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MEMORIA PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR EN CIENCIAS
FíSICAS. QUE PRESENTA D. FELIX PEÑALBA DLAZ

Bajo la dirección del Dr. Miguel P. de Andrés San:

TITULOt INFLUENCIA DE LA DEFORMACION CONTROLADA DE LA
AUSTENITA SOBRE LAS PROPIEDADES MECANICAS DE

ALEACIONES FERREAS HIPOEUTECTOIDES DOPADAS CON

VANADIO Y TITANIO. ACCION DE LA PRECIPITACION DE
SUS COMPUESTOS INTERMETALICOS.

SINOPSIS

Se examina la influencia de los parámetros de la deformación controlada en a/eaciones

férreas hipocutectoides dopadas con vanadio y titanio, en cantidades que no
sobrepasan valores de iSxIO% en peso y en las que el último microaleante se
encuentra en proporciones crecientes sobre la evolución de las estructuras en la
región austenítica (y) (‘caliente> y en el dominio bifásico azesíeníhco-fenltica (7+Cx>

(senncatiente’l y sobre las características mecánicas fi titiles obtenidas despt’És de un
enfriamiento posterior a la deformación controlado. Este estudio, realizado mediante

simulación por torsión en caliente (o senilcalientel s por conformación erperimental.
ha permitido examinar el papel de la temperatura del calentamiento previo a la

conformación, el de las temperaturas de i~ada operación de deformación inrerrnedia
sobre rodo, el de las finales, tanto en la región y como en la y+a. líualrnenre se
muestra la influencia que el estado de/a austenhta o de la austenita-ferrita ejerce sobre

(a trandormoción y —~ (5.-e Ijerita * perlita> = 74(5 —4 (t-4-p <ferrita * perlita>
respecrívamen te. producido en el enfriamiento.

St han investigado las características de las compuestos de los elementos dopantes
precipitados en el curso del enfriamiento con objeto de conocer la influencia de los
mismos en el control del tamaño de grano austenítico durante el calentamiento previo
a la deformación y sobre la recristalización así como su influencia en el

r’ndurecímíenu, por prec¡pitacirin de la estnícwra ferrlñco-pertlúca final. También se
ha esrudiado la influencia que la cantidad de titanio, presente en la aleación ejerce
sobre estas variables y sobre las caracterfsncas mecánicas finales. Las resultados han



puesto de manifiesto que el nivel de titanio óptimo se ,.itdo entre Ti 0 0/5% s (t020%
en peso.

Dada la influencia que el componente bifásico laminar perlítico ejerce soare las

característi cas mecánicas (resistencia a la tracción, límite elástico y tenacidad>. se han
determinado en las aleaciones estudiadas y para diferentes secuencias de deformación
los valores de su distancia interíaminar si s del espesor de su lámina de cemenriza it).

Al mismo tiempo, se han comparado los jalares de las características mecónicas
obtenidas mediante simulación por torsión con los hallados en la conformación
experimental, contrastando estos últimos resultados con los hallados teóricamente a

través de cuatro familias de ecuaciones Gladinan, Kauwenhoven. Licka y .Burneríí que
generalizan, para este tipo de aleaciones, la ley de Ha/IPetch.

Los sa/ores de las características mecánicas encono adas en estas aleaciones
microaleadas han resultado ser cercanos a los ob,enidns en las aleaciones clásicas

templadas s’ revenidas a las que aquellas deben sustituir.

Finalmente se ha concluido: que la simulación por torsión es un medio adecuado para
estudiar los fenómenos de conformación, que la ecuación de Gladozan es la que da los

valores teóricos de las características mecánicas de este tipo de aleaciones más
próximos a los reales, que cuanto menor es la temperatura de deformación mejores son

sus propiedades mecánicas, que las caracwristicas de resistencia pueden ser
controladas con la temperatura de deformación en la región 74-a C’semicaliente~’1 y

que, por último, estas aleaciones pueden sustituir a las aleaciones ¿Idocas con un

menor coste y con calidad similar, especia/mente cuando los niveles de titanio se sitúan
en el entorno de Ti = 0.0/5%-O ,020% en peso.

RESUMEN

La este taSajo se esrudia inicialmente la influencia que a deformación controlada de
la austenita y (“en caliente> y de la auster¡ita-ferr,ta 74-« (‘en seincaliente 1 eterce

sobre las estructuras ferritico-perlicicas s sobre las cai-acíehsdcas mecánicas finales en

aleaciones f¿rreas hipoeutectoides dopadas cnn vanadio y titanio en cantidades menores
de 15x10% en peso y en las que el titanio varia de 0.003% a 0039% en pcso. en el
curso de una conformación a velocidades de deformación altas. También se invesnea
la acción que ejercen los precipitados de los compuestos (nituros. carburos
carboniunros). de los elementos dopaoíes sobte dichas características mecánicas.



Poruendose una especial atención en conocer la cantidad de utanio que oprimiza dichas
estructuras y sus características mecánicas finales.

Para ello se han examinado, en primer lugar. mediante técnicas de simulación por

torsión, técnicas dilatoméo-icas y con ayuda de la técnica de análisis de imágen:

Las íransiormaciones de inequilibrio por cielos anisotérmicos (diagramas de
enfriamiento continuo - C.C.T.) y la ley de crecimiento del grano aus¡eníúco durante

el calentamiento previo a la deformación, Asimismo se ha estudiado la evolución del
grano áosTenit]co recrisíaiizado para diferentes parámetros de deformación (grado de

deformación, velocidad de deformación y Temperatura) y se ha resuelto la ecuación de
Zener’llollomon en una de las tres aleaciones estudiadas, Se ha encono-edo que e.l
aumento de la cantidad de titanio de Ti = 0003% a Ti 0039% en peso presente crí

la alcación, produce un desplazamiento de las curvas CGT. a tiempos mayores (si bien

en los ‘ajores intermedios de Ti no se aprecia este desplalasniento) y una disírainuciór
inicial de la dureza hasta contenidos intermedios de rí (Ti 0,015-0020% en peso>.
para postertonrienre crecer con el aumento de este dopante debido a la aparición de
eso-uctoras bamíricas. además de las fen-itico-perlídcas que se obtienen con porcentajes
en peso de Ti menores de 0.020%- También se ha invesúgado la importancia que tiene

el contenido de Ti y la velocidad de calentamiento en el crecimiento del gane.
austenftico, Elevandose la temperatura de engrosamiento de grano (T.G.CÚ (temperatura
a la que aparece un crecirroento brusco del rano) para valores de titanio intermedios

s’ disminuyendo ésta con el aumento de la velocidad de enfriamiento. Por otra parte.
el tamaño de grano austenirico recristalizado disminuye, hasta llegar a un cieno limite,
con [a disminución de la temperatura de deformación, con el aumento de la

deformación y el de la velocidad de deformación. Los diagramas de recristalización
estática ponen de manifiesto que el mayor retraso de ésta se produce para niveles de
titanio ntermedios y muestran, la importancia que la disminución de la temperatura de

deformación ejerce sabre dicho retardo. La observación metalográfica ha mostrado
cómo los nuevos granos recristalizados germinan sobre los bordes de grano de la
ausíenita deformada.

Además se han estudiado las características de ductilidad tanto en la región y como en
la bifásica y+a para un amplio intervalo de temperaturas y cuyos valores han reflejado

el aumento de este panámeo-rí con la temperatura de deformación y con la velocidad áe
deformación, tanto en una como en onz región. Si bien, en la región bifásica y-.-«

aparece un máximo relativo eno-e los 750
5C y 775~C, que se hace más pronunciado a

medida uuc crece la velocidad de deformación, y que corresponde a la zona de

3



deformación en ‘semicaliente’ óptima.

Se ha puesto en evtdencia en estas aleaciones la importancia de la temperatura final dc

deformación IT-p) sobre el tamaño de grano a,asíenitico previo a la transformación
(menor tamaño de Itrano a medida que disminuye la temperalura de deformación> y la

minima influencia de la temperatura de calentamiento in:cial, previa a la deformactótí,

tanto en la región y como en la bifásica ra, La relación del tamaño de gano

ausienítico final (dy,) con el tamaño del grano peditico (d,,) obtenido después del

enfriamiento, viene definida, en las tres aleaciones estudiadas tres niveles de titanio>,

por la expresión dy, = 1,5 dpi. En cambio. con el tamaño de grano ferritico íd,>.

para los menores niveles de titanio (aleación i y 2), se define por la expresión do, =

3do-9 y para el mayor nivel de este dopante <aleación 3>. mediante dy, 1 Sdo-30. t,os

tamaños de grano ferrídeo y perlítico menores se han obtenido para cantidades de

tatanio intermedias (0.0t5-0,020% en peso). Respecto a los valores de duren y las

fracciones de volúmen de las fases presentes, la influencia de la temperatura final de

deformación es mínima en la región ‘Y. En cambio, esta influencia es muy acusada en

la región bifásica 17>-a), aumentando aquellos parLmesros de modo apreciable con la

disminución de ésta, También se observa que la dureza disminuye para niveles de

titanio intermedios en cualquiera de las regiones estudiadas. Por otro lado. no SC

observa influencia de la temperatura final de deformación, ni del nivel de titanio en las

fracciones de volúmen de las fases ferítica y perlítica.

También. se han examinado mediante microscopia electrónica de barodo. las principales

caractensucas naturaleza, monolocía, número y distribución, de los compuestos de

vanadio y titanio, precipitados en el curso del proceso de conformación, en función de

las condiciones de deformación para ij5 conformaciones extremas: T,1250
9C.T,

ilSOíC. ‘Y — 11259C (alta) y ‘Y, = 11062C, T, 10805C, T
5—IOSO

5C (baja).

Encono-andose que los microprecipitados resultan ser, después de analizados mediante

energía dispersiva de rayos X y con ayuda de las figuras de difracción, del tipo TiN o

‘Eh(C.N), junto con microprecipitados mixtos de (y. ‘FON o V,Ti)íC,N) y de VN o

‘<(C,N<). Con bajos contenidos de titanio aparecen estas últimas panículas en un

porcentaje rraayotitarío. En la aleación con mayor contenido de Ti. aparecen rosarios de
partículas gruesas de TiN asociados a bandas de bainitas: en las zonas no segregadas

las panículas predominantes son el VN o V(CN). Para la aleación con niveles de

titanio intermedio (Ti = 0,019%. en peso>. las partículas csíii compuestas

fundamentalmente por precipitados dc Ti y nuxtos Ti V Los tamaños menores de las

paniculas y en mayor número se han encono-año en las aleaciones con contenido de Ti
bajo y medio. Las más grandes y en muchísimo menor número se han observado en las



zonas segregadas de la aleación con mayor nivel de Ti. Ello, ha permitido explicar el

comportamiento de las aleaciones tanto en lo que concíeme a su ley de crecimiento de

crano como a su endurecimiento por precipitación. que “iene determinado por la ley

le Oruwan y .ksbb’e:a, = 5,9 ‘If/x4n(xj25l0’t. donde les la fracción de volúmen de

los precipitados. y x es la media de las intersecciones planas de los diameo-os de lis

paniculas (tamaño de las partículas).

Otra parte importante de este a-abajo se ha centrado en el papel que el componente
bifásico laminar perlítico juega en las características mecánicas finales, Por lo que se

han determinado los parámetros de la perlita: distancia interlarninar is) y el espesor de

la lámina de cemensita It) para las mismas condiciones de deformación que las va

comentadas para los microprecipitados. Comprobandose que s y í disminuyen con la

temperatura final de deformación. Una s menor tedundard en un incremento en la

resistencia a la o-acción a en el límite elástico y provocará una reducción de la

tenacidad. Esta última se incrementará con el aumento de u Respecto a la fracción de

volúmen de la perlita, que produce un efecto análogo, pero inverso a s, no se ha

encontrado una relación que la ligue a la temperatura final de deformación.

Finalmente se han examinado las características mecánicas: resistencia a la tracciór.,

límite elástico y tenacidad (cuna de transición>, de los componentes coafonriados

experimentalmente. Confimnandose que las aleaciones con niveles de titanio intermedios

>0.015%-0.020% en peso> son los que ofrecen mejores características de tenacidad

(aunque se produce una cierta disminución de la resistencia y el límite elástico, que

podrán elevarse mediante adiciones de aleantes apropiados> incluso a temperaturas de

conformación altas, con lo que se consigue mejorar la vida del utillaje.

Asimismo, se han estudiado las diferentes posibilidades de obtención de las característi-

cas mecánicas mediante la resolución teórica de la ley de Hall-Petcb (0, = a, + c,, d
1”.

Q= limite elástico, a tensión que se opone al movimiento de las dislocaciones ci,

el interior del grano. d z tamaño de grano ferrítico, It, constante relacionada con el
endurecimiento por afino de grano) generalizada de acuerdo con Gladanan y col., para

este tipo de aleaciones ferritico-perifúcas como a, = f,”’ a, + Ufata,. y
análogamente, para la tenacidad (temperatura de transición en impacto. TI como T =

f~T, ~(l~fjT~, siendo 1, la fracción de volúmen de la ferrita, CaY a,, el límite

elástico de la ferrita y perlita respectivamente y T, y T,, la temperatura de transición

en impacto para la feo-ita y perlita respectivamente. La resolución de cuatro tipos di,
ecuaciones, que definen las características mecanacas icóncas a partir de la expresión

de a. a T indicadas, y su comparación con los ‘ajores expenmentaies encontrados en
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los componentes conformados, mostraron que son los valores obtenidos mediante las

ecuaciones debidas a Cladman y col., sumados a tos valores del endurecimiento por

precipitación definidos la ley.de Orowan y Asbby, los que se acercan con más precisión

a los resultados de las características mecánicas experimentales.

Además. se han obtenido, para las aleaciones estudiadas, las relaciones entre los valores

hallados en la simulación por torsión: dureza y tamaño de urano, con los parómetros

que normalmente son objeto de garantía en el sector de 5 automoción: resistencia a la

tracción, limite elástico y tenacidad, en los componentes conformados. Así, se podrán

obtener, mediante torsión. cstas últimas camacíeristicas para otras condiciones de
conformación, evitando así efectuar pruebas en la línea de fabricación complicadas y.
sobre todo. muy costosas.

Como conclusión, este trabajo ha contribuido a mejorar la comprensión de los
mecanismos que rigen los procesos de conioronación Sn y (“caliente”) y en y+«
(‘semicaliente”) con altas velocidades de deformación. También ha puesto de relieve

el importante papel que juegan cienos parúmetros del proceso sobre las propiedades
mecánicas finales (o de utilización> en este tipo de aleaciones dopadas con vanadio y

titanio. Comprobandose que la adición adecuada de este último microelemento permite

mejorar la tenacidad, incluso para las altas temperaturas de deformación que
generalmente son utilizadas en los procesos de conformación en y (“caliente”)
realizados en la actualidad. De este modo estas aleaciones pueden sustituir a las

aleaciones templadas y revenidas clásicas con una disminución del coste importante,
debido a aue se evita el tratamiento térmico final. se disminuye cl tiempo total del
proceso. ‘U mismo tiempo. se ha confirmado que, para adiciones de titanio intermedias
(0,0l5-0.020% en peso), también se obtienen las mejores características después de una

conformación en ‘pa (‘semicalsente”). Esta deberá realizarse en la zona de
temperaturas de ductilidad óptima situada entre ?50’(i ?75

5C. Además. el cotnponente
asf conformado presenta una calidad dimensional y superficial tal que se puede eliminar
total o parcialmente su mecanizado, con lo uue ello representa en la disminución del

coste final del componente (el mecanizado representa cerca dei 50% de su coste totail.
Por última. sc ha puesto de manifiesto la utilidad do! ensayo de torsión en caliente

como un medio económico para el estudio cíe conformación en ~‘caiience~’y

‘semnicalaente - y la bondad de las ecuaciones de Ciadman para la predicción de lis
características mecánicas que van a obtenerse cn e-tas aleaciones después de scr

conformada en la región ‘y (‘‘caliente”>.
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O.- INTRODUCCION

El desarrollo y perfeccionarraiento de las aleaciones férreas hipoeutectoides se ha

considerado desde hace siglos como uno de los indicadores más significativos acerca
de] desarrollo de una sociedad, Tan sólo en el momento actual está siendo contestado

su uso por matenales alternativos que irrumpen con fuerza en parcelas tradicionalmente

ocupadas por estas aleaciones férreas. ¿Cabe pues plantearse la oportunidad de realizar
un estudio y enmarcarlo en un campo cuyos procesos de producción y optimización se

pueden considerar tradicionales y que están en cierta medida estancados, cuando no en
franca regresión?

La respuesta a tal pregunta se ha considerado afirmativa. porque si bien es cierta, como

es bien conocido, la progresiva sustitución de componentes fabricados con materiales
metálicos por plásticos. composites o cerámicos, también lo es que estos materiales
alternativos sólo se aplicaran para usos específicos y en cantidades. generalmente. muy

reducidas (excepto en el caso de los plásticos de bajo coste y características mecánicas

bajas). No obstante, la relativa baja fiabilidad y el alío precio alcanzado por algunos de
estos nuevos materiales, así como la exigencia de una infraestructura industrial

totalmente nueva, están propiciando actualmente unos fuertes desarrollos técnicos en
la producción & aleaciones férreas más fiables y de menores costos. Ello conileva la
aplicación de conceptos teóricos basados en un conocimiento más profundo de la
esuuctsara cristalina y sus mecanismos de recristalización y nansiormación en el estado
sólido durante o posterior a la deformación, así como en la acción de los compuestos:

nao-uros, carburos o carboninuros. de elementos tales como V, Ti, Nt. etc- añadidos a
las aleaciones férreas hipoeutectoides como dopantes. Estas nue”as aleaciones dopadas

San a permitir proponer respuestas a los problemas planteados. de forma que éstas
puedan ser una opción válida a las exigencias de un sector especifico de la industria.
Estas consisten principalmente, en la necesidad de reducir el tiempo o número de etapas
del proceso de fabricación (p.c eliminando el tratamiento téirtílcol, y de disminuir el
consumo energético (p.c. disminuyendo las temperaturas de deformación), y todo ello

siempre que sean comparables o se mejoren los niveles de calidad tanto metalúrgicos
como dimensionales y superficiales de los componentes obtenidos actualmente, en
definitiva se busca disminuir los costes de estos manteniendo o superando los niveles

de calidad actuales.

Se va pues a centrar este o-abajo en el diseño y puesta en uso de aleaciones férreas
hipoeutectoides dopadas con vanadio y utanio utilizables para componentes críticos y

de responsabilidad en el sector de automoción. Analizando, partiendo del tratamiento
termomecánico realizado en el dominio austenítico “caliente”! y en el austenitico-

fenítico (“sernacaliente”j, las m]croestrtacturas y las características mecánicas obtenidas
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en las mismas. Al mismo tiempo se estudiarán las oosíbiiidades de prever teóricamente

las variaciones inducidas en dichas caracterisaicas por cambios en las condiciones de
contorno de cada problema de conformación panicular Ideformación, velocidad de

deformación o temperatura de deformación>.

Se demostrará que la solución existe, que es viable tecnológica y económicamente s’
que tanto en el presente como a medio plazo puede competir ventajosamente con los
materiales alternativos antes mencionados, a) conseguir obtener buenas caractensticas

mecánicas (especialmente de tenacidad>, simplificando el proceso productivo
(elan-tinando el tratamiento térmico> y mejorando las características de calidad

superficiales y dimensionales de los ccímponentes conformados.

Finalmente señalar que este trabajo no puede considerarse conto una acción aislada o
desligada de la realidad cient(fica actual ya que piar> número de programas de
investicación procedentes tanto de la Comunidad Económica Europea como de las

o-andes empresas del sector, van encaminadas a obtener soluciones especificas similares
en la década recién comenzada. Los resultados que aquí se ofrecen han sido

contrastados en la práctica, homologados por fabricantes y están siendo ítílizaños,
aunque a escala relativa, a comoleta satisfacc;do dc los mismos.

Al mismo tiempo se ha conn’ibuido a cambiar algunas opiniones muy arraigadas en el

medo, de forma que consideraciones y medos de sintulación (dulatomeo-ía. torsión en

caliente, etc.) tenidos por eminentemente teóricos ha’,an pasado a ser seenoloefas de
oso, sí no cotidiano, sí’ cada vez mis extendidas y valoradas.

1.- ANTECEDEATES Y OBJETIVOS DEL TRABAJO

Las aleaciones férreas dopadas con microaleantes se han venido desarrollando durante
los últimos treinta años con el objetivo principal de preparar materiales más económicos
y con mejores propiedades que los utilizados habitualmente,

Las aleaciones contenían pequeñas cantidades (generalmente hasta lSxlO% en peso)

de elementos tales como niobio, titanio, vanadio o algunas de sus combinaciones. Estos
elementos junto con el nitrógeno y el carbono forman compuestos: carburos, nin’uros

‘•¡o carbonitruros. muy eficaces en el control de la naicmoestuetura. y que dan origen,
después de precipitados. a una importante clevación de las caracíensticas mecánicas.
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Los fundamentos pan el conocimiento de las propiedades de estos materiales fueron

establecidos nicialmente por Hall y Petch >~~‘< mediante una ley que relaciona e] efecto
del afino de grano con el aomensr, del límite elástico y que de forma reducida se

expresa como:

Donde o~ es el límite elástico, o es la tensado que se opone al movimiento de isa

dislocaciones en el interior del emano, It, es una constante relacionada con el

endurecimiento por afino de grano y d el tamaño de grano.

Sin embargo, aun cuando previamente (jensamer ~<había demostrado la influencia que
el espaciado inierlaminar de la perlita ejercía sobre las características mecánicas de

resistencia, la mayoría de las investigaciones que se han realizado hasta la década de
los 80, se han realizado sobre aleaciones hipoeutectoides con muy bajos porcentajes en
peso de carbono y por tanto, con un pequeño contenido de perlita.

Morisco y Woodhead >4> estudiaron los fundatrientos de las aleaciones microaleadas.
determinando el efecto de la precipitación de los carburos, oStros o carboniosaros de

los elementos dopantes sobre el aumento del límite elástico, Oo-os autores qti.e

posteriormente han contribuido de modo importante al conocimiento de estos matenales
han sido recosidos con detalle por Woodhead y Keown <‘Y.

La unportancsa que actualmente tienen estas aleaciones, se reflejan en el gran número

de conferencias internacionales realizadas >~~> y de revisiones >~“~> que existen en la

biblioaafía. así como en e] creciente porcentaje de utilización de estas aleaciones como
alternativa a tas aleaciones o-adicionales.

En las aleaciones férreas hipocusectoides con muy bajos porcentajes en peso de
carbono, sus propiedades (alto limite elástico y buena tenacidad) se obtenían mediante

la acción conjunsa de los microprecipitados (sobre la recristalización y el
endurecimiento por prectliación> y la de un tratamiento ,ermnomecán,co adecuado

generalmente laminación,

La deformación de la austenita modifica los mecanismos de la recristalización
(principalmente la estática) favoreciendo la obtención de un tamaño de grano austenítico
final más fino, previo a su transformación estructural en ferrita-perlita. El tamaño de

etano austeniuco final dependerá de la composición de la aleación, del tamaño de grano
inicial, del ciado de deformación y fundamentalmente. de la temperatura de
deformación, disminuyendo fuertemente aquél a medida que disminuye ésta.
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La combinación de una deformación controlada de la austenita (temperatura y grado d.c

deformación) y de los rnacroprecipitados también favorecen la disminución del tamaño

de grano ferr,tico-perlitico final después de la transformación duranre el enfriamiento.

Las dificultades que entrañan los procesos de conformación por deformación al
limitarse la temperatura final de deformacióta de la ausíenita para evitar defectos dc

falta de llenado en las piezas conformadas. y la utilización de aleaciones férreas
hipoeutectoides de porcentajes de carbonos medos IC=030-045% en peso>, que
inevitablemente conducen a bajas caracterísucas de tenacidad al aumentar la fracción

de volumen de perlita y reducirse su espacio inserlaimnar). cuando se desea mantener

el mtsrno nivel de resistencia a la tracción y (mcc elástico de las aleaciones férreas
hipoeutectoides convencionales tratadas térmicamente (templadas nas revenidas), han
influido decisivamente en que las investigaciones en el campo de estas aleaciones
utilizadas en la ingeniería mecánica (especialmente, en piezas de automoción críticas!.

se hayan iniciado durante los años 80 >i3>,>:!l.it:. cutí un retraso considerable respecto
a otras aleaciones hipoeutectoides microaleadas con bajos contenidos de carbono.

Este tipo de aleaciones macmoaleadas presentan indudabies ventajas al poder conseguir
características de resistencia altas sin necesidad de añadir elementos de aleación

estratégicos y caros Gr. Ni. Mo, etc., en proporciones variables en función de la
sección de la pieza> o de efectuar un tratamiento tórmico final específico y preciso.
Permiten al mismo tiempo un importante ahormo económico, al poder eliminar el

tratamiento térmico fInal o reducir los elementos de aleación. corvirtiéndolas en una
alternativa atractiva para sustituir a los materiales convencionales tratados térmicamente.

Sin embargo, la baja tenacidad obtenida en este tipo de aleaciones dopadas sólamente
con vanadio a las altas temperaturas que son necesarsa.s para su conformación, las han
impedido generalizar su oso en el campo de la ingeniería mecánica, especialmente en

el campo de la automoción

La conjunción de un proceso de deformación bien definido junto a una combinación

adecuada de elementos dopantes puede ser la solución que ayude a su aplicación en
pictas cn’ticas y exteriores donde las caractensticas de tenacidad son importantes.

Glaldnian 24> y otros autores apuntan que la combinación V y Ti como dopantes
en este tipo de aleaciones, pueden ofrecer una buena oportunidad para la mejora de la

tenacidad, debido a su acción conjunta snbre el afino de rano a altas temperaturas de
deformación.
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El estudio de este tipo de aleaciones férreas hipoeutectoídes con cantidades de carbono

medio, dopadas con y ~ Ti (en las que el Ti se encontrará en cantidades crecientes>
después de ser deformnados a velocidades de deformación altas, tanto en el dominio
aussenitico (y) como en el austenitico-ferritico (74-a>. será uno de los principales

objeovos del o’abajo junto con la identificación de la cantidad de titanio óptima que
deberán tener este tipo de aleaciones para obtener unas características mecánicas

cercanas a las que se obtienen con las aleaciones férreas hipoeutectoides tratadas
térmicamente (bonificadas), empleadas en la actualidad.

Respecto al proceso de deformación, éste deberá facilitar la obtención de un grano final
fermitico-perlítico fino y homogeneo compatible con la obtención de productos sin
defectos. Previsiblemense. se deberá obtener una estnacnara austenítica fina, homogénea

st es posible, con bandas de deformación, antes de efectuarse la oansformación ‘y—.a.

Como es bien conocido, una forma de afinar la estructura es mediante la recrístalizaciórí
controlada de la austenita durante o después del proceso de deformación. Dicha
recristalización se produce por nucleacisIn y crecimiento de los nuevos granos,
mediante,

a) Recristalización estática, que ocurre cuando la nucleación y el crecimiento de los

nuevos granos equiáxicos tienen logar después de la deformación

b) Recristalización dinámica, cuando la nucleación y el crecimiento de los nuevos:

granos tiene lugar durante la deformación, o

cl Recristalización metadinílmica, si la nucleación de los nuevos granos tiene lugar
durante la deformación, pero el crecimiento de los mismos se realiza una vea

finalizada ésta.

A temoeraturas de conformacton altas se debe esperar afinar el grano mediante
recristalización pos-dinámica. Para deformaciones pequeñas y tiempo suficientemente

arandes entre deformaciones, has> m crecimiento del grano recristalizado esráticamense
su evolución depende de la emperatura y del ciado de deformación. Por el cono-ano,

si las deformaciones son suf’tciensemense grandcs. la eso-uctura obtenida, después de
un uempo determinado, es independiente del grano inicial y de la deformación y puede

estudiarse mediante el parámetro de Zener l’lollomon >z~ ». definido por la expresión.

Z=Éexp Q/RT (2)
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fdonde. t es la velocidad de deformación, 1 la temperatura absoluta. Q la energía de
activación y R la constante de los gases).

En la recristalización dinámica se nuclean los granos, principalmente, en los límites de

grano de la ausíenita inicial y en las bandas de deformación. desarrollóridose los
núcleos progresivamente a medida que aumentan las deformaciones <~>.

De todos modos, la eso-uctura recristalizada dinánaicamente dará lugar a una estructura

níetadinámica íó cuasi estática’> cuando la deformación ha finalizado s el componente
deformado se enfría >29<,

La recristalización estática que sigue a cualquier deforrraacsón crítica es una función
compleja del estado de la ausíenita inicial (tamaño de grano, diso-ibución. condiciones

de precipitación, etc.) y de los parámetros de deformación (temperatura, grado de
deformación y velocidad de deformación). La adición de dopantes del tipo V, Nb o Ti
retrasa o detiene el inicio de la recristalización o disminuye la velocidad de la misma

En este caso, es la nucleación (al contrario que en la dinámica) la que cono-ola el
proceso. determinando el tamaño de grano final.

La fracción recristalizada es función del tiempo y sigue una ley de tipo Avramni <29>:

X = 1-exp (‘kt’l. (3)

(donde. X es la fracción recristalizada. í el tiempo. k una constante que indica la
relación de X con la temperatura, el tamaño de grano. la tensión inicial, etc, y n es una
constante cuyo valor está ente 1 y 2 pal-a el caso de la deformación en la región ‘y

(“caliente”)> <>~<

Sellars »> o-adujo esta expresión (3) en términos del tiempo de semirectistalización
como

Xzl-exp hIn 2 it/t<J) (4)

donde ~<, es el tiempo correspondiente a la fracción 0,5 (50% de los granos

recristalizadosí.

La nucleación comienza después de un período de incubación y en los puntos
termodinánaicarnente favorables. El periodo de nucleación de los granos recristalizados

estáticaniente es pequeño. debido a la recuperación de la estructura deforrriada que
alarga el tiempo de nueleación en la estructura no recristalizada, Como resultado, existe

12



una parada en e> proceso de nucleactón cuando los granos recristalizados no pueden
crecer más al chocar sus bordes de grano. Por tanto, el número de los potenciales

puntos de nucleación se toma como parámetro de control de la estructura rccristalizao>L
Los núcleos recr,stalizados se posicionan. como ya se ha comentado, en los bordes de
los granos deformados y en las entrecaras de las bandas de deformación. Además del

efecto de los microaleantes sobre la cinética de la recristalización estática, éstos también
producen un tamaño de grano de la austenita recristalizada más fino que los de las

aleaciones férreas que no contienen tales elementos dopantes. Este tamaño de grano
austenídco reenstalizado depende del estado de la atastenita antes de la deformación ‘u>.
El grano se añna cuando se disminuye la temperatura de deformación ‘y se aumenta la

deformación hasta un lúnite en el que se alcanza la saturación. Un cambio en la
velocidad de deformación no tiene una diferencia significativt Sin embargo, la

temperatura de deformación no debe descender por debajo de la de final de
recnstaliuctón, lista temperatura se eleva cuando se aumenta la concentración de los
macroaleantes. de forma muy acusada en el caso del Nb, flgtara 1 >“>.

2$

Figura 1.’ Avntenio de la temperatura de fin de rerttaUzacida en (anclan de la canúdod de

dopantes presenaes

Consecuentemente serán estudiadas, con ayuda de la técnica de torsión, en estas
aleaciones férreas hipoeutectoides dopadas con vanadio y titanio, los fenómenos

relacionados con la recrístaltzación dinámica, estática y tnetadinán’aica y la evoluctón
del tamaño del tirano en función de los parámetros de deformación (temperatura.

deformación y velocidad de deformación).

Filuda y colaboradores <3<> establecieron el modo de transformación de la estructura
austenitica durante la deformación considerando que podría dividirse en o-es tipos

figura 21

51$ C ‘2 0 >~. 0.2’
4kw. Salt> e m<r:ci
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Figuro 2: Tipos de noiución de ‘a auatcnúa y posterior s’onaformoción a ferrita después de
¿a deformación

En el upo 1. la transfon’nac,ón proviene de la austenisa recristalizada. La nucleación de
la lerrita tiene usar exclusivamente en las juntas dc grano de a ausíenila. Este tipo 1
se subdivide en dos. tipo lA y tO.

El primero, tipo lA, coiresponde a dna deformación a temperaturas elevadas en la
zona en la que la reenstalización rs nipida ‘o da tamaños de grano austenióco grandes.
que se transforman en fetrita gruesa o acicular.
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El tipo IB la deformación se realiza en la zona de temperaturas bajas dentro de la
región de recristalización. Aquí. la recristalización estática es más lenta. produciendo

una estructura austenitica equiaaial fina que dará lugar a una estructura ferritico-
perlítica igualmente fina,

En el tipo 2 la recriasalización se realiza a muy bajas ternperatusas y ésta es tan lenta.

que es prácticamente imposible obtenerla. La austenita obtenida está defonriada y con
bandas de deformación. Aquí, la nucleación de la ferrita durante la oansforrnación tiene
lugar no sólo en las juntas de grano, sino también en el interior de los mismos, sobre

las bandas de deformación.

Finalmente, el tipo transición es un modo intermedio entre los tipos 1 y 2. por lo qtíe

se tiene una estructura mixta de Eranos hewreogéneos.

La estructura más fina se obtiene con el tipo 2, seguido del IB. Sin embargo, la más
homógena le corresponde el tipo IB seguido del tipo 2.

Dada la posible incidencia que en el grano austettltico recristalizado final tiene el
inicial, se estudiará con la ayuda de la dilatonietría y la torsión, su evolución con lii

temperatura de austenización efectuando un mantenimiento que perirsita la disolución
de los compuestos iníernietálicos a cada temperatura.

El mejor procesode deformación para conseguir el mayor afano de grano posible seria
una deformación en la zona de menor temperatura de la región de reenstalízacaón para

continuar con otra deformación en la región de no recristalización, (región inferior de

y y el dominio ‘(+4-a) y así obtener una estructura de ferrita-pertita fina y relativamente
uniforme y consecuentemente, onas caraaeústocas mecánicas óptimas.

Este proceso, en el caso de. la conformación por deformación, podría optamizarse en
esta línea si. la prasnera parte se efectuar-a durante la lasrtanación del serniproducio de
parida y sc realizara la conformación postenor a las temperaturas correspondientes al
dominio (y-.’u) (semicalienle’).

Sin embargo, en los procesos o-adicionales de conformación, ésta se realiza a
temperaturas correspondientes al tipo lA. por lo que el efecto de los microprecipitados

de los elementos dopantes es esencial para el control del tamaño de gano.

En la figura 3 se ilustra esquemáticamente los procesos de conformación por

deformación en r’caliente) yen y-.-o (“semicaliente’) efectuados en este trabajo y sus
diferentes etapas. así como los d’tferentes cambios microestructsarales que se producen:
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es,udia4os en este trabajo, mediante simulación por tau-sión.
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a> Conformación en y (“caliente”) (sólo tana erapal

A Etapa: El tamaño de grano ausrenitico grueso <a) (alta temperaturas es

afinado en las 2. 3 64 deformaciones sucesivas usuales en este

tipo de procesos mediante la recristalización > b). Su
transformación da un tamaño de grano lerrisico-perlítico >b’),

tanto más pequeño cuanto menor sea la temperatua’a de la últirr<a

deformación,

b) Conformación en ra (‘semicaliente’) (varias etapas)

Etapa previa: Deformactón por laminación a baja temperatura según el
esquema antejor

1’ Etapa: a) Calentamiento y deformación en la región de no recristalización
en la que la austenita no recristalizada es deformada.

produciéndo bandas de deformación tc). La fenita se nuclea en
las bandas y en los bordes de grano, dando lugar a un grano

ferrítico-perlítico fino (e’). (Se va a estudiar también cori
calentamiento previo en la región de recristalización, pero la

deformación se realiza siempre en la región de no
recristalización),

b) Generalmente, la conformación en semicaliente’ se realiza en
la zona ‘y--a, si bien puede haber calentamientos previos en la

regi6n de recristalización o no recristalización. Pero,
normalmente, los calentamientos se efeenian en la misma región

bifásica ‘y’+’a. Aquí a ferrita se deforma produciendo
subeso-ucturas (d). Durante ci enfriamiento, la ausrenita no

rectistalizada se transforma en granos ferríticos-perlíticos.
mientras ¡a en-ita deformada pasa a formar suligranos íd’)

El tamaño de guano más fino pero heterogéneo se consigue en
este último caso y. además, se produce un endurecimiento

adicional debido a los subgranos. Un proceso de deformación en
la región de no recristalización y cercano a Ar, dará. sin

embargo, un tamaño de grano fernoco-perlítico final fino y

homogéneo.
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La influencia del estado de la austeníta sobre la transformación es muy importante y

yana con:

La velocidad de la recristalización. Esta aumenta cuando se incrementa la

deformación y la temperatura. y disminuye en presencia de panículas finas
precipitadas.

La velocidad de crecimiento de etano. Esta aumenta con la temperatura y

disminuye con la presencia de precipitados.

Teniendo en cuenta este desarrollo esquemático de los procesos de deformación, el

tamaño de grano fenítico-perlítico final formado a partar de la austenita depende de:

La temperatura a la que se inicia la transformación (Ar,>. disminuyendo el tamaño

de grano cuando disminuye esta temperatura Esta temperatura desciende cuando
aumenta la velocidad de enfriamiento posterior a la deformación y puede tener un
efecto igual o más importante que la deformación en el afano de la ferrita. Esta

temperatura depende de la composición química de la aleación y de la
deformación realizada AO

Del tamaño de grano austenftico previo, ya que la ferrita se nuclea en los bordes
de este grano, por lo que cuanto menor sea éste menor será el grano de aquél.

La morfología de los granos austeniticos con sus posibles subeso-ucturas de
deformación, ya que dicha morfología cono-ola el tamaño de grano final bien
mediante la nucleación adicional sobre las bandas de deformación o bien porque

impide el crecimiento de los nuevos granos ferritícos.

Los precipitados, que pueden nuclear nuevos granos ferríticos.

A la suma de las áreas de las fronteras de grano y de las bandas de deformación por
unidad de volumen se la denomina 5v. Altos valores de 5v indican menor tamaño de

grano austenitico efectivo, siendo este tamaño de grano menor que el real porque a
aqu¿l se le incorpora. en la nocleación de la fen’ita,el efecto de las bandas. La “relación

de transformación” es la relación entre eí tamaño de grano austenítico previo y el de
la fernta resultante.

Para una Sv dada. la “relación de transformación” puede ser incrementada (p.c. menor
grano ferritico~ mediante un aumento de la velocidad dc enfriantiento. El efecto de la
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velocidad de enfriamiento es igual o más importante, en la disminución del tamaño de

grano. que el que produce un incremento de Sv mediante una deformación más severa,

Con objeto de determinar las transformaciones en el enfriamiento continuo, se
obtendrán (con ayuda de las técnicas dilatoméu-icas> las transformaciones de inequilibricí
por ciclos anisotérnicos de las aleaciones férreas dopadas con vanadio y titano que aqui

san a estudiarse. Deterrninándose los puntos de transformación en el calentamiento Ac
a’ Ac, y en e> enfrtamiento el punto Ar,.

Los resultados experimentales mostrarán que una disminución de la temperatura final
de la deformación por conformación en “caliente’, dentro de un intervalo que sea
compatible con la obtención de componentes libres de defectos por “falta de llenado”

producen un ligero aumento del límite elástico y una ligera disminución de la
temperatura de transición en impacto, coincidente con lo obtenido por otros autores

~ En este proceso, las deformaciones se efecuian a altas temperaturas (1250
6C-IOOO2C’>

[En lo sucesivo se utilizará como unidad de temperatura el grado centígrado excepto
en los análisis teóricos que se usará la unidad del S.L (Kelvin). Ello con objeto de
evatar constantemente poner los dos tipos de unidades, dada la utilización más universal
del 9C y cuyo paso a Kelvin se obtiene sumando 273].

Por tanto, será necesario examinar con ayuda de las técnicas de torsión en caliente la
influencia de las deformaciones y de las temperaturas de defonnación sobre el estado

de la austenita y de ésta sobre el grano ferrítico-perlftico final,

Sin embargo, actualmente se están incrementando el número de componentes que se

obtienen mediante un proceso de deformación en la zona bifásica ‘y’.-a (conformacióts
en “semicaliente”). Este proceso pennite un importante abono energético al reductrsc
la temperatura del mismo y produce una mejora en la calidad (superficial y

dimensional) tal, que hace innecesario el mecanizado posterior del componente

conformado <la incidencia de este último apanado en el coste del componente se sinia
por encima del 50% del coste total del mismo).

Será también preciso conocer la evolución de la estructura y+a después de realizar la:s
deformaciones a temperaturas comprendidas entre 70O~825’C. sobre un semiproducto

fabricado mediante deformación controlada. El calentamiento previo a la deformnaciót,
se efectuará a temperaturas de disolución parcial o total de alguno de los microaleantes.
Con elio se podrá saber el comportamiento de cada una de las aleaciones en esa región

bifásica.

El estudio de la curva de ductilidad, tanto en el dominio ‘y (“caliente’”), como en el ‘y-set

19



(“sernicaliente’’) complementará el conocimiento de las aleaciones en lo que respecta
a su deformación,

La utilización de elementos copantes en pequeñas cantidades (max,:15x10”% en pesol

que añadida a la aleación férrea conducen a la formación de precipitados finos.

permiten detener el inicio de la recristajización y en cualquier caso retrasan la misma.
El efecto de los elementos en el aumento de la temperatura de detencsón de la

recristalización ya fué señalado en la figura 1. La proporción máxima de dopantes en

la solución sólida sobresasurata. depende de la temperatura de austentiación (1,).
Cuanto más alta sea ésta, más completa es la solución de estos elementos y mayor sera
la probabilidad de influir en el tiempo de recristalización ~ Los precipitados que
forman estos elementos dopantes. pueden modificar la cinética de la recristalización.

tanto por su acción sobre los límites de grano como porque afectan a las dislocaciones
asociadas con la nucleación. Durante la deformación en “caliente” a tetriperaturas no

muy altas, puede que, la prectpitación de estos compuestos inducida por la defontiación
impida la recristalización, Las condiciones que estos microprecipitados deben cumplir

para impedir la recristalización han sido ampliamente expuestas por Gladman y
colaboradores 1t4.24X1 y comprobada por otros autores <‘o. En ellas, además de otras
muchas consideraciones, se recoge que la acción del V y Ti en la cinética de la
recristalización es menor que la del N’b.

También, los precipitados de los dopantes impiden el excesivo crecimiento del grano

ausrenítico durante el calentamiento (austenización) previo al proceso de deformación.
favoreciendo, por tanto. el incremento de la temperatura del inicio del crecimiento del
grano grosero (T.G.C.9.

El calentamiento previo a la deformación es una primera e importante etapa en el
o-atamiento terrnomecánico para conseguir un guano final lino. La temperatura de este

calentanniento debe sobrepasar un valor mínimo para disolver las partículas y asf poder
obtener los efectos esperados en la subsiguiente precipitación. Al mismo tiempo, como
se ha indicado, el partir de san grano austenítico lo más fino posable. también favosece
el objetivo de afinar el grano final, El crecimiento de grano en presencia de los
precipitados no ocurre de modo uniforme, sino que suele ocurrir un crecimiento

anormal, donde unos granos se desarrollan, mientras que otros mantienen su tamaño
original.

Cuddy y Ralay <“ determinaron, en función de la temperatura de solubilización, la
temperatura de crecimiento del grano anormal para los carburos y nirruros de los
elementos dopantes usuales íV. Ti. N’b). Poniendo de manifiesto que la temperatura de

crecimiento anormal más alta se obtenía en las aleaciones con nitrtxros dc titanio.
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En la mayoría de los modelos conocidos sobre la acción de las partículas precipitadas

en los bordes de grano <~“>, existe un equilibrio ence la fuerza que es necesaria pan
disminuir el área del borde de grano por volumen durante eí avance de la frontera del

grano y la fuerza de anclaje producida por las paniculas en dicho borde, En ooas
palábras, ci borde de grano avanza entre las panículas, cuando es capaz la primera

fuerza de superar a la segunda. Este mecanismo da una idea clara del pon~ue no se
producen en estas aleaciones crecimientos normales de grano.

Gladinan y col .3s.an> han desarrollado una teoría basada en consideraciones sobre los
cambios energéticos que acotrapafian a la migración de ¡os bordes y en el modo en que
las panículas retrasan el crecimiento de la frontera de grano y muestra que existe un

diásreuo de la partícula critico (rJ por encima del cuál, éstas isa producen un anclaje
efectivo en el crecimiento del grano. Este diámetro critico restílsó ser proporciorsal al

tamaño del grano austenitico inicial y a la fracción de volumen de las partículas.

Aunque el Al ha sido ampliamente utilizado como afinador del grano pan temperaturas
de austenazación relativamente bajas <aunque actualmente se emplea más como
desoxidante), los carburos, nintaros o carbonituros de los elementos dopantes usuales

(y, Ti, Nb) pueden ejercer este papel mucho mejor que él. Si bien, eí carburo de
vanadio es bastante peor que el nimiro. ya que aquel se disuelve a más baja

temperatura. En cambio, los compuestos de niobio y, sobre todo. de titanio son los más
adecuados para efectuar la acción inhibidora del crecimiento de gano a las altas

temperaturas de los procesos de conformación tradicionales. No obstante, el nitruro de
titanio debe ser unlizado adecuadamente. Pequeñas cantidades de titanio (0,0 10-0.020%
en peso) pueden dar suficiente nómero de partículas de TiN para el control del grano
“‘a>. La estabilidad y la baja velocidad de crecimiento de la partícula del TiN lo hacen

muy electivo íes el más efectivo cíue todos los dopaníes usuales9 como controlador del
grano a temperaturas de deformación altas (el TiC también lo es, pero la velocidad de
engrosamiento de la partícula es mayor>. Si sc añade demasiado titanio a la aleacion.

su sobresaturación producirá, a altas temperaturas, la coalescencia de las particulas finas
dando precipitados de TIN demasiados groseros para frenar el avance del borde del
grano, por lo que se producirá la formación de granos de ausrenisa con crecimiento
anormal a por tanto, disminuirá la temperatura de crecimiento del grano grosero

Debido a que los procesos de conformación por deformación se realizan, generalmente,
a alta temperatura, la acción de los niicroprecipitados sobre el retraso en la
recnst.ali,acsén no es mus’ importante. Si bien, los precipitados presentes en la austenira

(caso del TiN) pueden ejercer como perturbadores del avance de las fronteras de grano,
lo que junto al enfriamiento que se efectúa después de la deformación promoverá, en
este caso. la obtención de tan tamaño de grano ausvenitico rectistalizado más fino,
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Los tres elementos microaleantes más usuales V, Ti y Nt difieren notablemente en sus

afinidades con el carbono ye
1 nitrógeno. Particularmente, los productos de solubilidad

de los nitruros de vanadio y. titanio son significativamente más bajos que sus carburos

<figura 4) ~ (Siendo ks el producto de solubilidad definido por

ks=[M]IX]=A esp (-Q/RTI <5)

6 mejor
E

log (M![XI = -42 (6)
T

B = 0.434 Q/R

donde IM] es el porcentaje en peso del microaleante. XI el porcentaje en peso del
nitrógeno o carbono. Q el calor de solución. T la temperatura absoluta. A, B y C

constante y R la constaxtte de los gasesí. La menor solubilidad de los rile-uros frente a
los carburos, los hacen más efectivos en cuanto a su dispersión y su resistencia al
crecimiento.

Debido a la baja solubilidad de los elementos dopantes, la temperatura de calentamiento

debe ser tal que los disuelva completamente en la austenita. si se quiere que su acción
sea beneficiosa y total.

En la figura 5 >“> se señalan las condiciones de solubilidad del Nt para diferentes

temperanaras y cantidades de carbono presente en la aleación, En la figura 6 42>, se
indican las del ½‘para diferentes porcentajes de nitrógeno. De modo análogo se
obtienen las curvas de solubilidad para el vanadio-carbono y niobio-nitrógeno de
acuerdo a las ecuaciones indicadas en las figuras anteriores. La solubilidad del Nt es

muy baja para carbonos mayores de 0.20% en peso y forma carburos. En presencia de

nitrógeno, la solubilidad del carbonie-uro de niobio es muchísimo más reducida. Esta
es la razón por lo que es preferible el vanadio como dopante para aleaciones
hipoeutectoides de carbonos medios o altos t



Figura 4< Solubilida4 de tos naTuras y rarburoa de tos elementos dopantes usuales en la
asatenda -
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Figuro 5,’ SoIubiluIaA del NbC en la austenhla para diferentes canndo4es de carbono t

.5

Figura 6: Sotuhiidad del VN en la auflenita para diferente> cantidailea de nitrógeno
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Enot los e-es microaleantes, el nie-uro de titanio CriN) es el más estable. Este tiene. sin

embarco, la menor solubilidad crí la ausíenita. Para evitar la formación del TiN a
temperaturas cercanas a la de “solidos’, la adición del ‘fl debe ser baja (menor de

0.020%en peso>. Si además, se quiere evitar la coalescencia de los riN y mantenerlos
como sana dispersión tina de partículas, la velocidad de solidifacaclúra debe ser
suficientemente rápida (sólo se consigue solidificando en lingotes pequeños o mediante

colada continua de palanquillas) ~>, Matsuda y Okumura 545> moscaron la variación de

la solubilidad del nintaro de titanio en la austenita (Figura 7), Conviene resaltar que
para valores de tatanio pequeños (menores de 0,020* en peso) la dependencia de la
temperatura de solución del TiN con el contenido de nitrógeno es muy pequeña. Por

lo que puede ajiadirse nicógeno en exceso sin afectar a la dispersión de las partículas.
Consecuentemente el nitrógeno no combinado puede usarse para formar nitruats de

otros elementos dopantes. que en el caso estudiado en este trabajo corresponde al
vanadio ~>.

robe

oin
Nstreceoe<%~r’ csscJ

Figura 7. lsotennaa de solabiida4 del TÍS en la oastenita pata disñnsas contenidos de Ny Ti,
aeguin Matsu4a y Okumura “>.
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A causa de que las deformaciones en el dominio ‘~“‘caliente’) se realizan a alta

temperatura. el grado de afino del grano fem’tico-perlítieo está lirrutado y se hace
imposible obtener un endurecimiento subestructural que sólo es posible para
deformaciones por debajo de Ar,. Sn mecanismo alternativo de endurecimiento

(aumento de resistencia de la esotictura ferriuco-perlíoca final consisurá en emplear
un microaleante que sea totalmente soluble a las íetnpera¡uras de calentamiento previas

a la deformación. El vanadio es el dopante más utilizado porque cumple esa condición

(no así el Nb y el Ti que pueden estar sólo parcialmente solubilizados). Igualmente un
aumento en el contenido de carbono, incrementará la fracción de volumen de la perlita

y, por tanto. su resistencia, Dado el interés que tiene para este trabajo. a continuación

se considera la influencia que ejerce el vanadio y el titanio en el aumento de la
resistencia, La influencia de los otros microaleantes está recogida en la bibliogafía <“>,

El vanadio con el nitrógeno producen un aumento de la resistencia y límite elástico a
causa de la acción coniunta del afino de grano y el endurecimiento por precipitación.

Este endurecimiento aumenta, para un contenido fijo de vanadio, con la elevación del
contenido de nitrógeno. siempre que la relación V a N esté por encima de la

estequlométrica para la formación del nitruro de vanadio, Esto sugiere que en el
enfriamiento, la precipitación rápida de los compuestos de VN es la responsable del
aumento de la resistencia y el límite elástico de>,

Cuando se aflade titanio en bajas cantidades (menores de 0.020% en peso) a la aleación
con vanadio y nitrógeno. sólamente parte de este último se combina con el titanio. ‘Y

el resto del nitrógeno contribuye al endurecimaento por precipitación al combinarse con
el vanadio. El incremento de la resistencia y límite elástico debido a la precipitación

será menor que en las aleaciones únicamente dopadas con vanadio ‘y nitrógeno, ya que
parle del vanadio se une con el titanio formando precipitados de (Ti. V’IN (además de
los Tit9 2.29> Estas panículas precipitadas en la austenita aculan de núcleos para la
precipitación del VN en esta fase y en consecuencia habrá menos vanadio disponible

para precipitar como VN en la ferrita ~>. Naylor 2> señala la necesidad de tener un
porcentaje de nitrógeno superior a 60 ppm. (excluyendo el que está como TiN) para
conseguir el endurecimiento por precipitación total del vanadio. Tanaka ‘>~‘ muestra que
el titanio colabora poco al aumento de esse endurecimiento. Incluso, en aleaciones con
V (0,1% en peso) y N (0W2% en peso>, la adición de Ti (0.01% en peso.l produce una

disminución muy acusada del endurecirrílento por precipitación (aprox. 150 MPa).

lEn cuanto a la relación del titanio con carbono, de la ficura 8 ‘»,~>“ se deduce que.
además de la vaziacidn de la solubilidad del carburo de Ti. si el incremento del carbono
está por encima de su relación estequiométrica con el titanio se produce una reducción
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de la cantidad de titanio disuelto. Lo mismo le sucede al niobio, pero no así al vanadio.
ya que la solubilidad de su carburo es tan alta que no hay prácticamente restricción en

la cantidad de carbono, incluso para temperaturas muy altas ‘->.

Figura 8~ isolennas de solahiliddd del TiC para distintos contenidos de TIC según Meya ce

al>S>,

Como se ha señalado, el vanadio produce una contribución muy importante en el

aumento de la resistencia debido a la precipitación de sus nt-uros o carbonttruros en
la ferrita procutectoide y sobre la ferrita interlamninar de la perlita eutectoide. Pero,
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tambt¿n es importante indicar, que las adiciones de sanadio puede bajar la temperatura

de transformación lAr,) y como resultado tener un aumento adicional de la resistencia.
debido a su efecto sobre la disminuctón del espacio interlaminar de la perlita ». Otros
autores b> sin embargo no han podido comprobar que esto ocurra. Finalmente, debe

subrayarse que la influencia del contenido de rucrógeno no es despreciable en el
incremento del límite elástico y de la resistencia de las aleaciones dopadas con vanadio-

titanio, como se señala en la figura 9 y como contrapartida, la adición de vanadio

incrementa la temperatura de transición disminuye la tenacidad), Este efecto también
lo produce el aumento del contenido de carbono de la aleación b.’6)~

Figura 9: Influencia del Ti y N en el Umile elástico OR>) y resittentia IR) en una aleación

finca hipoeutec¿oide dopado ron y y Ti

Orowan ~‘> y Ashby 4S1 determinaron la influencia que en el aumento del límite elástico
y la resistencia tiene el tamaño y la fracción de volumen de las paniculas precipitadas
endurecimiento por precipitación).
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Para estudiar el endurecimiento por precipitación (aumento del limite elástico y de la.
resistenciat producido por las partículas, así como explicar su acción sobre el control
del tamaño de grano austenítico y fenitico perlítico final será necesario examinar,.

mediante técnicas de microcospía electrónica de transmisión, análisis por energía.
dispersiva de rayos X y figuras de difracción, la naturaleza. morfología, número y

distribución de los microprecipitados.

La naturaleza de estos microprecipitados está relacionada, como ya se ha comentado.
con el carbono y el nitrógeno presente en la aleación férrea. Los carburos son del tipc’
MC,. donde M puede ser N’b, y ó Ti y sí menor que 1 (llegando a 1 en el caso de TIC).

También. estos elementos fonnan nintaros con el mismo tipo de red cristalina, cúbica
centrada en las caras (f.c.cj, que los carburos y con parámetros de red muy similares,

Es. por tanto, razonable esperar una solubilidad completa entre ambos, De hecho, se
suelen encontrar los microprecipitados lomando carbonita-taros. Y su composición

depende de la relación de nitrógeno a carbono que exista- Cuando mayor sea ésta,
mayor será el contenido de nitrógeno en el carbonitrtaro. También la composición de
éstos, está influenciada por la temperatura a la que se forman, siendo mayor e.l

contenido de nitrógeno a medida que se eleva ésta. En el caso del Ti, el TiN es
prácticamente insoluble, aún a temperaturas donde el TiC es totalmente soluble. Como
consecuencia, el T’tN se forma en la aleación cuando todavía está en estado líquido
utilizando prácticamente todo el nitrógeno, por ello el TiC formado postertormente a

más baja temperatura, estará virtualmente exento de nitrógeno. “>,

La adición de titanio al vanadio dá como resultado la aparición de rnicroprecipita*los

complejos de estos dos elementos, Gladxnan >~‘> señala que, aunque se obser’.’a una
velocidad de crecimientode las partículas mayor en este tipo de precipitados complejos,
los de Ti y V parecen que ofrecen la mayor oportunidad de afinar el grano de estas
aleaciones de tenacidad mejorada para oso en la construcción mecánica. Sin embargo,
como ya se ha indicado, se aprecia una disminución de la resistencia, sobre todo si e.l

contenido de nitrógeno presente no es suficiente para conseguir el endurecimiento por

precipitación total del vanadio 25.47>

Afortunadamente, la precipitación durante el enfriamiento de los compuestos

intemnetálicos no ocurre, de modo muy apreciable, en la asastenita (a excepción del
TiN), Si ésta ocurriera, se reduciría la precipitación en la ferrita y, como consecuencia,

el endurecimiento por precipitación. La precipitación suele ocurrir en las proximidades
del frente de avance de la oansforrnación 7—a y en a femia sobresaturada (dada la
baja solubilidad de los dopantes en ella) propiamente dicha, Los primeros tipos de
precipitados son más finos y colaboran más al endurecimiento <resistencia) por
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precipitación que los segundos. Cuando menor sea la temperatura de tr->snsforntación

(enfriamientos más rápidos), más finos serán los precipitados y mayor, por
consiguiente. el aumento de resistencia producida por la precipitación. Un enfriamiento

demasiado lento daría lugar a precipitados groseros y uno excesivamente rápido podría

impedir dicha precipitación. La adición de nitrógeno al vanadio promueve la
precipitación en la interfase. También, se ha encontrado que el N produce una
disminución del enriquecimiento del carbono en la austenita y acelera la transformación
<49>

Respecto al efecto de la precipitación sobre la perlita procutectoide (fundamentalmente.
se Ita estudiado sobre aleaciones dopadas con vanadio) se ita encontrado que la de los

carbonimaros ocurre dentro de la ferrita laminar y el vanadio se segrega sobre las
Usa-tinas de cementita. Este tipo de precipitación produce un incremento del limite
elástico del drden de lOO a I5OMPa 49> Este incremento es función del tamaño del

precipitado y su fracción de volumen de acuerdo al modelo de Orowan-Ashby como

se recoge en la figura ~o<~>,

so,
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Figura 70: Incremento de ersóurecunienso por precíp¿lacoin, en función de la fracción de

otjimen del precipitada y del samnita medio de éste. <Comparación entre las datos

obtenidos rrpen¿’ne,rtabnrnte y lar teóricos obtenidas mediante la relación de

OtON’Ofi y .4shby r~e>j
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La acción conjunta de los precipitados y de la deformación permiten ejercer un contr>,l
sobre el tamaño de grano ferritico~perlítico final.El mantener un grano ausrenítico finía.

para el caso de una confonnación en las que las temperaturas de proceso son altas

(1 ISO
5C a l250~O. facilitará, aún más, el conseguir un grano ferrftico-perlítico final

pequeño y con ello, la posibilidad de mejorar las características de resistencia s’ C:C

tenacidad finales,

En definitiva, los factores que influyen en la elevación del límite elástico y la
resistencia son, además del tamaño de grano fino, el endurecimiento por precipitación
y el asatnenso de la fracción del vohat,íea-s dc la perlita. Si bien, estos des últimos.
producen un cierto deterioro en la tenacidad,

En resumen, la interrelación de los tres par~metros: 1) microaleación, 2) deformación
plástica y 3) enfíjantiento controlado, conducen a los dos objetivos principales en un
tratamiento tersnomecánico: a) el afino del grano resultante y b) el endurecimiento por

precipitación figura 11)’»>. La acción de los microaleanres y de la deformación tiendeí,
a maximizar 5, (variable que define la posibilidad de nucleación y que ya ha sido

comentada antertomnríse) en la austenita. Para un 5, dado, el tamaño de grano lera-luco
puede reducirse, aún más, mediante un enfliamniento acelerado. Sin embargo, este
enfriamiento debe lirnitarse para no entrar en la región bainitica ya que ello peijudicarfa
las caracteristicas de tenacidad, En las aleaciones que van a estiadiarse dopadas cotí

vanadio y titanio en cantidades pequeñas conviene insistr nuevamente que el aumento
del contenido de nitrógeno produce un incremento importante de la resistencia a causa
de una mayor precipitación, al igual que lo produce un incremento en la velocidad de

enfriamiento, indicativo deque el nitrógeno se comporta como un microaleante más
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En las aleaciones con contenidos de carbono mayores de 0.25% en peso que suponen
fracciones de volumen de perlita mayores del 20%. sus características (resistencia y

tenacidad) dependen claramente de las propiedades de sus microconstituyentes (ferrtta

~ perlita’> y de sus proporciones relativas, Por canto, la ecuación tntctal II> de Hall y
Petch ha tenido que ser generalizada como

a, f~a, + U-f)rr>~ (7)

donde f, es la fracción de volumen de fenita y o, y son el límite elástico de la
ferrsta y la perlita respectivarruente. El término (l-f.j es la fracción de volumen de la
perlita f~.
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Ar> el punta de inicia de ~ansfo,mación o ferrita en el en! riamten4a -



También una ecuación relativamente aceptable fué propuesta por Kouwenhoven .52>

un amplio contenido de perlita.

Gladman y colaboradores ‘<‘> encontraron a partir de datos estadísticos, una relación
para el límite elástico de las aleaciones férreas hipocutectoides fémtico-perliticas de la

forma

“~ a0 + (l-f4 te.. (8)

Esta expresión describe satisfactoriamente todo el rango de las fracciones de volumen

de perlita contenido en dichas aleaciones férreas,

La tenacidad (temperatura de transición en impactol de estas aleaciones depende

fuertemente de la fracción de volumen de perlita, aún en el caso de que ésta sea
pequefla. Una ley que describe los efectos de cada microestructura en la tenacidad

(temperatura de transición T) se puede enunciar así >‘~>.

T = f,T5+(l~f0)T7. (9)

Donde 1, y T~ es la temperatura de transición en impacto para la ferrita y perlita

respecnva.’nente.

Qn-a medida de la tenacidad como es el valor de la energía de saturación (USE.)
también depende fuertemente de la fracción de volumen de la perlita M>~

Para poder obtener las características de estas aleaciones férreas hipoeutectoides habrá
que conocer las propiedades de las aleactones totalmente ferríticas st las de las
totalmente perlíticas.

Así para la fanta la ecuación 1) de Hall-Petclí. que describe la relación del límite

clásuco con ci tamaño de grano. puede escrinirse en forma generalizada como

lo>
a. =

Donde. c~ es el limite elástico. a> es la tensión de fricción interna del cristal

principalmente relactonada con la tensión de Peierls-Nabat-roí, o, es el efecto de
endurectmiento de la solución sólida (principalmente relacionada con el contenido en
Sin y en Si); a4 es ci endurecimiento debido a las dislocaciones a los sub~-anos:

trr

señala el endurecimiento por precipitación o dispersión ‘ a, describe el endurecimiento
debido a la textura aunque su contribución. senin los estudios de Eaker »> es



prácticamente despreciable>. k, es una constante relacionada con el afino de grano. (este

valor puede considerarse en buena aproximación independiente de la temperatura. de
la composición, de la deformación y de la velocidad de deformación, etc y por ello

puede suponerse constante> y d representa la media de las intersecciones lineales de las

fronteras de los granos.

De forma análoga, la ecuación que describe la tenacidad <>6> se puede definir como

Donde Tes la temperatura de transición en impacto. f, depende de todos los factores
que intervienen en el aumento del limite elástico (pe. aumenta con todos los que
favorecen el endurecimiento, excepto el tamaño de grano, y aumenta también con la

presencia de precipitados gruesos y su efecto, está relacionado con a raiz cuadrada de
su tamaño o espesor. pe.: espesor de la cementima <>6» y d tiene el significado indicado
antes, El valor de Ir. que sigue siendo una constante relacionada con el afino de grano,
no depende de estos factores,

Cuando d se mide en mm, a, se da en MPa y ‘t en >C. (aunque la medida de la
temperatura en el S.l. es en KeNia 1K) se utilizan habitualmente grados centígrados

para la medida de este parámetro) el valor de Ir, en la ecuación <10) es próximo a 18
y el de Ir en la ecuación (II) próximo a 12 ‘>‘>. Un sencillo cálculo utilizando estos

valores muestra la gran importancia del afino del grano en valor de o,y T.

Gladman ~4,í7~í> señala, para este tipo de aleaciones en carbono menores de 0.25% en
peso. que la ecuación (10) puede enunciarse como

a~=a,+k
1(%Mn)+k4%Si)*k,l%NJ%Ir,d>’ >12)

Donde se señala que el límite elástico viene controlado por la tensión de Pelea-ls’
Nabarro (a, 88 MPa para enfriamientos con velocidades cercanas al aire) y por otros
sumandos que definen el efecto del endurecimiento en la solución sólida del

manganeso, silicio y nitrógeno libre (en porcentaje en peso) y por el tamaño de grano
ferrítico, d(nvrÚ. Los valores de Ir>. Ir, y Ir, encontrados fueron 37, 83 y 2918 MPa
respvctívasnenie. El de Ir.,, fué 151 MPa mro-

El endurecimiento por precipitación fa7), que habría de sumarse a la expresión (12).
sigue la ley de Orowan “‘ y Ashby “> y cuya ecuación toma la forma;

a,(MPa) = 5.9 ‘ff/x ‘ In >V2,5x10’t 113)
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Donde f es la fracción de volumen de los precipitados y sen micrómetros) es la media

de las intersecciones planas de los diámetros de los precipitados y que puede tomarse.

para los precipitados usuales, como x = 0.89165 d,, donde d, es el diámetro espacial
de la partícula en micrómetros ‘a>.

El endurecimiento por dislocaciones y subpanos no se le considera particularmente
importante a temperaturas finales de deformación relativamente altas, ya que solamente

se incrementa. para temperaturas finales de deformación de 650’C. en ÓOMPa (en el
caso de aleaciones ferritico-perlíticas. la contribución de los subgranos. que dan un
endurecimiento más importante que el de las dislocaciones es prtcticamente nula >6>),

por ello, la ecuacion de Gladman 112) no la recoge.

Respecto a la tenacidad (temperatura de transición en impacto) en estas aleaciones
femticas. Gladman >6’> sugirió los siguientes coeficientes para la ecuación (11).

l.T.T(
9C) = -19#-44(%Si).700(%NJ>”+2.2(%perlita)-l lSd’t0 (14)

Para la perlita el factor que más influye en la resistencia es la distancia interlaminar.

Hugo y Woodhead <e> mostraron que también en este caso el límite elástico a, se regía
por una ley tipo Hali-Petch

a,=a,4-Ir, 5>” (15)

Donde a, es la tensión de fricción apasente, Ir, es una constante y s es la distancia
interlarninar.

Gladman y colaboradores ‘» definieron unos valores para esta ecuación y además,
formularon unas ecuaciónes del mismo tipo para obtener las características de

resistencia. Estas fueron.

a, 178+3,855>~ (16)
=720+3.5 s>” <17)

a. (límite elástico) y a
1 fresisíencial se miden en MPa y s se mide en rnilñnetros. a las

que añadieron dos ténnanos para el endurecimiento por solución sólida de modo
análogo a lo indicado en las aleaciones territicas, Estas tinainxente quedaron, como

<ieue
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adMPa>= 178+3.85 s””+63.l(%Si’h-425(9cNt>hJ>” (18)

a.
14MPa) = 720.3.5 s”’’.-97(%Si) (19)

A estos valores hay que añadir el endurecimiento por precipitación para obtener el valor
total del límite elástico la resistencia. El resto de los factores se les considera

despreciables, ya que el único endurecimiento importante es el debido a los subgranos.
que es muy pequeño y. por tanto, se puede eliminar de la ecuación.

Respecto a la tenacidad de las aleaciones perliticas. la temperatura de transición (T),
aumenta cuando disminuye la distancia interlaminar (s) y disminuye cuanto menor sea

el grano perlitico (p> <sa>. También se observó «» que a medida que disminuía el espesor

de la lámina de cementita (t) de la perlita, también descendía T.

La ecuación sugerida ]>í> después del análisis por regresión múltiple de numerosas
aleaciones perlíúcas fué:

l.T,T(
2C) = -335+5,6 s’’-13,3p’>’¼3,48x10’tt (20)

donde s, p. t se miden en rmn y T en ~C

Para las aleaciones férreas hipoeutectoides ferritico-perli’ticas que se estudiarán a
continuación, las ecuaciones propuestas por Gladman y sus colaboradores >wfl> de

acuerdo a la expresión (8) y después de numerosas re~esiones múltiples, fueron

a>(MPa) = f11i95+585(%Mn)+1744021+(lfi]>)[l78+385 s~”t
(±45MPa) + 63.l(%Sil--425f%Nj>” (21)

Cr<’MPa) = f$N246+l 14ú(%NO.c+18,2d.i¶+
(±45MPa) + (l-fj”’;[7204’3.5 s’>~]+97<%Si) <22)

Los valores de d y 5 se miden en rna-o y los porcentajes son en peso.

El endurecimiento por precipitación <aa-) se obtendrá de la expresión de Oro’wan

Ashby 13). Con lo que. las ecuaciones que dan los valores totales serán

Q,(NlPa) O,(MPa)+o~(MPal <23)

a,>(SlPal= a,4MPa)+c,(MPa) (24)
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Siendo e,, el límite elástico teórico total y C,~ la resistencia teórica total,

En la figura 12 <e> se desciibe esquemáticamente la suma de cada una de las

contribuciones al limite elástico en este tipo de aleaciones.

IMPo> 600

500

400

200

Figsm 12: VaJane de cada una de las connibuciones al liMite eldsáca final en aleaciones

férreas túpac. secta leles micnalead.s con carbono media.

Respecto a la tenacidad, representada por la temperatura de transición en impacto y

definida por la temperatura a la cual la energía obtenida en el ensayo Charpy Y es 271
<MM> [2 relación viene dada por:

T(
5C) = fj-4ñ-l l.5d’»’)+(l-f01-335+5.6 s’<”-l 3.3 pt0+(3.48x106)í]+

(±30~Q ‘i-48.7(%Si)-+762(~ND (25)

donde d (tamaño de grano fetTitico). s <distancia interlaminar de la perlita), p (tamaño
de la colonia perlitica) y 1 (espesor de la lantana de cementata) se miden en mm y los
porcentajes son en peso.

Postedorariente. otros autores como Licka y colaboradores <~~< y Bumett >~» también han

anunciado fórmulas empñicas para el cálculo de las propiedades de este tipo de
aleaciones ferritico-perlíticas. El primero ha tenido en cuenta los mismos parámetros

‘100
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que Gladman y colaboradores >~< pero introduciendo el porcentaje en peso del
vanadio, además del nitrógeno. y el segundo, ha tenido en cuenta la velocidad de

enfriamiento.

En este trabajo. se compararan los resultados de las caractensticas obtenidas
teóricamente por cuatro métodos: a) Gladman .“‘»>, b) Kou’wenhoven <>í>.c Licka <~<

y d) Burnetí >~‘> y se estudiara la bondad de estos resultados respecto a los valores
reales obtenidos sobre los componentes (bielas) conformados por deformacion,

Finalmente se compararán los valores experimentales de la resistencia, límite elástico
y tenacidad obtenidos en los componentes con los parámetros obtenidos en el ensayo

de torsión (dureza y tamaño de grano),

Recapitulando los objetivos perseguidos en este trabajo y descritos a lo largo del
capilblo. señalar que estos se centrarán en conocer la respuesta a la conformación a

velocidades de deformación altas, tanto en el dominio austenlúco (~) como en el
austenitico-ferrítico de aleaciones férreas hipoeutectoides. con niveles de carbono medio
dopadas con vanadio y titanio <este último en cantidades variables) e identificar la

cantidad de titanio óptima que deberán tener estas aleaciones para obtener, después del
tratamiento termomecánico de conformación (deformación y enfriamiento controlado),
unas características mecánicas cercanas o mejores que las que se obtienen con las

aleaciones férreas hipocutectoides convencionales tratadas íérrrticamente.

Igualmente se estudiarán los fenómenos relacionados con la recristalización dinámica
y estática y con la evolución del tamaño de grano en función de los parámetros de
deformación (temperatura de deformación y velocidad de deformación). Así mismo se
determinará la evolución de la ductilidad con la temperatura de deformación con vistas

a comprender los procesos de conformación de estas aleaciones.

El conocimiento, mediante las técnicas de torsión, de la influencia de la deformación

y de la temperatura de deformación sobre el estado de la austenita íy). de ésta sobre
el gano ferrítico-perlitico final ~ de la evolución de la eso-ucoara y-.-a después de
efectuar las deformaciones a temperaturas comprendidas entre 700 y 825

6C
(semicaliente), completará. unto con el estudio de las transformaciones de

inequiibrio por ciclos aaisotérrn’cos, los conocimientos de los procesos de deformación
y transformación de estas aleaciones. Este último proceso permite reducir fuertemente

el gasto energético. al poder reducuse la temperatura del proceso. y produce una mejora
en la calidad dimensional y superficial, que hace innecesano el mecanizado posterior
del componente conformado y costa incidencia en el coste del mismo se c;fra en un

50% del coste total.
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Por último. el conocimiento,con ayuda de la microscopia de transmisión, de la acción

de los microprecipitados de vanadio y titanio sobre el control de la recristalización y

sobre el endurecimiento por precipitación unido a la determinación de cual de las

expresiones teóricas que permiten el cáJculo de las caracteñsticas mecánicas, da los
valores más cerranos a los reales obtenidos en la conformación de los componentes de
automoción estudiados (bielasl y finalmente. el conocer la relación de estos últimos

valores con los obtenidos en torsión, pondrá las bases para las aplicaciones prácticas
a otros componentes comfom,ados más críticos fabricados con este tipo de aleaciones,

Los principales temas que serán abordados en este trabajo sobre las aleaciones férreas
hipoeutectoides dopadas en vanadio y titanio estudiadas, serán:

Las transfon,,aciones de inequilibrio por ciclos anisotérnicos.

El crecimiento del tamaño de grano durante el calentamiento.

El comportamiento de la austenita durante la recristalización, Ecuación de Zener-
Hollomon,

• La variación de la ductilidad en la fase austenítica (7.1.

La evolución de las estructuras ausseriiúcas (y) durarne la deformación,

La variación de la ductilidad en el dominio de coexistencia de la fase austenfúca

y ferrítica Q~a)

• La evolución de las estructuras austenftico-fen-fticas durante la deformación en el
dominio bifásico (7.-a>

El exámen de las microesiructuras finales y su evolución en función de las

condiciones de deformación para la conformación (temperatura).

• El estudio de los microprecipitados obtenidos y los parámetros del componente
bifásico laminar perlítico.

La relación de las variables: tamaño de grano austenítico. tamaño de grano.
fern’tico-perlítico, fracciones de volumen de las fases presentes. microdurezas y

ductilidad, con la cantidad de titanio presente en la aleación.
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La comparación de los resultados de las características: limite elástico, resistencia,
(carga de rotura) y temperatura de transición en impacto. obtenidos mediante la

utilización de la relación de Hall-PeteS a través de las ecuaciones de Gladman <“<

y otros autores ,>2~í,í=<en estas aleaciones férreas hipoeutectoides dopadas con V
y Ti y su comparación con las características reales obtenidas sobre los

componentes conformados. Obtención de las cunas que relacionan las propiedades
de resistencia y tenacidad reales y los parámetros obtenidos por torsión (dureza

y tamaño de eruto ferritico-perlítico finalí.
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2.- MATERIALES Y TROnCAS EXPERIMENTALES

2.1 ÁLEÁCtONES ESTUOJA ESAS

Las aleaciones estudiadas han sido elaboradas por distintos métodos: La aleación
1. mediante fusión en horno eléctrico de arco, con postezior tratamiento en horno-

cuchara con caientaxniento y vacío con objeto de disminuir al mñitno el nivel de
oxigeno y adicionar aquí el aluminio (Al) y los dopantes vanadio CV) y titanio
(Ti) (con el vanadio se le incorporó simwls.ne.mense nitrógeno>. En la misma
instalación, se ha realizado además cl ajuste de la composición y de la temperatura

de colada Se ha colado en lingotes convencionales de sección media de 250 miii
250 mm, que posteriormente se han conformado, por laminación, a palanquilla

de líO man de lado. Finalmente se ha realizado otra nueva laminación a
palanquilla de 46 mm y 38.5 mm de lado y a redondo de 36 mm de diámetro, con
enfriamiento controlado finalizada la defonuación. Una descripción detallada de

la laminación sc encuentra en la bibbow’afia <&X6~>

Las aleaciónes 2 y 3 se han fabricado por fusión en un horno de inducción dc 150
4., en el que se ha mantenido el caldo con atmósfera controlada de argón durante
la fusión con objeto de apantallar la posible entrada de oxígeno. Se han colado en
lingotes convencionales de 115 mm, x lIS mm. de sección media. Posteriormente

se han laminado a palanquilla de 46 trw. y 38,5 mm. de lado, del mismo modo
que la aleación 1,

Estas tres aleaciones férreas hipoeutcctoides son de carbono medios (C = 0,20
- 0,60% en peso) con un contenido de vanadio CV = 0,10% en peso)
prácticamente constante y en las que se ha variado el contenido de titanio (Ti =

0.003 a 0,039% en peso>. El nivel de nitrógeno varía eno-e unos Umises, en los
que la influencia de éste en el control del tamaño de grano austenítico es mínima
(figura 13) aunque relativamente importante en lo que concierne a las

características de resistencia: carga de rotura y límite elástico ‘“>. A tínalo
comparanvo se ha incluido una aleación férrea (38C2) carente de los elementos
dopantes y utilizada actualmente para la fabricación de la pieza de automoción de
altas prestaciones estudiada en este trabajo y que su-ve de ejemplo representativo
de un tipo de conformación de alta velocidad.

La composición química especi.flca de cada aleación, en porcentaje de peso y en
partes ~r millón (p.p.ni> -los gases-. se detalla en la tabla 1.
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tc tan ni is 1? ‘ 4crj iii %Ho~ lv iTt ¡Cii iSa iAl 82. 02.

Aiea— 0,29 114 1,41 0,026 1,021 0,1)9 0,10 0,02
0

0,10 ¡ 0,003

0

0 244

——

0 020 lO 029 16’? 30

elda 1 ~. j ¡
Alta—

¡ ,

0,29 1,2110,34i1,128 0,01<0,11 0,04 0,01 0,09 0,019 0,134 0,015 0,036 136 45
cida 2 0

0~321 1,39 0,33 0,021 0,015 ¡ 0,13 0,14

0,39 0,65 ~,0,22 0,034 0,025 ~0,5

¡

Cidti3 0,03

0

0,129 0,039 OlIS 0,017 0,049 ¡148 57

3&rl 0,005! 0,002 0,23 0,016j0034

(1 Los datos son en pones p« millón

TARtA 1: Composicióa quánica soWe producta d. las frez aleaciones en tasio por ciento
en peto y en p.p.nt.

2.2 DEFORMACION EXPEPJMÉA’TAL

2.2.1 Defonnación enerimental en el dominio austenilico y <‘caiiente”l

.

Los parámetros de deformación que van a aplicarse en la simulación en torsión
en el dominio austenítico, fueron elegidos de una pieza de automoción

conformada en la fase y (caliente’), de alto consumo y altas exigencias de
calidad que, en la actualidad, está amenazada de sustitución por materiales
alternativos ¡ales como: la fundición nodular bainítica, los cornposiaes de matriz
metálica (aluminio) e incluso los cotisposites de matriz cerámica. Su alto
consumo y la necesidad de tener unas buenas características mecánicas y de
fatiga hacen que en este caso sea necesario optimizar el binomio calidad-coste,

Las aleaciones que van a estudiarse pueden oprimizarlo, ya que pueden permitir
eliminar el o-alan-tiento s6-rnico, disminuyendo por ello su coste y manteniendo

las características mecánicas y de fatiga prácticamente iguales. Al mismo
tiempo dichas aleaciones podrían ser de aplicación a piezas de automoción
tnás críticas y situadas en el exterior del vehículo (donde las características a
bajas temperaturas son muy importantes). si el tratamiento termomecánico y

la influencia de los elementos dopanres colaboran en conseguir las
características exigidas a esas bajas temperaturas.

43



La pieza (cuerno de biela) (figura l4~ de 4-45 gr. de peso. está formada por un
alma o caña cenmil en “1-1” y dos cabezas (una de ellas es en realidad una

semicabeza). La zona estudiada ha sido la caña (zona más crítica).

Figura 14: Cuerpo de biela

El tratamiento rennomecánico en el dorrairtio austenítico. ha consistido en una

conformación realizada en dos operaciones (realmente hay tres pero la última
sólo ajusta dimensiones finales y la deformación puede tomarse como cero en

la zona interior de la caña).

Tomando como base para el cálculo de la deformación la norma alemana SE?
1123 “>‘> y las curvas características de la máquina donde se ha efectuado la
deformación ~> y con ayuda de la geomerria de los sucesivos contornos
obtenidos en cada operación, se han deducido los siguientes parámetros:

UN

sc
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1’ Operación

:

e, = In (bA,0
1 = 1,443 (76%)(*) h,,.~ = 36 mnv h~,, = 8.5 mm

= (e/Ah)’v,1 = 13,7 s’~ v1 = 261.6 rsanl

2’ Operación

:

e, = In (hAy), = 0,779 (54%) (fl lt,,.~ = 8.5 mm: h = 3.9 mm

= (&}LMi2j Vmí = 38,9 5’~ y,,, = 223.47 ~

porcentaje de reducción

donde e~, y É~ y e,, y 4 es la deformación y velocidad de deformación en
la l y 2 operación de conformación respectivamente y v, es la velocidad de
la maza al inicio de la deformación menos la del final de ha deformación. Esta
última, en nuestro caso es cero, ya que la man se detiene al final del recorddo
y retrocede.

Las temperaturas a las cuales se efecnaa la defonnación fueron tomadas
mediante sin pirómetro de radiación prvv lamente calibrado con ayuda de un
horno parrón en el que se regaló adecuadamente su emisividad,

El calentamiento de los perfiles iniciales (redondo de diámetro 36 mm) se
realizó en un horno de inducción. en el que la velocidad de calentamiento ial
de 5~Cs’

t. Durante la conformación no fue posible tomar la temperatura en
todos los pasos por lo que, entre las temperaturas del horno y las finales
<correspondientes a la testera operación, donde la deformación es nula), a
veces, se interpolaron algunas temperaturas de las operaciones intermedias.

Se realizaron algunas pruebas deformando en la palmera operación con cierre
retraso, para que disminuyese la temperatura de deformación respecto a las
normales (deformaciones retrasadas ‘~

En algunas de las piezas acabadas a bajas temperaturas se tuvieron problemas
de llenado, lo cual demostraba que con el diseilo actual de la pieza y la
potencia del equipo de deformación, no podríais efecruarse esas secuencias sin
problemas de calidad.

En la tabla 2 se resumen las secuencias que se realizaron (las indicadas con
letras son las retrasadas).
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TABL4 2: Tempemsuns en las distintas operaciones y secuencias de defonnoriin del cuento
de file/su

Los tiempos entre operaciones fueron: de TS segundos entre el horno y la
primera operación y de 3-4 segundos entre la primera y la segunda operación
y entre la segunda y tercera operación. El enfriamiento, después de la
conformación, se realizó en un túnel de enfriamiento y al aire, siendo la
velocidad de enfriamiento en la caña de la biela (túnel) = l,O5~Cs” y en la
caña de la biela (aire) = 2.1O~Cs’

t para la temperatura de la 2 operación más
alta,

2.2.2 Defonnacion exnerimetal en el dominio austeno-fenitico 1w-a

)

(“semicaliente”

)

Los parámetros de deformación elegidos para efectuar la simulación por torsión
se han obtenido de un componente de transmisión de automoción (junta
homocinetica) que actualmente se fabrica mediante una deformación en el
campo y-.-cz (conocida con el nombre de conformación en semicaliente o a
‘medio calor’, ya que ésta se realiza entre el dominio « o “Edo. gcnea-almente

a temperatura ambiente y el de la austenita (y) o caliente”). Este proceso
permite obtener unos componentes con unas buenas características mecánicas
y de fatiga y además, se consigue en éstos una gran precisión dimensional
muy cercana a los acabados en frío, con un buen acabado superficial debido
a que el calentamiento se realiza a la temperatura de deformación y, por tanto.
sólo se produce una ligerísima capa de óxido en el calentamiento, favoreciendo
con ello la calidad superficial, lo que permite al mismo tiempo eliminar parcial
o totalmente el mecanizado que es necesario realizar cuando la deformación se
efectúa a afta íemperassora. El coste dc este mecanizado representa más de k
mitad del coste total del producto.

La junta homocanenca se conforma dc acuerdo con las secuencias que se
indican en la figura 15 ~ La zona que se ha estudiado, es la más crítica y

corresponde a la “copa” de la pieza ya que el resto tiene mucha menor
dificultad para su conformación y no es zona crítica de esfuerzos}.
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Del mismo modo que con la biela conformada en ‘caliente, el cálculo de los
parámetros se han efectuado con ayuda de la norma alemana SEP 1123 <a’>. las
curvas características de la máquina donde se realiza la deformación Oil y la
geometría de los sucesivos contornos obtenidos en cada operación <‘a>. Los
parámetros obtenidos en la deformación real en ?4-« (semicaliente) y
utilizada en la simulación por torsión se selialan en la tabla 3.

Igualmente las temperaturas fueron tomadas con un pirómetro de radiación
calibrado previamente para este nivel de temperaturas. Si bien. el proceso se
realiza a las temperaturas indicadas en la tabla 3. en la simulación por torsión
se han ensayado otras temperaturas con objeto de realizar el estudio de la
conformación en todo el campo r«,

Aquí también las piezas se enfrían al aire con una velocidad de enfriamiento
de 4,202Cs~ y 3,l0~=l(entre 700 y 6O0~C) para la temperatura del proceso
más baja (700~C) y la más alta (825~C) repectlvan,ente.
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2.3 ÁNAUSIS IJIL4TOMETRICO

.

La aplicación de la técnica dilatométrica con ayuda de un dilatometro ultrarápido
(ver Anexo ‘7.2) ha permitido la determinación de la e~-olución del tamaño de
grano con la temperatura y el conocer los puntos de transformación en
calentamiento Ac, y Ac

0, (también se ha obtenido el punto Ar3, para velocidades
de enfriamiento de y, = 2. lO

8Cs”, entre 8009C y 6002C), Finalmente. se han
obtenido las transformaciones de inequiibrio por ciclos anisotérmicos (diapamas
CCI’ de enfriamiento continuo) en cada una de las aleaciones estudiadas.

Mediante las curvas dilatométricas (registros gráflcos de los ensayos efectuados)
se han determinado experimentalmente los puntos de principio y Fm de las
diferentes transformaciones que han tenido lugar en el curso del enfriamiento en
cada una de las aleaciones sometidas a los diferentes ciclos térmicos.

Para determinar la evolución del tamaño de grano con la temperatura. primero se
han definido las velocidades de ca]entamicnio a ensayar (5~Cs4 y (l,6tCs’t
correspondiente al calentamiento en horno de inducción y horno clásico
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respectivamente) y se han determinado los tiempos óptimos de austenización (en
este caso, para una probeta dilatoménica de 2 mm de ditanetro. 120 s tic
permanencia a temperatura) que supongan una transformación total en austenila
homogénea y se obtenga un tamaño de grano austenítico estable eta cada aleación.

En los ensayos se han calentado las probetas a una velocidad determinada.
mantener la misma a la temperatura de austenización ensayada y realizar un
enfriamiento muy rápido, con velocidades superiores a los 200Csí. para obtener
una esnetura totalmente marsensisica y así, con un ataque adecuado, poder
determinar el tamaño de gano austenítico “congelado” correspondiente a esa
temperatura de austenización. Este proceso se repite para las distintas temperaturas
de austenización. obteniéndose la curva tamaño de grano-temperatura de
ausienización para las dos velocidades de calentamiento.

El proceso utilizado para la obtención de las t-ansformaciones de inequilibrio por
ciclos anisotérmicos (diagramas de enfriamiento contñsuo-CCT). ha sido el mismo
en las tres aleaciones.

Una vez definidas las temperaturas de austenización que den el tamaño de grano
austealtico inicial deseado (correspondiente al tamaño de grano obtenido al final
de la baja). se ejecutan en el dila¡ómetro los distintos ciclos térmicos, en los que
el parímetro variable ha sido la velocidad de enfriamiento, que permiten a la
determinación del diagrasna ca para cada aleación,

En estos ensayos se ha realizado un calentamiento a la velocidad previamente
fijada, seguido de un mantenimiento a la temperatura de austenización determinada
previamente. y un enhiamiento a una velocidad distinta en cada ciclo térmico.
Así se ha obserúdo la evolución de las distintas transformaciones en estado sólido
sufridas por la austenita, en función de la velocidad de enfriamiento.

Para obtener estos diagramas CCI’, primero se han realizado los ensayos:
dilatométricos con las velocidades mayores que dieron lugar a una transformación
totalmente martensitica para determinar Ms y las más lentas para conseguir una
transformación totalmente ferritico-perlítica. De esta botina se determinan las
temperaturas a las que se producen estas transformaciones para. posaerionnente,
ver como van evolucionando las temperaturas a las que dichas transformaciones
se producen, con las diferentes velocidades de enfriamiento, intermedias ente las
dos velocidades extremas. Al variar las velocidades de enfriamiento variarán las
estructuras finales transformadas de la austenita. es decir, los pomentajes de cada
ras.e presente. Así, se obtendrá desde una estructura totalmente mafteus<ti.ca a
estructuras con bainitas e incluso cienas cantidades de benita y perlita, hasta
llegar a una estructura total fenitico-periltica.

Las curvas dilatom&icas obtenidas en el dilatdnieiro permiten determinar las
coordenadas de los puntos de transformación, es decir, la temperatura y el tiempo
de principio y final de cada una de las transformaciones nileroestructurajes, de
acuerdo a las “anomalías” detectadas en dichas curvas para cada velocidad de
enfriamiento. De esas anomalías se deduce la naturaleza de las transformaciones
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y las microesnucturas a que dan ongen. Estas estruauras son comprobadas.
posteriormente, mediante análisis metalográfico sobre cada probeta ensayada.

Además, sobre cada probetas se determina su dureza en este caso ensayo Vickers
con carga de lO kg-HVIO).

Con todo este conjunto de datos experimentales. se han trazado los diagramas de
enfriamiento continuo de cada aleación, determinando las diferentes velocidades
crítacas, las transformaciones y las temperaturas a las que éstas se producen para
cada velocidad de enfriamiento, además se han determinado las estructuras y

durezas finales para cada velocidad ensayada.

2.4 SJMLL4 ClON POR TECNICÁS DE TORSION

.

Esta técnica de simulación de las deformaciones en el dominio y (caliente ) o
y-.-« (semicalieníe) se ha venido utilizando desde los años setenta. Varios
trabajos<’

3’525 han descrito con precisión losprincipios de esta teoría de simulación.

Para la aplicación de esta técnica se ha utilizado a una máquina de torsión
desarrollada por SETARAM con licencía IRSIO (ver anexo 7.1), que peamite
simular el proceso de conformación por deformación sobre una probeta de
laboratono a la que se la impone un programa de temperatura. deformación y
velocidad de deformación y se miden las tensiones resultantes de acuerdo con el
principio de equivalencia, que puede enunciane así’ 23w~¡.?s¡: l)os deformaciones
efectuadas sobre el mismo material mediante dos modos de deformación diferente.
pero siguiendo las mismas leyes de deformación generalizadaetiempo y

remperatura-tiempo. cunducen. en cada instante, a un estado equivalente desde el
punto de vista estructural y mecánico”. Es decir las mismas estructuras
metalúrgicas o las mismas tensiones generalizadas.

Las tensiones o y deformaciones generalizadas e (también llamadas ‘eficaces”)
son las definidas por el criterio de plasticidad de Von Mises .01,

En el punto 2.2.1 se han indicado los parámetros de deformación y velocidad de
deformación generalizada obtenidos en nuestro proceso de deformación, que junto
con las medidas de tempcraturas s tiempos de proceso y las velocidades de
enfriamiento, permiten cumpilr los requisitos del principio de equivalencia.

La simulación se realiza sobre una probeta cilíndrica, calentada a temperatura
controlada. niediante torsión alrededor de su eje: un extremo permanece fajo
mientras que el otro se somete a rotación. La deformación es pues un
cizallamiento simple del que se mide el par aplicado para realizar la deformación
programada. Sus principales caracterÑicas se pueden rcsurnir en:
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a) La cinemática del ensayo es muy simple y de magnitud ilimitada
b) No hay cambio de forma en la probeta ya que la longitud permanece

constante, no hay estricción.
c) La deformación es unidiniensional, Var<a segiin el radio pero es uniforme a

lo largo de la probeta.

El paso de los parámetros de deformación a torsión se realiza mediante las
expresiones (71>

e
4”3 1~

2 it N R e = deformación generalizada
N = Nt de revoluciones
R = Radio de la probeta (mm)
L = Longitud de la probeta <mm)

y la velocidad de deformactón por:

=,rÑR
É =

13 L

t = velocidad de deformación generalizada
Ñ = N

0 de revoluciones por segundo
R = Radio de la probeta (mm)
L = Longitud de la probeta (mm)

Si se necesita <como en este caso) aumentar la velocidad de deformación de la
probeta, las opciones posibles son

al Aumentar la velocidad de rotación de la máquina.
5) Aumentar el radio de la probeta. o
c) Disminuir la longitud de su zona calibrada,

La capacidad de la máquina limita la velocidad de rotación (2.400 r.p.m.) y el
aumento del radio de la probeta haría necesario aumentar la potencia del motor
de la máquina y del generador de inducción que calienta la probeta (La = 5
mm). La opción más aconsejable ha sido reducir la longitud de la zona calibrada
de la probeta de ensayo inicial. 71) tipo A (L, 50 mm y R

1 = 3 mm) que da una
— = 8.7 5’~, a la tipo B (L2z 25 mm) y tipo C (L3 = 17 mm) (figura 16) que

permiten conseguir velocidades generalizadas máximas de t2,,. = 17,4 5’~ y

25.6 s~’ suficientes para las velocidades de deformación aquí estudiadas.
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Figura 16: Probetas empleadas en el ensayo de tarn4n en ea&nie.

Sin embargo, la modificación de la longitud de la zona calibrada de la probeta ha
traido consigo la modificación de la bobina de inducción calefactora. Por lo que
tuvieron que diseñarse nuevas bobinas inductoras para conseguir intensidades
adecuadas a la capacidad del generador de inducción aperiódico que surninistra la
energía de calentamiento de la probeta.

El registro de temperaturas se ha realizado con un pirómetro de infrarrojos con
precisión de ±5

5C, que ha sido calibrado previamente (fijando la ernasi”idadl.

Se ha verificado el mantenimiento de la uniformidad de la temperatura a lo arco
de la probeta comprobandose que a temperaturas menores de 75O~{? existe alcuna
variación entre el ceíttro y los eso-cmos de la zona calibrada de la probeta. No
obstante, todas las muestras para observación y estudio se obtuvicron de la zona
ceno-al de las probetas.

También se hicieron comprobaciones para ver la correspondencia crine los
resultados obtenidos con los tres diferentes tipos de probelas.

Igualmente, se efectuaron pruebas para determinar la profundidad a la que debiera
hacerse las observaciones metalográficas y realizar las microdurezas. Esta fue
definida a 0.3 mm de profundidad, en donde no existe ninguna variación de
composición química debida a la descarburación que se produce en la superficie
de la probeta durante el calentamiento a pesar de la atmósfera de gas argóní.
profundidad también utilizada por otros autores .,5\’~e775

El ensayo nos permite pues establecer unas condrcones de vclocrdad de
deformación É, deformación generalizada e temperatura que darán lugar a unas
estructuras finales cura dureza y curacter’sticas metalúrcicas sc dcberán
determinar.
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Para estudiar la evolución de las esmacw~ras ausíeniticas y austeno-feiriticas en el
cia-so de la deformación, la influencia que dicha deformación ejerce en las
transformaciones, las microduzrzas resultantes (resistencia) y las ductilidades de
las tres aleaciones, sc han ensayado probetas de torsión de acuerdo al esquema que
se detalla a continuacion:

2.4.1 DuctilUad en la re2ión ausíenhlica fy) y en el dominio bifásica austeno-ET
1 w
224 463 m
350 463 l
S
BT


ferrifico (vea

)

La ductilidad permite conocer el rango de temperaturas en el que la
conformación de las aleaciones se realiza de forma más eficaz y con menor
deterioro para la instalación.

En el dominio austenítico -y (caliente), entre 950’C y 1 =SOaC,con intervalos
de temperatura de 502<?, se han realizado ensayos de torsión hasta la rotura
(def. niáxima) a velocidades de deformación de t=l

4si. con objeto de
desen-ninar las curvas de ductilidad de las tres aleaciones. Además, en la
aleación 1 se han obtenido las curvas de ductilidad, en el mismo intervalo de
temperaturas, para otras dos velocidades de deformación diferentes ¿ = y
É=22s.t.

En el dominio 740 (“semicaliente”) se han efectuado los mismos ensayos para
las tres aleaciones que en el ->« = 14 <~) pero en el intervalo de temperaturas
de 650~C a 950~C. En la aleación 1 se basa ensayado, en este rango de
temperaturas, probetas de torsión para cuatro velocidades de deformación
diferentes tsls~i t=7s’’ te14 ~ y É= 21s

2.4.2 Recrislaliw.ción dm4 mico

.

Partiendo de una austenización a 1250)C. que da lugar a un tamaño de grano
determinado mediante dilatometría y comprobado por torsión, se han realizado
deformaciones en las tres aleaciones a temperaturas de 1 l25~C con velocidad
de deformación t=7s” congelando las estructuras después de diferentes
deformaciones progresivas entre e=<l,19 y 4,32. Además, sobre la aleación

se han efectuado lo mismos ensayos a 11 5~C y 1050
5C.

Se ha completado este punto con ensayos en la aleación 1 a 1 I25~C con
-yelocidades de deformación É’4s> É=ls1, t~l4 s’. t=20s” y deformaciones
entre e = 0,19 y 2,0,

2.4.3 Recristalización estática

.

Las evoluciónes del tamaño de grano austenitico en función del tiempo, una
vez realizadas las deformaciónes. se han estudiado en las tres aleaciones, de
acuerdo a las condiciones siguientes:
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Temperaturas de austenización 1250V y 900
0C. temperaturas de deformación

de í2ñiVC, 11259C y 900~C, deformación de egl.779, velocidades de
deformación de t=’7s 1 y &l8.9s Después de cada deformación se ha
mantenido la temperatura de la muestra durante tiempos crecientes entre t=0,ls
y OOs congelando.después la estructura mediante un enfriamiento en agua
ttemple). Se han efectuado mantenimientos isotéroticus antes del temple.

Se han determinado las cinéticas de la recrista]ización de las tres aleaciones a
las temperaturas de deformación de 1 1501C y 900>C (con austenización inicial
a 12505C),

2.4.4 Simulog-irin por torsión de la defonnación en fose y (‘colirnlefl

A partir de los resultados experimentales indicados en el punto 2.2 se han
realizado siete secuencias de deformación por torsión a temperaturas
decrecientes y con los valores de las deformaciones y de las velocidades de
deformación indicadas en la tabla 4. Las o-es últimas corresponden a las
secuencias reo-asadas experimentales. De esta forma, estudiando las
características finales de cada pnbet.a podremos seleccionar las secuencias
óptimas.

Además de las probetas obtenidas con enfriamientos cercanos al alte (y, =

2.I0-2.259Cs’) entre 8000C y 600W, se han congelado (temple) otras probetas
después de la deformación ñnal. en odas las secuencias. También se han
templado en agua después de la primera operación, las probetas
correspondientes a las secuencias: 1250-1125W y 1 lOO-10509C para estudiar
la evolución del tamaño de grano austenítico con la deformación.
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1’) Corresponde a la re.loruIad de rnfraa,neen,o en aire <rau tabo> eno, 80(FC y 400’C.

TABIS 4: Patánielras de la rtmt4larton por wnidn de deforennridn en fase y (ralunw)
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2.4.5 Simulación de la defonnación en el dominio vea(“semicalicn:e”r

Debido a la importancia cada vez mayor de los procesos en el dominio (‘y-.-<ul

setnicaliente’) se han realizado simulaciones del proceso de conformación

en tres pasos según las deformaciones y velocidades de deformación indicadas

en el punto 2.2.

Sí bien, las temperaturas se han variado a lo lar-go de todo el campo

austenítico-ferítico <650-8252<2) con objeto de verificas’ si las temperaturas
elegidas son las más adecuadas.

Sobre las ti-es aleaciones se realizaron las secuencias de la tabla 5

e ~ 7= VS tNtC&L:te’rt\

e ‘ ~‘p~fl45~7fl OFtRActaN 4~ OPtPACION rtoc 042 tE
n4rSeM(tDs1t

t•COt60&’~’~t
-

¡ t~’~’C~ E

í:::~k:

‘4

t..c~ t t

¡ ‘~: :-::
‘e> ~.4 ‘e: ose

st .4 650(’ se produjeron roturas durante la deformación.

TADL4 5: Paranzetror de la simulacwn por ¿unión de la deformación en zona
bifásica (‘,..«> <se nitcoñtn’e)

Además, se realizaron ensayos de deforsnación en (y->-a) Con temperaturas de
caletssarnieoso en bonita dc 1050W y 950~(2 y secuencias de defonriaciosies de
temperaturas 825W. 7’75~C y 750W (como esquemáticamente se indicó en la
introducción, figura 3).

También, como en el apanado antenor. se efectuaron algunas congelaciones en
los pasos intermedios pan estudiar la importancia relativa de las sucesivas
deformaciones.

Se enfriaron postenorraente al aire en calma con velocidadee, variables eno-e
3 .MYCs <en la última secuencia a 825W) y 4,209(251 <en la primera secuencia
?00C) tomadas en el inten-alo de 700~C a 60WG.
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2.5 EXÁMENES MCTA LOO RÁ PICOS Y MICROOL’REZAS: MCTA LIXIRAFIA CU.4NTTTA TWA

2.5.1 Exánien metaloerátwo y mier-adore zas

Para los exámenes metalográficos se han utilizado los reactivos tradicionales:
nital y ácido pícrico modificado ‘~ para la obtención, respectivamente, de las
tracroestructuras ferrítico-perliticas finales y de los tamaños de grano
austeníticos para las diferentes condiciones de deformación tanto en torsaon
como en los conformados reales. De modo análogo. se han obtenido las
microestructaras sobre las miniprobetas de dilatomenía para las distintas
temperaturas y velocidades de enfriamiento.

En las probetas de torsión se han realizado las observaciones metalográficas en
la zona ceno-al de la probeta de torsión sobre una sección paralela al eje
longitudinal y a 0,3mm de profundidad, que corresponde a la zona deformada.
de acuerdo a las condiciones de la simulación en torsión.

Se ha examinado sistemáticamente la evolución de las m,croesuvcturas
ausmenáticas y fenitico-perllticas, (y eventualmente bainítica y fenitico-perlítica)
en el curso del calentamiento y de la deformación en el dominio 7 (caliente)
y en el dominio bifásico y-ea (semicaliente’). Tambien se ha estudiado la
influencia del estado de la austenita sobre la transformación, así como los
mecanismos de recristalización de ésta y los parámetros de la estructura final
transformada. Finalmente se ha efectuado un estudio microscópico de las
estrocruras obtenidas en las n-ansfonnaciones de inequiibrio por ciclos
anisotérflt,cos.

La determinación de tas caracteristicas mecánicas (fundamentalmente
resistencia y límite elásticol se han realizado mediante la medida de
microdureras sobre cada estructura obtenida en el enfriamiento posterior a la
deformación, tanto en dominio y como en el bifásico y-.-a. El tipo de medida
de microdureza utilizado ha sido el proporcionado por el ensayo Vickers
utilizando una carga de 1000 gramos.

2.5.2 Metelo nafta cuandíall va

:

Esta técnica ha sido aplicada en este trabajo mediante la ayuda de un equipo
de análisis de imagen y cuya descripción se encuentra en el anexo ‘7.3. La
metalografía cuantitativa ~‘~“~‘~> permite la reconstrucción de la rnoifob fa real
de los materiales (fases, partículas, etc.), a partir de observaciones
bidimensionales en los planos de corte de que se sirve la metalografía clásica.

Los parámetros que han sido necesarios cuantificar han sido múltiples y.
algunos de ellos. de grao dificultad de estimación mediante las técnicas
o-adicionales, por ello, la ayuda de este tipo de sistema de análisis ha
facilitado su determinación. Además, el cnor estadístico asociado a los
resultados se ha minimizado gracias al mayor número de medidas que ha sido
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posible obtener sobre las muestras. de forma automática, El procesador de
imágen permite, una vez segmentada ¡a imágen. realizar las medidas siguientes:
áreas, perímetros, longitudes, formas, intersecciones lineales medias, etc.

Los parámetros medidos en este trabajo mediante esta técnica, han sido:

a) Porcentajes de área y de i’olumen de fases.

Una vez atacadas las probetas con el reactivo químico adecuado, y situadas en
el microscopio, se calibra el sistema de acuerdo a los aumentos utilizados y se
enfoca. Seguidamente se procede a la detección de la fase y a su medida.

it) Distribución por tam años, disfribución espacial y obtención del
diámetro medio de las pardculos.

Después de calibrado el sistema y definidas las paniculas que se desean medir.
se procede de forma análoga a la utilizada en la determinación de los
porcentajes de fase en el apanado anterior, Se han determinado los siguientes
parámetros sobre cada una de las partículas: área. diámetros máximo y mínimo.
distanc,as entre partículas (distribución espacial) y paa-árrieo-o de forma.

La fracción en área equivalente a la fracción en volumen de las partículas se
ha calculado a partir de la relación ~‘>.

Ap A/E (26)

Siendo Ap el área equivalente.A el área de las partículas y l’el área del campo
donde se observan dichas partículas.

Para la medida de partículas. las observaciones se han efectuado sobre las
placas fotográficas obtenidas en el microscopiode transmisión-barrido (STEM>,
de las réplicas preparadas en cada aleación con diferentes valores de la
amplificación. Esta se ha tenido en cuenta en el cálculo de los parámetros
medidos sobre las partículas.

c~ Jnlenecciones lineales naedias: obtención de los tamaños de eTano en la
fase y fauslenif al. en la fase a (ferrita) y en la fase ¡aminar <perlifical

.

distancia inter¡a,ninares de la perlita y del espesor de las láminas de
Cemenlita de la anUla

.

Una vez cahbrado el equipo y enfocado el sistema. se detectaron y

almacenaron en un píano de memoria las juntas de grano o las láminas a
medir. Se intersecciona este plano de memoria con otro plano en el que se ha
registrado una línea y se obtienen los segmentos de línea que nos dan la
longitud que determina la medida de los parámetros indicados.
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Las medidas de los dos últimos parametros se han efectuado también sobre las
placas forogi-áflcas obtenidas en el STEM. de las láminas delgadas (‘thin
foilsí preparadas de cada aleación.

2.6 EXÁMENES CON MICROSCOPIA ELECTROS/CA DE TRÁNSMISION (TEMí

El estudio de los prucipitados y de las caracteristicas del componente bifásico
laminar perlitico se ha realizado con ayuda de un microscopio de transmisión-
barrido ISTEM) (ver Anexo 7.4)

La ttcnica de transmisión requiere un considerable trabajo debido a que el
pequeño espesor de la transmisión hace necesaria una preparación de las muestras:
láminas delgadas (“thin fnils’l y réplicas muy laboriosa (Anexo 7.4.2V

.1) Detección de los p,ecwitados

El microscopio eleco-ónico de transmisión barrido (STEM) se ha utilizado en
modo transmisión (TEM) sobre réplicas de cada aleación para las secuencias de
deformación con temperatura más alta y más baja, para el estudio de los
parámetros físicos (tamaño. disoibución. etc.) de los precipitados (carburos.
oit-uros o carbonitruros) y para la determinación de su naturaleza (e
indirectamente su composición química). Esta última se ha realizado mediante la
interpretación de las figuras de difraecién y el análisis de los espectros de energía
dispersiva de rayos X ~EDX)obtenidos Anexo 7;. También se han estudiado los
precipitados en campo claro y en oscuro sobre lAminas deleada.s exo’aidas de las
mismas muestras.

2) Exámen del componente bifásico laminar va/frico

Para conocer los panmco-os que definen este componente se ha utilizado el
mtcroscopio STEM también en modo transmisión sobre las láminas delgadas
anteriores. Las medidas de dichos parimetros se realizaron mediante metalografía
cuantitativa (punto 2.51, sobre las placas fotografías obtenidas en trasmisión de
cada una de tas aleaciones también paro Ls mismas secuencias de deformación
indicadas anteriormente.
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3.- RESULTADOS

3.1 TRANSFORMACIONES DE INEOUILJBRIO POR CICLOS .4,NISOTERMICOS
(DIAGRAMAS> DE ENFRIAMiENTO COVTLVUO-CCT

Para el estudio de las transformaciones de inequilibrio y el trazado de las curvas

CGT. de acuerdo a lo señaladoen el punto 23, se ha fijado una temperatura de
austentración para que dé el tamaño de grano austenitico inicial deseado y la
velocidad de calentamiento. (5

0Cs ). Los enfriamientos se han realizado desde esa

temperatura a distintas velocidades. Estos ciclos térmicos pernihen seguir la

evolución de las distintas transformaciones en estado sólido sufridas por la
austenita. Esta evolución viene dada por las variaciones estructurales, por los

porcentajes de cada fase presente en cada transformación y por la variación de la
temperatura a la que estas transformaciones se inician y finalizan. Las
microesoueturas obtenidas han sido comprobadas y cuantificadas posteriormente

mediante análisis metalográuico cuantitativo y con ayuda de ensayos de dureza
Vickers.

Los diagramas de enfriamiento continuo (CGT) de las aleaciones estudiadas se
representan en las figuras Pa. 18a y 19a.

En cada uno de ellos se han indicado las temperaturas de los puntos críticos en
el calentamiento Ac

1 y Ac, (mediante dos lineas paralelas) y el punto critico en
el enfriamiento (cuyo cottoctmtento es esencial, en los tratamientos

termomecúnicosí Xi, para una y, 2, ltCs’. En las curas se puede ver la
evolución de los frentes de transformación de la austenita. para las distintas
velocidades de enfriamiento..

También, se ha indicado sobre los diagramas la curva del enfriamiento al aire
(v,—2.l0~Cs”) sufrido por los componentes de automoción (bielasí estudiados, que

corresponde a la simulada en las probetas de torsion.

En las figuras lib. lSb y 1% se han definido las cunas que recogen la variación

del porcentaje de las fases presentes y de las microdurezas (Vickers lO) con la
velocidad de enfraa,ruenro.

También, se han ilustrado los diagramas con unas micrografías de las estructuras
obtenidas a diferentes velocidades de enfrzamiento. señalando el porcentaje de

cada fase encontrado.
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Se evidencia en los trusmos, que existe, respecto a la aleación 1, un

desplazamiento a la derecha (tiempos mayores) para la aleación 3 siendo éste casi
nulo para la aleación 2.

La velocidad crítica de temple es menor (mayor templabilidad) para la aleación
3, siendo éstas superiores a los l00~Cs’

t para la aleación 1. lO0~Cs’ para la 2 y

4OtCs para la 3.

Las velocidades críticas de aparición de ferrita (velocidad mínima para obtener
una eso-uctura libre de ferrita proeutectoide) son prácticamente iguales para las
aleaciones 1 y 2 (superior a los 509C=)y significativamente menor en la aleacido

3 (lO~Cs’’).

Se observa en las curvas esu-uctum-velocidad de enfriamiento, la existencia de una

cierta fracción de volumen de bainitas en la ajeación 3 para velocidades en el
entorno de l9Cs 1 (constante desde la de austenización). Mientras que en las
aleaciones 1 y 2 es necesario velocidades de 5=Cs’1 para conseguir una fracción
de volumen de bainitas similar. En cuanto a las curvas dureza-velocidad de

enfriamiento, es notoria la disminución de la misma en la aleación 2 con relación
a la 1 y 3.

La justificación de las observaciones encontradas y su relación con el contenido
de titanio presente serán discutidas en el punto 4,1,1,

3.2 EVOLUCJON DE LAS ESTRUCTURAS DE LAS ALEACIONES EN FUNCION DE LOS

PARÁMETROS DE DEFORMA ClON

32.1 Crecimiento de navia de la fase austeníllea (y) durante el calentamiento

.

La figura 20. muestra las curvas de crecimiento de ~no austenfdco de las tres
aleaciones en función de la temperatura de austenización. Dichas curvas han

sido ilustradas con algunas micrografías de los tamaños de grano obtenidos a
diferentes velocidades de enfriamiento, La velocidad de calentamiento elegida
fué de 5~Cs’- correspondiente a la de un calentamiento en hono de inducción
como eí utilizado en el calentamiento de torsión y en la conformación del
componente estudiado, El mantenimiento a cada temperatura ensayada fué de

120 s. y el estudio se realizó sobre probetas dilasoménicas dedos milfinenus

de diámetro.
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Posteriorniente se efectud un enfriamiento muy rápido. a 20O~Cs’
1, con vistas

a obtener una estructura totalmente n,artensítica. Las temperaturas estudiadas
variaron de 9005C a 1250’(2. Los resultados obtenidos ponen de manifiesto que

la aleación 2 es la que nene un tamaño de grano menor a cualquiera de las
temperaturas estudiadas. La temperatura de engrosamiento de grano T.G.C. ~
(temperatura a la cual se inicia un incremento anormal de grano y aparecen
granos de tamaño muy diferente) para esta aleación 2 se encuentra sobre

12000C. En cambio, esta temperatura se sima entre lOOO>C y 1050C pan la

aleación 1 y entre 10502C y IlOO5C para la aleación 3. Para la aleación 2 se
obtienen valores de tamaño de grano menores de 40 pm a las altas
temperaturas de calentamiento previo a la conformación.

La influencia que la velocidad de calentamiento ejerce sobre el tamaño de

grano austenitico se describe en la figura 21. La segunda velocidad de
calentamiento elegida aquí fué de 0.6~Cs’t correspondiente a un calentamiento
de horno clásico. En ella se observa que el tamaño de grano disminuye a

medida que lo hace la velocidad de calentantiento. Igualmente muestra, de
acuerdo con la bibliografía ~ que una mayor velocidad de calentamiento

produce una menor temperatura de inicio de crecimiento anormal de grano. Los

valores de los tamaños de pmno para las dos velocidades y las tres aleaciones
se resumen en la tabla 6.

A velocidades altas (5~Cs’). en la primera parte de la curva (hasta lO50~(7-
1 í0O9C), aparece un crecimiento anormal de grano Idos tamaños de grano

medios muy diferentes) y en la segunda, se produce un crecimiento de grano
normal. A bajas velocidades (0,6~Cs’). la disoibución del grano resulta
anormal a lo largo de todas las temperaturas en concordancia con lo señalado

por Rossi y col/ii7.
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3.2.2 Recristalización y ecuación de Zener-Holtomon

3.2.2- 1 Recristct&acé#t

Como ya ha sido comentado en la introducción d principal objetivo de la
deformación controlada es el afino de la estructura ya que permite mejorar

las caracíeristicas mecánicas del material deformado. Dada la relación

existente ente el tamaño de grano ferrítico-perlítico y el grano austenítico
de partida, el afino del primero se consigue mediante el afino del segundo.
Varios investigadores 17.33.443-E’> <ESICO han estudiado, en aleaciones férreas

bipocutecroides. la variación de la ralcroeso-uctura con la deformación, No
obstante, la mayoría de estos autores se han centrado en el estudio de la

región austenítica de estas aleaciones con contenidos de carbono muy bajos.

Muy pocos trabajos se han realizado sobre estas aleaciones en el dominio
de la región austeno-ferrítica ~ y menos aún en estas aleaciones con

carbonos medios o altos ‘~‘ tOE>

Cuando se deforma la austenita a alta temperatura. primero la tensión
aumenta hasta llegar a un máximo (figura 22) y después cae hasta un
estado estacionario (parte de la cuna paralela al eje de deformación) donde
la tensión permanece constante con la deformación “>. Existe una dualidad
perfecta entre la curva tensión-deformación y la evolución metalwgica de

la austenita E>fl En la parte creciente de la curva de la figura anterior los
granos inicialn,ente equiáxicos. son deformados hasta llegar a una zona de

consolidación limitada por el par de valores a,,~ -4w, que se corresponde
con la aparición de la recristalización dinámica. En esta zona de valores

e-ce,,., intervienen los fenómenos de restauración estática. En general.
después de un tiempo de incubación aparecen los primeros granos con baja
densidad de dislocaciones recristalizados estáticamente a lo largo del borde
de grano austenítico. Después se extiende a toda la estructura con una

cinética del tipo Avrami. tanto más rápidamente. y dando un grano más
fino, a medida que aumentan la deformación, la velocidad de defonnación
y la temperatura sea más baja. Después de una eventual fase de restauración
dinámica, se inicia la recristalización dinámica para una e ligeramente
mayor que e>,. Esta se desarrolla por nucleación y crecimiento en los bordes

de los granos deformados ‘~, eventualmente, en las bandas de deformación.
Después cubre toda la matiz al mismo tiempo que la tensión decrece hasta

la tensión de saturación (o,). En la zona dc o. constante aparcccn nuevos
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granos equiáxicos, más pequefios a medida que la temperatura sea más baja

y la velocidad de deformación más elevada

to

Eig. 22 . a) curva ens,ón.delom,acEón bí relactór entre

2 m~anlsmos ce afllandam¡entoÁgS)

Esta curva o-e es característica del material y depende de su historia
metalúrgica: composición química, taroaño de grano, temperatura y
“eloc’sdad de deformacióts. La forma de esta curva es el resultado de des

fuerzas contrapuestas, por un lado la consolidación resultante de una energía
plástica producida por la deformación y por otra los mecanismos
termodinárnicos activos de restauración o recristalización. La forma de la
cura tensión-deformación (par-n’ de vueltasí obtenida en el ensayo de
torsión puede ser observada en el Anexo 7.1.

a,
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A medida que baja la temperatura de deformación, aumenta la tensión

máxima y desplaza la cuna a valores de la deformación mayores.
correspondientes a esa tensión nulixima ¡‘> (figura 23).

Existe una equivalencia entre las velocidades de deformación generalizadas
(t) y la temperatura (T) dada por la ecuación de Zener 1-lollomon (2) y

que será resuelta y discutida para la aleación 1 en el subapartado siguiente
3.2.2.2. Esta ecuación señala que el aumento de la velocidad de
deformación tiene el mismo efecto que la disminución de la temperatura
(figura 24 y 25).

Respecto a los tipos y mecanismos de transformación de la austenita a

ferrita durante la defonnación a alta y media temperatura (región de no
recristalización), que fueron establecidos por Fukuda u al ~ fueron va

ampliamente debatidos en el capítulo 1. Po obstante, a continuación, se
intentan complementar los conceptos ya debatidos en dicho capítulo.

iluso-andolos con los datos experimentales obtenidos.

a) Recristalización dinámica ,tl. o. =i. 03. E04¡

Si bien, como ya se ha comentado, en la zona primera de crecimiento de la
curva o-e se desarrolla la restauración estática, en la zona final recta tiene
lugar la recristalización dinámica. Las estructuras desarrolladas por
restauración dinámica son termodinámnicamente inestables y si se mantienen

a la temperatura adecuada. se modifican mediante procesos de restauración
estática. Se pueden encontrar Cts procesos de restauración estática:
restauración estática propiamente dicha, recristalización estática y

recristalización metadinámica (pos-dinámica>.

El tamaño de grano rectistalizado dináirticamente d está relacionado con el
parámetro Z de Zener-Hollomon. mediante la proporcionalidad. >‘‘

d’ac
0alogZ (27)

donde Z “iene definido por la expresión ¡2).
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Esta recristalización se activa para deformaciones ligeramente superiores a
la correspondiente a la tensión máxima. Se desarrolla por nucleación

continua y crecimiento restrmnirido en los bordes del grano inicial
deformados (eventualmente, en las bandas de deformación), después se
extiende a toda la matriz y la tensión decrece hasta la zona recta de la cus-va

a - e. Este tipo de recristalización da lugar a granos de austenita dentados
sobre los bordes de grano primanos. Por tanto, tienen forma irregular y una
subest,-uctura con redes aisladas de dislocaciones ~‘, Valores de Z elevados.

(deformaciones altas y temperaturas de deformación bajas) favorecen la

aparición de nuevos granos egutáxicos (en la zona recta de la cuna o-e.
donde a es constante) más pequenos.

En la ftgura 26 se muestra como disminuye el tamaño de grano austenítico
cuando se aumenta la deformación en las tres aleaciones estudiadas. Como
ampliación, se han recogido en la figura 27 los efectos tanto del grado de

deformación como el de la temperatura de deformación sobre el tamaño de
grano recristalizado en la aleación 1. Este tamaño decrece rápidamente
conforme aumenta la reducción alcanzándose un valor límite. También se
reduce disminuyendo la temperatura de deformación y disminuyendo el
tamaño de grano inicial,

La recristalización dinámica provocada a una temperatura muy baja y a una

gran velocidad de deformación es un medio muy eficaz pan obtener un
grano fino t’ deformado ~ <o~~ La figura 28 pone de manifiesto, en la
aleación 1. la influencia que el aumento e,s la velocidad de deformación

provoca sobre la disminución del tamaño de grano. De todos modos, esta
estructura dinámica es fugaz sa que la recristalización ‘metadinámica”
sucede inmediatamente (sin tiempo de incubación) después que cesa la

deformación.

En las oes aleaciones estudiadas, no se ha puesto de manifiesto este tipo de
recristalización o ésta se desarrolla muy rápidamente para las temperaturas

de deformación de 1 t25
9C y t050<C, velocidades de deformación de 7< y

para un rango de deformaciones desde e~0,l9 a c—4.32.

14



xir-‘‘5

‘5$

A

u

‘9.3E
O

o,
u

<5
2

C

it

¡

75



c
E

rs
‘o

ca
o>

e’~

O~
(O

a
C

o
CO

-0E—‘5
.

o-1 0Q
e

,,
C

o04
‘5

.
c
e

o
’;

u
—

e

1
•

‘-~

—
CM

2
>

-
u

—
.

e
O

•
It,

—
O

e
.

‘50
1

<

-‘
C

o
0

=
,,

x
:~C

o

y
J
~

InOe
>

-
o,

-
CM—

‘o
—

‘
E

e
a

0-n

—
C

o
~u

’

—
e

’
O

—E
0<

‘5

~
e

—
O

o
o

OoLOo
OeE

CM1-’OoLo
Oo142
CM

H

Eo9.’

<6



COcd

¡
tiV

aCMIt

~C
M

¡
¡

¡
o

-i
CM

E
-

r
u>

~2
¡

r
-s

-~
2

9
M

u>
—

¡¡
—

¡
ay

<
1

4
1

~
¡

—
St

+
‘‘>

¡
E

e
‘C

M
0

0
’0

<e

e
1

h
-

¡
w

it

-
H

l

1

C
o

o
0<

CM

y
0

1

a
CM

O
~

Co
~

CM
O

-77



b) Recristalización rnetadinamtca >‘«>

En este tipo de recristalización el grado de deformación (para las mismas

tensiones> no tiene nincuna influencia en la cin¿tica de la recristalización

que solo depende de la composición y de la temperatura.

c) Recristalización estática 12.22.25. ¡03 ¡04>

A, partir de estudios experimentales sobre la recristalización estática se han

desarrollado ecuaciones empíricas para relacionar el tamaño de grano
recristalirado d, con el camafio de gano inicial d, y con los parámeo-os de
deformación. Entre ellas se encuentra la de Sellar ¡21> (e< es la deformación

mínima para iniciar la recristalización).

ti, = 1< a-~~ a’ dr ee4 (28)

y la de Towle y Gladnxan >~‘

d,=Kc’~’
5d,Z0<~ <291

donde K es una constante, e es la deformación. d
0 el significado va

rndicado. o la tensión, y Z es parámetro de Zener-l-lollomon.

La primera relación señala la no influencia directa de la temperatura de

deformación,

La segunda indica el débil efecto de la defonriación en e’ tamaño de ganó

recristalizado.

Además del efecto de los microaleantes sobre la cinética de la
recristalización estática, éstos también producen un tamaño de grano de la
austenita recristalizada significativamente más fino que en las aleaciones sin

este microelemento. La razón se encuentra en la acción de anclaje de los
precipitados sobre el frente de grano en su movimiento y en el retardo en
el inicio de la rccrisustizauióíi, como va sc ha comcnsodo en el capítulo t.

Finalmente se han determinado las cinéticas de la recristalización estática
para dos temperaturas de deformación ¡.11 25<C ‘>‘ 90O~(i?) en las tres
aleaciones estudiadas para valores dcc 0,119 ~‘ = l8.9s (figuras 29 y

- 01. Los diacrarnas de recristalización ¡ fracción recristalizada-tienipo a
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temperatura> han sido ilustrados con micrografías para distintos estados de
desarrollo de la misma. mostrando el modo de germinación de los nuevos

to-anos sobre los bordes de grano de la austenita deformada. En ellos se

pone de manifiesto que es en a aleación 2 donde se produce el mayor
retraso en la recristalización y la influencia fundamental que la temperatura

ejerce. en ésta. A alta temperatura <l.125C), la recristalización se realiza
muy rápidamente. en cambio a baja temperatura (900<C) se produce una

relantización de la misma.

La acción de los precipitados sobre el retardo de la rectistalización se
observa claramente en la figura 30 (Tk = 9(~*C), En la misma se observa

que la acción conjunta del vanadio y del titanio en la aleación 2 (y =

0019% en peso) produce un retardo en la recristalización bastante mayor

que en las coas dos. La justificación se encucan, como ya se ha indicado
en el capitulo 1, en que la acción del titanio, en pequeñas proporciones,

frena sensiblemente la recristalización (menos eficazmente que el niobio).
En cambio, el vanadio tiene un efecto mucho menor sobre la

recristalización. El hecho de que la aleación 3 tenga una respuesta similar
a la 1 está justificado, ya que los precipitados de titanio en aquella son muy

gruesos y, por tanto, su efecto es nulo como anclaje del frente del borde de
grano durante la recristalización.

3.2.2.2 Ecuacion de Zener—Iioilomon

Teniendo en cuenta la gran variedad de parámetros involucrados en los

procesos de conformación y el amplio abanico de secuencias posibles que
condicionan las posibilidades o necesidades del proceso industrial, es

conveniente disponer de una expresión fiable que permita variar los

parámetros teóricos en función de los objetivos deseables sin necesidad de
realizar un estudio exhaustivo de cada situación particular.

De las diversas expresiones propuestas para definir la dependencia entre
tensión, temperatura y velocidad de deformación, es la función de Zener
Hollomon ¡1V, 29. 76.it. ‘5’ ‘5~> (2). que puede escribirse como:

Z = É explQ/RT) = Al Shaoj >30)

la que, probablemente, proporciona una descripción más correcta del
comportamiento del material (resistencia a ser deformado) en un amplio

sí



margen de valores de 1 y É. siendo el significado de cada término el
sigUiente:

Z = Parámetro de Zener-Hollomor
t = Velocidad de deformación

Q = Enercia de activación del proceso
1 o> Temperatura absoluta del proceso
R = Constante de los gases perfectos = 8,3 J mol’>k’

A.a= Constantes que dependen sólo del material
n = Constante de valor próximo a 5

a, = Tensión de saturación

Aparece en esta ecuación el concepto de tensión de saturación (a,) que es

la tensión conespondiente a la zona estacionaria de la curva tensión-
deformación y que en la figura 31 viene determinada para la aleación 1.

junto con el valor de la tensión máxima, para É4.25 s< y dos temperaturas

diferentes de deformación.

Aunque la máquina de torsión (Anexo 7.1) relaciona el par torsor con la
deformación (n

t de vueltas) para diferentes velocidades de deformación o
temperaturas. la ley que rige los fenómenos de deformación (como ya se ha
señalado) viene definida por la cnn-a tensión-deformación, por lo que quizás

sea necesario insistir sobre el signilicado del término tensión y el modo de
obtenerlo a partir del par torsor aunque sea sólo de modo esquemático. ya

¡“3 ‘961 l~ hO4<(I~’t¡4<

que está ampliamente estudiado en la literatura, -

Se define habitualmente la tensión eficaz ¡73 en un ensayo de torsión como

a -13F12s-R’ [3+(Blnf/Slne\ + (&tffISlnt)
11 (31)

siendo:

U = par de torsión e = deformación
R = radio de probeta
(Slnr/&ncl, (InFAnN)4 = n Coeficiente de endurecimiento
(Slnf/51nÉ\ = <Slnr/SlnN\ = m Coeficiente viscoplástico

N = no> de revoluciones

N — n< de revoluciones por segundo
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Simplificadamente la ecuación (31) se escribe,

a— -o’inrxR’ !3#n#ml ¡32)

Para obtener la tensión se necesitará, por tanto, conocer previamente los
valores de “n” y ~‘m”,lo que introduce una nueva dificultad en la obtención

de magnitudes comparables.

El coeficiente “o” (coeficiente de endurecimieno por deformación) (73~77~ Alt

que podemos asimilarlo a la sensibilidad del material frente a la

deformación, ha sido obtenido en la aleación 1 para diversas velocidades de
deformación y de sempetatura, tal como aparece en la tabla 7.

223K

5t’5~5

‘aSIC
il0i~9

¡595K ¡423K
¡<i2~> <Il5~l

453K
¡lI>~¡

423K
i]lt>WC5

‘5,925
•

.—O>S9

0—0

0> 856 i<W

,, — tít.

5—0

c. 56 >40,

¡.3? •o< — <.119

n—
6

59.9 OG

— 0<89

5—0

o.. 78.1 Se.

<o •<<>7

0—0

~ :42 Se.

<o —«<‘5

0—0
0>65.1 45½

— 0.189

5..0.I7r

0—126M0.

= — 0.l>t

o —411<4

•<<>~

IokZ s:i¡l7¡ ,..<1X65e.

o.084

,-«¡.<sit

9.d05J%<h

.0<0>

c.<Oflt545½~

Tabla 7: Valores de m, aya, oboen,do, p.n dtfennses ,emperamrasy velocidades de
d(Ñnwac¡ón en la aleación 1.

Además, en la figura 32 se señalan los valores “n<o para diferentes
temperaturas, a una velocidad de deformación de ¿—7 “5 s’< Para
velocidades de deformación bajas É4).725s <>, los ‘-aJores de ‘o” se pueden

considerar nulos, ya que. como se aprecia cola figura 33. a partir de valores
de la deformación relativamente bajos, el par (tensión) permanece constante.

El coeficiente “e-,” (coeficiense viscoplistico) ¡“ “ ‘5<> que indica la

influencia de la velocidad de deformación en el material, también ha sido
determinado en la aleación 1 y sus valores, para diferentes grados dc

84



CA
-~

CA

o

aa

o

a
o

g

<.3

<o
1

oo85

o
0

0
0

o
o

o
o

o

0
0



C
V

a
a

u
,

—

¡u
,

~c
i

¡
N

jo
~

It

¡
Co

¡
rl,

1!>

¡¡
<

~
o

o
s

-

C
M

0
~

5
-D

o

¡
zc0

w
4

0
-

¡
C

o,
It

e’

Cl,
u

,
—

«
o

,

<‘3
o

CM

J
119

o

e•0u>
a

a,
oo<‘3CIVNIt

aou,oo,03CIV

e,
C

V
0

-
It

—
C

O
CM

C
V

CO
C

V
O

C
V

CM
CM

CM
‘<

o
‘<

o
—

O
O

O

86



deformación y diferentes temperaturas. también se han recogido en la tabla

7. Además, en la figura 34. se representan los valores de m para una
defotmacidn e= 1.3 los valores extremos de la temperatura,

Es preciso recalcar que los valores de “n< y “m” crecen de forma ripida a
temperaturas inferiores de 1273 K (l000’5O siendo mayor, en términos

absolutos, ‘o” que <‘m” y dado el valor negativo de aquel. se verifica que

(3-.-n-..m) < 3, ‘><o><

Por otra parre. los valores de e para los que se ha representado ‘m’<
corresponden a [a zona estacionaria de la curva co>f(e) es decir a la a de

saturación (a,). Como puede apreciarse en las curvas a4(s) de la aleación
1 para diferentes velocidades de deformación y temperatura (figura 31),

A pardr de los valores t, T y a obtenidos (tabla inicial del anexo 7.5) se
ha resuelto la ecuación de Zener-Hollomon por un método iterativo,

descojan en dicho anexo 7,5, Siendo la solución adoptada la que daba el
error menor (2.15%). A continuación, fijando los valores de Q y a
correspondientes a esta solución y con los valores particulares a partir de los

que ésta se habfa calculado, se ha obtenido la recta de regresión
correspondiente a la expresión

lnZ=lnA+nln(ShaC,) (33)

siendo el resultado final

lo Z = lo (1,015 x 10”) + 5,21 ln(Sh 0,0064 a
5) (34)

cuya correlación es r~.
99S y su expresión gráfica la de la figura 35.

Queda por consiguiente, para la aleación 1. la ecuación de Zener-Hollomon

de la forma siguiente

Z = É exp(60330/Rfl = l.11115x10 (Sh 0.0064 c5

5)>.~ (35)

Los valores obtenidos mediante esta ecuación son válidos. siempre que el
calentamiento adiabático no falsee los resultados. lo cual puede ocurrir en

el ensayo de torsión (con É=7s<) por debajo de 1273 K (l000>C). Sin
embargo esto ocurre relativamente durante el proceso real de conformación.
ya que se elimina parre del calor adiabático por difusión térmica a través de
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las paredes de la matriz o estampa (henamiental de conformación. Si las

velocidades de deformación son reducidas, no surge el problema
mencionado. No obstante. siempre se podrán aplicar las correcciones
relativas al calentamiento adiabático, como se han realizado en este trabajo.

Sobre la figura 31. se aprecia como la tensión máxima a) y la de
saturación (a,> varían de forma apreciable con la temperatura y la velocidad
de deformación, aunque de modo opuesto (un aumento de la velocidad de

deformación equivale a un descenso en la temperatura como indicaba la ley

(2) de Zener-Hollomon. ya comentada). Sin embargo. la deformación a
partir de la cual la tensión es de saturación, es prácticamente independiente
de la velocidad de deformación y de la temperamrt Alcanzándose dicha

saturación, en este caso, a una deformación de e=l,3.

Si calculamos la ecuación de Zener-Hollomon para esta tensión a5, la
ecuación será válida independientemente de la historia termomecánica
previa a la conformación, Como a5=f(¿.fl, podríamos analizar la ecuación
para la tensión máxima o para una deformación inferior a la de saturación

pero entonces, variaciones en la microestrucrura de partida conducen a
soluciones diferentes, por lo que pieden su carácter de ecuación de estado,

En las simulaciones realizadas, tan sólo los pasos en los que e=l,443>l.3
permiten la aplicación de la ecuación de Zener-Hollomon y. por tanto, la

sustitución de un conformado por otro equivalente calculado de forma
teorica,

Por ejemplo, manteniendo la o> constante para no variar las condiciones de
uso de la instalación, una deformación en una pien a ¿=7.25 s’> y T<=l 353
K y de acuerdo cnn la ecuación 35. tendría un parámetro de Zener de

Z = 7.25.exp 60330/2706 = 3,48x10<>s’>

Si se realizara la misma operación a É—1 >.< tendri’a~mos que tener la

pieza a una temperatura que nos define la igualdad

7.. ¡36~l

3.49x10’< — t3.
7cxp 60330/RT

1 = flO’~7 lC (l119«C’

<JO



Si se hiciera a una temperatura inferior se podría rebasar las posibilidades
de la instalación o de la herramienta y en todo caso, puede reducir su vida
util, ya que para T=1353 K la tensión será de

ao>, = arc sh 0.94027)/0,0084 = l3OMpa
frente a

>3>, = (arc Sh O.8147)/0,0064 = 116 MPa

que conrsponderá a la temperatura más alta l’2 = 1392,7 FC. Dado, que la

fuerza requerida para conformar un material es proporcional a su tensión

eficaz (resistencia a la deformación) >~~>< se comprende, que el conocimiento
del parámetro de Zener-Hollomon permita saber la fuerza necesaria para

efectuar la conformación y. como consecuencia, utilizar una instalación con
una potencia adecuada al componente que se desea conformar.

3.2.3 Variacián de l~ ductilidad en la fase austenílica (Y

)

La ductilidad en esta fase permite conocer el rango de temperaturas, en el que

la conformación por deformación se realiza de forma más eficaz (menor
consumo de energía y buena calidad del componente conformado) y con el
menor deterioro de útilcs e instalaciones donde dicha conformación se efectuz.

La expresión que relaciona la ductilidad de un material, representada por su
defon’nación hasta la rotura (E,) con la temperatura es del tipo

e, A exp (-Q/RT) (37)

donde: Q es la energía de activación. R es la constante de los gases perfectos

y A es una constante dependiente del material y T la temperatura absoluta

Un aumento de la temperatura de deformación se traduce en un aumento

procresi«o de la ductilidad.

Se han efectuado ensayos de torsión en caliente hasta la rotusa (deformación
máxima¡ a velocidades de deformación de ¿=14W<. entre 950>C y 1250o>C, a

oten-alos le temperatura de 50’5C obteniéndose las curvas de ductilidad de tas

91



tres aleaciones estudiadas figura 36). Estas curvas muestran que para la
aleación 1. la ductilidad máxima se encuentra eno-e el intervalo de temperaturas

comprendido entre 1150o>C y 1250o>C y de 1201VC a 1250’C para la aleación
2. En la aleación 3. esta se encuentra en el entorno de 1250o>C. La ductilidad

máxima es sustancialmente mayor en la aleación 1 que en las otras dos (que
son prácticamente iguales> en todas las temperaturas ensayadasEn la aleación

1, se ha determinado, también, para el mismo rango de temperaturas, las

ductilidades a otras dos velocidades de deformación diferentes: = 7~’l y

= 22s (figura 37).Estos resultados, señalan un aumento de la deformación
máxima a todas las temperaturas investigadas a medida que se aumenta la
velocidad de deformación.

3.2.4 Evolución de la estructura ausíenítico ~ durante la defonnación

En la figura 38. se indican los valores de las temperaturas. deformaciones y

velocidades de deformación ensayadas en cada operación

Para estudiar la evolución de la estructura en la fase ‘y, se han congelado.

enfriando en agua, las estructuras de las probetas de torsión después de la
deformación de la segunda operación (final en torsión) en todas las secuencias

y después de la primera operación únicamente en las secuencias 1’ y 4, con

ello se consigue conocer la evolución del tamaño de grano austenítico en el
curso de las operaciones de conformación por deformación.

Finalmente se han obtenido las estructuras después de la transfon’nacsón y—a+p

en cada una de las secuenctas,

Los parámetros obtenidos en la simulación por torsión de la conformación en
cada aleación fueron: el tamaño de grano austenítico en cada deformación, las
tuicrodurezas. el tamaño de grano ferritico-perlitico final y las fracciones de
volumen de cada una de estas fases, Los valores obtenidos se recogen en la

tabla S.

Las figuras 39. 441. 41. 42, 43 y 44 ilustran la evolución del tamaño de grano

austenítico y la estructura final ferrítico-perlirica de las tres aleaciones
estudiadas obtenida pan las secuencias 1’ y 4’. correspondientes a las
temperaturas de conformación más altas y más bajas.
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En la aleación 3. se han obtenido estructuras ferritico-perlíticas con bandas de

bainitas en las que el titanio se encuentra formando precipitados gruesos
(visibles al microscopio óptico) y asociados a inclusiones no metálicas, Las

durezas obtenidas en estas zonas segregadas no difieren prácticamente de las
encontradas en la matiz ferrítico’perlíiica de esta aleación 3. Estas bandas

segregadas, son similares a las obtenidas con otros tipos de dopantes de alta
temperatura de solubilidad, caso del niobio “»%

Es obvio señalar que a medida que la temperatura de deformación final
disminuye. el tamaño de grano austenítico es menor. La temperatura de
ausíenización. previa a la deformación, prácticamente no tiene influencia sobre
este tamaño de grano en la aleación 2, la tiene pequeña en la 3 y es importante
en la aleación 1. como se desprende de los resultados obtenidos en las
secuencias retrasadas (tabla 8).

3.2,5 Influencia de la temoeran>ra de defonnacídn final sobre las microestnjeturas

finales

Antes de analizar estos parámetros, es necesario recordar que la velocidad de
enfriamiento en la transformación y—.nx+p ha sido, en la simulación de torsión.
de y

59 2.l0-2.29Cs” (800
0C-ñOrnC) (tabla 4)

La variación de la microdureza, y del tamaño de grano fen-itico y perlitico final

cnn la temperatura de deformación final se ha recogido en la figura 45. En
ella, se pone de manifiesto la disminución de la dureza que expetimenra la

aleación 2 respecto a las otras dos aleactones y la poca influencia de la
temperatura final de deformación sobre este parámetro. La justificación de la

disminución de la dureza en la aleación 2 está relacionada con la disminución
de la cantidad de vanadio libre para formar precipitados de VN o
durante la transformación de la austenita en el enfliamiento, que ya ha sido
expuesta ampliamente en el capítulo 1. La mayor dureza encontrada en la
aleación 3 se debe al aumento de templahilidad que producen ci titanio junto

con el vanadio, según lo indicado también en el capítulo 1.

En el tamaño de grano ferrifico, la influencia de la temperatura de deformación

es únicamente sienificauva en la aleación 1. Sin embargo, en el tamaño de
grano perlitico es bastante importante. disminuyendo éste, a medida que se
deforma a más baja temperatura (no teniendo ran influencia la temperatura de
calentamiento, como se aprecia en las probetas retrasadas, tabla 8’>
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El menor tamaño de grano. tanto fenstico como perlítico. coiresponde a la

aleación 2, La aleación 3 tiene un tamaño de grano ferrifico similar a las otras
dos. pero no es así con el perlítico, sobre todo a baja temperatura de

deformación,

En lo que concierne a la fracción de volumen de las fases presentes, la figura

4~ evidencia la influencia prácticamente nula de la temperan3ra de la última
deformación sobre la fracción de ‘volúmen de ferrita u perlita en las aleaciones

1 y 2, La aleación 3 tiene bandas de bainitas y, por unto, sus valores no son

comparables.

Finalmente, se han sítuado sobre una gráfica (figura 47) la relación eno-e el

tamaño de grano austenitico en la última deformación y el tamaño de grano de
la ferrita y de la perlita presente en [a microesutactura final. En el tamaño de
grano perífúco. existe una dispersión de valores para las tres aleaciones, que
pueden sinaarse en una misma banda Iseñalada con puntos en dicha figura 47)
y cuya relación media de tamaños de grano viene dada por la expresión:

dy
2 = 1,5 dp>~y3 (38)

donde dy2 es el tamaño de grano austenfáco después de la última deformación
y dp el tamaño de grano perlitico (medio de las o-es aleaciones) de la
trucroeso-uctura final.

En cuanín al tamaño do grano fern’tico, señalar que, así como las aleaciones 2
y 3 se pueden agrupar en una banda de la misma pendiente. no ocurre así con

<a aleación 1 que se agrupa en una banda con una pendiente menor. Las
expresiones que defincn la relación media dc tamaños de grato son:

a) Para la aleación 1 Wí Para las aleaciones lv 3

dy2 = 3 da> -9(39) dy. 15 d~ -90 (4(1)

donde da se el tamaño de grano ferritico d’y- tiene el rmsmo significado
anterior, es decir el tamaño de mano austenítico después de la última
deformación.
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En las aleaciones 2 y 3, se observa un tamaño de grano ferritico final muy

pequeño con independencia prácticamente del tamaño de grano austenítico final
antes de transformar.

3.2 6 Variación de la ductilidad en la zona de existencia de las (ases austenítica

y ferríticaúv-Ku

)

Para caracterizar la resistencia a la deformación de las aleaciones y. por

consiguiente, su capacidad de deformación a las temperaturas del intervalo
bifásico (y.-a). se han ensayado probetas de torsión hasta la rotiara

(deformación máxima). Se ha elegido una velocidad de deformación de É=14s’
1

(la máxima velocidad de deformación en la conformación real) y temperatura

entre 6502C y 100O~<2. Si bien, forman el campo de la conformación en
<semicaliente’ las comprendidas únicamente eno-e 650’<2 y 8506<2. La figura 48

manifiesta una mayor ductilidad, a estas temperaturas, para la aleación 1. Las
aleaciones 2 y 3 tienen una ductilidad menor (aunque muy similar). Aparece

un máximo relativo de la ductilidad a temperaturas comprendidas eno-e 7756C
y S

2S~C, más claramente ma,tado en la aleación 1.

Los parámetros que rigen la conformación a estas temperaturas intermedias.

v,enen definidos por la velocidad de deformación y la temperatura, por lo que

puede tomarse como un método para clasificar los materiales por su aptitud a
la conformación por deformación plástica en semicaliense

La figura 49 representa, para la aleación 1. la variación de la deformación
máxima (n

t de vueltas hasta rotura en torsión) con la temperatura a la que ésta

se realiza. para diferentes velocidades de deformación. Para temperaturas
comprendidas eno-e 6500<2 y 7156<2. la deformación máxima crece rápidamente
y pasa por un máximo a unas temperaturas en el entumo de 775tC. En este

intervalo, la ductilidad (e máxima) de la aleación aumenta a medida que lo
hace la velocidad de la deformación. Si bien, a bajas velocidades (menos de

‘7s”) la variación de la ductilidad con la temperatura es menos pronunciada y
en el intervalo de 775tC,82Y<2 no aparece el máximo que se observa a
mayores velocidades. A altas velocidades, aparece un aumento de la ductilidad
a temperaturas comprendidas eno-e 7500C y 775C. disminuyendo ésta
sensiblemente en el intees-alo comprendido eno-e dichas temperaturas y 8509C.

Las ductilidades en la zona del máximo, son bastantes superiores a las
obtenidas en la fase yen el enlomo de los 9006<2, Estos resultados, ponen de
manifiesto la influencia de la estructura bifásica en la ductilidad y son
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coherentes con los resultados encontrados en aleaciones férreas hipoeutectoides

sin dopantes <~‘~>.

3.2.7 Evolución de la estniclaga austeníticoaferr¿tica durante la deformación a
temperaturas intermedias (dominio vm

)

A parrir de los valores experimentales obtenidos en la conformación por
deformación experimental realizada en el dominio y-.-a («semicaliente) sobre
las aleaciones previamente deformadas por laminación controlada desde la
temperatura de calentamiento de 12206<2 (la descripción del proceso de
laminación controlada se encuentra en la bibliografía ~¿>í6>), se han realizado.

con ayuda de las técnicas de torsión, la cinco secuencias de deformación con
temperaturas de defont,ación decrecientes que se representan en la figura 50.

La temperatura de calentamiento coincide con la de deformación. Realizándose
ésta, a la misma temperatura y con los valores de deformación (e) indicadas
en dicha figura 50. (Debido a roturas en la tercera deformación, no se han
podido obtener todos los valores a 7006<2 en las o-es aleaciones).

Los datos que se han obtenido en cada aleación mediante la simulación por
torsión de la deformación en (ro) se encuentran recogidos en la tabla 9. Estos
han sido: el tamaño de grano austenítico, el tamaño de grano ferrítico- perlítico

final, las fracciones de volumen de cada una de estas fases, las microdurezas
finales y las obtenidas después de un enfriamiento brusco (temple) posterior a
<a última deformación (obteniendo una aleación de fase doble manensita-

ferrita. de alta resistencia). También se ha efectuado la conformación en (y+al
sobre la aleación 1, con velocidades de t—7s’

1 en las oes deformaciones. Se
obtienen unos valores de los parámetros estudiados muy similares a los
obtenidos a las verdaderas, y mayores, velocidades de deformación

anteriormente ensayadas.

Para conocer la evolución del tamaño de grano en el dominio (y+-a) de las o-es

aleaciones, únicamente se han templado (enfriamiento brusco con chorro de
agua) las probetas de torsión para deformaciones a ?RS~C y 82

5t<2,

Los valores del tamaño de grano austenlúco obtenidos a 725~C y 825
2C ponen

de manifiesto que éste disminuye con la temperatura de la deformación,

Las estructuras finales ferritico-perlíticas se han obtenido después de la
ransformación y.-a —> a, en cada una de las secuencias con una velocidad de
enfriamiento de v,=4.2-3.l~Cs< (eno-e ‘?OOi<2 y 600~CV La variación de la
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estructura final en las oes aleaciones para cada temperatura de deformación

eno-e 7256<2 y 8256<2, se ilustran en las figuras 51. 52, 53. y 54.

Como se ha indicado antenormente, la temperatura de calentamiento, previa a
la deformación, es la rasma a la que se realiza ésta. Para los elementos

dopantes utilizados, vanadio y titanio, estas temperaturas no permiten conseguir
solubiizar el titanio y sólo parcialmente el vanadio, como se ha señalado en

el capítulo 1.

Para poder mejorar las características de resistencia (microdureza> sería

necesario elevar la temperatura de calentamiento con el fin de conseguir una
mayor disolución de los precipitados de vanadio y así, en la precipitación
posterior contribuir al aumento de Ja resistencia por precipitación. Con esta
finalidad, se han ensayado probetas de torsión únicamente en la aleación 1. ya

que las demás aleaciones al contener mucho mayor contenido en titanio y no
solubiizarse sus compuestos intermetálicos (para los niveles de titanio y
nitrógeno presentes) hasta temperaturas bastante altas (entre 1 30O~C y I

400tC),
su respuesta a la elevación de la temperatura de calentamiento estará

únicamente relacionado con el vanadio y por consiguiente, no habrá diferencias
apreciables entre las tres aleaciones (a excepción de la variación en el tamaño

de grano). para las dos temperatiaras de calentamiento 9502<2 y 10500<2
ensayadas. Estas temperaturas se han elegido porque, si bien, en la primera

aún se tiene ura solubilización del vanadio parcial (pero alta>. (figura di, la
temperatura todavía no afectará a la calidad superficial del componente de
modo importante y eí incremento del gasto energético no es elevado: en

cambio en la segunda temperatura se supone que los compuestos de vanadio
están totalmente disueltos. (figura 6), pero se espero que el deterioro superficial
y el consumo energético sea mucho mayor. En la tabla 10 se recogen los
parámetros medidos: microdurezas después del enfriamiento al aire, tamaño de
grano ferrítico y perlitico las fracciones dc volumen de dichas fases. En ella

también se han recogido los parámetros de las probetas ensayadas
anteriormente (calentadas a las temperaturas de deformación>, para su
comparación.

Finalmente conviene recordar nuevamente, que la razón de utilizar este tipo de
conformación. (“semicaliente”) es el torro energético conseguido al disminuir

la temperatura de deformación y poder conseguir una mayor precisión

dimensional y una mejora en la calidad superficial que evite, en muchos casos,
mecanizados posteriores. normalmente muy costosos. Además. el material así
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conformado opone mucha menor resistencia a la deformación que la realizada
en frío.

3.2.8 Influencia de la temoeralura de de,’onnaeión en el dominio bWósico (ve

>

sobre las microestructuras finales

Primero conviene señalar, que la transformación de fase ey.-al a a+p se realiza
a una velocidades dc enfriamiento que van de y, = 4.3”C< a 3.lO~<2s’

(entre 70C~<2-60O~C) para las más altas y más bajas temperaturas de

deformación (tabla 5).

La variación de la microdureza y los tamaños de grano ferriticos y perlíticos
con la temperatura de deformación se han recogido en la figura 55. Respecto
a la microdureza. los valores muestran un aumento de ésta a medida que se

deforma a más baja temperatura. siendo este aumento senstblemente mayor

para valores por debajo de 7750<2. Los menores niveles de dureza corresponden
a la aleación 1 y 2 y el mayor a la aleación 3, debido a que esta última
contiene bainitas. En lo que concierne al tamaño de grano. indicar que es muy
similar el grano ferritico y el perlítico (se han representado en la figura 56

como si fueran iguales). El tamaño de grano ferrítico o perlítico disminuye con
la temperatura y su dismanución es más acusada para valores de la temperatura

de deformación menores de ‘7’75
4C. Los tamaños de grano mis pequeños

corresponden a la aleación 2. pero son muy próximos en las Des aleaciones.

La variación de las fracciones de volumen de cada fase ¡ferrita y perlita) se
representa en la figura 56. De ella sc deduce, que el contenido de ferrita ha
aumentado considerablemente respecto a la que se ha deformado en la región

y. El aumento de la fracción de volúmen de la perlita también aparece a
medida que se aumenta la temperatura de deformación en la región a+y Este
aumento se justifica por el crecimiento del contenido de austertita a medida que
se aumenta la temperatura de calentamiento y deformación. El contenido mayor
de la perlita corresponde a la aleación 2 (en la figura se ha representado sólo
la fracción de volumen de ferrita en la aleación 3. ya que contiene bainitas. por
lo que sus valores no son comparables con eí resto de aleacionesi.

Finalmente, en el cratamiento terrnomecántco efectuado en el dominio y#tr en
<a aleación 1. para temperaturas de calencamnieneo de 1fi5(Y’C y 9505C vías de

deformación (7505C.’7’755C y 8259C’¡ ¡tabla lO), las fracciones de volumen de
cada fase final. son priticamense ¡suMes. En cambio, los valores de tamaño de
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grano (principalmente el perilticol ‘arlan aprectablemente. aumentando a
medida que se aumenta la temperatura de calentamiento ~de deformación, Por
ultimo, la rriicrodureza sólo se incrementa apreciablemente para la temperatura
de calentan-uento mayor y aquella aumenta a medida que se deforma a

cemperatura menor.

3.3 PRECIPITACION DE LOS COMPUESTOS DE VANADIO Y TITANIO

3.3.1 Naturaleza. mo do logia, número y disfribución de tos micronrecipitados

.

Con objeto de conocer el aumento que en el limite elástico y la resistencia
produce el endurecimieno por precipitación o dispersión de las partículas. asi

como explicar su acción sobre el control del tamaño de grano auslenítico y
feffltico-perlítico final se han preparado réplicas y láminas delgadas (‘thin
foils’fl con objeto de determinar en el microscopio electrónico de transmisión’

barrido los parámetros de las partículas en cada una de las aleaciones
estudiadas La descripción del microscopio utilizado y la técnica usada en la
preparación de réplicas y láminas delgadas, y en la interpretación de las figuras

de difracción se encuenoan recogidas en el anexo ‘7.-II

Se han examinado muestras de cada aleactón correspondientes a las probetas
de torsión deformadas en y (‘caliente’) con la secuencia de temperaturas más

altas iT
1 = l25O~<2. T4 = 11806<2 y = ll25~C) y más bajas (T.’ = ll0&C.

1: 61 IOSOS? y = l050’4C) y enfriadas a las velocidades indicadas en la
tabla 4. En ellas se han detem.’inado: el número de precipitados, valores

extremos y el valor medio de las distancias entre paiticulas (en nanómetros),
la distribución por tamaños (en %) de las partículas, el tamaño medio de las
panículas (en nm) y la fracción de volumen de las partículas. Los valores

obtenidos se recogen en la tabla II. En la figuras 57 se muestran las partículas
observadas en algunas réplicas de cada una de las aleaciones estudiadas, con
microscopia de transmisión.

La naturaleza y composiciones de los compuestos de los dopantes se han

obtenido mediante microanalisis de los mismos por energía dispersiva de rayos
X en el microscopio de n-ar.smis:ón.-barrido mediante la interpretación de las
f¡guras de difraectón de los precipitados. Estos han resultado ser de tipo TiN

o Ti(C,N’l, junto con precipitados mixtos de (V,Ti)N o ViTi)(C,N) a veces
acociados a .-klN. como en el caso de la aleación 2) y posiblemente VN o
VíCN’i (pen debido a reflexiones multiples o prohibidas’ en las figuras de
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difracción no se na podido confirmartí en concordancia con lo obtenido por

otros autores ~‘.‘0«~<«e’ La figuras 58 muestra los espectros de energía dispersiva
de rayos X de los precipitados de (V, Til obtenidos en las tres aleaciones con

menor temperatw-a de deformación, Las figuras 59 y 60 señalan las ftguras de

difracción obtenidas sobre los precipitados obsen-ados en la aleación 1 y cuya
interpretación se encuentra en el anexo 7.4.3 (en los precipitados de las

aleaciones 2 y 3 se han obtenido figuras de difracción similares>.

3.3.2 Acción de los precipitados en el control del grano austenitfro y en el

endurecimiento por vrecir~itacton de las tres aleaciones estudiadas

,

En las figura 20 del apartado 5.2.1 se puso de manifiesto las diferencias en la

evolución del tamaño de grano de cada aleación, La aleación 2 era la que
mayor control elercía sobre el tamaño de grano, teniendo su temperatura de

engrosamiento de etano (T.C.C.) (temperatura a la que aparecen granos de muy
diferente tamafiol en el entorno de los l20O~C. Esto es debido principalmente.
a que la naturaleza de los precipitados encontrados en esta aleación están

formados, fundamentalmente, por TiN o TI(C,N) y (V.TiIN o )V.Ti)(C.N) y
con tamaños medios en el entorno de los lO nm., similares a los encontrados

por otros autores ~ La menor T.G.C corresponde a la aleación 1 y aunque
el tamaño medio de las partículas es adecuado, no así su naturaleza ya que
contiene muy pocos precipitados de titanio y vanadio-titanio, y está
mavontariamente compuesto de VN o ‘V’(C.N), Que como va ha sido indicado

en el capítulo 1 ificuras 4 ‘c 61 tiene una solubilidad muy baja para los niveles
de niz-oneno contenidos en estas aleaciones y precipitan ma’ontar,amente en
a ferrita-perlita x’ no en la austenita. Inicialmente, la jusdñcación del por qué

la aleación 3 tiene un nivel relativamente bajo de la T.G.C. es obn’ia. ya que
los precipitados de TiN o Ti(C.N

71 son groseros ~ se encuentran segregados

formando bandas asociadas a inclusiones no metálicas. Estos precipitados
gruesos sobrepasan el tamaño critico definido por la ecuación de tjladmart
por lo que no ejercen ninguna labor de anclaje del borde de grano (estos

precipitados son visibles en el microscopio óptico). En las zonas no segregadas
los tamaños de las partículas son similares a las de la aleación 2. si bien con
mayor proporción de partículas de VN o V(CJQ), siendo estas zonas las que

influyen en que esta aleación tenga una mayor T.G.C. que la aleación 1. La
conmbución de estos microprecipitados. junto con una deformación a la
temperatura más b’a¡a posible. produce el menor tamaño de etano recristalirado
después de la deformación, con lo que se consigue elevar tanto las
características de resistencia y límite elástico como de tenacidad (ver punto 4.21.
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En relación con el endurecimiento por precipitación. hay que señalar que el
mayor endurecimiento deberá corresponder a la aleación 1. dada la naturaleza

de los precipitados (mayontariamente VN o VC.N)>, como se comprueba en

el cálculo que se realizará posteriormente del incremento de la resistencia
límite elástico a través de la ecuación l3~ de Orowan «‘< y Ashby “se’ (tabla

13 punto 4.2). Se produce un aumento del endurecimiento por precipitación
relativamente mayor cuando la temperatura de austenización, previa a la

deformacióntambién es mayor, tal como cabria esperar al conseguir una más

compieta solubilización de los compuestos íntermetálicos de vanadio y debido
a que todo el contenido del mismo parnicipa en este aumento.

En cambio en la aleación 2. la contribución del endurecimiento por
precipitación es bastante más pequeño, debido a que las panículas son
mayoritariamente TiN o TiIC.N) y (VTi)N o lV,Ti~C,N) y como consecuencia

queda poco vanadio y nitrógeno para que precipiten los VN o \(C,N) en la

ferrita, que son los compuestos que contribuyen al endurecimiento por
precipitación en este tipo de aleaciones como ya ha sido comentado, Sin
embargo en esta aleación 2 no se ha encontrado una diferencia sienificativa en
el valor del endurecimiento entre las dos temperaturas de austenización. debido
a la insolubilidad de los compuestos de titanio a estas temperaturas.

La aleación 3 se comporna de modo diferente dependiendo de si la zona a
estudiar esté o no segregada En la primera zona, la cono-ibución es muy

pequeña ya que hay pocas partículas, en cambio en la segunda, la contribución

de las partículas al endurecimiento ya se sitúa en un valor cercano al de la
aleación 1. lo que está justilicado. porque esta aleación 3 además de por la
naturaleza de los precipitados encontrados. tiene una cantidad mayor de

vanadio que el resto de las aleaciones, aunque ésto no se ha podido comprobar

realmente ya que, en estas zonas segregadas. existe una microestructura

bainítica y so dureza es mayor que la de la matriz ferrísico-períha existente en
las otras dos aleaciones.

3.4 VAWRES E INFLUENCIA DEL CONSTITUYENTE BIFÁSICO LAMINAR PERLITICO FN

I.ÁS cjre’n~rrc y,rcni, ¿AnAc CONF Y Ti

,

3.4.1 Valores de los parámetros del microconshtuvente bifásico laminar (nerlilal

Como ya se ha comentado en cl capítulo i. la influencia que la fase perlítica
ejerce sobre la variación de la resistencia y el límite elástico (aunque peijudica
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el valor de la tenacidadí está relacionada con la variación de la fracción de
volumen de dicha fase presente en la aleación y con el valor de la distanca
rnerlaniinar (s) del microconstituyente bifásico e”’>.

En lo que respecta al valor de la tenacidad de este tipo de aleaciones ferrítico-
perlísicas, éste está relacionado con la distancia interlaininar de la perlita (s) Y

con el espesor de la lámina de cementita (ti. De ahí la importancia de conocer
los valores de estos dos parámetros s y t.

Sobre las mismas muestras, de donde se extrajeron las réplicas para el estudio

de los precipitados, se prepararon láminas delgadas al objeto de obtener los
valores de los parámetros s y t de la perlita.

En la tabla 1 2 se recogen los valores obtenidos sobre muestras de las tres
aleaciones de las secuencias de confortnación a temperatura más alta y más
baja. Las figura 61 muestra las perlitas de algunas secuencias de las oes

aleaciones observadas en el microscopio de transmisión,

De los valores obtenidos se deduce que la distancia interlantinar (s) es menor

a medida que se disminuye la temperatura de deformación. Su explicación se
encuentra en que cuanto menor es la temperatura final de defon-nación mayor
es la velocidad de enfriamiento durante la transformación (y—*<z-i-p).

poduciendose un descenso en la temperatura de transformación A,-, “‘“‘. con
lo que disminuye s ‘e”’. Igualmente ocurre con el espesor de la lámina de
cementita dI que decrece con la disminución de la temperatura de deformación
o con el aumento de la velocidad de enfriamiento, ya que ello da lugar a una

reducción de la difusión del carbono e” y también este parámetro está
controlado por la temperatura de transformación M, ~<‘.~>.

Una distancia imuerlaminar (s) menor significa un incremento de la resistencia
y leí limite elástico. En cambio la tenacidad al impacto decrecerá cuando

metior ~oj s mayor el espesor de la lámina de cementita It) <e’~<4~’~ (ver punto
4.2’l.

3.4.2 Variación de la fracción de volumen de la perlita con la lemveralura final
de defonnación

.

Dada la aportación de la fracción del volumen de la perlita al incremento de
a resistencia y límite elástico y a la reducción de la tenacidad por impacto
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(como ya se comenté en el capítulo li. se ha recogido en la figura 62 tanto la
vanacióri de dicha fracción con la temperatura final de conformación en Y
(caliente) como en T+a (<semicaliente), en cada una de las aleaciones. (En

la aleación 3 se ha indicado la zona segregada y la no segregada).

De la observación de dicha figura 62 puede deducirse que no existe grao

variación del contenido de la perlita para las cuatro temperaturas finales de
deformación en y (caliente’) y que el mayor contenido de dicha fase
corresponde a la aleación 1. Esto se debe a que dicha aleación tiene el mayor
tamaño de grano perlítico. mientras que las aleaciones 2 y 3 los tienen menores
y muy similares, al igual que lo son sus fracciones de volumen. De todos
modos es un parIme~o con bastante dispersión, como ya ha sido indicado por
otros autores

En lo que respecta a la conformación en y4-a (semicaliente) ex ste una clara
relación de la fracción de voltimen de la perlita con la temperatura de
deformación (que coincide con la de calentamiento), aumentando ésta a medida
que se defonna a más alta temperatura. La relación obtenida también depende
de la temperatura de calentamiento, ya que a medida que se eleva la
temperatura mayor será la cantidad de perlita y ferrita que se transforma en

austenita para posteriormente volver a u’ansformarse en ferrita y perlita durante
el enfriamiento,
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4.- DISCUSION DE LOS RESULTADOS

4.1 ACCION DEL CONTENIDO DE TITANIO EN LAS PROPIEDADES DE ESTÁS ALEACIO-ET
1 w
317 497 m
348 497 l
S
BT


NES DOPADAS CON VANÁ DIO Y TITANIO

4.1.1 Relación del titanio con las transformaciones de ineaudihho yor ciclos

anisoténn itas (Diaeranxas CCT)

.

En las transformaciones de inequilibrio por ciclos anisotérmicos de las tres
aleaciones estudiadas y cuyos resultados se han mostrado en el punto 3. 1 y que

están representados en las figuras 17, 18 y 19. se evidencia la existencia de un
desplazaniiento de los diagramas de enfriamiento continuo (CCfl hacia
tiempos mayores a medida que aumenta el porcentaje de titanio, como ya

hablan puesto de manifiesto otros autores <00. OIl. 119. 10> Sin embargo, para

porcentajes de titanio menores de 0,020% en peso, el efecto del V. Ti (para los
relativamente bajos niveles de nitrógeno de la aleación 2) no produce un

incremento apreciable de la templabilidad como se puede apreciar en la curva
CGTde la aleación 2. La razón hay que buscarla en la reducción de la cantidad

de carbono y aleantes en la solución debido a un exceso en la cantidad de
precipitados del tipo carburo o carbonimaro presentes en la aleación ~‘>

En lo que ttspecta a la dureza, debemos señalar que a partir de contenidos de
titanio de 0,020% en peso, se produce un aumento de la misma con el aumento

de dicho elemento ( a velocidades de enfriamiento en el enromo de 2
tCs”)

debido a la formación de bainitas y al endurecimiento que producen los

precipitados de vanadio de tipo VN o V(C,N). Cuando el titanio se sitúa por
debajo de dicho porcentaje no se produce un endurecimiento por precipitación
apreciable. Esto se debe, como ya se ha indicado, a la formación de (Ti,V)N

que facilitan la nucleación de VN en la austenita. con lo que se disminuye el
contenido de vanadio que queda para poder precipitar en la ferrita-perlita y así
endurecerla 4”»• Relativos bajos niveles de nitrógeno presentes en el material
(como en el caso de la aleación 2) no favorece la formación de precipitados de
VN endurecedores ,‘. por consiguiente. la contribución a la dureza final por

precipitación será menor

La mayor dureza de la aleación 3 está relacionada con el aumento de
templabilidad que produce el titanio junto con el vanadio ¡l<4.¡24¡ y que ha dado

lugar a la aparición de bainitas para la misma velocidad de enfriamiento que
en las aleaciones 1 y 2 se obtenía fen’ita-pcrlita

13$



4.1.2 Relación del contenido de titanio con el tamaño de grano en el calentamiento

La influencia que el contenido de Ti ejerce sobre los tamaños de grano, a

diferentes temperaturas de calentamiento se encuentra resumida en la figura 63.
En ella, también se han indicado los valores de los diferentes tamaño de grano
obtenidos en una aleación sin elementos microaleantes (38 C 2, tabla 1). Es

obvio señalar que la influencia del contenido de titanio sobre el tamaño de
grano es menor a medida que disminuye la temperatura. El tamaño de grano

decrece a medida que aumenta el contenido de Ti y pasa por un mmamo pasa
porcentajes en peso entre 0.0l0%-0,020%. para después aumentar para mayores
cantidades de dicho elemento, en concordancia con los resultados obtenidos por

otros autores

La acción que los precipitados de vanadio y titanio ejercen sobre el crecimiento

de grano en el dominio austénitico, tanto durante el calentamiento como
durante la recristalización, ha sido ampliamente explicado en el capíttalo 1 No

obstante, conviene resaltar que la acción de control sobre el crecimiento de
grano más importante la realizan las partículas finas de TiN. precipitadas a

altas temperaturas de austenizacióta (previa a la deformación). Para que esto
ocurra, las cantidades de este elemento que deben añadñse a la aleación, se
sitúan en las cantidades, en porcentaje en peso, de 0,0l0%-0.020% (49), Si la
cantidad dell que se añade está por encima de esos niveles, su sobresatonción
producirá partículas demasiado grandes pan que actúen como puntos de
retención de la frontera de grano en su avance, Los datos obtenidos en este
trabajo confirma los resultados de Speich y col. “‘~ que señalaban que la

acción de control sobre el crecimiento de grano del titanio llega hasta
temperaturas mayores de l200~’2.

4.1.3 Relación del contenado de titanio con la ductilidad

a) En la fase austenitica(y

)

La disminución de la ductilidad encontrada en la fase austenítica en las
aleaciones 2 y 3 se encuentra relacionada con el proceso de fabricación de
dichas aleaciones. Como se ha comentado en el capítulo 2 (punto 2.1), éstas

fueron fabricadas con protección de argon, pero su colada se efectué al aire y

con ayuda de una artesa de material refractario, Como consecuencia, se elevó
su contenido en oxígeno y, con ello, el número de inclusiones no metálicas

1,resentes. Varios autores <~ ‘~> han señalado que el aumento del nivel de
inclusiones en las aleaciones férreas perjudican seriamente la ductilidad. La
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ligera disminución de ésta en la aleación 3 frente a la 2, puede ser achacable
a la existencia de partículas gruesas de ninuro de titanio.

El aumento de la ductilidad con la velocidad de deformación encontrado está

relacionado con fenómenos de difusión de las impurezas de la aleación en el
curso de la deformación <a’>. A medida que la velocidad es menor. será más
fácil que Éstas difundan y, por tanto. favorecerán la formación de agrietamien-
tos y defectos o podrán migrar a microfases se~tgadas que fundan a

temperatura más baja. Consecuentemente, se producirá primero la descohexión
tnterna del material y después su rotura a temperaturas menores que su punto

de fusión, También tiene viera influencia el ca entamiento adiabático adicional
que genera un incremento en la velocidad de deformación.

b) En la zona bifásica austenitica-ferni.ica <v+a

>

La disminución de la ductilidad en esta zona bifásica de las aleaciones 2 y 3
también se debe al proceso de fabricación de dichas aleaciones y la explicación

es la misma que la expuesta en el apartado a). El aumento de la ductilidad
experimentado en el dominio bifásico, en el intervalo de 750’4C a 775/8~’4C

(que a su vez aumenta cuando lo hace la velocidad de deformación), también
fué obset’vado por Bernard y col. <~>, que mostraron la existencia de una zona
de restauración transitoria que conduce a un aumento de la ductilidad a

temperaturas menores de 770’4(3. (temperatura en el enlomo de As,, inicio de
la formación de la fenita desde una única fase austenítica). Bernani y col,
.3113> justificaron este Itecho señalando que la evolución de fases existentes en

la estrt<ctura -y~-a, conducen a una plasticidad transitoria dependiente de
dicha relación de fases, que es la que provoca el aumento sensible de la

ductilidad del material,

4.1.4 Relación del contenido de titanio con el tamaño de grano austenítico des-ET
1 w
97 179 m
350 179 l
S
BT


OliéS de la defonnaezón

En la figura 64 se encuentra recogida la variación con el contenido de titanio
del tamaño de grano austenfrico obtenido después de la última deformación

del proceso de conformación, para diferentes temperaturas de deformación
tanto en y (‘caliente”) como en y-.-« (<semicaliente”), Los menores valores
ce tamaño de crano austenítico corresponden a cantidades de titanio entre

0.015% y 0,020% en peso. Esta diferencia es más acusada a medida que
aumenta la temperatura de conformación, de forma similar a como ocurría
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con la evolución del tamaño de grano austenítico en el calentamiento (figura
20).

Los valores del tamaño de grano ausíenitico son prácticamente iguales, cual-
quiera que sea la cantidad de titanio, para conformaciones por debajo de
725’aC. Si bien, aquí la temperatura de calentamiento ha sido la misma que la

de defonnación y la austenización ha sido parcial) -

4.1 5 Relación del contenido de titanio con el tamaño de nono fenúico-nrlúico

final

Dado que, en lo que respecta al contenido de titanio, el tamaño de grano
ferrítico y el perlitico tienen un comporíanúenío idéntico, aunque con tama-
ños muy diferentes, se ha recogido únicamente la variación del contenido de
titanao con el tamaño de grano ferritico para varias temperatura finales de

deformación (figura 65). Hay que señalar, que para niveles de titanio, enut
0.010% y 0040% en peso, puede considerarse que éste promueve un tamaño

de grano fino. Si bien, para valores mayores de 0,020% en peso hay forma-

ción de bainita,

Lo que si es evidente es que a retnperaruras de deformación en la parte baja
de la región r y en la zona (pa) los tamaños de grano obtenidos (además
de prácticamente iguales los fenfticos y perlíticos) son muy próximos, inde-

pendientemente del contenido de titanio presente Las únicas diferencias que
se han encontrado en la región bifásica no están relacionadas con el contetu-
do de titanio, sino con la temperatura de calentamiento previo a la deforma-

ción. aumentando el tamaño de grano a medida que se eleva esta temperatura
de calentamiento, que coincide con la deformacion,

4.1.6 Relación del contenido de titanio con la microestntcrura (fracción de volu-ET
1 w
97 189 m
351 189 l
S
BT


men de las fases

>

La variación de las fracciones de volumen de la fase ferritica y peuifúca con
el contenido de titanio se encuentra recogido en la figura 66 para distintas
temperaturas finales de deformación, tanto en el dominio y (<caliente) y

ra (<semicaliente’).

Se aprecia una cierta disminución de la fracción de volúmen de la perlita
cuando se aumenta la cantidad de titanio para temperaturas altas de deforma-
ción. Si bien, a bajas temperaturas aparece un ligero aumento, debido a que a
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medida que se deforma en semicaliente” a mayores temperaturas. el conteni-
do de austenita. previa a la deformación, será mayor con lo que se obtendrá
tuis perlita en curso de la transformación, De aquí podría afirmarse que no
puede establecerse una relación clara entre estos dos parámetros. Además

para el contenido de titanio de 0,039% en peso. aparece cierta fracción de
volumen de bainitas. lo que dificulta el poder obtener una conclusión clara

de las relaciones entre la fracción de volumen de las fases presentes y el

contenido de titanio.

4.17 Reloelón del contenido de titanio can la ,nierodureza final

La variación de la microdureza de la estructura final con el contenido de

titanio se muestra en la figura 67, para diferentes temperaturas finales de

deformación tanto en la región austenítica (y) (“caliente’) como en la bifási-
ca (~-a) (<semicaliente>.

En esta figura se pone de manifiesto una disminución de la dureza hasta
valores de titanio en el entorno de 0,020% en peso. para posteriormente

elevarse para contenidos mayores.

La variación de las microdurezas. a las diferentes temperaturas que se efec-

tdan las deformaciones en el dominio y (“caliente”) (con calentamiento pre-
vio a alta temperatura), pueden considerarse mínimas. Sin embargo. en las

temperaturas correspondientes a la deformación en la re ión ra (senzica-
liente”’) (con calentamiento a la misma temperatura que se realiza la deforma-
ción), aparece una variación positiva e importante de la dureza a medida que

disminuye la temperatura de deformación. De ello se deduce, que se podrá
controlar la dureza a obtener sin más que variar la temperatura de deforma-
ción (siempre que la prensa de conformar tenga la potencia adecuada).

La explicación del porqué aparece una disminución de la dureza para ~-Mores
de titanio en el entorno de 0.020% en peso ya ha sido recogida en el punto
4.1.1 dc este capítulo y se explica si tenemos en cuenta la disminución de

precipitados de VN o V(C.N) endurecedotrs.

La elevación de la dureza para valores de titanio mayores también fué justi-
ficada en el punto 4.1.1 y estA asociada a la aparición de bainisas.

La poca variación de la osicrodureza de la conformación en y <‘caliente”) se

debe a que puede compensaise el incremento de dureza que produce un
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valor menor del tamaño de grano final en las deformaciones a baja tempe-
ratura, con el menor número de precipitados endurecedores que se esperan

encontrar debido a que se ha austenizado a más baja temperatura

Finalmente, el aumento de la dureza cuando disminuye la temperatura de

deformación en y+« (‘semicaliente) se debe exclusivamente a un incremen-
to del endurecimiento por acritud de la ferrita proeutectoide no transformada

en el caJentamiento a la temperatura de deformacion.

42 RESOLZICION DE L4 ECUACION DE RAWPETCR MEDL4J’UTE MS ECUACIONES
ORTENIDAS POR GL4DMAN Y OTROS A UTORES EN LAS ALEACIONES FERREAS
HIPOEUTECTOIDES DOPADAS CON V Y Ti

Dadas las numerosas ecuaciones que generalizan la ley (1) de HaU-Petch para

aleaciones fenitico-perlíticas, se ha procedido a la resolución de cuan-o de este
tipo de relaciones.

En el capítulo 1 se han comentado las bases tedricas de la generalización pro-

puestas por Gladman y colaboradores ‘~“ “‘ 5V. SU> En en eso capítulo se han enun-
ciado además las expresiones de este autor que van a utilizarse para el cálculo

de las características mecánicas y que son: las ecuaciones (21) y (22) para el
cálculo del límite elástico y la resistencia respectivamente y la (25) para la
temperatura de transición en impacto I.T.T. (temperatura a la que la energía
obtenida en el ensayo Charpy V es 27 1) También se han enumerado en dicho

capitulo el resto de los autores cuya ley va a ser igualmente resuelta, señalando
las caracteristicas principales de sus ecuaciones Estos autores eran: Kouwenho-
ven <‘> Licka <~> y Sumen <e». También, se ha calculado, mediante la ecuación

(13) de Orowan >“> y Ashby ‘t la aportación de los precipitados en el endureci-
mtento por precipitación (tabla 13), este valor debe ser sumado a los de 0, y a.
en MPa (resistencia y límite elástico obtenidos sin contar la acción de las parú-

culas.) (tabla 14). Finalmente, de la suma de estos valores se han obtenido las
características mecánicas finales ~ o~> en NIPa y (resistencia y límite elástico
respectivamente (tabla 15). Además se han calculado los valores de temperatura

de transición en impacto I.T.T en
5C (excepto en el de Burnetr que la tenacidad

ha sido en Julios) (tabla 15) Todos estos valores se han calculado para las se-

cuencias de conformación extremas (temperaturas más altas y más bajas) y en
las tres aleaciones investigadas, a partir de los parámetros recngidos en la tabla

16.
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miento en túnel del cuerpo de biela <se ha tomado para el cálculo V~ 220’Cs< 1135 C<minl
como velocidad de ertrtamiento de la probeta de torsión ya qute et erro, cometido poniendo la

U’, ,<-<2.25Xs’<ÓV — — 2.1O’iis’> es muy pequeño).

¡2 Le renstencw a la tracción dssrnsnuw entre 18 y 20 unidades en la aleación 1, entre 23 y 24 en
la 2 ventee 6 e 19 enla 3, para velocidades de enfriam’aerao de 54= l.0S<Cs’< <70C¡rnin). ca-
rrespondi,-níe al enfriamiento en túnel del cuerpo de biela.

(3) LI limite elástico disminuye entre 23 22 unidades en la aleación 1. entre 26 y 27 en la 2 y

entre 18 e 21 en la 3 para velocidades de ertrta¡niento V,= JOS’aCs< (YOC<m,’n>, correspondien-
<e al enfnormetno en túnel drl currpo dr biela.

¡4> Aquí’ la medida de tenacidad al ¡espacio Charpy Ves en Julios y ésta aumenta entre 4 ‘e $ Julios

en odas las aleaciones para velocidades de enfriamnietno 54= 1.DSrs’< <ZOClmin), correspon-
diente al enfriamiento en túnel del cuerpo de bíela.

En la aleación 3 se ha tomado la fracción de la bainita canso perlita para efectuar tos caculos.

lees números entre paréntesis corresponden a la :ona de precipitadas segregada y correspon-
e/unte a los ‘ms haz asicas.

Tabla 15: Características de transición al impacto obtenidos teóricamente me-

diante los métodos: a> Cladman y Piekering; b) Kouwenhoven; e)
Lícka, d) Burneil.
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Los resultados señalan las importantes diferencias encontradas eno-e los méto-
dos. Como se verá a continuación (punto 4.3), los resultados experimentales
obtenidos sobre los componentes de automoción (bielas) conformados en y

(<caliente”) avalan las expresiones obtenidas por Gladman y le definen como
ci método teórico con valores más ajustados a los experimentales.

Aunque “a se ha recogido en las tablas señaladas en este apanado, conviene
indicar que. si bien la aleación 3 contenía bainitas. a efectos del cálculo se ha
tomado su fracción como si fuera de perlita.

4.3 COMPARA ClON DE LOS RESULTADOS OBTENIDOS EXPERIMENTALMENTE EN

LOS COMPONENTES DE AUTOMOCION (BIELAS) CONFORMADOS EN -e (“CA-ET
1 w
96 386 m
353 386 l
S
BT

LIENTE’í Y LOS DEDUCIDOS TEORICAMENTE. INFLUENCIA DEL CONTENIDO
DE TITANIO EN LAS CA RACTERISTICAS TEORICAS Y EN LAS EXPERIMENTALES

4.3.1 Comnración de los resallados obtenidos exoerinzentojmente en las bielas

con formadas en Y (“caliente ‘1 y tos deducidas teóricamente mediante las
ecuaciones de Gladman y la lev de Ornean s’a Ashbv

.

Con objeto de ajustar más los ~‘aloresteóricos, se han resuelto las ecua-
ciones de Gladman <u, >m> <u> tomando los valores de los parámetros en-
conoados en los componentes conformados en <‘caliente y enfriados al
aire (v~ = 2.lO~Cs”a). Estos últimos parámetros y los resultados teóricos

encontrados de la resistencia G,.~ y límite elástico o~> y de la temperatura
de transición en impacto I.T.T., se recogen en la tabla i’7

Los resultados experimentales hallados en los componentes conformados
(bielas) se han recogido en las tablas 18 y 19 y en las figuras 68 y 69. En

la tabla 18 y figura 68. las características mecánicas y metalúrgicas co-
nesponden a una velocidad de enfriamiento posterior a la deformación en
:\sJ-e ¡54 2,l~Cs ‘a) ven la tabla 9 y figura 69 a un enfriamiento en túnel
lv, o l.O9Cs’<l, diseñado con el propósito de disminuir la velocidad de

cnfriasn,enio.Debido a las dificultades propias de un proceso real no se

~íudieronajustar exactamente, en las tres aleaciones, todas las temperatu-
tas del proceso a las de torsión, Se han recogido los valores de: la resís-
encía a la u-ación tR,~’>, el límite elástico (R>VÚ. el alargamiento (Al. la

estricción, relación límite elástico-resistencia, las durezas <HB y lIVIO) y

la temperatura de transición en impacto. Además se han obtenido los
valores del tamaño de grano ferrítico-perlítico final y las fracciones de
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volumen de ferrita y perlita uulizadas para el cálculo teórico. También se

han recogido las curvas de transición en impacto de cada una de las alea-
ciones. senalando en las tablas 18 y ¡PcI valor de la energía (27 1) deI

ensayo Charpy que define la temperatura de transición en impacto (l.T.Tj
(Las unidades de cada parámetro se encuentran señaladas en las tablas y

t5gucas~.

El efecto beneficioso de controlar la velocidad de enfriamiento con objeto

de mejorar las características de tenacidad, aunque sea perjudicando leve-
mente la resistencia y el límite elástico, queda reflejado en los valores de

dicha tenacidad cuando se enflió en el túnel (y, = l,O5’UCs”) teniendo en
cuenta además que en él se consigue mayor uniformidad de proceso.

Respecto a los valores de resistencia y límite elástico obtenidos sobre los
componentes conformados, también hay que indicar que son similares

(excepto en la aleación 2 que, a pesar de tener una composición química
próxima. se ha obtenido una menor resistencia y límite elástico Ello está

relacionado con la pérdida de niiaógeno y vanadio, que reduce la forma-
ción del número de precipitados de VN o V(CY) endurecedores, debido a

que ambos elementos forman compuestos de Ti, como ya ha sido discuti-
do anteriormente), a los valores hallados en la aleación férrea templada y
revenida en la que se fabrica el componente actualmente

Los valores de tenacidad a temperatura ambiente obtenidos en la aleación
1 y 2 (siendo esta última la que tiene mejores valores) son relativamente
próximos a los de la aleación férrea templada y revenida que se emplea

actualmente en la fabricación de estos componentes Los valores más
Bajos de la aleación 3 se deben a la presencia de bainitas formando ban-
das de segregación asociadas a precipitados pesos de titanio e inclusio-
nes no metálicas que favorecen su fragilidad ~ A Baja temperatura. los
valores conseguidos con la aleación férrea templada y revenida son mucho

mayores que los consesuidos en las aleaciones estudiadas Si bien la alea-

ción 2 es la que. con mucho, presenta las mejores propiedades, ya que
tiene mucho menor tamaAo de grano ferrifico y perlítico. menor nivel de
nitrógeno y menor cantidad de silicio (aunque sus características de resis-
rencia y límite elástico son más bajas lo que, por otra parte es fácilmente
sQbsanable sin más que elevar ligeramente el contenido de nitrógeno y
vanadio o variar el carbono y el silicio, aunque así se deteriore ligerainen-
te la tenacidad, como se ha discutido en el capitulo II.
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Como era de esperar los mejores valores de las características mecánicas
provienen de las temperaturas finales de conformación más bajas Tanto
para una como para oea velocidad de enfriamiento

Comparando los valores obtenidos experimentalmente en la bielas enfria-
das al aire <y, — 2.lO

tCs”) (fíeura 681 con los teóricos (tabla 15) obteni-

dos con esa misma velocidad de enfriamiento, se deduce que el método de
resolución teórico propuesto por Giadrnan se ajusta muy bien a este tipo
de aleaciones estudiadas dentro del intervalo de error por él señalado (±

45 MPa para o,
5 y a~ y ±30

9Cpara el valor de ITT.) Por esta razón
puede ser un método que pennste prever los valores de las caracterisúcas

a obtener, conociendo los parámetros siguientes: el tamaño de grano ferrí-
tico y perlítico, la distancia iníerlaminar de la perlita, el espesor de la

cementita, la fracción de volumen de cada fase, el tamaño medio de las
panículas precipitadas y su fracción de volumen y la composición química
de cada aleación. Sin embargo. el obtener los valores de los parámetros de

las partículas y de la perlita, necesita de una herramienta tan sofisticada
como la microscopia electrónica de transmisión, por lo que este método se
puede considerar inviable para su aplicación en los fabricantes o usuarios

de este tipo de aleaciones. Unicamente el método de Licka <‘a> podría utili’
zarse, siempre y cuando se disponga de un microscopio de barrido que de
una resolución suficiente para calcular la distancia interlaminar de la

perlita Pero, desgraciadamente este último método, para estas aleaciones
con y y Ti -incluso con vanadio solo-, proporcionan unos valores que
están muy alejados de los experimentales.

Finalmente, la figura 70 recoge la banda (entre -205C y +20C) de varia-
ción de la tenacidad al impacto con la microdureza en los componentes
conlormado en y <caliente’ (a dos temperaturas diferentes) con enfria-

miento al aire y en túnel, poniendose de manifiesto que son variables
inversas, es decir, que la tenacidad d:sminuye a medida que se eleva la
dureza.

4.3.2 Relación entre los parómeiros hallados exyeñmentaln,ente sobre ¡os com-ET
1 w
92 145 m
349 145 l
S
BT

nonentes conformados y los a— stintinistra el ensayo de torsion

,

Con objeto de poder dar una validez más práctica a los valores de dureza
y tamaño de grano ferotico-perlítico que se pueden obtener mediante la
simulación en torsión, única manera sencilla y práctica de optimizar las

características de este tipo de aleaciones y estudiar cualquier tipo de con
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formación simplemente conociendo las temperaturas de deformación, la
deformación y la velocidad de deformación de cada operación del proce-
so, y sin necesidad de efectuar costosas pruebas en la línea de producción

o necesitar de técnicas de microscopia electrónica de transmisión para su
cálculo teórico, deben relacionarse estos valores de dureza y de tamaño de

grano ferrítico y perlítico que dan las probetas de torsión con las caracte-
rísticas mecánicas: resistencia, límite elástico y tenacidad (energía absor-

bida en el ensayo Chaspy o resiliencia) obtenidas sobre un número signifi-
cativo de componentes conformados en y “caliente” de la misma aleación.
Una vez conocida esta relación se podrán conocer los valores prácticos.

(objeto de garantía) en otros componentes con distinto proceso de confor-
mación, pero con el mismo tipo de aleación, sin más que efectuar los

ensayos de torsión correspondientes.

Las relaciones que en este trabajo se han establecido en los componentes

de automoción ensayados enfriados al aire (y. = 2.I0<UCs’). para las tres
aleaciones estudiadas, han sido las características de resistencia y límite
elástico con el tamaño de patio ferrifico y las de tenacidad con el tamaño

de grano perlitico (dada su influencia en la disminución de este paráme-
tro) (figura 71) Así, una vez conocido el tamaño de grano ferrifico y el

perlítico de cualquier componente confortnado en caliente, se pueden
deducir las características mecánicas que van a obtenerse.

4.3.3 Influencia del contenido de titanio en los características mecónicas obteni-ET
1 w
90 254 m
346 254 l
S
BT


das sobre los eo,nnonentes de automoción <bielas> conformados en Y ‘CO-ET
1 w
90 242 m
346 242 l
S
BT


tiente’ y en las características obtenidas tcóñceunente

.

Se han recogido en la figura 72 la variación de los valores de la resisten-
cia a la tracción, límite elástico ‘~ tenacidad (temperatura de transición
para un impacto Charp-v de 27 Jubos) con el contenido en titanio tanto
con enfriamiento al aire (y — ‘ IIYCs”) como en túnel (y, = l.05’Cs”).
La dispersión encontrada en las características para las dos velocidades de
enfriamiento y las dos temperaturas extremas de deformación final, se
situan en la franja representada en la figura. La franja más ancha cunes-
ponde a los valores de tenacidad. dada la gran influencia que en ella tiene
la velocidad de enfriamiento y la temperatura final de deformación

Se considera interesante subrayar que con niveles de titanio entre 0.010%
0,0209~ se obtienen las mejores características de tenacidad. si bien en

la aleación 1 sc consiguen valores de esta característica suficientes para el
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uso a que va destinado el componente de automoción estudiado (mejoran-
dose aún más si se controla el enfriamiento) En cambio, en la aleación 3.

los valores son bastante más bajos por la razón ya comentada en el punto
4.3.1.

La resistencia y el lírmte elástico se deteriora con el titanio hasta valores
de éste de 0,020% en peso, a partir del cual se eleva a resistencia. La

realidad es que la aleación 3 tiene la mayor templabilidad (como se ha
recogido en los puntos 31 y 4.11) y es la que ha dado lugar en ésta a la

formación de bainitas en el enfriamiento, lo que ha contribuido a la eleva-
ción de su resistencia. Si el titanio actua adecuadamente, como ya se ha
discutido en el capítulo 1, y si la cantidad añadida no sobrepasa su

saturación (0,020* en peso) siempre se producirá una pérdida del endure-
cimiento por precipitación, que deberá compensarse añadiendo mayor
cantidad de nitrógeno y vanadio para que puedan producir más precipita-

dos endurecedores o aumentar la contribución al endurecimiento de la
solución sólida elevando el contenido de manganeso y silicio o del carbo-
no, siempre y cuando ya se ha conseguido el menor tamaño de grano

posible

La figura 73 resume la variación con el contenido de titanio de las carac-

terísticas obtenidas aplicando los cuatro métodos teóricos y el experimen-
tal. En esta figura se refleja gráficamente la bondad del método de CIad-
man, respecto a los demás métodos, al aproximarse mucho a los resulta-

dos experimentales. Siendo los valores de la tenacidad los más dispersos
como ya lo indicaba el autor, al definir un error bastante amplio en el

cálculo de este último parámetro

161



‘Ti. 1125’aC

—o-- Gtadmand y PieJ<snn9

— LíCIta

Sumen

Expeñmernaí Ení: Aire>

Ti<xlO’2 %en peso)

Fig, 73 Pesístencía, Umíte e¡ást¡ce y temperatura de

tranación al impacte teóricas Delenícas a pan, de las

probetasde ters¡ónmeo¡an:e tres métodos: a> Gladn,aríd y

P¡ckering:ó> l.iika e> Sumen paa-a una temperatura de

deformación final (Ti e 11 OSiCÍ Comparación ten las
exoer<mentelescuerpo ce neJa enfraeces a’ a¡re.y= 2% <C
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5.- CONCLUSIONES

De las tres aleaciones estudiadas, la aleación hipoeutectoide dopada con cantidades
de vanadio de V 010% en peso y de titanio de Ti = 0.019% en peso es la que
permite alcanzar Las mejores características de tenacidad. Si bien, sus valores de

resistencia a la tracción y <inste elástico disminuyen relativamente con relación

a las obtenidas en las otras aleaciones investigadas. Sin embargo se pueden
obtener niveles similares de estas últimas características. sin más que ajustar su
composición química~ bien elevando el nivel de vanadio y nitrógeno o/y la
velocidad del enfriamiento posterior a la deformación o bien aumentando el

contenido de carbono o silicio, aunque. en este caso, disminuyen ligeramente los
valores de tenacidad. Los valores de tenacidad (tanto a temperatura ambiente como
a baja temperatura) que se han conseguido con el nivel de dopantes señalado, se

acercan a los obtenidos en la aleación clásica con tratamiento sénriico (templada

y revenida).

Este tipo de aleaciones podrán sustituir a las aleaciones actuales tratadas
térmicamente en las que se fabrica el componente de automoción (biela) estudiado
con un menor coste, al eliminar el tratamiento térmico <reduciendo el coste

energético total del proceso) Además, y dado su nivel de tenacidad, estas

aleaciones también podrán ser utilizadas en componentes de automoción críticos
y del exterior del vehículo, donde la tenacidad a baja temperatura es una de las

caracten’sticas más importantes.

Las características mecánicas (límite elástico, resistencia y tenacidad) aumentan
a medida que se deforma a más baja temperatura en el campo austenítico (y). Si

bien, no se podrá descender por debajo de T
2 es l075

5C (temperatura de la 2
operación) para el tipo de geometría estudiada en este trabajo, si no se quiere
tncurnr en la obtención de componentes defectuosos geoméu-icamenie (falta de
llenado>. De alt la importancia de obtener valores de las características altos con

temperaturas de conformación elevadas (T, esl250~C T—11255C) níejorandose
así la “ida del utillaje de conformación, Este ha sido el caso de la aleación 2
(V es 0.10% y Ti =0,019% en peso>.
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Los valores de resistencia a la tracción y límite elástico menores corresponden a

niveles de titanio de 0.019% en peso y los valores mayores de estas características

son para las aleacionescon valores de titanio de Ti = 0.003% y Ti = 0039% en
peso. En cambio, los valores de tenacidad y alargamiento mejores. incluso a bajas
temperaturas, corresponden a las aleaciones con un titanio de 0,019% en peso <‘

los valores de tenacidad menores corresponden a la aleación con el mayor
contenido de titanio. Estas condiciones se verifican independientemente del valor
que tenga la temperatura final de deformación.

En las bes aleaciones la ductilidad máxima en el dominio austenitico ‘y
(“caliente’) se sitúa entre 1200

9C y 12505C Aumentando ésta a medida que lo
hace la velocidad de deformación y disminuyendo con el aumento del contenido

en oxigeno de la aleación (inclusiones no metálicas) y con la presencia de
precipitados gruesos de titanio En la zona bifásica austenfrica-ferrítica (y’-Q.>
(“semicaliente’). se produce un aumento de la ductilidad transitoria cocí intervalo
de temperaturas de ‘750~C a 7759C. y tanto mayor cuanto más elevada es la

velocidad de deformación, comportándose de modo similar a la ductilidad en y
caliente) en el resto del intertalo estudiado (6505C -10005C).

El titanio (junto con el vanadio) en cantidades próximas a la de la aleación 2 (Ti

0.019% en peso) se Ita mosoado capaz de inhibir el crecimiento de grano
incluso a temperaturas muy altas (l200tC). Para valores de Tig>.039%. disminuye
su efecto sobre el control de crecimiento del crano, Altas velocidades de

calentamiento producen. en estas aleaciones, tamaños de grano ligeramente
mayores y su crecimiento con la temperatura es normal. al contrario de lo que
ocurre a bajas temperaturas de calentamiento, en el que el crecimiento de grano

es anormal (cohexistencia de granos de muy diferente tamaño).

El aumento de la cantidad de titanio en las aleaciones dopadas solaníenw con
vanadio produce un desplazamiento de los din ramas de enfriamiento continuo

hacia la derecha, lo que se traduce en una mayor templabulidad y es el causante

de la aparición de bainitas de la aleación 3. Hasta niveles de titanio de 0.0l9% en
peso no se observa dicho desplazainiento debido a la naturaleza y número de
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precipitados de V y fi. que dan lugar a la pérdida de carbono y aleanres de la

solución sólida.

Contenidos de titanio en el entorno de Ti = 0.019% en peso, producen un retardo

en la recristalización (estática) mucho mayor que en las otras dos aleaciones

Aumentando éste a medida que disminuye la temperatura final de deformación
dentro de la región de recristalización Se ha comprobado (en la aleación 1) que

disminuye el tamaño de grano recristalizado a medida que se aumenta la
deformación y se disminuye la temperatura de deformación, alcanzandose un valor
limite Igualmente sucede cuando se aumenta la velocidad de deformación.

Confirmandose la ley de Zener-Houon,on, en el sentido de que el aumento dc la
velocidad de defotznación tiene el mismo efecto que la disminución de la
temperatura de deformación. Asimismo se pone de manifiesto (en la misma
aleación 1) que la resolución de dicha ley permite conocer la fuerza de
defonriación que se debe aplicar y. por ende, el tipo (potencia) de instalación

necesaria para efectuar dicha deformación

Los menores valores del tamaño de grano austenítico tanto en ‘y (“caliente) como

en 7.-a (semicaliente’) después de la deformación corresponden a valores de
titanio de 0,019% en peso (aleación 2). La diferencia entre los tamaños de grano
austeniticos de los diferentes niveles de Ti disminuye a medida que desciende la

temperatura de la última deformación: para la deformación a 725~<Z prácticamente
los tamaños de grano austenítico de las tres aleaciones son similares.

Los tamaños de grano ferrítico y perlíticos más pequeños obtenidos después de la

transformación, con-esponden a cantidades de titanio por encima de Ti 0.019%
en peso o mejor de 0.010% en peso, si bien por encima de aquel valor se forman

bainitas Para la zona baja de la región 7 y en el dominio bifásico y-.-a, los
granos ferriticos son prácticamente iguales y muy finos en los tres niveles de
titanio estudiados. Las diferencias se han encontrado principalmente en el tamaño

de grano perlitico cuando se ha aumentado la temperatura del calentamiento previo
a la deformación en y+a. ya que el grano perlítico aumenta con dicha

temperatura Los tamaños de grano fern’tico y perlíticos disminuyen a medida que
lo Hace la temperatura de deformación tanto en ‘y como en y.-a.
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La relación entre el tamaño de etano austenitico en la última defonnación y el
tamaño de grano de la ferrita vde la perlita de la microestructura final se rigen.
para cualquiera de las tres aleaciones estudiadas, por las siguientes leyes:

e. 1.5 d,
2 y

Tamaño de grano austenítico de la última deformación.
= Tamaño de grano perlítico.

= Tamaño de grano ferrítico.
52.3 = Akacién 1.2 y 3.

No ha podido establecerte una relación entre el nivel de titanio y las fracciones

de voltinsen de ferrita perlita obtenidas, en parte debido a la aparición de
bainitas.

Los menores valores de dureza. tanto cuando se defonna en ‘y corno en y-ea, se
han encontrado en la aleación con Ti = 0019% en peso. Si bien, en cuanto a las
temperaturas de deformación, en el dominio ‘y (caliente’) las diferencias pueden
considerarse minirnas. no asi en el bifásico ‘>-.-tz ~“semicaliente”) en donde aparece

una variación positiva e importante de la dureza cuando disminuye la temperatura

de deformación, Así se podrán controlar las características de resistencia del
componente que se desean obtener sin más que variar este parámetro del proceso
(siempre que la instalación lo pen-nita>.

Dados los tamaños de grano ferriticos y pertíticos tan pequeños producidos por la
conformación en y±aí”sen-tícalieníe”) es de esperar que los valores de la

tenacidad conferidos por dicha deformación serán muy altos Ello permitirá
obtener componentes l’principa.lmente de automoción de alta responsabilidad) con

unas características muy altas con una gran precisión dimensional y una calidad
superficial tal que evitará, en muchos casos efectuar mecanizados posteriores que
elevan fuertemente su coste situado en el 50% del coste total del componente
acabado>. Además se debe añadir aquí el ahorro debido al menor coste energético
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que supone la disminución de la temperatura del calentamiento previo a la
conformación en y.-« (semicaliente) respecto a la que se realiza en ‘y

(caliente”). Las características de resistencia podrán mejorarse si se eleva la

temperatura de calentamiento previa a la deformación (=l050~CT), aunque
previsiblemente se prejudicará la calidad superficial. debido a la aparición de una
capa de oxidación mayor

Los precipitados de los compuestos intermetálicos de Y y Ti más pequeños (aprox.

9 orn. de diametro medio) y en mucho mayor número corresponden a las
aleaciones 1 y 2 (los niveles de tit&tio van hasta Ti~,0l9% en peso). Para
valores de titanao de Ti = 0,039% en peso (aleación 3), se obtienen compuestos

incermerálicos gruesos de este dopante (56 orn) y en pequeño número. fonnando
rosarios que están asociados a bandas de bainitas. Estas reducen fuertemente la
tenacidad (sobre rodo a baja rernperawí-a). por lo que no se deben superar, en este

tipo de aleaciones, contenidos de titanio mayores de Ti = 0020-0,025* en peso.
sí se desea obtener una buena tenacidad

En la aleación 2, los precipitados, fundamentalmente, se componen de TIN o
Ti(C.N) y (‘VTí)N, o (V,Ti)(C,N). en cambio en la aleación lía naturaleza de los

precipitados es mayoritariamente VN o V(CNY En la aleación 3 éstos se
encuentran formando exclusivamente TiN o Ti(CN) gruesos en las zonas
segregadas y eh las no segregadas mayoritariamente VN o V(C,N).

La mayor contribución al endurecimiento por precipitación dada por la ley de

Orowan y Ashby se ha conseguido para las cantidades de titanio intermedias.
Ti.’,019% en peso (aleación 1).

En las oes aleaciones estudiadas, la distancia loterlaminar del componente bifásico

laminar perlitico es menor a medida que disminuye la temperatura final de
defon-riación. Igualmente ocurre con el espesor de la lámina dc cementita debido
al aumento de la velocidad de enfriamiento.

Una variación de la fracción de volúmen de este componente bifásico laminar

perlifico con la temperatura final de deformación sólo se ha encontrado en la

167



deformación en el dominio y-tx. aumentando ésta a medida que crece a

temperanara de conformación.

De las cuatro familias de ecuaciones (Gladsnan y col.. Kouwenhoven. Licka s’
Bumett) que generalizan la ley de Hall-Petch para aleaciones fen-iríco-perliticas.

la que resuelve con más precisión cl cálculo de los valores teóricos de las

características mecánicas: resistencia a la tracción (or) límite elástico (os,’; y
temperatura de transmisión en impacto I.T.T. en este tipo de aleaciones y por

consiguiente, más se acerca a los valores experimentales. son las debidas a

Gladman y col- (21) (22). Estos valores sumados a los obtenidos en el
endurecimiento por precipitación, a través de la ley de Orowan y Ashby, son los
que permiten predecir las características mecánicas a obtener en los componentes

conformados

La simulación mediante torsión en “caliente” o “semicaliente” es la única manera

sencilla y práctica de estudiar cualquier proceso de conformación sin más que
conocer las deformaciones, temperaturas ~‘ velocidades de deformación de cada
operación del proceso. Con ello se evita la necesidad de efectuar costosas pruebas

en la línea de producción o necesitar de técnicas muy sofisticadas (microscopia
electrónica de transmisión) para el cálculo teórico de las características mecánicas.

No obstante, es necesario establecer la relación entre las características de

resistencia y tenacidad, por un lado o los valores de dureza o de tamaño de grano
fcrrítico-perh’tico final que se obtiene de la torsión, por otro. Una vez conocidas
estas relaciones. se puede conocer los valores prácticos, objeto de garantía, en otro

componente con distinto proceso de defortnación a partir de la simulación por
torsión en “caliente” o “semicaliente”. pero con el mismo tipo de aleación (las
relaciones aquí establecidas han sido la resistencia a la u-acción y el Ifmite elástico
con el tamaño de etano ferritico y la tenacidad con el tamaño de grano ríerlítico>.
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7.- ANEXOS

7.1 MA OVINA DE SIML’LA ClON POR TORSIONwísa~

Para las simulaciones de proceso de deforrmación en el dominio ‘y y y.-a

(caliente” “sernicatente”) se ha utilizado una máquina de torsión fabricada por

SETARAM con lice¡mcia IRSJD que se muestra en la figura 74

Figura 74: Máquina de toe-alen.

Esta máquina diseñada iniclalrnente en 1975, ha sufrido una evolución constante
hasta la fecha y actualmente. pennite realizar simulaciones de grata complejidad
con una elevada fiabilidad y de forma sencilla. Los elementos mecánicos están
reunidos en un banco. al que se le proporciona la energía rusecáisica necesaria con

ayuda de un motor, cuyo rotor tiene una potencia dc 35 kW y que consigue un
par de SO N.m prácticamente constante pal-a cualquier velocidad angsilar La
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velocidad de giro puede vanar, de forma continua ente Uy 2400 r.p.m. lo que

según el tipo de probeta utilizada, hace posible alcanzar velocidades de deforma-

ción equivalentes a 60 s En este caso, con las probetas que se han considerado
idóneas para este u-abajo se pueden logar selocídades le hasta 256 st En la
probeta A hasta 0,75.31: en la nrobetafl hasta ¡‘7,4~’í ‘y en la probeta C hasta 25±

5.3

Vn embrage electromagnético peri-vicie una respuesta rápida tamo de aceleración

como de frenado siendo el tiempo medio de régimen o detención de 5 a 15 ms

aproximadamente, según a velocidad de giro.

El banco de torsión penrtm¡e realizas hasta 24 pasos a diferentes temperaturas y
regímenes de deformación (e y É). Se puede programar también el precalenta-

miento y el enfriamiento.

Las probetas se calientan por inducción mediante un generador de alta frecuencia
de 20 kW utilizando bien la espira original (probeta A). figura 75. o bien, la que

se ha fabricado para las probetas conos (B 6 C), figura ‘76. Si no se desea la
alteración superficial de la probeta <omsidacmóes y descarburación). el sistema
permite que un tubo transparente que contiene la probeta sea recorrido por una

corriente de argón. Sustituyendo la corriente de argón por una de helio. se puede

incrementar la velocidad de enfriamiento. Por lo que se puede establecer una
banda de velocidades de enfrianijenro dc la probeta entre 3~Cs~ y l00~Cs’ sin
más que usar el primero o segundo gas con diferentes caudales (En las probetas

enfriadas al aire con o sin tubo protector transparente se consiguen velocidades de
enfriamiento entre 3’Cs’ y VCs’. Para menores velocidades, debe ejecutarse en
el ordenador un proaama ce enfriamiento en etapas).

En lugar de gas, es posible también hacer pa.sar una corriente de agua a presido
6 iPa: equivalente a 6 bar> que permite alcanzar enfrian’sieosos bruscos cori

~e?ocidadesde hasta IOCY’Cs<.

Si semoma la opción de erit’namiento mediante chorro de agua líemple> podemos

establecer un tiempo de espera que nos permite congelar las estructruas cus función
del tiempo y de esta forma estudiar los fenómenos de recristalización. En el Caso

de que en alguna simulación se lleca a la rotura, la máquina se desconecto

automáticamente, almacenando en su microprocesador los datos registrados hasta
ese momento. Se pueden realizar lOO lecturas coy ciro las velocidades antes
comentadas se icticren al 71ro por SOOs-C.
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Fijen 75: ladeas, pobeah ¿~. A

Figura 76: huductoe probetas elpa E y e
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De esta forma se puede lograr la eso-sictura final que se desee en estas aleaciones:

ferrita-perlita. bainita. martensira o combinaciones de estas

La temperatura se mide mediante un pirómetro de infrarrojos cirvo rango es
650’C-1350

0C con un error de ±5’C. Cono-astándose periódicamente mediante
termopares insertados en una probeta preparada al efecto

La toma de datos está totalmente automatizada mediante un ordenador 1-1.?..

pudiendo turnar entre 5 y 100 datos por vuelta, almacenando, cada 250 ps. datos
sobre: tiempo. temperatura, torsión (par sorsorn’ de vueltas) y esfuerzos. Después

del ensayo. el programa convierte los valores binarios en una forma entera de base
10 Separa cada paso, comprobando los tiempos y al mismo tiempo los datos se

transfieren en forma ASC II a un diskette ~a otro ordenador H.P que dispone de
un programa Foro-am para imprimir los datas facilitados por el ensayo: la cuna

par de torsión-deformriación (nt de vueltas) y las lecturas realizadas según las
snslracciones ino-odsmcidas. En caso necesario los datos pueden tomarse de forma

manual.

A titulo de ejemplo se incluye los daios usuales que proporciona a máquina de
torsión para una simulación de deformncidn en dos pasos

1” paso y pasO

$ 1.443 (equiv. a lOS ms) e = 0779 (equiv. a 41 ms)

= 1375s.3 (equiv. a 1283 r.p.m.) É = I895s’~ (equiv. a 1770 r.p.m.’>
Los datos se muestran en la figmara 77: cuna par-número de vueltas, la tabla de

las condiciones del ensayo tparásneu-os de torsiótil ~ la. tabla de las lecturas de
esfuerzos, par torsor, n’ de revoluciones ~‘ tiempos.

3.2 DILATOMETRO ir-ini

Para la realización de los ensayos dilaton,éuicos se ha utilizado un dilatomeco de

temple ulo-artipido. modelo DT 1000 de la (‘urna Adamel Ll’lomarcv.

Este dilatometro está dotado de sistemas de calentamiento y enfriamiento de grao
versatilidad, con un funcionamiento completamente automático y guiado por un

ordenador. Los parámetros de los distintos ciclos térmicos a realizar se proctarnan
en el ordenador de forma sencilla, tanto para ciclos isoeérmicos como anisoiérmi-
cos. El programa de utilización permute, para un ciclo idunico dctcrnmtado

programar los siguientes parámetros:
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• 255 segmentos ‘Uit segmento puede ser un mantenimiento isotermo o una

variación uniforme de temperatura entre las temperaturas dadasí.

Escalas: lCs” a 600iCs’ s’ 3’l0”<’Cs a l.ñCs’.

Duración de mantenimientos isolérmicos de 1 s hasta 65535 s unas 1 S horas:.

Velocidad de calentamiento máxima: 200~Cs<.

• Velocidad de mantenimiento máxima: 500SCs..3.

El equipo posee sistemas electrónicos de alta sensibilidad y precisión para la
medida y amplificación de las variaciones de longitud. tetnperaturas y tiempos y

sus sistemas de registro que ‘almacenan los datos recogidos en el ordenador. Por
otra parte el desarrollo del ensaso se va visualizando, en tiempo real, en la

pantalla del ordenador.

Los datos del ensayo pueden quedar guardados y archivados en discos magnéticos

flexibles Wiskettes: y a parda’ de los registros se pueden obtener los datos
craficados en las siguientes curvas:

- O = f(t) (ciclo térmico realizado’:.

- L..Lo = fiO) (dilatación frente a temneratura>.

- [o:Ltoí]/dO U 6> ¡cnn-a derivada respecto a la temperatura

- L/Lo=f(t) (dilatación frente a tlemoo,

• [dflJLo}]/dt = f(tl cuna derivada respecto del tiempo’:. donde

O temperatura: t = tiempo: L = longitud final de a probeta Lo longitud

inicial

El sistema de calentamiento está constituido por un homo de radiación. Con objeto

de minimizar los problemas de oxidación o descarburación producidas durante los
calentamientos a altas temperaturas las probetas se ensa”an bajo condiciones de
sacio entre (1333 a 1.333 Pa conivaleate a lO> l0>’Vor> o en atmósferas
protectoras (helio>.
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Para el enfriamiento, se combina la acción refrigerante de aire comprimido.
aplicado sobre las lámparas del horno para controlar su enfriamiento con la de un
chorro de helio que actúa directamente sobre toda la superficie de la probeta.

La pequeña masa de los probetas de ensayo >2mrn de diámetro por lmm de
loneitud) y el propio sistema de calentamiento y enfriamiento empleado. aseguran

una inercia térmica muy baj& Debido a la existencia de unos sistemas de
regulación electroníca asistida por ordenador, que permiten programar y conuolar
con precisión la temperatura del horno en cada instante, en el dilatómeno DT

¡OttO se pueden ensayar probetas sometidas a ciclos t¿rír¡icos con velocidades
reales de calentamiento y enisiamiento comprendidas en los rangos anteriormente
citado. Asimismo, se pueden aplicar ciclos sermicos que combinan condiciones

isotérnsmcas y antsoténrsicas. mediante una simple programaciónde los parámetros.
velo::idad. temperatura y tiempo Además, el sistema criog¿nico -con nitrógeno

llqu¡do’ permite realizar ensayos hasta temperaturas inferiores a -l0O~C.

La medida de temperatura se efecetia mediante un termopar de cíomel/alumel

tipo Lo asociado a un amplificador de la señal de temperatura. La señal, a la
salica de este amplificador, es convertida en una infonnación num¿s’ica. La
linealtración de ¡a curva de respuesta del termopar es realizada por un micropn,ce-
sador asociado a una memoria en la cual está archivada la curva de respuesta del

termopar.

7.3 ANA MUDaR DE IMÁGENES

El objetivo primordial de la metalografía cuantitativa consiste en la reconstrucción
con un alto grado de precisión de la microesirmactura real a partir de las observa-
ciones bidimensionales realizadas en los planos de corte de la muestra.

La técnica más utilizada en tnetalograiía cuantitativa es la del análisis de imagen.
Su herramienta, el analizador de imágenes, consta básicamente de los siguientes

módulos:

Cuirnara de vide
0 para la captación de i’aS imágenes obtenidas mediante un

sis:ema óptico (objetivo fotoeráfico. microscópico, etc.>.

!.%a procesador de imagen.
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• Un sistema informático de dialogo, control y proceso de datos.

• Un s:stcma de visualización de imátenes.

En un proceso elemental de análisis, a imagcn es segmentada en dos panes: la
fase o morrologia cuya cuantificación inícreca y el resto de las morfologías o fases
presentes. Esto se consigue racias a la capacidad del equipo de distinguir un

cieno número de niveles de gris. Es preciso. por tanto, realizar un contraste

metalográfico suficientemente bueno en la microestrucrura a analizar.

El trabajo efectuado en las aleaciones estudiadas, que ha consistido en: la

caracterización de las microeso-uceuras. el estudio de la distribución y tamaño de
las partículas presentes (compuestos intermetálicos>, o la obtención de las

intersecciones lineales medias (tamaño) del grano austenítico. ferrítico y perlitico
la medida de las distancias interlanilviares y espesores de las láminas del carburo
de hierro de la perlita, se han llevado a cabo con un equipo de análisis automático
de imágenes Quantimet 520 dc la casa Cambrióge lnso’uments con la siguiente

confleuración:

• Sistema óptico: microscopio Polyvar-Met (Reichert) u objetivo fotográfico.

• Detención: cámara de video en blanco y negro con retícula de imagen de

512<512 puntos :.“pixels”t

Sensibilidad: convertidor analógico’digúal para 64 niveles dc gns.

• Procesados: 8 planos de memoria de imagees operativos simultaneamente.

• Control: mediante ordenador IBM PC/XT.

El proceso de detección de una fase o parricula se consigue ajustando el nivel de
2r5 basta que cubra la zona que interesa detenninar.

El equtpo de análisis automático con el que se isa realizado este trabajo tiene la
posibilidad de ser proas-amado. Una procramación adecuada del equipo. permite
obtener medidas derivadas de otras calculadas directamente por cl sistema. por
ejemplo el diámetro medio de las partículas se obtiene sumando cl diámetro

rna.ximo y mínimo dc cada panícula s’ calculando la media.
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Este sistema de análisis de imagen. uín,bi¿n dispone de un módulo que cono-ola
la pletina motorizada y el auíoenfoque del microscopio. Este módulo permite al

sistema desplazarse. enfocarse y medir en tantos campos como se desee. De esta
forma se realizaron varias medidas según el mismo procedimiento. y se detennina
el valor medio del conjunto de medidas, disminuyendo, con ello, el error

escadíseicc.

Las ntersecctones lineales se determinan gracias a la posibilidad del equipo de
trabajar con ocho planos de memona de imagen y de realizar operaciones lógicas
(unión, intersección, unión exclusiva, etc.) entre los planos Una vez detectadas las

láminas, granos o las partículas, esta imagen es almacenada en uno de los píanus
de memoria, En otro de los planos de imagen se traza una linea perpendicular a

la dirección de las láminas detectadas o entre los granos o las partículas. Como
resultado de la intersección del inverso de! primer plano (láminas), con el segundo
(línea), se obtienen unos segmentos de línea cuya longitud es la distancia
interlaminar Y análogamente, como resultado de la intersección del primer plano

láminas o panículas), con el segundo (línea), los segmentos que se obtienen
equivalen al espesor de la lámina, al tamaño de grano o de la partícula que se

desea medir.

7.4 SISTEMA DE MICROSCOPIA ELECTRONICA DE TRA.A’SMISION-BARRIDO (STEMI

Dentro de este apartado se recoge la descripción del microscopio electrónico de
transmisión-barrido utilizado la de la técnica de preparación de las láminas
delgadas (‘tlmin folís’) y réplicas para su observación en este microscopio y

finalmente, la técnica utilizada en la interpretación de las figuras de difracción
obtenidas de las partículas presentes.

7.4.1 Microscopio electrónico de frans,nisión-barrido (STEMI

.

El uso de electrones en lugar de luz visible para la observación microscópica
ha permitido una importante mejora de la resolución y ha proporcionado

profundidad de campo.

La longitud de onda de un microscopio electrónico (los electrones con una
energía de 120 kV son equivalentes a ondas electromagnéticas de longitud de
onda de 3.4x10’

3 nm (una expresión útil para el cálculo de ?. es ion:

1 ‘34V nm. y =lOO kV) es cerca de 100000 menor que en un
microscopio óptico. Sin embargo, su resolución, debido a la aberración esférica

uue presentan sus lentes magnetícas. así como a la dependencia (inversamente
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proporcional> respecto al ángulo de apertura de la lente objetivo, no es 100000

veces mejor.

Básicamente, todos, los microscopios electronicos transmisión-barrido

presentan el mismo conjunto de módulos:

• Cámara de vacío y sistema de bombeo.
• Fuente excitadora de la muestra y sistema de óptica electrontca.

• Detectores de la señal emitida.
• Monitores y sistema electrónico de control (sistema informático de

datos).

En modo de transmisión lo que se observa es la señal de los electrones que
atraviesan la muestra (tanto difractados como no difractados) y. en cambio, en
modo de ban-ido. l’a señal de electrones emitida desde la superficie de

observación, al incidir sobre ella el haz de electrones.

El sistema de alto vacío está formado por bombas rotatorias, de difusión o

turbomoleculares menos contaminantes> y bombas de iones.

La configuración de la óptica electrónica columna del microscopio) está
formada por un sistema de iluminación consistente en un cañón de electrones

(filamento y lente electrónica. Webneit’>. dos lentes condensadoras: la rninilente
y la lente objetivo superior. Estas lentes actuan como una lente condensadora
unica y forman gane de la lente objetIvo. El sistema de formación de la
imagen está compuesto de la parte inferior de la lente objetivo, la lente dc
difracción, la lente intermedia y dos lentes de proyección.

Asimismo, en varios lueares de la columna se sitúan bobinas de corrección,
que actúan sobre el haz de electrones ~ permiten disminuir los errores debidos

a imperfecciones geom¿uicas e inhomogeneidades del matenal.

Las bobinas de corrección se clasifican en:

• Bobinas de astigmatismo, para eliminar este defecto del haz

• Bobinas deflectoras. que conigen los errores de desviación del haz pero
cuya principal función es la alteración de la dirección del haz dc forma
que describa un barrido rectangular sobre la muestra,
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Las bobinas de corrección evitan el ajuste mecánico. siempre más complicado

de las lentes.

A lo largo de la columna se sitúan una serie de diafragmas que son ajustables
en su posición e intercambiables, con cuatro tamaños distintos:

• el diafragma condensador, en el sistema de iluminación.

• el diafragma objetivo, justo detrás de la muestra en el plano focal trasero
de la parte inferior de la lente objetivo

• diafragma de selección del área de la fiwara de difracción SA. en el
sistema de formación de la imágen

Asimismo, la columna presenta una serie de diafragmas fijos, cuya aperoara no
puede cambiarte. La imagen de los electrones transmitidos se recoge en una
pantalla fluorescente (o en fotografía) al pie de la columna

En el microscopio utilizado en este trabajo, un PHILIPS CMI2/STEM (i3~i

figura 78). la muestra no estA situada antes de la lente objetivo sino dentro de
ella. El sistema se conoce como objetivo de inmersión e incluye, en esta
conflguración, una minilente condensadora que permite que un bar paralelo

ilumine de forma paralela la muestra. Con lo que. a pesar de tener una lente
convergente antes de la muestra, se consigue una iluminación paralela sobre
la muestra- En dicha zona se hallan situados también los detectores de
electrones primarios y secundarios, que dan la imAgen en barrido; el detector

de rayos X. que permite realizar análisis químicos muy locales y los diafrag-
mas objetivo (figura 79).

Actuando sobre las emes, bobinas correctoras y diafragmas obtenemos
diferentes modos de iluminación de la muestra p.c. liar convergente casi
puntual (‘nanoprobe spot”) o menos puntual (n’sicroprobe spot”) y haz paralelo.
Cuando las bobinas de desviación no están dináirticaniente activadas se trabaja
en modo de transmisión y cuando están dinánsicarnente activadas lo hace en
modo STEM (aquí el haz describe un rectángulo a lo largo de la superficie del

maternal).

183



Figura 78: Microscopio de Úíansmieión-ban-ido (STEM)
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Los tipos de imágenes que se obtienen son muy diversos y dependen de cómo
se excita la muesc-a y de la señal que se recoja en los detectores o en la

pantalla fluorescente:

• imágen de comon claro, obtenida con la parte del haz que atraviesa la

muestra Sin suma’ ninguna dispersión.

• imágen de campo oscuro obtenida con la parte del haz dispersada por la
muestra. En este equipo se puede obtener una imágen de campo oscuro

con iluminación cónica: el haz inclinado incidente se hace rotar de forma
continua alrededor del cje ópricu. obteniéndose una superposición de

imágenes de campo oscuro que presenta una mejor imAgen (se iluminan
los detalles desde muchas más direccmnsies;.

• figura de difracción obtenida tanto de forma convencional. <haciendo
incidir sobre la muestra un haz paralelo), como haciendo incidir un haz

convergente no convenctonal. E! uso de haces convergentes en difracción

presenta la ventaja de poder obtener información de zonas mucho más
pequeñas de la muestra.

• imAgen superficial tipo STEM. tanto de electrones secundados como de

electrones pnil7aflos.

Inicialmente. la incorporación de un microprocesador de control facilita el
manejo y permite la obtención inmediata de parámetros: tamaños, excentricidad
de panículas. espaciado de la red, etc.

La resolución del microscopio atizado <>< se sitúa: en modo transmisión en
0,14 nm sen modo barrido en 1 nm Este se ha operado, en este trabajo. en
modo transmisión para la observación y determinación de los parámetros de las

perlitas (espesor de la cemeneita y el espacio interlaminar) en láminas delgadas
(“tino foils”) de las aleaciones estudiadas y para la determinación de los

parámetros concernientes a los precipitados intermetálicos (tamaño, distribución
y número) en las réplicas de las mismas muestras La naturaleza de los
precipitados ha sido dereortinada a partir de las fisuras de difracción obtenida

y mediante análisis rior energia dispersiva dc rayos X sobre las réplicas.
También se han obtenido imágenes en campo claro y oscuro de los micropreci-

pitados en las láminas delgadas.
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— 42 Preoaracson de réplicas a lóminas delgadas (“¡hin foils’). <“

‘

A continuación se describe la técnica de preparación de muestras para el

microscopio de transmisión-barrido STEM>

a) Réplicas

Después de pulida, la probeta es atacada electrolíticamente en unas condiciones
bien determinadas. De forma que se disuelva la matriz metálica, sin alterar en
absoluto los precipitados, como se indica de modo esquemático en la figura 80.

Figura 80

En este caso, las condiciones, que se
pruebas, han sido:

han aplicado después de numerosas

• Electrolito: 5% de clorhidrico + 95% de metanol
- Densidad de corriente: 59.5-10’ Amperios/rnrn
• Tiempo: 40 segundos.

Posteriormente la superficie atacada se recubre con una fina capa de carbón

evaporado.

La película de carbón, con los precipitados adheridos a ella se extrae por medio
de un nuevo ataque electrolitico. con parámetros de trabajo:
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• Eleco-olíto: 10% de clorbidrico + 90% dc metanol.
• Densidad de con-lente: 238 ‘lOt Amperios/mm’.

- Tiempo: variable

Cuando la película de carbono comienza a despegarse de la superficie de la

probeta (previamente. se realiza un reticulado para facilitar dicha operación>,
¿sta se introduce en agua destsiada. en donde flotarán las retículas o panes de

éstas, ya despegadas de la supermucie.

Estos pequeños trozos se pescan del agua destilada con as-uda de una mallade
cobre que servirá para introduco-los en el portarnuesca del STIZM. Finalmente
se secan con una corriente de aire caliente.

b) Láminas delgadas (“Thin folls 1

Las láminas delgadas se preparan a partir de discos compactos de material de

las aleaciones obtenidos por corte mecánico o electroerosión. Se debe poner
especial cuidado en no calentar en exceso el material, ni producir fuertes

deformaciones mecanícas.

Estos discos de 3 mm de diámetro y un espesor de (1.1 a 1 mm tienen que ser
adelgazados hasta un grosor de pocos micromeo-os.

Obtenido cl espesor final, la proxta se ataca elecn’o>t’dcamente leí electrolico
utilizado na sido: 15% perclónco = 95%~ acético) por ambos latos de la
probeta mediante un dispositivo especial que bombea el e!ecrnlito sobre las
dos caras del disco. La bomba se desconecta automdúcanuente por medio de

tina fotocélula, tan pronto se perfora (a probeta. Es. justamente, en las
proximidades del orificio, donde se encontrará la región transparente de la

muestra y en la que se hacen las observaciones en el STEM.

7.4.3 ¡nterorelacíón de las (¡nra; de difracción, Técnica utilizada “~<

Conviene recordar que dentro de un cosuil. se designa como origen a uno de
los vértices de la celda unidad los lados de este triedro constituyen los ejes.
El par-Ameno de la red sirve dc unidad de longitud.



Las direcciones en una red cristalina se designa por medio de vectores cuyos

componentes se refieren a los ejes cristalográficos y se referencian eno-e
corchetes ú = lu.v,wj

Los planos cristaJográlicos. por su parte, se designan por medio de sus “Indices

de Millet’ y se escriben entre paréntesis. (h,k.l) Los indices de Miller son
proporcionales a la inversa de la intersección del plano con los ejes Figura 81>

Figure 8)

Los índices de Miller no designan un plano simple. sino un conjunto de planos
paralelos. La distancia entre dos planos adyacentes de la red se denomina

distancia iníesplanar (d).

Las figuras de difracción de los microprecipitados obtenidas en el STEM.

proceden únicamente de ángulos de Bragg ~=3
9y cuya ley se escribe

X=2ósene (41)
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donde

X = Longitud de onda de la radiación
d = Distancia interpíanar

e = El ángulo de incidencia respecto a una familia de planos
cistalográficos. (figura 82)

n = índice de Rragg

Para ángulos pequeños. el
valor 2-sen e de la ecuación

de Bragg (41) se puede
sustituir por té.

Figura 22
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Si L es la distancia del
objeto a la placa totográfica

-o mejor el camino óptco
recorrido entre objeto a
placal y R la distancia, del

punto de difracción al punto
ce,tmal, tendremos: figura

83)

etí

~‘~~1~~~
<eh y
‘e

:~.:;zszte

>entro nL

taz refle
3éúo

piaca fotográ:’:ca

Fig. Si

tg (28)= RA. (42)

Pudiendose sustituir la tg26 por 2~ para ángulos pequeños. Para distancias d
pequeñas, elevados órdenes de retiexión (n=l) y elevados valores de los índices

de Miller. la ley de Bragg (4!> se simplifica. sin más que introducir la

ecuación (42) en la (41):
d = (L-X)/R (43)

donde LX se conoce como constante de la cámara y su valor puede ser
obtenido por medio de medidas de calibración Estas calibraciones se realiaan

difractando sobre probetas con una distancia ‘mterplanar conocida como puede
ser capas finas de oro depositado por evaporación. La constante de cámara LA.

del microscopio S1’EM utilizado <para 100kW) ha sido de l37lQ~ m
>1,37 A’cml
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Para la idenúftcación de las ficuras de difracción. se debe tener en cuenta cue
en una red cúbica:

= a/[(~ h’—k’~l>1 >44>

donde ‘<a” es el parámetro de la red > lado de la celda unidad:.

Sustituyendo d~ en la ecuación >44’> por su salor en 43)

(L-XYR = Wds<(b k+l >1 <5)

de donde se obtendrá el valor del parámetro de red “a”.

a = [(L-X)/R][N’(h¼-k
2*l’) (46)

La técnica seguida en la interpretación de las figuras de difracción se describe

brevemente a continuacion:

El primer paso consistió en una cuidadosa reproducción de los puntos presentes
en las figuras de difracción de los precipitados obtenidas en el microscopio de

transmisión sobre un papel transparente, para poder realizar los trabajos de
interpretación sin dañar la mismt

Seguidamente, se procedió a unir el punto correspondiente a cada una de las
reflexiones de los planos cristalográficos con el central Onz transmitido)

midiendo los ángulos que forman estas rectas dos a dos, así como las distancias
entre cada otto de los puntos y el ceno-al. Teniendo en cuenta que estas

distancias deben se proporcionales a la ruiz cuadrada de la suma de los
cuadrados de los índices de Miller del plano responsable de la aparición del

punto se puede obtener una identificación provisional de cada punto. El
siguiente paso consiste en comprobar si esta primera interpretación es
coherente con los ángulos que deben formar los planos eno-e sí. Para ello. se
comparan las medidas obtenidas en las figuras con las ofrecidas en las tablas

(referencia). Si las medidas concuerdan, los puntos quedan definitivamente
idenuficados y se procede a calcular el eje de zona (dirección perpendicular al

plano de la figura) como el producto vectorial de los índices de Miller de los

dos píanos cuyas reflexiones aparacen en dicha figura Si los ángulos medidos
eno-e las rectas en la figura no concuerdan con los que forman los planos que

han sido asociadas a las mismas, se efectúa una nueva interpretación de las
puntos. realizando un proceso iterativo hasta la consecución del ob~etivo fi~adia.
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Esta tarea parece relatisamente sencilla a pnmera v:sta. una vez conocido que
tanto el carburo como el nio-uro de titanio del tipo MX tasi como cl \‘N)

t:enen una red cúbica ceno-ada en las caras Ya que únicamente, los puntos
correspondientes a planos cuyas índices de Miller sean todos pares o todos
impares podrían aparecer en la figura de difracción. Sin embargo, diversas

cIrcunstancias complican el problema. En primer lugar, el carburo de vanadio
del tipo VC posee una red hexagonal, por lo cual. su presencia daría origen a
la aparición de reflexiones correspondientes a esta red. Por otra parte, las redes

de no-os posibles compuestos de carbono o niu’ógeno con titanio o vanadio del
tipo MX pertenecen al sistema hexagonal. orsorómbico o tetragonal, razón por
la cual, su precipitación (en unión con las primeras, si bien en menor grado)

puede originar las reflexiones correspondientes a dichas redes y como
consecuencia, la aparición de reflexiones múltiples tías denominadas retiexio-

nes prohibidas). No es necesario señalar el alto grado de dificultad de

interpretación de las figuras de difracción que supone la aparición de doble
difracción como desgraciadamente ha ocun-ido en este caso.

El paraaneo-o de red de las precipitados cúbicas centradas en las caras se

calculé empleando la expresión (46). Donde A. representa la longitud de onda
de los electrones en manómetros (0.0037 nm para lOO kV de potencial de
aceleración). Y. la comentada distancia de cámara y R la distancia basca el

punto del ceno-o desde el punto correspondiente a la retiexión de índices de
Miller (h,k,l) (figura 83).

Empleando este procedimiento se obtuvo un parámetro de red de 0.259 nm
para los precipitados de la figura 59. en buena concordancia con los valores del
TiN(O.212 nm) y TiC (0216nro) de referencia, obtenidos en la bibliografía
(1351 La interpretación de la otra figura de difracción (figura 60) no fue posible

debido a la aparición de doble difracción (reflexiones prohibidas)

7.5 RESOLUCION DE ¡A FCUÁ ClON DE ZENFR-IIOLLOA4OV .~IFDL4NTE EL METODO liC
MíNIMOS CtA DRÁDOS

7.5.1 Planicamiento del problema

Se tiene un coniunto de N soluciones experimentales de la ecuación de ‘Zener’
llollomon. Esta ecuación es de la forma:
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É e’ptQ.~RT, = A[sb(acjr = Z 4

Los conjuntos de valores ~iuese hallan espenmentwrmente son

e. T. a,

Se desea bailar un procedimiento por el que. conocidas una serie de N tercetos

de soluciones de la ecuación : N conjuntos dc 3 valores. é. T. o, cada
conjunto>. se aproximen por el método de los minimos cuadrados. de los

valores de Q, A. a y o.

Los valores de los parámetros de la ecuación se expresarán en las unidades
siguientes: Z(s.i); fis’’): Q(kJ molí) y dado su uso también en (cal mol’’)

T(K); R=S.3Jmol.3LK.3í (2 cal mol’<K’); C(MPa) y A. n.a constantes

75.2 Dolos para ale caso

Aconunuación se indican los datos experimentales de este caso y una primera
solución parocular aproximada.

tía’> T<K> ciMpa:

05 5.4
o 5II
75 ~,‘.3.a <1-

5
a

1423 ..21
1 ‘“ 1453 ~e.S

13 ~53 i’7.3
13 7 ~“C3 ~lt5
13 1423 10’ 3
~.3 7 1453 100.

.3 a ZC1.1 ka rncl<
<.:ts saí’tsol’l

A a 1’Áx1O set
psr:lcu lar>

a 0. : :5

753 Transfonnaeíon de la ecuacion

Para hace más sencilla la comprensión del proceso a secuir. se va a transformar
1) en términos de notación más simple

¿ za

T
O zx

o za
4

Q =a,
A =a,
st = a,
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con lo que queda

z expa,/2’ i = ‘,i~ SItIas 1”’ (4»>

y sí se despeja z

= la. lSh(ax ~ /expía¡2Y3 (491

z Z(s.yí ~50)

Por otra parte. los o-los de soluciones se deben entender como

= f<s vi >51)

La función a rreintmizar es

5 = ~ lf(x<.y>- Z(x. <1’ (52)

Para realizar esta n,inimización se utiliza la subrutina de librena l-larwell de
nombre VAO2A También se uteliza la subrutina VDOIA que es llamada por
la VA(12á.

Además es necesario escribir un programa principal denominado MINi-
MOSFOR, una subnitina que calcula los valores de la función, 5, denomina-
da CALFUNFOR, un fichero de datos denominado VALORESDIFDAT.
que condene los valores experimentales de t. T y a. y finalmente otro
fichero de datos, denominado SOLUDAT que contiene la solución de
partida de la ecuación

7.5.5 Resultados

Partiendo de la solución aproximada propuesta en
a la siguiente solución

el apanado 7.5.2. se llega

A
-_- =_

te a Error N’lie- Total

rae.

¡
¡

Sol ini
cml 1’

261.1
:626~l

t flatO - ~5 =46 3.65134 0 O

Sol Final 254.5
¡ ~:6>0S9)

4534st0<
~ 5.4 l(~ 22398 ¡ 58 58

1 1$ esta indicado en lcd moL y eno-e paréntesis en cal mol

Se puede reúnar la solución ca bíando el fichero SQLLDAT. poniendo la
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nueva solución s’ recomenzando a correr ci procranta. Es lo que se ha hecho
en los signientes casos.

Si tornamos como solución inic:al los crupos de valores de 1). A. u
obtenidos como otras dos soluciones paniculares del sistema de datos del
‘apartado 7.5.2. Tales como:

n a””””’ Q
KJmol”
(mol>>

0.00666 389 l.35x10
9 217,5 >52.221>

0.0056 4.42 lósxloí 283 <67.931)

Aplicando estos
señalado, se llega

valores iniciales y el procedimiento de aproximación
a los siguientes resultados

K
Kl mol

lralmo¡<l

<

<

1

1

Error Ñtlte, Total
;ac.

0

191 198

60 351

t5 373

Ni Itt- [To-il
mc. ~talH

Sol.
inicial

25

217.5
(5222]>

l35x10’ 0.0766 389 34443

255.1
(61235)

233x10’ 0fl135 3.6< 2.9257

251.5
(60407)

9 14x10’ O ~58 5.154 2.1596

Sol.
final 25

251.3
(60330)

i 027xi0’ 007644 5.180 21594

K
Kl mol <

(cal mol’)

A > o n Enor

Sol.

‘4
inicial

283

>679311

l.68tt00 ¡ 00756 ¡ 4.42 114.02 0

251 S94xi0<
(602531 1

0,07655 ¡ 51407
.

2.16 417

Sol,
final3’

251 92h10.: ¡
(60258> ¡ 1

0(~52l 5.156 2.16
¡ 1<

4 421

196



Part:endo de dos soluciones bastante diferentes, se ha llegado aun valor
eastante parecido en ambos casos, pero la solución con error mínimo es la
solución final 2’. Sí bien, es en la 5~ donde se han efectuado el mayor n’ de
teracciOnes.

75.6 Discusion de los resultados

El método presentado permite hallar los parámetros óptimos (valores Q. A. a
~‘ n de la solución 2’) de la ecuación de Zener-l’lollomon Sin embargo,
conviene tener precaución a la hora de los resultados.

Una idea de la exactitud conque se realizan las medidas de É. T y O, la dan
los valores de las ‘m” funciones 13. que aparecen en pantalla o-as cada
interacción.

Si se alejan de cero. ese trío de valores es de una fiabilidad menor que los
otros valores,

Como medida de precaución, se ha calculado la recta de regresión (Valores
A < r) del parámetro de Zener-Hollomon (Z) para obtener la correlación
existente entre los datos empíricos y la solución mejor obtenida mediante
este método Esta con-elación ha sido de 0.998 que se puede considerar
aceptable (su cálculo se ha desarrollado en el texto, punto 3.222>.
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