hasta el TIB.

De la Figura 26 a la Figura 36 se muestran los diagramas CCT calculados mediante
variaciones individuales de los elementos de aleacion utilizados para la fabricacion del
acero experimental. Cabe recordar que para cada diagrama se vario la concentracion
de un elemento en particular y se mantuvo constante el resto de la composicion

guimica nominal del acero AISI 1005.

La Figura 26 muestra el efecto del aluminio sobre los cambios de fase en enfriamiento
continuo. Como se puede observar, el aluminio incrementa la temperatura de
transformacion de la ferrita. Es decir, durante el enfriamiento, la formacion de la ferrita
ocurre a temperaturas mas elevadas. Este comportamiento esta relacionado con el
efecto alfageno del Al. Para las concentraciones de Al investigadas no se observa un

cambio significativo sobre las curvas de transformacion de bainita, perlita y martensita.

Con adiciones de silicio, se observa un comportamiento similar; al incrementar su
contenido la curva de transformacion de la ferrita se desplaza hacia valores mas altos,
lo cual indica que en el enfriamiento la transformacion de y—a ocurre mas rapido
(Figura 27). Adicionalmente, se observa un ligero desplazamiento de las curvas de
transformacion a martensita (Ms) hacia temperaturas mas bajas y un ligero
desplazamiento en las curvas de transformacion de la bainita hacia la derecha del
diagrama y temperaturas mas bajas. Este resultado indica que las adiciones de silicio

retardan la formacion de la bainita y la martensita durante el enfriamiento continuo.

El carbono recorre las curvas de transformacion de la ferrita y la bainita hacia la
derecha y a temperaturas mas bajas del diagrama CCT, y también causa una
disminucién de la temperatura de inicio de transformacion martensitica (Figura 28).
Otros elementos que producen el mismo efecto son el cobre (Figura 29), manganeso
(Figura 30) y niquel (Figura 31). Este comportamiento es atribuido al efecto

gammageno de dichos elementos.

55



El cromo aumenta ligeramente la temperatura de inicio de la transformacion de la
perlita y disminuye la temperatura de transformacion de la martensita (Figura 32). El
molibdeno causa un desplazamiento de la curva de transformacion de la ferrita a una
temperatura mas baja. Asimismo, desplaza la temperatura de transformacion de la

martensita a valores mas altos (Figura 33).

Para los contenidos investigados de niobio (Figura 34), titanio (Figura 35) y vanadio
Figura 36) no se observa un cambio significativo sobre el desplazamiento de las
curvas de transformacion. Sin embargo, como se menciond anteriormente, estos
elementos tienen un efecto importante sobre la formacion de carburos y el
refinamiento de grano con lo cual se puede lograr un incremento en las propiedades

mecanicas [38].

Como se puede observar, cada uno de los elementos de aleacion tiene un efecto sobre
el desplazamiento de las curvas de transformacién de fase en mayor o menor
magnitud. Sin embargo, al variar la concentracion de un solo elemento manteniendo
el resto de la composicion quimica del acero AISI 1005 constante, se observa que los
diagramas CCT obtenidos no son lo apropiados para obtener las fases requeridas en
un acero TRIP (bajo condiciones similares a las empleadas en el proceso de recocido

y galvanizado real).

Es importante notar que el inicio de las curvas de enfriamiento a partir de la
temperatura de austenizacion no es la misma en todos los casos. Esta variacion esta
relacionada con la dependencia de la temperatura de transicién Az con la composicion
guimica [38, 39]. Cabe mencionar que la temperatura de austenizacién establecida en

cada caso fue de 50°C por encima de la temperatura As.
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CCT 0.3%Al CCT0.3% Si
1100 1000
——0.1°Cls \ —— Martensita 90%
10004 1.0°Cls | —— Martensita 50%
\ 10.0 °Cls %00 —— Martensita Start
9004 100.0 °C/s 8004 ——0.1°Cls
Bainita 99.9% 1.0°Cls
8004 —— Perlita 99.9% 700 10.0 °Cls
) —— Bainita 0.1% o | 100.0 °Cls
< 700 —— Perlita 0.1% [ Bainita 99.9%
o Ferita a 600 —— Perlta 99.9%
qE, 600 —— Martensita Start % —— Bainita 0.1%
= —— Martensita 50%( |F 5001 —— Perlita 0.1%
500 —— Martensita 90% Ferrita
400
400
3004
300+ T T T T T T T T T
0.1 10 100 1000 10000 a 0.1 10 100 1000 10000 a
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 05Al CCT 0.6% Si
1100 y 1000 Mertensita 90°%
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
1000 \ —— Martensita 50% 900 \ —— Martensita 50%
—— Martensita Start —— Martensita Start
900+ ——0.1°Cls | ——0.1°Cls
1.0°Cls 800 1.0°Cls
800 10.0°Cls 700 10.0 °Cls
%) 100.0°Cls ) | 100.0 °Cfs
< 700 Bainita 99.9% (& Bainita 99.9%
a ——Perita99.9% || | 600 —— Perita 99.9%
qE) 600+ —— Bainita 0.1% % —— Bainita 0.1%
F —— Periita 0.1% F 5004 1 —— Perlita 0.1%
5004 Ferrita Ferrita
400
400
3004
300+ T T T T T T T T T
0.1 10 100 1000 10000 b 0.1 10 100 1000 10000 b
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 0.7% Al CCT0.9% Si
1100 1000
TN —— Martensita 90% T —— Martensita 90%
1000 —— Martensita 50% 900 —— Martensita 50%
—— Martensita Start —— Martensita Start
900+ ——0.1°Cls | ——0.1°Cls
1.0°Cls 800 1.0°Cls
800 10.0°Cls 700 10.0 °Cls
%) 100.0°Cls ) | 100.0 °Cfs
< 700 Bainita 99.9% (& Bainita 99.9%
2 ——Petiagost | | o 600+ —— Perita 99.9%
o 6004 \ —— Bainita 0.1% o \ —— Bainita 0.1%
= \ —— Perlita 0.1% ~ 5004 —— Perlita 0.1%
5004 Ferrita Ferrita
400
400
3004
300+ T T T T T T T T T
0.1 10 100 1000 10000 Cc 0.1 10 100 1000 10000 c
Tiempo (s) Tiempo (s)

Figura 26. Diagramas CCT que muestran el efecto del aluminio

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.3%Al, b) 0.5%Aly c) 0.7%Al.

Figura 27. Diagramas CCT que muestran el efecto del silicio

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.3%Si, b) 0.6%Si y c) 0.9%Si.
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CCT 0.1%C CCT 0.1%Cu
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
—— Martensita 50% —— Martensita 50%
900 ™ —— Martensita Start 900 N —— Martensita Start
——0.1°Cls ——0.1°Cls
800+ 10°Cls 800+ 10°Cis
10.0°Cls 10.0°Cls
O 7004 100.0 °Cls O 700 100.0 °Cls
o Bainita 99.9% o Bainita 99.9%
g- 600- — Pe.rli.ta 99.%% g- 600- — PerIiFa 99.90%
e retisor | | " retia0r
—— Perlita 0.1% —— Perlita 0.1%
500+ Ferrita 500+ Ferrita
400 400
300+ T T T T 300+ T T T T
0.1 10 100 1000 10000 a 0.1 10 100 1000 10000
a
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 0.15%C CCT 0.3% Cu
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
] —— Martensita 50% ] —— Martensita 50%
%0 \ —— Martensita Start %0 \ —— Martensita Start
——0.1°Cl! ——0.1°Cl!
8001 1075 8001 1070
10.0°Cls 10.0°Cls
O 7004 100.0 °Cls O 700 100.0 °C/s
1) Bainita 99.9% ) Bainita 99.9%
g- 6004 — Pe.rli.ta 99.9% E- 6004 — Pelrlilta 99.9%
& —— Bainita 0.1% & —— Bainita 0.1%
—— Perlita 0.1% —— Perlita 0.1%
5001 Ferrita 5001 Ferrita
400 400
300+ T T T T 300+ T T T T
0.1 10 100 1000 10000 b 0.1 10 100 1000 10000
Tiempo (s) Tiempo (s) b
CCT 0.2%C CCT 0.5% Cu
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
] —— Martensita 50% ] —— Martensita 50%
%0 \ —— Martensita Start| %0 \ —— Martensita Start
——0.1°Cl! ——0.1°Cl!
8001 1075 8001 1070
10.0°Cls 10.0°Cls
O 7004 100.0 °Cls O 700 100.0 °Cls
1) Bainita 99.9% ) Bainita 99.9%
g- 6004 — Pe.rli.ta 99.9% E- 6004 — Pelrlilta 99.9%
o —— Bainita 0.1% ) —— Bainita 0.1%
= —— Perlita 0.1% = —— Perlita 0.1%
5001 Ferrita 5001 Ferrita
400 400
300+ T T T T 300+ T T T T
0.1 10 100 1000 10000 Cc 0.1 10 100 1000 10000 c
Tiempo (s) Tiempo (s)

Figura 28. Diagramas CCT que muestran el efecto del carbono

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.1%C, b) 0.15%C y c) 0.2%C.

Figura 29. Diagramas CCT que muestran el efecto del cobre

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.1%Cu, b) 0.3%Cu y c) 0.5%Cu.
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Figura 30. Diagramas CCT que muestran el efecto del
manganeso (% peso) sobre la cinética de las transformaciones
de fase en un acero AISI 1005: a) 1%Mn, b) 1.5%Mn y c)
2%Mn.

CCT 1% Mn CCT 0.2% Ni
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
—— Martensita 50% ] —— Martensita 50%
900+ \ —— Martensita Start %00 \ —— Martensita Start
——0.1°C/ —0.1°Cls
800+ 10°Ch 8001 10°Cls
10.0 °Cls 7004 10.0 °C/s
8 700 100.0 °Cls 6 100.0 °C/s
e Bainita 99.9% ) Bainita 99.9%
2 600. ——Perita99.9% | |2 6007 —— Perita 99.9%
qE, —— Bainita 0.1% % —— Bainita 0.1%
= —— Perlita 0.1% ~ 5004 —— Perlita 0.1%
5001 \ Ferrita Ferrita
400 0
3004
300+ : ; ; ; : : ; : ; :
0.1 1 10 100 1000 10000 a 0.1 10 100 1000 10000
) ) a
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 1.5% Mn CCT 0.4% Ni
1000 1000
——0.1°Cls —— Martensita 90%
1.0°Cls ] —— Martensita 50%
900 \ 10.0 °Cls 90 \ —— Martensita Start
100.0 °C/ls —0.1°Cls
8001 Bainita 99.9% 8001 1.0°Cls
— Perlita 99.9% 700 10.0 °C/s
o 7004 —— Bainita 0.1% 5 ™ 100.0°Cls
< — Perlita 0.1% [ Bainita 99.9%
2 600/ Fertta a 600 —— Perlta 99.9%
% —— Martensita Start % —— Bainita 0.1%
= 500 —— Martensita 50% [~ 500+ —— Perlita 0.1%
1 —— Martensita 90% Ferrita
400 4001
3004
300+ : : . : . I ’ : y :
0.1 1 10 100 1000 10000 0.1 10 100 1000 10000
Tiempo (s) b Tiempo (s) b
CCT 2% Mn CCT 0.6% Ni
1000
—— Martensita 90% 1000 —— Martensita 90%
900 —— Martensita 50% 9004 — Martensita 50%
\ —— Martensita Start \ —— Martensita Start
8004 ——0.1°Cls ——0.1°Cls
10°Cls 800 10°Cls
700+ 10.0 °Cls 10.0 °C/s
) 100.0 °Cls 0 700+ 100.0 °Cls
< 600 Bainita 99.9% ° Bainita 99.9%
g —— Periita 99.9% o 600 —— Perlita 99.9%
S 5001 —— Bainita 0.1% £ —— Bainita 0.1%
= —— Perlita 0.1% = 5004 — Perlita 0.1%
400 Ferrita Ferrita
400
3004
200 3004
0.1 1 10 100 1000 10000 04 10 100 1000 10000
. c _ c
Tiempo (s) Tiempo (s)

Figura 31. Diagramas CCT que muestran el efecto del niquel

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.2%Ni, b) 0.4%Ni y c) 0.6%Ni.
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CCT 0.2% Cr CCT 0.2% Mo
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
—— Martensita 50% —— Martensita 50%
9001 \ —— Martensita Start 900 \ —— Martensita Start
——0.1°Cls ——0.1°Cls
800+ 10°Cls 8001 1.0°Cls
10.0 °Cls 10.0°Cls
O 7004 100.0 °C/s O 700 100.0 °Cls
e Bainita 99.9% < Bainita 99.9%
g- 6004 — Pe.rli.ta 99.9% g- 6004 —_ Pe!'lilta 99.9%
o —— Bainita 0.1% o —— Bainita 0.1%
= —— Periita 0.1% = —— Perlita 0.1%
500 Ferrita 5001 Ferrita
400 400
300+ T T T T 300+ T T T
0.1 10 100 1000 10000 0.1 10 100 1000 10000 a
a
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 0.4%Cr CCT 0.4% Mo
1000 1000
" —— Martensita 90%
—— Martensita au J —— Martensita 50%
900+ \ *MC/; s 900 \ —— Martensita Start
m“g/sS e 01°Cls
800+ 13&30?(/3/5 800+ 1.0°Cls
Ba\qita 99.9% 10.0 °Cls
—— Perlita 99.9%
5 7001 —bamatrs G 700 100.0 °Cls
~ e < 0 Bainita 99.9%
o | o 1 —— Perlita 99.9%
£ 600 £ —— Bainita 0.1%
[ +~ 500 —— Perlita 0.1%
500 Ferrita
400
400
3004
300+ T T T T T T T T T
0.1 10 100 1000 10000 b 0.1 10 100 1000 10000 b
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 0.6% Cr CCT 0.6% Mo
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
—— Martensita 50% ] —— Martensita 50%
9001 \ —— Martensita Start %00 \ —— Martensita Start
——0.1°Cls ——0.1°Cls
800+ 10°Cls 8001 10°Cls
10.0 °Cls 700 10.0 °Cls
O 7004 100.0 °C/s o 1 100.0 °Cls
e Bainita 99.9% (& Bainita 99.9%
2 600. ——Perita99.9% | |2 6007 —— Perlta 99.9%
qE, —— Bainita 0.1% % —— Bainita 0.1%
F \ —— Periita 0.1% F 500 —— Periita 0.1%
500 Ferrita Ferrita
400
400
3004
300+ T T T T T T T T T
0.1 10 100 1000 10000 c 0.1 10 100 1000 10000 c
Tiempo (s) Tiempo (s)

Figura 32. Diagramas CCT que muestran el efecto del cromo (%

peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en un
acero AISI 1005: a) 0.2%Cr, b) 0.4%Cr y c¢) 0.6%Cr.

Figura 33. Diagramas CCT que muestran el efecto del

molibdeno (% peso) sobre la cinética de las transformaciones de
fase en un acero AISI 1005: a) 0.2%Mo, b) 0.4%Moy c) 0.6%Mo.
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CCT 0.01% Nb

CCT 0.02% Ti

1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
| —— Martensita 50% | —— Martensita 50%
%0 \ —— Martensita Start %00 \ —— Martensita Start
——0.1°Cls ——0.1°Cls
800 1.0°Cls 800 1.0°Cls
10.0°Cls 10.0 °Cls
g 100 100.0°Cls & 1009 100.0 Cls
[ Bainita 99.9% o Bainita 99.9%
o 6001 —— Perlta 99.9% o 6001 —— Perlta 99.9%
£ ——Bainta0.1% || | & —— Bainita 0.1%
~ 500 —— Perlita 0.1% ~ 500 —— Perlita 0.1%
Ferrita Ferrita
400+ 400+
300+ 300+
01 10 100 1000 10000 . 01 10 100 1000 10000 .
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 0.03% Nb CCT 0.04% Ti
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
| —— Martensita 50% | —— Martensita 50%
%0 \ —— Martensita Start %00 \ —— Martensita Start
——0.1°Cls ——0.1°Cls
800 1.0°Cls 800 1.0°Cls
10.0°Cls 10.0 °Cls
g 1009 100.0°Cls & 1009 100.0 Cls
[ Bainita 99.9% o Bainita 99.9%
o 600 —— Perlta 99.9% o 600 —— Perlta 99.9%
£ ——Bainta0.1% || | & —— Bainita 0.1%
~ 500 —— Perlita 0.1% ~ 500 - —— Perlita 0.1%
Ferrita Ferrita
4004 400+
300+ 300
01 10 100 1000 10000 b 01 10 100 1000 10000 b
Tiempo (s) Tiempo (s)
CCT 0.05% Nb CCT 0.06% Ti
1000 1000
—— Martensita 90% —— Martensita 90%
| —— Martensita 50% | —— Martensita 50%
%0 \ —— Martensita Start %00 \ —— Martensita Start
——0.1°Cls ——0.1°Cls
800 800
1.0°Cls 1.0°Cls
10.0°Cls 10.0 °Cls
g 1009 100.0°Cls & 1009 100.0 Cls
[ Bainita 99.9% o Bainita 99.9%
o 6001 —— Perlta 99.9% o 6001 —— Perlta 99.9%
£ ——Bainta0.1% || | & —— Bainita 0.1%
~ 500 —— Perlita 0.1% ~ 500 —— Perlita 0.1%
Ferrita Ferrita
400 400+
300+ 300
0.1 10 100 1000 10000 c 0.1 10 100 1000 10000 c
Tiempo (s) Tiempo (s)

Figura 34. Diagramas CCT que muestran el efecto del niobio (%

peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en un
acero AlSI 1005: a) 0.01%Nb, b) 0.03%Nb y c) 0.05%Nb.

Figura 35. Diagramas CCT que muestran el efecto del titanio

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.02%Ti, b) 0.04%Tiy c) 0.06%Ti.
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CCT0.01% V
1000
—— Martensita 90%
| —— Martensita 50%
%0 \ \ —— Martensita Start|
—0.1°Cls
800 ——10°Cls
100°Cls
g 100 1000 °Cls
< —— Bainita 99.9%
o 6004 —— Perlita 99.9%
£ —— Bainita 0.1%
~ 500 \ —— Perlita 0.1%
Ferrita
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Figura 36. Diagramas CCT que muestran el efecto del vanadio

(% peso) sobre la cinética de las transformaciones de fase en
un acero AISI 1005: a) 0.01%V, b) 0.03%V y c) 0.05%V.
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Es importante destacar que, a partir de estos resultados, fue posible acotar el contenido

de cada uno de los elementos de aleacion.

La Figura 37 muestra los efectos combinados de los elementos de aleacidén sobre la
cinética de las transformaciones de fase. Estos diagramas fueron calculados utilizando
los valores limites establecidos para el disefio de la composicién quimica. Es decir,
considerando las concentraciones maximas de los elementos gammagenos y los
contenidos minimos de los alfagenos (Figura 37a), y posteriormente tomando en cuenta
los contenidos minimos de los elementos gammagenos con las concentraciones

maximas de los alfadgenos (Figura 37b).

Es importante destacar que las concentraciones finales de los elementos de aleacion
no necesariamente fueron las mismas que las utilizadas durante la simulacién de los
efectos individuales. Algunos elementos se afiadieron en menor o mayor cantidad con
el fin de obtener los diagramas requeridos para la obtencion de aceros TRIP. Es decir,
un diagrama en el que las curvas de las transformaciones de ferrita y perlita estuvieran
desplazadas hacia la derecha del diagrama, y las curvas de la transformacion de bainita

hacia la izquierda (ver Figura 6).

En general, la transformacion de austenita a ferrita se retarda con el incremento en la
cantidad de los elementos gammagenos y la disminucion de los alfagenos (Figura 37a).
Por lo tanto, se observa que la curva de la transformacion ferritica se desplaza hacia
temperaturas mas bajas y tiempos mas prolongados. Adicionalmente, las temperaturas

de inicio y fin de la transformacion martensitica se desplazan a valores mas bajos.

n efecto opuesto se observa al consideran los limites superiores de los elementos
alfagenos y las cantidades minimas de los elementos gammagenos (Figura 37b). En
este caso, la curva de la transformacion ferritica se desplaza hacia temperaturas mas
altas y tiempos mas cortos, lo cual significa que durante el enfriamiento continuo, dicha
transformacion ocurre mas rapido que en el caso anterior. Sin embargo, en ambos
casos, las velocidades de enfriamiento deben ser lentas para promover dicha
transformacion. Por otra parte, las curvas de inicio y fin de la transformacion
martensitica se desplazan a temperaturas mas altas con el incremento de los elementos

alfagenos.
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Figura 37. Efectos combinados de los elementos de aleacion sobre el comportamiento de las
transformaciones de fase en enfriamiento continuo: a) concentraciones de elementos gammagenos en
el limite superior y alfagenos en el limite inferior, y b) contenidos de elementos gammagenos en el limite

inferior y alfagenos en el limite superior.

Considerando que al establecer una composicion quimica especifica (un valor para
cada elemento) se dificulta la fabricacién del acero a nivel laboratorio, y que los cambios
en la composicion quimica causan cambios en la cinética; se decidio realizar una serie
de simulaciones considerando un rango para cada uno de los elementos de aleacién
con el cual se pudieran obtener diagramas CCT que permitieran la obtencién de aceros
TRIP en lineas de recocido y galvanizado continuo. La Tabla 5 muestra el rango de

composiciones sugerido de acuerdo con los resultados obtenidos mediante JMatPro.
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La Figura 38 muestra un diagrama CCT calculado con una composicién quimica dentro
de los rangos de composicion que se muestran en la Tabla 5, la cual ha sido
considerada como la “composicion sugerida” para la fabricacion del acero experimental.
Se observa que para una velocidad de enfriamiento entre 10 y 100°C/s, las curvas de
transformacion de la ferrita y la perlita se encuentran desplazadas hacia la derecha del
diagrama, mientras que las curvas de la transformacion bainitica se encuentran hacia

la izquierda.

Como se menciond anteriormente, estas caracteristicas se requieren para controlar la
transformacion bainitica que puede ocurrir durante el tratamiento isotérmico que
representa el proceso de galvanizado, con lo cual se pueden finalmente obtener las
fases requeridas en un acero TRIP. Para las velocidades de enfriamiento mencionadas
se observa que las curvas de la transformacion bainitica se encuentran entre 400 y
500°C (Figura 38). Este resultado sugiere que existe una alta posibilidad para que la
transformacion y—as tenga lugar durante el TIB, considerando que la temperatura del

mismo es por lo general alrededor de 450°C.

Tabla 5. Composicion quimica propuesta de acuerdo a las simulaciones con JMatPro (% peso).

Elemento (s) % peso
C 0.14-0.2
Si 0.5-0.7
Al 0.5-0.75
S 0.035 -0.04
Mn 1.5-2.0
P 0.006-0.008
Cu 0.3-0.5
Cr 0.3-0.35
Ni 0.2-0.6
Mo+Ti+V+B+Nb <1.0
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Figura 38. Diagrama CCT calculado con el software JMatPro utilizando la composicién quimica sugerida

gue se presenta en la Tabla 5.

De acuerdo a la composicion quimica establecida se espera que el bajo contenido de
carbono le proporcione al acero buena soldabilidad; el bajo contenido de silicio
(considerando que el contenido de este elemento en aceros TRIP puede ser incluso
mayor a 1.5%) puede permitir buena adherencia del recubrimiento durante el
galvanizado, y finalmente los elementos microaleantes en conjunto con los demas
elementos pueden permitir no solo la obtencion de las fases requeridas sino también el
refinamiento de grano, con lo cual se puede lograr la obtencion de un acero avanzado

de alta resistencia de alto valor agregado.

Es importante mencionar que la concentracion total entre los microaleantes
(Ti+V+B+Nb) y el molibdeno (Mo), considerada para la fabricacion del acero con base
en las simulaciones realizadas, fue menor al 1.0% peso. De acuerdo con la revision
bibliografica realizada, se encontr0 que en mucha de la informacion disponible
relacionada con la quimica de aceros TRIP no se reporta la concentracion de estos
elementos. Por lo tanto, si el método utilizado para el disefio de la composicion quimica

o las concentraciones especificas de los microaleantes pudieran ser objeto de patente
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se buscara la obtenciéon de la misma. Por este motivo, las concentraciones de dichos

elementos no se reportan en el presente documento.

La Tabla 6 muestra la composicién quimica del acero experimental. En general, las
concentraciones de los elementos (C, Si, Al, S, Mn, Ni) que se consideraron para las
simulaciones de los diagramas CCT son similares a las obtenidas experimentalmente
(comparar Tabla 5 y 6). Algunos elementos como el Cu, Cr y P se encuentran
ligeramente fuera del rango propuesto. EI Cu en el acero experimental exhibe un
contenido ligeramente mas bajo que el valor inferior considerado en las simulaciones;
el contenido de Cr es ligeramente mayor que el valor maximo que se considerd para
las simulaciones y el contenido de P es también superior que el valor maximo utilizado

en las simulaciones.

Elementos como el W, Sb, Zry Zn, los cuales no fueron considerados para el disefio
de la composicion quimica durante las simulaciones, estan presentes en el acero
experimental (Tabla 6). Aunque se realizaron los balances de masa correspondientes
para el desarrollo del acero, la presencia de estos elementos esta relacionada con la

composicién quimica de las ferroaleaciones utilizadas.

La Figura 39 muestra el diagrama CCT calculado con la composicidén quimica obtenida
en el acero experimental (Tabla 6). Este diagrama fue utilizado en primera instancia
para el disefio del tratamiento térmico requerido para la fabricacion del acero TRIP.
Como se puede observar en este diagrama, para una velocidad de enfriamiento de
50°C/s, es posible evitar la transformacién de austenita a ferrita, perlita o incluso a
bainita, desde la temperatura de austenizado hasta alrededor de 320°C (temperatura a
la cual inicia la transformacion martensitica). Ademas, se observa que la transformacion
bainitica tiene lugar a temperaturas entre aproximadamente 320°C y 500°C, lo cual
ofrece una posibilidad para la fabricacion de aceros TRIP en lineas de recocido y

galvanizado continuo.
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Tabla 6. Composicion quimica del acero experimental (% peso).

Elemento (s) % peso
C 0.14
Si 0.61
Al 0.59
S 0.03
Mn 1.72
P 0.017
Cu 0.26
Cr 0.45
Ni 0.42
w 0.002
Sb 0.008
Pb 0.003
Zr 0.0001
Zn 0.001
Mo+Ti+V+B+Nb <1.0
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Figura 39. Diagrama CCT calculado con el software JMatPro utlizando la composicion quimica

determinada del acero experimental.
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3.2 Estudio de las transformaciones de fase mediante analisis

dilatométrico

Las temperaturas criticas de transformacion de fase en calentamiento (Aci1y Acs) y
enfriamiento (Ms y M¢) continuo para el acero fabricado a escala laboratorio fueron
determinadas mediante dilatometria y se muestran en la Figura 40. Para determinar
estas temperaturas las muestras fueron calentadas a 20°C/s desde la temperatura
ambiente hasta 1000°C, mantenidas durante 1 min y enfriadas hasta temperatura

ambiente a una velocidad de 200°C/s.

1201 —— Calentamiento 120{ —— Enfriamiento
100 -
100 Ac =740°C
1 804
80
3 AoF900°C) | g 60
i 60 . 40
3 g
40 20 M=280°C
0_
20 M.=410°C
0 -20 - s
0 200 400 600 800 1000 1000 800 600 400 200 O
Temperatura (°C) Temperatura (°C)

Figura 40. Determinacion de las temperaturas criticas de transformacion de fase Aci y Acsz en

calentamiento y Ms y Mt en enfriamiento continuo, a partir de las curvas de dilatacion.

Los cambios de pendiente en las curvas de dilatacion estan relacionados con un
reordenamiento atdmico en las distintas estructuras alotropicas del acero o con cambios
de volumen que se experimentan durante las transformaciones de fase [32, 40]. El
hecho de que se observe un comportamiento lineal significa que la dilatacion del
material es proporcional a la temperatura, lo cual es posible mientras no exista un

cambio microestructural durante el calentamiento o enfriamiento [40, 41].
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Por lo tanto, los resultados obtenidos sugieren que los cambios de pendiente
observados a 740°C y 900°C estan relacionados con el inicio y el fin de la
transformacion a—y, es decir con las temperaturas criticas de transformacién de fase,
Ac1y Acs, respectivamente. Por debajo de la temperatura critica Acila microestructura
del material consiste de una mezcla de ferrita y carburos. En contraste, por encima de

Acs la fase principal en el acero es la austenita [42, 43].

Las temperaturas criticas de transformacion de fase en enfriamiento continuo
determinadas experimentalmente son Ms=410°C y M=280°C. Como se puede observar
en la Figura 40, existe una expansion del material durante el enfriamiento. Este
comportamiento esta relacionado con el cambio de volumen durante la transformacion

martensitica (y— a’) [8].

Las diferencias entre las temperaturas de inicio y fin de la transformacién martensitica
obtenidas mediante dilatometria y las calculadas con el software JMatPro pueden estar
relacionadas con las caracteristicas del material de partida, por ejemplo el grado de
deformacion plastica, morfologia, cantidad y tamafio de las fases secundarias, y la
posible variacion en el tamafio de grano austenitico que se logra durante el austenizado
[44].

Es importante recordar que el célculo de las temperaturas de transicion de fase con el
software JMatPro se determiné considerando la composicion quimica y un tamafio de
grano austenitico constante (ASTM=9). Sin embargo, las caracteristicas del material de
partida no se consideran para el calculo pero pueden tener un efecto importante, no
solo sobre la transformacion displaciva sino también sobre aquellas controladas por
difusion [44].

3.2.1 Recocido intercritico

Con el fin de obtener una microestructura consistente de aproximadamente 50% de
ferrita + 50% de austenita durante el recocido intercritico, primeramente se realizé un

analisis dilatométrico en calentamiento continuo.
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La Figura 41 muestra la curva de dilatacion a partir de la cual se realizé dicho analisis.
Primeramente, se obtuvieron las ecuaciones que describen el comportamiento lineal en
las graficas de AL vs T, con el fin de proyectar el comportamiento observado antes y
después de la transformacion a austenita, es decir, proyectar el comportamiento
observado antes de Aci y después de Acs a la region intercritica (lineas puntadas de

color rojo en la Figura 41).

Posteriormente, se trazaron lineas rectas a 90° con respecto al eje de la abscisa (lineas
sélidas rojas) para unir las lineas punteadas, y a partir de la “regla de la palanca”,
determinar la fraccion de ferrita y austenita durante el calentamiento continuo [31, 32].
La longitud de cada linea sélida representa el 100% de las fases; es decir, una linea
recta solida que se encuentra por debajo de Aci, representa el 100% de la fase ferrita,
mientras que una linea solida por encima de Acs representa el 100% de la fase

austenita.

Para una temperatura determinada dentro del rango bifasico, la interseccion de una
linea sdlida roja con la curva de dilatacion define un punto de la recta, el cual
determinara las cantidades de ferrita y austenita [41]. En la Figura 41 se muestra la
evolucion de la austenita durante el recocido intercritico en calentamiento continuo
mediante la curva sigmoidal de color azul. A partir de este analisis se determiné que la
proporcion de fases deseada (50%a + 50%y) se obtiene a temperaturas de
aproximadamente 835°C, esto es, en calentamiento continuo a 20°C/s (velocidad

establecida de acuerdo a los parametros de planta).
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Figura 41. Determinacion de la temperatura requerida para obtener 50% a + 50% y durante el recocido

intercritico, a partir de las curvas de dilatacion y la regla de la palanca.

El hecho de que la temperatura requerida para obtener 50% de ferrita + 50% de
austenita durante el recocido intercritico se haya determinado en calentamiento
continuo, implica que no se tiene un tiempo de mantenimiento a dicha temperatura.
Considerando que esta transformacion ocurre mediante un proceso difusivo, se espera
gue para obtener la misma proporcion de fases a un tiempo mas prolongado es

necesario reducir la temperatura.

Debido a esto, las muestras fueron calentadas a 800°C durante 15, 30, 60y 90 s, y
enfriadas a 200°C/s hasta temperatura ambiente. La velocidad de enfriamiento rapida
se utiliz6 para asegurar la transformacion de austenita a martensita durante el
enfriamiento, y de esta manera evaluar el progreso de la transformacion de ferrita a

austenita durante el tratamiento isotérmico.

La Figura 42 muestra las microestructuras resultantes de los tratamientos térmicos; la
fase clara corresponde a la fase de ferrita, mientras que la fase oscura a la martensita.
Como se mencion6 anteriormente, la presencia de martensita en el material templado

esta relacionada con la presencia de austenita durante el recocido intercritico.

La Tabla 7 presenta la fraccibn en volumen de las fases presentes en muestras

recocidas a 800°C (dentro del rango bifasico) en funcion del tiempo del tratamiento
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térmico. Como se puede observar, la cantidad de ferrita presente en la microestructura

disminuye de aproximadamente 43 a 28% con el incremento del tiempo de 15 a 90 s.

Durante el calentamiento del acero a una temperatura por encima de Aci, se inicia la
formacion de austenita. Dicha formacion ocurre mediante un proceso de nucleacién y
crecimiento [43, 45]; la ferrita con empaquetamiento cubico centrado en el cuerpo se
transforma a austenita con empaquetamiento cubico centrado en las caras. La
disminucién en la cantidad de ferrita esta relacionada con el progreso de la
transformacion a—y durante el recocido a 800°C. Para un mayor tiempo de recocido,
la fraccion de ferrita transformada es mayor lo cual implica un aumento en la fraccion

de austenita y una disminucion en la cantidad de la ferrita (Tabla 7).

Figura 42. Microestructuras del acero recocido isotérmicamente a 800°C: a) 15 s, b) 30 s, ¢) 60 s y d) 90
s. Las muestras fueron atacadas con reactivo Nital al 5%; la fase clara corresponde a la ferrita y la oscura
a la martensita.
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El aumento en la cantidad de austenita durante el tratamiento isotérmico puede
seguirse mediante el incremento en la cantidad de martensita después del enfriamiento

a 200°C/s, como se puede observar en la Tabla 7.

Tabla 7. Porcentaje de fases resultantes del temple a partir de un tratamiento isotérmico en la region

bifasica.
Evolucion de fases durante Tiempo (s)
el recocido a 800°C 15 30 60 90
Fases Ferrita 43.49 37.97 28.75 27.45
(% vol.) Martensita 56.51 | 62.03 71.25 72.55

Como se observa en la Tabla 7 al incrementar el tiempo de recocido de 15 a 60 s, la
cantidad de ferrita se reduce (de 43 a 28% aproximadamente), mientras que la cantidad
de martensita se incrementa (de 56 a 71% aproximadamente). Sin embargo, con
incrementos en el tiempo de 60 a 90 s la cantidad de ambas fases se mantiene

practicamente sin cambio.

En aceros de doble fase, la microestructura consiste en una mezcla de ferrita y
martensita la cual se obtiene mediante la austenizacion parcial en la region intercritica
de una microestructura ferritica-perlitica, seguida de enfriamiento rapido o temple.
Durante el recocido intercritico, se forma austenita que transformard a martensita en el

temple posterior [38, 46].

Por otra parte, se ha reportado que en aceros con 0.12%C y 1.5%Mn, los tiempos
necesarios para completar la disolucion de la perlita son del orden de 0.2 a 200 ms a

temperaturas entre 900°C y 780°C, respectivamente [43, 46].

Considerando la rapida velocidad de enfriamiento (200°C/s) y la posibilidad de que toda
la perlita se haya disuelto durante el recocido a 800°C, se ha considerado que la fase
oscura presente en las muestras tratadas térmicamente es martensita (Figura 42), y por
lo tanto puede relacionarse de una manera aproximada con la cantidad de austenita

presente en el recocido intercritico.
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Si se considera que la perlita se disuelve para tiempos cortos, el incremento en la
cantidad de martensita puede estar relacionado con el incremento de austenita a partir
de limites de ferrita. Asimismo, la disminucién en la rapidez de cambio observada al
incrementar el tiempo de 60 a 90 s pudiera estar relacionado con una disminucion en
la velocidad de nucleacion de austenita como resultado de la redistribucion del carbono

durante la transformacion de fase [46].

3.2.2 Enfriamiento continuo

La Figura 43 muestra el efecto de la velocidad de enfriamiento (100, 50, 30 y 10°C/s)
sobre los cambios en las curvas de dilatacibn de muestras recocidas en la regién
intercritica a 800°C durante 15 s. Es importante recordar que dichas pruebas se
realizaron para determinar la velocidad de enfriamiento 6ptima del recocido al TIB, con
la cual se pudiera evitar la transformacion de la austenita (a perlita, ferrita o bainita), y

de esta manera controlar la transformacion bainitica durante el TIB.

Para una velocidad de enfriamiento de 100°C/s (Figura 43a), s6lo se presenta un
cambio en la pendiente de la curva de dilatacién. Este cambio esta relacionado con la
transformacion de fase de austenita a martensita y comienza a una temperatura
alrededor de 355°C. De acuerdo con el diagrama CCT obtenido para este acero (Figura
39) se observa que para esa velocidad de enfriamiento la Unica transformacion que

puede ocurrir es y— a’.
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Figura 43. Curvas de dilatometria (AL vs temperatura) obtenidas a diferentes velocidades de

enfriamiento: a) 100°C/s, b) 50°C/s, c) 30°C/s y d) 10°C/s.

En el caso de muestras enfriadas a 50°C/s y 30°C/s (Figura 43b y 43c respectivamente),
se observa un comportamiento similar; se presenta un cambio en la pendiente de la
curva de dilatacion lo cual sugiere una sola transformacion de fase. Este cambio se
observa alrededor de 355°C y 346°C, en muestras enfriadas a 50°C/s y 30°C/s,
respectivamente, y se relaciona con la transformacion de fase de austenita a

martensita.

Cuando el enfriamiento se realiza a una velocidad de 10°C/s se observa un cambio en
la pendiente de la curva de dilatacion alrededor de 510°C (Figura 43d). Con base en el
diagrama CCT obtenido para el acero experimental (Figura 39) es muy probable que la
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transformacion de fase relacionada con dicho cambio corresponda a la transformacién

bainitica.

La temperatura de inicio de la transformacion martensitica calculada con el software es
alrededor de 323°C, y difiere 32°C, 32°C y 23°C con respecto a la temperatura Ms
determinada mediante dilatometria, en muestras enfriadas a 100, 50 y 30°C/s,
respectivamente. La temperatura de inicio de la transformacién bainitica calculada con
el software para una velocidad de enfriamiento de 10°C/s es de 434°C, mientras que la

obtenida mediante dilatometria es de 510°C.

Estas diferencias estan relacionadas con la forma en que se determinaron las
temperaturas de transicion; mientras que el diagrama CCT fue calculado considerando
una temperatura de 50°C por encima de Acs, es decir, donde la microestructura es
100% austenitica, los resultados obtenidos mediante dilatometria fueron
experimentalmente determinados a partir del rango bifasico (800°C). Adicionalmente,
puede existir una contribucion adicional de las caracteristicas de la materia prima (grado
de deformacién plastica, tamafio de grano austenitico, tamafio, morfologia y cantidad

de fases secundarias), las cuales no son consideradas por el software.

La Figura 44 ilustra el efecto de la velocidad de enfriamiento sobre la microestructura
de muestras que fueron recocidas a 800°C por 15 s. En muestras enfriadas entre 30 y
100°C/s se observa una microestructura similar caracterizada por la presencia de una
fase clara y una oscura correspondientes a la ferrita y a la martensita, respectivamente

(Figura 44a, by c).

De acuerdo con los resultados de la Figura 43, estas muestras experimentan un solo
cambio de fase correspondiente a la transformacién y—a”. Por lo tanto, a partir de estos
resultados se puede establecer que el enfriamiento del recocido al TIB puede ser
realizado a velocidades entre 30 y 100°C/s, sin que exista alguna otra transformacion
de fase. Es decir, las fases obtenidas en el recocido intercritico (ferrita y austenita)

pueden mantenerse hasta la temperatura seleccionada para el TIB.
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Figura 44. Microestructuras del acero recocido a 800°C por 15 s y enfriado hasta temperatura ambiente
a: a) 100°C/s, b) 50°C/s, c) 30°C/s y d) 10°Cl/s.

Con el fin de asegurar que la austenita no se transforme durante el enfriamiento del
recocido al TIB, se decidié realizar el enfriamiento a 50°C/s para los tratamientos

posteriores.

En el caso de muestras enfriadas a 10°C/s, la microestructura es diferente a la obtenida
a las otras velocidades, se observa la presencia de placas de ferrita en una matriz
bainitica (Figura 44d). Es importante recordar que las pruebas se hicieron por triplicado

y en las tres repeticiones se observo el mismo comportamiento.

La presencia de una menor cantidad de ferrita en las muestras que fueron enfriadas a
una velocidad mas lenta sugiere que durante el recocido, el material pudo estar

expuesto un mayor tiempo dentro del rango intercritico resultando en una mayor
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cantidad de austenita debido al progreso de la transformacion a—y. Esto explicaria la
presencia de una matriz principalmente bainitica. Esta observacion es vélida si se
asume que toda la perlita presente en el material se haya disuelto durante el

calentamiento hasta 800°C, permitiendo una rapida nucleacion de la austenita [46, 47].

De acuerdo con el diagrama CCT calculado utilizando la composicion quimica
determinada experimentalmente para el acero en estudio (Figura 39), es posible que
durante el enfriamiento a 10°C/s también se forme algo de perlita. Sin embargo, con
base en los resultados de dilatometria (Figura 43d) y de las microestructuras obtenidas

(Figura 44d) se puede establecer que dicha transformacion no ocurre.

Por un lado, estas variaciones se relacionan con el hecho de que el diagrama CCT fue
calculado a partir de una microestructura 100% austenitica, mientras que las
dilatometrias se obtuvieron a partir del rango bifasico. Ademas, las caracteristicas del
material de partida que no se consideran para el calculo también contribuyen con dichas

variaciones.

Los valores promedio de microdureza obtenidos en estas muestras fueron de 386, 388,
382 y 307 HV, para velocidades de enfriamiento de 100, 50, 30 y 10°C/s,
respectivamente. Este resultado sugiere que la fase oscura presente en la
microestructura de muestras enfriadas entre 30 y 100°C/s es martensita, y que la fase

presente en muestras con enfriamiento a 10°C/s es principalmente bainita.

3.2.3 Tratamiento isotérmico bainitico

Después de establecer la temperatura y el tiempo de recocido requeridas para obtener
una microestructura consistente de 50%a+50%y (800°C, 15 s), y la velocidad de
enfriamiento que permitiera evitar la transformacion de la austenita durante el
enfriamiento al TIB (50°C/s), se investig6 el efecto del tiempo (10, 30, 60 y 120 s) del

TIB para una temperatura de 450°C.

La Figura 45 muestra las curvas de dilatometria de muestras sujetas a recocido

intercritico realizado a 800°C por 15 s, seguidas de enfriamiento a 50°C/s hasta 450°C,

79



y mantenidas durante tiempos de 10, 30, 60 y 120 s (Figura 45a, b, c y d,

respectivamente). En todos los casos, la velocidad de enfriamiento hasta la temperatura

ambiente fue de 2°C/s.
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Figura 45. Curvas de dilatometria (AL vs temperatura) obtenidas para diferentes tiempos de TIB: a) 10 s,

b)30s,c)60syd)120s.

En muestras con tiempo de mantenimiento de 10 y 30 s se observan dos cambios en

la pendiente la curva de dilatacion (Figura 45a y b), el primero se caracteriza por una

ligera desviacién que puede estar relacionada con la posible precipitacién de carburos.

Se ha reportado que en aceros que contienen elementos formadores de carburos o

nitruros tales como el niobio, titanio, zirconio, aluminio, molibdeno, y vanadio, puede

ocurrir la precipitacion de particulas finas de carburos o carbonitruros durante el
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calentamiento o mantenimiento en el rango intercritico, o incluso durante el enfriamiento

subsecuente [43].

El segundo cambio, se caracteriza por un incremento en la dilatacion del material
durante el mantenimiento a 450°C. Este incremento (AL) es mayor para un tiempo mas
prolongado (comparar Figura 45a y b). Como se demostré anteriormente, durante el
enfriamiento del recocido al TIB a 50°C/s, se observa que el inicio de la transformacion
martensitica tiene lugar a temperaturas alrededor de 355°C (Figura 43b), por lo que es
de esperarse que dicha dilatacién no se relacione con la transformacion martensitica
considerando que la temperatura del tratamiento isotérmico bainitico (TIB) fue de
450°C. Ademas, como se mostrd en la Figura 39, durante el mantenimiento a 450°C
puede ocurrir la transformacion y—as. Por lo tanto, el incremento en AL observado en
muestras con tiempo de mantenimiento de 10 y 30 s es atribuido a la formacion de la
bainita. Conforme el tiempo se incrementa, la transformacién y—as avanza, lo cual

explica el incremento en la magnitud de la dilatacion con el tiempo.

Durante el enfriamiento de muestras que fueron sometidas a TIB durante 60 y 120 s,
se observan tres cambios de pendiente en las curvas de dilatacion (Figura 45c y 45d).
Los primeros dos cambios en la pendiente de la curva de dilatacion se atribuyen, al
igual que en los casos anteriores, a una posible precipitacion y a la formacién de bainita;
el tercer cambio, el cual tiene lugar a temperaturas entre 350°C y 310°C,

respectivamente, es atribuido a la formaciéon de martensita.

De acuerdo con los resultados que se presentan en la Figura 43, la temperatura de
inicio de la transformacion martensitica en muestras en las que no ocurrid la
transformacion bainitica varia entre 346 y 355°C. Las muestras con 60 s de
permanencia a 450°C tienen una temperatura Ms alrededor de 350°C la cual es muy
similar. Sin embargo, las muestras con 120 s de TIB presentan una Ms mas baja
(310°C).

Algunos investigadores han estudiado el efecto del tiempo del TIB a 450°C en aceros
C-Mn-Al-Si sobre la fraccion de austenita retenida después del enfriamiento [12, 45,

48]. Se encontro que la fraccion de austenita retenida se incrementa con incrementos
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en el tiempo y exhibe un maximo que depende de la composicién quimica del acero,

seguido de una disminucion en la fraccion de yr [45, 48].

Para tiempos cortos, la austenita presente durante el TIB contiene un bajo contenido
de C favoreciendo la formacion de martensita. Como resultado, la cantidad de austenita
a temperatura ambiente es pequefia. Con incrementos en el tiempo del TIB la
transformacion bainitica progresa causando un enriquecimiento de C en la austenita,
este comportamiento continua hasta que la austenita alcanza la solubilidad de C
maxima [12, 39, 45]. Una vez que ocurre esto, la temperatura Ms de la austenita sin
transformar puede ser desplazada hasta por debajo de la temperatura ambiente lo cual

permite retener la mayor cantidad de austenita retenida.

Para un mayor tiempo de TIB, menor sera la cantidad de austenita debido al progreso
de la transformacion bainitica. Si el acero contiene elementos de aleacién que eviten la
precipitaciéon de carburos en la bainita, la estabilidad de la austenita se incrementa
mediante la segregacion de carbono. Sin embargo, cuando los contenidos de Siy Al
son bajos, se favorece la formacion de carburos causando una disminucién en el
contenido de C en austenita, que resulta en un incremento de la temperatura Ms[12,
45, 49].

Como se observa en las Figura 45c y d, las muestras con tiempos del TIB mayores o
iguales que 60 s exhiben la formacion de martensita durante el enfriamiento. Este
resultado sugiere que la baja cantidad de Siy Al en el acero experimental promueve la
formacion de carburos y un incremento en la temperatura Ms, permitiendo la formacién

de martensita durante el enfriamiento.

La disminucion en la temperatura de transformaciéon Ms de 350°C a 310°C con el
incremento en el tiempo del TIB de 60 a 120 s puede estar relacionada con el hecho de
gue conforme la transformacion y—as avanza la cantidad de austenita retenida
disminuye. Aunque existe la posibilidad de que ocurra la formacién de carburos, es
también posible que el contenido de C en la austenita remanente se incremente como
resultado de la transformacién a bainita. Esto dltimo puede causar finalmente una

disminucién en la temperatura Ms [45].
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Con base en lo anterior, se puede sugerir que el mayor enriquecimiento de C en la

austenita se logra para tiempos del TIB entre 10 y 30 s.

La Figura 46 muestra las curvas de dilatacion (AL vs tiempo) obtenidas durante el ciclo
térmico completo (recocido intercritico + TIB). En el caso de muestras sujetas a tiempos
de TIB de 10 y 30 s (Figura 46a y b), se observan dos cambios de pendiente de las
curvas de dilatacion: el primero ocurre durante el recocido intercritico y esta relacionado
con la transformacién a—y, mientras que el segundo ocurre durante el TIB y se

relaciona con la transformacion y—as.

Las muestras con tiempos del TIB de 60y 120 s, exhiben tres cambios de pendiente en
las curvas de dilataciéon (Figura 46¢ y d). Los primeros dos cambios en la pendiente de
la curva de dilatacién se atribuyen, al igual que en los casos anteriores, a la ocurrencia
de las transformaciones a—y y y—as, que tienen lugar durante el recocido intercritico
y durante el TIB, respectivamente. El tercer cambio, es atribuido a la transformacién
y—a  (Figura 46c¢ y 46d). La linea roja punteada en la Figura 46, refleja la magnitud del

cambio en la dilatacion del material durante la transformacion y—as.
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Figura 46. Curvas de dilatacién (4L vs tiempo) obtenidas para diferentes tiempos de TIB: a) 10s, b) 30 s,
c)60syd)120s.

A partir de estos resultados se puede concluir que las fases requeridas para un acero
TRIP (o, Yr, as) pueden ser obtenidas mediante recocido en la region intercritica a
800°C por 15 s, enfriamiento a 50°C/s hasta 450°C, mantenimiento por 10 a 30 s, y
enfriamiento a 2°C/s hasta temperatura ambiente. Para tiempos de TIB mayores o

iguales que 60 s la microestructura resultante consiste de una mezcla de o, asy o'.
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3.3Microestructura y propiedades mecanicas resultantes de los

ciclos térmicos

3.3.1 Microestructura

A continuacién se presentan las microestructuras y las propiedades mecanicas

resultantes de los ciclos térmicos investigados.

Cabe recordar que el recocido intercritico en estas muestras se mantuvo constante a
850°C durante 15 s, seguido de un enfriamiento a 50°C/s hasta la etapa del tratamiento
isotérmico bainitico (TIB) realizado a 450°C. El enfriamiento después del TIB hasta

temperatura ambiente se realiz6 a una velocidad de 2°C/s.

Las muestras con tiempos de TIB de 10 y 30 s, muestran la presencia de ferrita (o),
bainita (aB) y austenita retenida (yr) (Figura 47ay b). Estas observaciones estan hechas
en base a los colores que adquieren las fases cuando se atacan quimicamente con el
reactivo utilizado (LePera) [14, 50]. Recordando que estas mediciones se obtuvieron

mediante el uso del software Stream Essential.

Las muestras con tiempos de 60 y 120 s, exhiben una microestructura consistente de
las fases ferrita (o), bainita (ag) y martensita (o”). Es importante mencionar que el
reactivo utilizado para revelar la microestructura del acero, tifie las fases de austenita

retenida y martensita del mismo color (blanco) [50, 51].

El criterio utilizado para determinar la presencia de yr 0 o', fue el comportamiento
observado en las curvas de dilatacion. Las muestras con tiempos de 10 y 30 s, no
mostraron evidencia de la transformacion y—a~ (Figura 46a y b), por lo tanto, la fase
blanca presente en la microerstructura fue atribuida a la presencia de austenita
retenida. En contraste, la transformacion y—a~ es evidente en muestras con tiempos
del TIB de 60 y 120 s (Figura 46¢ y d); debido a esto, la fase blanca fue atribuida a la

presencia de martensita.
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Figura 47. Microestructuras del acero recocido a 800°C, 15s y sometido a TIB durante: a) 10 s, b) 30 s,
c)60syd)120s.

La cuantificacion de las fases presentes en las muestras sometidas a los diferentes

ciclos térmicos se presenta en la Tabla 8.

En general, se observa que la cantidad de ferrita permanece practicamente sin cambio
durante el TIB. Sin embargo, en el caso de muestras con tiempos del TIB de 10y 30 s,
se observa una disminucion en la cantidad de austenita retenida y un incremento en la
cantidad de bainita. Este resultado esta asociado con el progreso de la transformacion

y—aos durante el TIB.

En las muestras que fueron tratadas a tiempos del TIB de 60y 120 s, no se observa un
cambio significativo en las cantidades de bainita. La evidencia de la formacién de

martensita durante el enfriamiento de estas muestras (Figura 46), puede estar
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relacionada con la posible precipitaciéon de carburos. Algunos autores han reportado
que la cinética de la transformacién y—as puede retardarse si ocurre la precipitacion de

carburos, lo cual es consistente con la disminucion en la magnitud de cambio en la
cantidad de la bainita [52, 53].

Es importante mencionar que la fraccién en volumen de la martensita se determiné
restandole al 100% la suma de las fases mayoritarias (ferrita + bainita) debido a la

pequefa cantidad de dicha fase.

Tabla 8. Porcentaje de fases obtenido para diferentes tiempos de tratamiento isotérmico bainitico
realizado a 450°C.

Tiempo TIB (s)
Fases
10 30 60 120
Ferrita 52.7 49.5 50.4 50.7
Bainita 38.1 46.2 46.8 47.1
Austenita retenida 9.2 4.3 - -
Martensita - - 2.8 2.2

3.3.2 Propiedades mecanicas

3.3.2.1 Microdureza

La Tabla 9 muestra las durezas obtenidas en el acero investigado en funcion del tiempo
de TIB realizado a 450°C. Como se puede observar, la dureza se incrementa conforme
el tiempo aumenta de 10 a 60 s. Para tiempos mas largos, la dureza exhibe un valor

similar.

En general, el incremento en la dureza puede estar relacionado con el incremento en
la cantidad de bainita, en funcion del tiempo del TIB. En el caso de muestras con 60 y

120, aungue no se observéd un cambio significativo en la cantidad de bainita, se obtuvo
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una pequefa cantidad de martensita (Figura 47c y d) la cual también puede contribuir

con el incremento en esta propiedad.

La Figura 48 muestra los valores de la dureza obtenida en funcion del tiempo del TIB.

En este caso se puede observar que el cambio de dicha propiedad en muestras con

tiempos de 60 y 120 s, no es significativo, lo cual es consistente con el hecho de que la

fraccion en volumen de la martensita es muy pequefia y similar en ambos casos. Los

altos valores en la desviacion estandar estan relacionados con las distintas fases que

se presentan en el acero.

Tabla 9. Microdureza resultante en el acero investigado en funcion del tiempo de TIB.

Tiempo (S)
Microdureza
10 30 60 120
HV 338.15 341.00 356.11 355.89
Desv. Est. 22.21 13.59 20.60 21.38
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Figura 48. Efecto del tiempo del tratamiento isotérmico bainitico sobre la microdureza resultante en el

acero experimental.
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3.3.2.2 Ensayos de tensién uniaxial.

La Figura 49 muestra las propiedades mecanicas resultantes de los ciclos térmicos
investigados en funcién del tiempo del tratamiento isotérmico bainitico (TIB).

Los resultados muestran un aumento en la resistencia a la tension conforme el tiempo
del tratamiento isotérmico bainitico se incrementa. En el caso de la resistencia a la
cedencia no se observa un cambio significativo. Asimismo, la elongacion a fractura

disminuye conforme el tiempo del TIB se incrementa.

Evidentemente, estos cambios estan relacionados con los cambios en la
microestructura del material. Las muestras con una mayor cantidad de bainita y
martensita (Figura 47c y d), resultan en una mayor resistencia a la tension y una menor
elongacion a fractura (Figura 49). En cambio, las muestras con mayor cantidad de
bainita y austenita retenida (Figura 47ay b), exhiben una menor resistencia y una mayor

elongacion a fractura (Figura 49).

Las muestras con 10 y 30 s de TIB exhiben una resistencia a la tension ligeramente
mas baja que la de muestras con 60 y 120 s. Como se observa en la Figura 49, los
valores de las primeras son alrededor de 1055 MPa, contra aproximadamente 1100
MPa de las muestras con mayor tiempo de TIB. Sin embargo, la elongacion a fractura
es mayor para un menor tiempo de TIB obteniéndose valores alrededor de 20%, 19%,

17% y 11% en muestras con 10, 30, 60y 120 s, respectivamente.

Estos resultados sugieren que la tenacidad de muestras con tiempos 10 y 30 s sera
mayor que la de muestras con 120 s de TIB. Esta observacion esta hecha considerando
gue los valores de resistencia a la cedencia (y hasta cierto punto los de la resistencia a
la tensidn) son similares pero la elongacion a fractura es mucho mas baja (20% y 17%
vs 11%). Por lo tanto, puede asumirse que la mayor cantidad de austenita retenida
presente en muestras con menor tiempo de TIB, permite una mejor combinacion de

resistencia mecanica y ductilidad.
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En el caso de la resistencia a la cedencia no se observa un cambio significativo
independientemente del tiempo de TIB utilizado (Figura 49). La resistencia a la cedencia
de materiales en los que la deformacion plastica es controlada por deslizamiento
cristalografico de las dislocaciones, puede explicarse de acuerdo con la relacion de
Hall-Petch [53]. Con base en esta reloacion, la resistencia a la cedencia exhibe un

comportamiento inversamente proporcional al tamafio de grano.

Esta propiedad disminuye con incrementos en el tamafio de grano; y viceversa, para
un tamafo de grano mas fino, la resistencia a la cedencia es mayor. Se ha reportado
gue esta relacion es valida en aceros de doble fase y aceros con transformacion
inducida por plasticidad [53]. Por lo tanto, aparentemente no existe un cambio
significativo en el tamafio de grano promedio de las fases presentes en funcién del
tiempo de TIB, por lo cual, la resistencia a la cedencia se mantiene practicamente sin

cambio (Figura 49).
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Figura 49. Efecto del tiempo de TIB sobre las propiedades mecénicas.
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Conclusiones

A partir de los resultados obtenidos en este trabajo se pueden enlistar las siguientes

conclusiones:

e Fue posible disefiar una composicion quimica para la fabricacién de un acero TRIP
bajo condiciones que simulan lineas de recocido y galvanizado continuo industriales,
mediante la simulacion de los efectos individuales y combinados de los elementos
de aleacion sobre la cinética de las transformaciones de fase en enfriamiento
continuo.

e El uso del software JMatPro es una herramienta potencial para establecer los
efectos de la composicién quimica sobre la cinética de las transformaciones de fase.
Sin embargo, los tiempos y las temperaturas de inicio y fin de las transformaciones

involucradas difieren de los resultados obtenidos mediante dilatometria. Las
diferencias pueden estar relacionadas con la redistribucion del carbono durante la
transformacion isotérmica, lo cual es una limitante del software ya que no se
considera para la construccion de los diagramas CCT.

e Latécnica de dilatometria, es una herramienta muy importante para el estudio de las
transformaciones de fase in-situ, y es indispensable para determinar las condiciones
de procesamiento bajo las cuales se obtienen las fases requeridas en un acero
particular, para el caso especifico de este trabajo de un acero TRIP.

e El acero TRIP fabricado a escala laboratorio mediante fusién y colada, puede ser
obtenido mediante homogeneizado, laminaciéon en caliente, laminacion en frio, y
subsecuente recocido intercritico a 800°C por 15 s, enfriamiento a 50°C/s hasta
450°C, mantenimiento isotérmico durante tiempos menores a 30 s, y enfriamiento
hasta temperatura ambiente a 2°C/s.

e Las mejores propiedades mecanicas (TS:1055 MPa, YS:710 MPa y elongacion a
fractura: 20%) son obtenidas en el acero TRIP con tiempos de TIB de 30 s. Sin
embargo, para tiempos mayores se obtiene un incremento en la resistencia (TS:
1100 MPa, YS: 715 MPa) y una reduccién en la ductilidad (elongacion a fractura:
11%), debido a la formacién de martensita y a la disminucién en la cantidad de

austenita retenida.
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Trabajos futuros

Los aspectos que no se cubrieron en este trabajo abren nuevas lineas de investigacion
gue pueden ser consideradas para trabajos futuros. A continuacion se enlistan aquellas

de mayor interés.

e Investigar las texturas cristalograficas desarrolladas como resultado de las
transformaciones de fase, asi como la cuantificacion de fases mediante difraccion de
electrones retrodispersados. Lo anterior se sugiere para corroborar los resultados
obtenidos mediante dilatometria y microscopia Optica utilizando los mismos ciclos
térmicos propuestos en este trabajo.

e Investigar los efectos del tiempo y la temperatura de recocido intercritico sobre la
cinética de la transformacion de ferrita a austenita en la aleacion desarrollada en este
trabajo. Posteriormente, evaluar los efectos de dichos cambios en el recocido
intercritico sobre las fases y las propiedades mecanicas del producto final.

e Investigar los efectos de la velocidad de enfriamiento después del tratamiento
isotérmico bainitico sobre la inhibicion o la ocurrencia de la transformacion
martensitica.

e Realizar un estudio detallado acerca de la precipitacion de carburos en cada una de
las etapas mediante microscopia electronica de barrido o de transmisién. Con el fin

de lograr un mejor entendimiento acerca del enriquecimiento de C en la austenita.
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