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Sumario

A lo largo de los afios, los aceros al manganeso han sido ampliamente
utilizados en la industria automotriz debido a sus destacadas propiedades
mecénicas. Estas propiedades se derivan de los mecanismos de refuerzo que
exhiben cuando se someten a deformaciones. Dependiendo de su composicion,
se pueden identificar tres tipos principales de aceros: aquellos que experimentan
la transformacion martensitica inducida por deformacion, conocida como el efecto
TRIP; aquellos que presentan maclas inducidas por deformacion o el efecto
TWIP; y aquellos que utilizan mecanismos de endurecimiento por precipitacion,
lo que conlleva la formacion de precipitados que obstaculizan el avance de las
dislocaciones durante la deformacion.

Actualmente, se ha centrado una mayor atencion en los mecanismos de
endurecimiento por precipitacion, ya que no requieren necesariamente un alto
contenido de manganeso, lo que permite reducir los costos de produccién sin
comprometer las propiedades mecanicas del acero, lo que lo hace especialmente
atractivo para la industria automotriz.

Para llevar a cabo este estudio y fabricar una aleacibn de medio
manganeso con efecto de endurecimiento por precipitacion, utilizando
precipitados de Al/Ni tipo B2 en una matriz austenitica, se realizé una exhaustiva
investigacion en conjunto con simulaciones computacionales utilizando el
software ThermoCalc. Los resultados de estas investigaciones llevaron a la
obtencion de una aleacién con la composiciéon Fe-18.1%Mn-8.6%Al-4.6%Ni-
1.1%Cu-0.8%Si-0.6%C (porcentaje en peso).

Las muestras en estudio se sometieron a dos lineas de tratamientos
térmicos. Un grupo se sometio a un recocido a 580°C durante dos y seis horas,
mientras que al otro grupo se le aplic6 un tratamiento termomecéanico de
laminacion en caliente a 1000°C antes de someterlo al recocido, también por dos
y seis horas. Los resultados mas favorables se obtuvieron en las muestras
tratadas con laminacion en caliente, especialmente en el caso de la muestra
sometida a un tratamiento de seis horas. Esta muestra exhibié una matriz
austenitica con la presencia de ferrita, cementita y B2 en sus limites de grano.
Ademas, es importante destacar que estas muestras exhiben notables
propiedades mecanicas, alcanzando valores de resistencia a la traccion (UTS)
gue superan los 900 MPa vy limite elastico (Ys) sobre 30%.
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1 Introduccidon

En la actualidad el ahorro de recursos energéticos y la disminucion en la
liberacion de agentes contaminantes al medio ambiente son una prioridad a nivel
mundial lo que ha traido consigo varios cambios y regulaciones con el fin de
cumplir este objetivo [1][2]. Uno de los sectores con una significativa emision de
gases contaminantes es la industria automotriz. En consecuencia, en los ultimos
afos, se han dirigido esfuerzos hacia la reduccién del consumo de combustibles
en los productos disefiados y fabricados por esta industria. Para lograr este
objetivo, la industria ha optado por la implementacion de aceros de baja densidad,
lo que conlleva una disminucién en el peso de los vehiculos y, por ende, una
reduccién en el consumo energético [3]. No obstante, en la mayoria de los casos,
se debe elegir entre baja densidad y altas prestaciones mecanicas, las cuales
son de vital importancia en el disefio de automoviles para garantizar la seguridad
del usuario.

En este contexto, los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS)
desempefian un papel crucial. Actualmente, se distinguen tres generaciones de
AHSS, siendo los de tercera generacion los mas ampliamente utilizados debido
a su competitivo costo y destacadas propiedades mecanicas [4]. Entre los aceros
AHSS de tercera generacion, resaltan las aleaciones del tipo Fe-Mn-Al-C,
conocidas como aceros de baja densidad (LDS). Estos aceros integran
elementos como el aluminio (Al) en su composicion, lo que conduce a una notable
disminucién de su densidad. Para ser mas preciso, el aluminio logra reducirla en
0.101 g/cm3 por cada incremento del 1% en el contenido de estos aleantes [3][4].

No obstante, es importante destacar que estos tipos de acero presentan
limitaciones mecanicas debido al alto contenido de manganeso que suele
encontrarse en estas aleaciones, ya que este genera problemas de
procesamiento debido a que es propenso a formar inclusiones las cuales
aumentan la fragilidad y endurecimiento de los aceros, sumandole el alto costo
gue este elemento implica [3]. Por lo tanto, se ha estado trabajando en la
optimizacién de la composicion de estas aleaciones con el objetivo de mantener
una baja densidad y mejorar las propiedades mecanicas. Esto se logra mediante
la precipitacién de fases que actian como refuerzo en la estructura del acero,
esto permite poder variar la cantidad de los elementos aleantes problematicos
como el manganeso y aluminio en la aleacidbn mientras se conservan o mejoran
las propiedades mecanicas. Este enfoque promete ser una alternativa excelente
tanto desde el punto de vista operativo como econdmico para la industria.



2 Estado del arte

2.1 Aceros de medio contenido de manganeso

Los aceros de medio manganeso se definen como aquellos que poseen las
caracteristicas esenciales para lograr un rendimiento 6ptimo en términos de
soporte de cargas y resistencia al desgaste. Estos aceros tienen como
componente principal el manganeso, cuyo contenido promedio se sitla en torno
al 14% en peso. El acero es un material ductil, en la mayoria de los casos, esto
permite la resistencia a la fractura, ya que esta tendera a deformarse antes que
fracturarse. La eleccion de aceros de medio manganeso se fundamenta en su
resistencia especifica. Ademas, es relevante tener en cuenta que la densidad de
este tipo de acero se encuentra en el rango de 7.86 g/cm3 [5]. Esto posibilita la
reduccion del peso de las estructuras, lo cual conlleva una serie de beneficios [6].
Un ejemplo de ello es la disminucién del peso de un automovil, lo que a su vez
reduce su demanda de energia para llevar a cabo el movimiento, resultando en
una menor emision de gases perjudiciales para el medio ambiente.

Otra razon para la eleccion del aceros de medio manganeso radica en su
amplia disponibilidad en el mercado, gracias a que el proceso de fabricacion del
acero es bien establecido y ha mejorado en eficiencia con el tiempo. Sumado a
que es un material el cual tiene una durabilidad alta si no se esta expuesto a
condiciones desfavorables como ambientes corrosivos o temperaturas fuera de
su rango de operacion, entre otras. [7]. Cuando se considera la implementacion
de acero, es esencial elegir el tipo adecuado debido a la diversidad de opciones
disponibles en términos de grados y aleaciones. Los aceros disefiados para
aplicaciones estructurales generalmente son aceros al carbono en su mayoria.
No obstante, existen aleaciones que incorporan elementos como cromo, niquel,
manganeso, cobre, aluminio, entre otros, los cuales se utilizan en diversas partes
de las estructuras [6]. Estos elementos de aleacion confieren diversas
caracteristicas a los aceros, y estas propiedades varian en funcion de la
aplicacion deseada. Por ejemplo, un acero con un elevado contenido de
manganeso exhibira una notable dureza. La incorporacion de aluminio en la
aleacién contribuye a la reduccion de elementos indeseados, como el nitrégeno
y el azufre, en los aceros, entre otros beneficios.

En la actualidad los aceros de medio manganeso mas llamativos son las
aleaciones del tipo Fe-Mn-Al-C las cuales brindan un alto rendimiento mecanico
y presentan una disminucion en la densidad del acero lo que permite disefiar
piezas, estructuras y componentes mas livianos. En la tabla 1 se presentan
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aleaciones comunes de aceros de medio manganeso del tipo Fe-Mn-Al-C,
indicando porcentajes, aplicaciones y desarrolladores.

Tabla 1 Composiciones y aplicaciones de aleaciones Fe-Mn-Al-C [3] [8]

Aleacion  %Mn %Al %Nb %C  aplicacion Desarrolladores
Fe-Mn-C 13 - - 1.2 Mineria, Hadfield
Desviacion
ferroviaria
Fe-Mn-Al- 34 10 - 0.76 Reemplazo Ham and Cairns
C aceros
inoxidables Cr-
Ni
Fe-Mn-Al-  25- 8- - il Engranajes y Kayak
C 30 10 trenes de
aterrizaje
Fe-Mn-Al- 30 5 0.1 0.3 Estructuras Kim et al.
Nb-C criogénicas
Fe-Mn-Al- 18- - - 0.7- Carroceriasde  Frommeyer and
C 28 12 1.2 automovil Brix

La introduccion de aleaciones de baja densidad en aceros de medio
manganeso ha aportado una amplia gama de beneficios a diversas industrias, en
particular a la automotriz y aeroespacial. Un ejemplo destacado de esto es la
aleacién de Frommeyer y Brux (ver Tabla 1), la cual fue desarrollada en el afio
2000. Debido a su resistencia a los impactos y su bajo peso, esta aleacién tuvo
un impacto significativo en la industria automotriz. Esto se tradujo en una
reduccion considerable del consumo energético en los automoviles fabricados
con este tipo de aceros de medio manganeso.

2.2 Aceros avanzados de alta resistencia

Los aceros AHSS, estan disefiados principalmente para su uso en la industria
automotriz. Esto se debe a su notable combinacion de alta resistencia mecanica
y elevada ductilidad, lo que proporciona un excelente rendimiento en los
productos fabricados con este tipo de acero. Ademas, es importante destacar que
estos aceros pueden tener una baja densidad, lo que conlleva varios beneficios
adicionales. Esto incluye una reduccién en el consumo de combustible, lo que a
su vez se traduce en una disminucion de las emisiones de gases de efecto
invernadero a la atmdsfera y una reduccién de los costos de fabricacion.



Las impresionantes caracteristicas de los aceros AHSS se deben a su
composicion multifasica, que incluye austenita, ferrita, martensita y varios
precipitados que se encuentran en la microestructura de estos aceros [4]. Esta
diversidad en la composicion conlleva a la presencia de distintos mecanismos de
refuerzo, como la precipitacion de intermetalicos, el fendmeno TRIP y el TWIP.
Dependiendo de la predominancia de uno de estos mecanismos, los AHSS se
clasifican en aceros de primera, segunda o tercera generacion.

2.2.1 AHSS de primera generacion

Los aceros AHSS de primera generacibn marcaron el inicio de su
implementacion a nivel industrial en el sector automotriz. Esta categoria abarca
una variedad de aceros, incluyendo los de fase compleja, bifasicos y los
conocidos aceros con efecto TRIP [9]. Lo mas destacado de estos aceros de
primera generacion es su impresionante resistencia, con valores minimos de 600
MPa que pueden superar los 1000 MPa en resistencia a la traccion [10]. Sin
embargo, un desafio inherente a estos aceros se relaciona con su ductilidad, la
cual generalmente no supera el 20% [9]. Aunque es posible aumentar la
ductilidad, este incremento conlleva una reduccion en su resistencia a la traccion
(UTS).

A continuacion, se presenta una grafica comparativa (Figura 1) en la cual se
enfrenta a los aceros AHSS frente a otros materiales en términos de resistencia
y ductilidad.
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De lo anterior se puede comprobar que los materiales correspondientes a los
AHSS de primera generacion poseen elevados valores de resistencia en
comparacion a los AHSS tradicionales, aunque estos ven reducida notablemente
su ductilidad.

Los aceros conocidos como TRIP experimentan un fortalecimiento mecanico
mediante la transformacion de la austenita retenida en martensita debido a la
deformacion. Para que esta transformacion sea calificada como TRIP, es
necesario controlarla de modo que la martensita se forme a una velocidad
adecuada, es decir, que vaya en conjunto con la deformacion. Este proceso da
como resultado una significativa mejora en la tasa de endurecimiento, alta
resistencia y un alargamiento uniforme del material [12]. Estos aceros se
caracterizan por tener energias de falla de apilamiento (SFE) que son inferiores
a 18 mJ/m2 [13] lo que provoca la transformacion de austenita a martensita
inducida por deformacion [14].

Aunque este proceso de fortalecimiento ofrece ventajas notables, es
importante tener en cuenta que la fase martensitica, a pesar de su aumento en
resistencia, es inherentemente fragil. Esta fragilidad puede promover la iniciacion
y propagacion de grietas en la pieza, lo que a su vez repercute en las piezas con
efecto TRIP de primera generacién, reduciendo sus niveles de ductilidad.

2.2.2 AHSS de segunda generacion

Con el paso del tiempo, los aceros AHSS mencionados anteriormente han
evolucionado en términos de propiedades y mecanismos de refuerzo, dando
lugar a un nuevo grupo conocido como los AHSS de segunda generacion, esta
se caracteriza por contar con mayores contenidos de manganeso, aluminio y
carbono [15]. Este grupo se compone principalmente de tres familias de aceros:
los que exhiben plasticidad inducida por maclado, comiunmente conocidos como
aceros TWIP; los aceros inoxidables austeniticos; y los aceros de baja densidad
(LDS) [11]. Los AHSS de segunda generacion se destacan por su resistencia a
la traccion, con valores minimos que superan los 700 MPa y pueden alcanzar
mas de 1500 MPa [9], ademas de mostrar valores de ductilidad superiores al 60%
[16]. Este avance reviste una gran importancia para la industria, ya que permite
la fabricacion de productos de alta resistencia sin necesidad de sacrificar la
ductilidad de la pieza final.

El principal obstaculo de los AHSS de segunda generacion es su fabricacion
puesto que, aunque estos aceros presenten grandes propiedades mecanicas, el
elevado costo de los elementos que componen su microestructura como lo son



el niquel, manganeso y el cromo [11], lo que lleva a que su aplicacion se vea
limitada.

Dentro de esta familia de aceros, se destacan los aceros de baja densidad
(LDS), que se caracterizan por tener una composicién base de Fe-Mn-Al-C. La
presencia de aluminio en esta composicion permite obtener un acero de alta
resistencia junto con una notable reduccién en la densidad del material en si, el
manganeso proporciona un aumento significativo en la dureza de la matriz, lo que
a su vez conlleva a un aumento en la dureza y resistencia a la traccion del
material. Esto tiene un impacto significativo en la reduccion de la contaminacion
y en el ahorro energético en la industria. Ademas, estos aceros presentan
porcentajes de elongacién notables, que son superiores a los observados en sus
contrapartes. Estos aceros se clasifican en diferentes categorias, como
austeniticos, ferriticos, duplex o triplex, dependiendo de las fases presentes en
la estructura del acero [17].
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Figura 2 Comparacion aceros AHSS de segunda generacion en grafico resistencia v/s ductilidad [11]

Los aceros de baja densidad LDS se pueden clasificar en grupos
diferenciados por la composicion de la fase matriz en aceros ferriticos, duplex
base austenita, duplex base ferrita y aceros austeniticos [18]. Los aceros LDS
presentan composiciones comunes en sus distintas clasificaciones las cuales ven
variado su contenido de manganeso, aluminio y carbono principalmente (tabla 2).



Tabla 2 Composiciones tipicas de clasificaciones de aceros LDS [18]

Clasificacion Manganeso Aluminio Carbono
Ferritico <5% 5-9% <0.05%
Duplex base 5-30% 5-10% 0.4-0.7%
austenita
Duplex base Ferrita 2-12% 3-7% 0.05-0.5%
Austenitico 12-30% 5-12% 0.6-2%

Otro tipo de AHSS de segunda generacion son los aceros TWIP. Estos
aceros, pertenecientes a la categoria Fe-Mn-C, presentan altas concentraciones
de manganeso, qgue comunmente superan el 20% en peso [19]. En comparacion
con los aceros austeniticos de esta generacion y los LDS, los aceros con efecto
TWIP ofrecen una combinacion impresionante de resistencia y ductilidad. Sin
embargo, en relacion con los LDS, aunque superan su resistencia a la traccion,
presentan valores de elongacion mas bajos (ver Figura 2). Estas propiedades se
deben a que este tipo de acero experimenta un fortalecimiento por
endurecimiento debido a la deformacion. Esto se logra gracias a la presencia de
gemelos mecanicos en estos aceros, los cuales restringen el avance de
dislocaciones y, como resultado, aumentan su resistencia [20]. Para inducir este
efecto, es crucial controlar la energia de falla de apilamiento (SFE), ya que se
busca obtener una energia menor a 40 mJ/m2. Esto promueve la nucleacion de
gemelos [21]. EI mayor inconveniente que presenta esta generacion de aceros
es que su costo de produccion es bastante elevado por lo que su aplicacion en
la industria se ve perjudicada.

En la tabla 3 se presentan diferentes composiciones de aceros con efecto
TWIP con variacion en su porcentaje de manganeso y aluminio, considerando
sus diferentes propiedades junto con el valor de su SFE.

Tabla 3 Composiciones tipicas aceros TWIP junto con propiedades de dichas composiciones [22]

Composicion Mn Al © Ys uTsS Alargamient SFE
(MPa (MPa) o (mJ/m?
) (%) )
Fel8Mn0.6C1.5A 18.2 152 0.62 498.3 960.1 59.3 27.5
I
Fel8Mn0.6C3Al 189 3.00 0.62 498.8 848.9 49.7 40.1
9 8
Fel5Mn0.6C 15.2 0.02 0.61 509.3 1124 51.3 12.4
3 7 1
Fel5Mn0.6C1.5A 149 154 059 4795 976.0 57.6 25.8
I 7
Fel5Mn0.6C2Al 154 2.04 0.62 488.2 938.9 58.4 30.1
7




2.2.3 AHSS de tercera generacion

Estos aceros constituyen el grupo mas reciente dentro de los AHSS vy, en la
actualidad, siguen siendo objeto de investigacion y desarrollo. La Figura 3 ofrece
una comparacion de esta generacion en términos de resistencia a la traccion y
ductilidad en relacién con sus predecesores. Ademas, muestra la principal area
de aplicaciéon potencial para estos aceros [11].
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Figura 3 Comparacion aceros AHSS de tercera generacion en grafico resistencia v/s ductilidad [11]
Estos aceros de tercera generacion representan una mejora significativa en
términos de ductilidad en comparacion con la primera generacion y son mas
asequibles que los de segunda generacién. En otras palabras, esta nueva
generacion tiene como objetivo mantener las propiedades de la segunda
mientras se reducen los costos de produccion. Por ejemplo, poder producir
aceros con efecto TWIP con una menor cantidad de manganeso en su aleacion.

Uno de los aceros de tercera generacion mas prometedores son los aceros
de medio manganeso, que se utilizan en la industria automotriz debido a su
capacidad para producir piezas livianas con excelentes propiedades mecanicas.
Estos aceros contienen un porcentaje de manganeso que varia entre el 4% vy el
14%, lo que les confiere solidas propiedades mecanicas. EI mecanismo de
refuerzo principal en estos aceros es el efecto TRIP, debido al porcentaje de
austenita que se forma en su microestructura. Ademas, estos aceros permiten la
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particion de carbono y manganeso en las capas de austenita, lo que facilita
mantener el efecto TRIP activo durante todo el proceso de deformacion. Esto se
traduce en propiedades mecanicas excepcionales, con una resistencia a la
traccion de aproximadamente 1400 MPa y una elongacion que alcanza el 60%
[23]. En general, la tercera generacion es una optimizacion de la segunda.

2.3 Efecto de elementos aleantes en acero Fe-Mn-Al-C

2.3.1 Aluminio

El aluminio desempefia un papel fundamental en la reduccion de la densidad
del acero, logrando una disminucion del 1.3% por cada 1% de aluminio presente
en la aleacion. Ademas, este elemento promueve la formacion de carburos en la
matriz del acero [24].

A continuacién, se analiza el impacto del aluminio en las propiedades
mecanicas de un acero con composicion Fe-26Mn-XAI-1C, donde X representa
la variacion en el contenido de aluminio.

Tabla 4 Comparacion de propiedades mecénicas con variacion de contenidos de aluminio en acero Fe-Mn-
Al-C de igual composicion [25]

Material YS (MPa) UTS (MPa) Elongacién total
(%)
8Aluminio 355 765 66.0
8Al envejecido 625 915 50.9
durante 40 h
10Aluminio 485 820 72.0
10Al envejecido 955 1040 38.2

durante 40 h

Se puede observar que al aumentar el aluminio en la composicion nombrada
existe un aumento en la resistencia mecanica del acero, notando que al envejecer
un material similar con aluminio este perdera ductilidad. [25][26]

2.3.2 Manganeso

El manganeso desempefia un papel fundamental en el aumento de la
tenacidad del acero. Al mismo tiempo, favorece la templabilidad en los
porcentajes utilizados por los aceros de medio manganeso de baja densidad
(tabla 2). EI manganeso también participa en la formacion de intermetalicos en la
aleacion.

2.3.3 Silicio
Incorporar silicio a las aleaciones de acero desempeiia un papel crucial al
eliminar el oxigeno durante su proceso de fabricacion. Ademas, este elemento
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contribuye a mejorar la fluidez en la fundicion y a retrasar la formaciéon de la
cementita.

2.3.4 Niquel

El niquel es un estabilizador de la fase austenita, este elemento se agrega
para fomentar la formacion de la fase B2 en la aleacién, a diferencia del
manganeso el niquel se necesita en mayor porcentaje para que la entalpia de
formacion de esta fase disminuya.

Tabla 5 Comportamiento mecanico de piezas con variacion de niguel en la composicién [27]

Condicion Aleacién YS (MPa) UTS (MPa) Elongacion
total (%)
HR + CR 28MnONIi 1350 +10 1500 + 10 10+0.4
28Mn5Ni 1394 £ 5 15715 11+04
HR +CR+1023 28MnONIi 7322 1051 +5 36+2
K
28Mn5Ni 1289+ 2 1537 +£2 N 1

Se puede ver que el agregado de niquel a la composicidn genera un aumento en
el Ysy UTS de las aleaciones, al comparar las muestras con el mismo tratamiento
térmico aplicado. El efecto se aprecia de mejor forma cuando se trabaja a 1023
K, esto se debe a la formacion de precipitados en la matriz lo que genera un
refuerzo en el acero.

2.3.5 Cobre

El cobre desempefia un papel clave al generar puntos de nucleacion
preferenciales para las fases de refuerzo en las aleaciones. Ademas, facilita la
formacién de precipitados homogéneos en el material. Esto resulta en un
aumento del esfuerzo de fluencia en los aceros, observandose un incremento con
la adicion de aproximadamente un 3% de cobre. Asimismo, mejora la resistencia
a la corrosion atmosférica en los aceros de medio manganeso [28]. En aceros
duplex de baja densidad, la presencia de cobre genera precipitados B2 ricos en
Cuy, al mismo tiempo, retarda la recristalizacion y el crecimiento de grano debido
a un efecto de arrastre de soluto [29].
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Figura 4 Variaciéon del tamafio de grano al aumento de temperatura [28]

En la Figura 4 se presentan dos materiales denominados como D1 y D2, la
Gnica variacion que presenta uno con respecto al otro es que D1 no posee cobre
en su composicion mientras que D2 posee un 0.25% en peso de cobre, el afiadido
de este aleante a la composicién genera un refinamiento de grano en la matriz
del acero, lo que se traduce, en la mayoria de los casos, en una mayor resistencia
mecénica.

2.4 Propiedades de aceros de medio manganeso de baja densidad

Los aceros de composicion Fe-Mn-Al-C suelen exhibir una alta resistencia a
impactos, resistencia al desgaste, ductilidad y bajo peso, gracias a los elementos
que componen esta aleacion. En la tabla 6 se presentan los rangos de
propiedades mecanicas tipicas de aleaciones de este tipo.

Tabla 6 Propiedades mecanicas aceros de medio manganeso Fe-Mn-Al-C [3]
Aleacion YS (GPa) UTS (GPa) Elongacion (%)
Fe-Mn-Al-C 0.4-1.0 0.6-2.0 30-100

Los elementos presentes en la composicion del acero contribuyen
significativamente a su alta resistencia a los impactos, como lo son el manganeso
y el carbono. La reduccidén de la densidad se logra gracias a la inclusion de
elementos mas ligeros que el hierro, que tiene una densidad de 7.8 g/cms3. Estos
elementos incluyen el aluminio (con una densidad de 2.7 g/cm3), el manganeso
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(con una densidad de 7.21 g/cm?3) y el silicio (con una densidad de 2.3 g/cm3). Su
incorporacion al acero altera el parametro de red cristalina debido a su baja masa
atomica.

El aluminio desempefia un papel crucial en la reduccion de la densidad del
acero, ya que cada 1% de aluminio afiadido a la aleacion logra una disminucién
del 1.3% en la densidad total del acero [3]. Esto representa una contribucién
significativa, dado que en los porcentajes tipicos de estos aceros (ver tabla 1),
podria lograrse una reduccién de hasta el 15.6% en la densidad del acero en su
conjunto.

Otro parametro fundamental es el médulo de Young, especialmente relevante
en el disefio estructural de la industria automotriz, ya que determina la rigidez de
un material. En esta industria, se busca la implementacion de materiales con
modulos de Young elevados, es decir, que sean rigidos. Sin embargo, los aceros
de baja densidad, al incorporar una cantidad significativa de aluminio en su
composicién para reducir la densidad, experimentan una reduccion en su rigidez.
Esto ocurre debido a que la presencia de aluminio disminuye la energia de red
en la solucion sélida Fe-Al y genera una mayor distancia entre los atomos de
hierro y aluminio que coexisten en la red cristalina [3].

25 Fase B2

Para mejorar las propiedades mecéanicas de los aceros de medio manganeso
de baja densidad, es crucial promover la formacién de fases que actien como
refuerzo para el material. Dentro de estas fases, resalta la fase B2, un
intermetalico de alta dureza compuesto generalmente por aluminio y niquel en
una relacién 1:1. Esta fase se caracteriza por presentar angulos de difracciéon
notables en 31.0°, 44.44°, 64.7° y 81.83°, estos angulos son medidos mediante
el uso del &nodo de cobre K-alfa. Ademas, presenta un parametro cristalino de
2.88 A. Esta fase puede desempefiar un papel crucial como una segunda fase
de refuerzo en aceros LDS que contienen altos niveles de aluminio. Ademas, si
se controla la morfologia de esta fase, evitando la formacion de bandas de
precipitado y promoviendo la nucleacion de precipitados intergranulares, es
posible mitigar el efecto adverso que esta fase puede tener en la ductilidad del
acero [30]. El intermetalico B2 presenta una estructura del tipo Fe (Ni) Al en
aceros de medio manganeso con composiciones del tipo Fe-15Mn-5Ni-9Al-0.8C
(porcentaje en peso) [31], estos tipos de precipitados presentan propiedades
interesantes para su uso, debido a que son compuestos que poseen bajas
densidades [30][32].
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Para que un precipitado en la estructura de un acero pueda generar un efecto
de refuerzo mecanico, debe ser capaz de obstaculizar el avance de las
dislocaciones a lo largo de la microestructura del material [33]. En otras palabras,
el precipitado debe ser de tamafio reducido y estar disperso en toda la matriz.
Cuando se cumplen estas condiciones, durante la deformacion, las dislocaciones
no pueden moverse libremente, ya que se encuentran con un mayor nimero de
puntos de contacto precipitado-dislocacion [30].

La presencia de niquel favorece la aparicion de los precipitados tipo B2 debido
a que, cuando se combina con el aluminio, reduce la entalpia de formacion de
dicha fase. Ademas, se ha comprobado que el cobalto tiene un efecto similar,
aunque el niguel muestra una disminucién mas significativa en la entalpia de
formacion, como se evidencia en los resultados obtenidos por J. Breuer et al.
utilizando un calorimetro de solucion diferencial, disefiado para evaluar este
efecto [34]. Los resultados de esta evaluacion muestran que a medida que se
incrementa el porcentaje de niquel en la aleacién, los valores se vuelven mas
negativos, como se indica en la Figura 5.
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Figura 5 Efecto del niquel en la entalpia de formacion de B2 [34]

Ademas, el niquel tiene el efecto de expandir la zona de estabilidad de la fase B2
por encima de la temperatura de recristalizacién de la austenita deformada,
generalmente en un rango de 800 a 900 °C aproximadamente. No obstante, los
aceros de baja densidad que contienen niquel pueden experimentar una
disminucién en la ductilidad debido a la organizacion de la fase ferrita y la
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transformacion a B2, lo que resulta en la formaciéon de bandas de esta fase que
son gruesas y quebradizas.

Para contrarrestar este efecto adverso y mejorar la ductilidad del acero, se puede
emplear la formacion de precipitados finos de B2 dispersos en la matriz. Este
logro se obtiene a través de la aplicacion de un tratamiento termomecénico. Este
tratamiento actia como un generador de sitios preferenciales para la
precipitacion de la fase, ademas de activar el mecanismo de recristalizacion. De
esta manera, se evita la formacion de bandas gruesas que podrian resultar
perjudiciales para las propiedades del acero [35].

Las aleaciones compuestas por hierro y aluminio son las principales en cuanto a
formacion de intermetélicos, sobre todo en la parte rica en hierro del diagrama
binario Fe-Al (Figura 6).
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Figura 6 Diagrama binario Fe-Al [18] [36]

2.5.1 Propiedades mecanicas de aleaciones con precipitados B2

Los intermetalicos ofrecen una propuesta interesante para crear refuerzos
mecanicos en los aceros debido a las propiedades que poseen [37]. Sin embargo,
en la mayoria de los casos, la aplicacion de aceros con estos precipitados con
fines estructurales se ve dificultada por su baja ductilidad a temperatura ambiente
[38]. A pesar de ello, no es imposible utilizarlos, ya que se ha investigado y
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desarrollado aceros que contienen precipitados tipo B2 con una buena
combinacion de propiedades mecéanicas, como limite elastico, resistencia a la
traccion y ductilidad. Esto se logra mediante el control del tamafio y la ubicacion
de los precipitados en la matriz de la aleacion. La tabla 7 muestra ejemplos de
aceros con diferentes fracciones de precipitados B2 en su microestructura y sus
respectivas propiedades.

Tabla 7 Comparacién de propiedades mecanicas de aceros con y sin B2 con distintas fracciones de fase
[17]

Aleacion Macrodureza YS UTS Alargamiento  Fraccion
(VHN) (MPa) (MPa) (%) de fase de
B2 (%)
28MnONi 256 670+ 98010 68 ~0.5
12
28Mn5Ni 268 730 £ 1028 + 55 ~4
20 20
15Mn5Ni 375 1110+ 1260+5 20 ~12
8

La primera aleacion tiene una fraccion minima de la fase B2 en su
microestructura, lo que resulta en propiedades mecénicas mas bajas. Esto se
debe a que el 0.5% de B2 en esta aleacion no tiene un efecto significativo en las
propiedades del acero. En contraste, la segunda aleacién, que contiene niquel
como impulsor para la formacién de la fase B2, presenta una fraccion de B2 de
aproximadamente 4%, lo que se traduce en un aumento de alrededor de 60 MPa
en sus propiedades mecanicas. Finalmente, la tercera aleacién es similar a la
segunda, pero con una reduccion en el porcentaje de manganeso en su
composicién. Esto favorece la precipitacion de B2, alcanzando una fraccién
volumétrica de aproximadamente 12%. Esta tercera aleacion exhibe las mejores
propiedades mecanicas en comparacion con las otras aleaciones debido a las
propiedades del precipitado y a los elementos presentes en la aleacion. No
obstante, la aleacién con un contenido del 15% de manganeso muestra la menor
elongacién de las tres aleaciones. Esto esta relacionado con la cantidad de fase
B2 presente en su microestructura, ya que, aunque se aumentan las propiedades
mecanicas del acero, la ductilidad y la elongacion se ven reducidas debido a que
en estas composiciones la fase B2 se encuentra en forma de banda que se aloja
en los limites de grano. [17]
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2.5.2 Efectos de los tratamientos térmicos en B2

En la tabla 8 se presenta un acero de composiciéon Fe-8Mn-4Al-3.5Ni-0.6Si-
0.2C, el cual posee precipitados de B2 en su microestructura del tipo Al Ni, el cual
fue sometido a los tratamientos de envejecimiento y recocido a diferentes
temperaturas.

Tabla 8 Comparacion propiedades mecanicas de un acero a diferentes temperaturas y tratamientos térmicos
[39]

Muestra YS (MPa) UTS (MPa) Elongacién total
(%)
Recocido 750° 780 1084 23
Recocido 1080 1292 22,92
+envejecido
500°
Recocido + 860 1034 32,35
doble
envejecido 650°-
500°

En el proceso de envejecimiento realizado a 500°C durante 3 horas, se
produjo la formacién de fase B2 a escala nanométrica en toda la matriz del acero,
lo que resulté en un aumento de aproximadamente 300 MPa en el limite elastico
(ver tabla 8). Ademas, este aumento se logré sin una gran disminucion en la
ductilidad del acero [39], gracias al tamafio de los precipitados y su distribucion
en la matriz. Por otro lado, en el proceso de envejecimiento en dos etapas, se
observd una precipitacion selectiva de la fase B2 con diferentes tamafios. A
650°C, los precipitados aparecieron en la fase ferritica del acero, y a 500°C, se
formé B2 en la fase austenitica.

Tabla 9 Comparacion de propiedades mecénicas de piezas recocidas en distintos tiempos [40] [41]

Muestra Estado YS (MPa) UTS Elongacion
(MPa) (%)
Recocido a 900° por Recocido 1446 1507 24,3
2 min Envejecido 1600 1622 20,2
Recocido a 900° por Recocido 1196 1372 35,0
15 min Envejecido 1379 1485 30,2
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La tabla 9 muestra el comportamiento de un acero de baja densidad con la
composicion Fe-21Mn-10AI-1C-5Ni en diferentes tiempos de recocido. Este
tratamiento térmico se realizd porque el acero presenta una matriz austenitica
con precipitaciones de fase B2 sin la formacion de bandas. Este efecto se evitd
al mantener la matriz austenitica. En esta composicion, se observaron particulas
finas de fase B2 con forma poligonal en los limites de grano, ademas de carburos
k nanomeétricos y particulas D0O3.

La tabla muestra que las muestras sometidas a envejecimiento experimentaron
un aumento en las propiedades mecénicas en comparacion con el estado
recocido, sin una pérdida significativa en la ductilidad, que se mantuvo en
aproximadamente un 4%. Este aumento se debe a una mayor precipitacion de
carburos k, D03 y B2 en la matriz austenitica durante el envejecimiento. Ademas,
la buena ductilidad se mantuvo debido a la ausencia de bandas de fase B2 en la
microestructura del acero.
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3 Hipotesis

El control de los contenidos de aluminio, manganeso y niquel permite lograr
la estabilizacion de un acero de medio manganeso con matriz austenitica,
utilizando el mecanismo de endurecimiento por precipitacion a partir de la fase
Al/Ni tipo B2, sin la presencia de mecanismos de plasticidad inducida (SFE>40
mJ/m?).

3.1 Objetivo general

Desarrollar una aleacién de medio manganeso de matriz austenitica, que
presente el mecanismo de endurecimiento por precipitacién por la fase B2 que
presente altos valores de Ysy UTS.

3.2 Objetivo especifico

e Disefiar una aleacibn de medio manganeso que exhiba una matriz
austenitica con un mecanismo de endurecimiento por precipitacion de fase
B2, controlando la SFE para evitar mecanismos de refuerzo adicionales.

e Seleccionar tratamientos térmicos y termomecanicos para controlar tanto

el tamafno de grano como el de los precipitados con el fin de mejorar las
propiedades mecanicas.

e Evaluar la correlacién del comportamiento mecanico obtenido con el
mecanismo de reforzamiento propuesto.
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4 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

4.1 Simulacién computacional

Para el disefio de aleaciones es importante realizar simulaciones
termodinamicas, obtener los diagramas de fase, conocer las transformaciones de
fase, etc. Para esto existe el programa ThermoCalc, el cual es un software
desarrollado con el fin de realizar calculos y simulaciones termodinamicas de
sistemas complejos [42]. Este programa por medio de una composicion dada
permite obtener informacion sobre:

e Cantidades y composiciones de fases

e Temperaturas de transformacion

e Limites de solubilidad

e [Fuerzas motrices para la formacion de fases
e Actividades y potenciales quimicos

e Diagramas de fase y diagramas de Pourbaix

Para el disefio de la aleacién se llevo a cabo una simulacion computacional
con el fin de predecir el campo de estabilidad de fases en una aleacion de medio
Mn que corresponde al sistema FeMnAINIC. Para lograrlo, se aplicé un analisis
detallado y se construyé un diagrama de fases, teniendo en cuenta las
restricciones establecidas por la base de datos empleada en el software, los
cuales se presentan en la tabla 10.

Tabla 10 Limites de composicion recomendados por ThermoCalc para base de datos TCFel2 [43]
Elemento Max Elemento Max Elemento Max Elemento Max

Al 10 Cu 5 Sn 5 Nb 5
B Traza Ni 20 Ta 10 Ti 3
C 7 @) Traza H Traza \Y 15

Ca Traza P Traza Mg Traza W 15

Ce Traza Ru 15 Mn 30 Zr 10

Co 20 S Traza Mo 10

Cr 30 Si 5 N 5
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4.2 Fusion

Para asegurar una seleccion de composicién quimica adecuada del material,
se gestiono el control de las contribuciones de los elementos quimicos para
obtener una matriz predominantemente austenitica, con la presencia de la fase
B2 y una contribucion de energia de falla de apilamiento superior a 40 mJ/m2.
Esto se hizo con el propésito de eliminar los mecanismos de refuerzo secundarios
relacionados con la plasticidad, como el TWIP y TRIP. Los detalles de la
composicién resultante se muestran en la tabla 11.

Tabla 11 Composicion de interés para la investigacion
Elemento Mn Al Ni Cu Si C
% 15 6 5 1 0.8 0.6

Para el proceso de fundicion, se emple6 un horno de induccién que opera en
una atmaosfera protectora de argon. El procedimiento comienza con la creacion
de un vacio en el horno, seguido por la introduccion de una atmésfera de argén
a una presion de 1 atmosfera. El equipo utilizado para este fin es un horno de la
marca Inductotherm, el cual se ilustra en la Figura 7.

S
Figura 7 Horno de induccion al vacio Inductotherm

Para comenzar el proceso de fusion de la aleacion primero se seleccionaron las
materias primas a utilizar las cuales corresponden a las siguientes:

¢ Plancha de acero ASTM grado a36

e Palanquillas de acero AISI SAE 1005
e Niquel Puro

e Aluminio AA1100

e Ferro manganeso alto carbono

e Hierro silicio

e Cu puro

e Ferro manganeso medio carbono
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Posterior a definir las materias primas para la fusiéon, se llevé a cabo un
balance de masa para determinar la cantidad precisa requerida con el fin de
cumplir con la composicion ideal previamente establecida. En la tabla 12, se
presenta la masa de cada material necesaria para el proceso de fusion.

Tabla 12 Masa a utilizar de las materias seleccionadas para fundicion

Aleaciéon A36 1005 FeMn AA1100 Cu FeSi Niquel FeMn
med C alto C
Masa 1,985 2,248 1,05 0,38 0,06 0,05 0,32 0,31

(Kg)

Una vez listo el material a utilizar se prepararon los crisoles para fundicion
realizados con cemento refractario en un molde cilindrico como se muestra en la
Figura 8.

Figura 8 Molde cilindrico para fabricar crisoles

Para su confeccion, se mezcld el polvo de cemento refractario con una
cantidad especifica de agua, ajustada segun la textura requerida para que el
cemento pueda fluir dentro del molde y llenar todos los espacios adecuadamente.
Una vez que la mezcla estuvo lista, se llené el fondo del molde hasta alcanzar
aproximadamente 2 cm de altura, lo que permitio establecer la base del crisol. Se
coloco el vastago en el molde sin que se hundiera en la base liquida, con el fin
de evitar la pérdida de espesor en la base. Este conjunto se dejé reposar durante
aproximadamente 2 horas. Luego, trascurrido este tiempo, se retird el vastago
cuando el crisol estaba en un estado sélido practicamente completo y se permitié
gue se solidificara por completo, lo cual llevé alrededor de 6 horas. Finalmente,
se desmonto el conjunto, resultando en un crisol, como se muestra en la Figura
9.
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Figura 9 Crisol de cemento refractario

Una vez que el crisol fue desmontado, se procedié a su sinterizacion en un
horno para obtener una pieza solida y resistente. Luego, las materias primas se
colocaron en un horno de secado a aproximadamente 60°C durante 24 horas.
Esto permitié eliminar la humedad presente en los materiales antes de llevarlos
al horno de induccién al vacio para iniciar el proceso de fusion.

Una vez finalizado el proceso de fundicién, se empleé una lingotera metélica para
obtener dos lingotes del acero de interés. La composicién quimica de la aleacion
resultante se analizé utilizando un espectrometro de emisién Optica, como se
muestra en la Figura 10. Cabe mencionar que este espectrometro pertenece a la
Universidad de Concepcién, y los resultados del analisis de composicién se
detallan en la tabla 13.

Figura 10 Equipo de microscopia de emision optica

Tabla 13 Composicién gquimica de aleacion obtenida % en peso

Aleantes C Si Mn Al Ni Cu Fe Cr
% 0,64 0,76 18,05 8,6 4,63 1,06 70,3 0,133
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Al tratarse de un acero AHSS de tercera generacion, es importante considerar
la densidad aparente obtenida en la pieza, es por esto gque mediante el
método de Arquimides del volumen desplazado se determind la densidad del
acero estudiado la cual esta indicada en la tabla 14.

Tabla 14 Densidad aparente de la aleacién de estudio

Masa (Q) Volumen inicial (ml) Volumen final (ml) Densidad
(g/cm3)
46.4 100 108.1 5.7

A partir de esto, se puede observar que la aleacion disefiada exhibe una densidad
inferior en comparacion con la densidad tipica del acero, la cual tiene un valor de
7.86 g/cm3. Este resultado era previsible debido a los porcentajes de elementos
presentes, como el aluminio, cuyo impacto significativo en la densidad de los
aceros ya ha sido previamente analizado.

4.3 Tratamientos térmicos

Al buscar el fortalecimiento de las propiedades mecanicas a traves de la
precipitacion de un elemento de alta dureza, se considero la importancia de la
distribucion uniforme de este en la matriz. Por lo tanto, se llevaron a cabo dos
tratamientos térmicos diferentes, variando los tiempos de permanencia en el
horno. A continuacion, se describen en detalle estos procesos.

a) Solubilizacién y recocido de precipitacion:

El primer tratamiento implica la solubilizacion de la pieza obtenida de fundicion
a 1000°C durante tres horas, seguido de un enfriamiento rapido en agua. Luego,
se llevaron a cabo dos procesos de precipitacion de la fase B2 a 580°C, que es
la temperatura de inicio de la precipitacion de esta fase, durante dos (H2) y seis
horas (H6), como se muestra en la Figura 11. El propésito de esto es evaluar la
distribucion y el tamafio de la fase, variando el tiempo de exposicion a la
temperatura de precipitacion.
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Solubilizacion

1000°C; 180 min

Precipitacion

Temperatura ® C

580°C; 360 min

Tiempo min

Figura 11 Tratamiento térmico de solubilizacion y precipitacion

b) Laminacién y recocido de precipitacion:

La segunda etapa del tratamiento implica un proceso de laminacion en
caliente a 1000°C, con una reduccion de seccion del 50%, seguido de un temple
al agua. Posteriormente, se llevo a cabo un calentamiento a 580°C durante dos
(L2) y seis horas (L6), segun se muestra en la Figura 12. El propésito de este
enfoque es analizar el impacto de la laminacién en caliente en la nucleacién y
distribucion de la fase B2, asi como evaluar las propiedades mecanicas
resultantes al variar el tiempo de tratamiento.

Solubilizacién Laminacion en caliente

1000°C; 180 min

Precipitacién

Temperatura ° C

580°C; 360 min

Tiempo min

Figura 12 Tratamiento térmico de laminacion y precipitacion

La laminacion en caliente de la pieza obtenida se realiz6 con la laminadora
mecanica mostrada en la Figura 13.
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Figura 13 Laminadora utilizada para la laminacién en caliente a 1000°C.

Y el tratamiento térmico a 580°C busca la precipitacién de la fase B2, mediante
la simulacion en ThermoCalc se determind que esta temperatura es la 6ptima
para la precipitacion de este intermetalico (Figura 19).

4.4 Caracterizacion microestructural
4.4.1 Microscopia 6ptica

Para evaluar el resultado del proceso de fusién y analizar el estado
microestructural obtenido después de los tratamientos térmicos, se lleva a cabo
un estudio mediante microscopia Optica. Para este propdésito, se preparan
muestras de las piezas, montandolas en baquelita con la ayuda de una
briguetadora Buehler Simplimet 1000, como se muestra en la Figura 14. En el
proceso de preparacion de las muestras, se requiere lijarlas con lijas SiC de
diferentes grados, comenzando con una de #240 y terminando con una de #600,
gue es la mas fina. Posteriormente, las muestras se pulen hasta obtener una
superficie reflectante mediante el uso de alimina y agua, empleando un equipo
de pulido Mecatech 264, como se muestra en la Figura 16. Finalmente, las
muestras se someten a un ataque quimico con el reactivo Nital al 3%, que
consiste en una solucién compuesta por 97% de etanol y 3% de acido nitrico en
volumen. Este reactivo revela la microestructura de la muestra, permitiendo la
observacion mediante un microscopio Leica DMi8 M, como se aprecia en la
Figura 15, y un equipo SEM, como se observa en la Figural?.
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Figura 14 Briquetadora Buehler Simplimet 1000 Figura 15 Microscopio Leica DMi8 M

Figura 16 Equipo de pulido mecatech 264

Las micrografias de las piezas trabajadas fueron obtenidas mediante el uso del
software Leica application suite.

4.4.2 SEM/EDS

Para llevar a cabo un analisis mas detallado de la microestructura obtenida,
se empled un microscopio electrénico de barrido JSM-6010plus de la marca Jeol,
junto con un espectrometro de dispersion de energia. Este equipo se muestra en

la Figura 17.

Figura 17 Microscopio electrénico de barrido JSM-6010plus
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El empleo de este equipo facilita la evaluacion de la microestructura del acero
producido, asi como el analisis de la presencia de precipitados. Para utilizar este
equipo adecuadamente, es necesario preparar la muestra inicialmente. Se logra
desbastando la muestra con lijas de diferentes granulometrias, que en este caso
incluyeron lijas SiC con granos de #240 hasta #600, avanzando progresivamente
desde las mas gruesas a las mas finas. Luego, las muestras se someten a un
proceso de pulido en el laboratorio. Las imagenes se capturaron con un voltaje
de aceleracion de 20 kV.

4.4.3 Difraccion de rayos X

Para verificar las fases presentes en la muestra de la aleacion después de los
tratamientos térmicos de laminacion en caliente y recocido, se empleo la técnica
de difraccién de rayos X. En este ensayo, se utiliz6 un anodo de cobre K-alfa con
una tensién de aceleracion variable entre 20 y 40 kV. Se trabaj6é con un paso
angular de 0.02 grados y un tiempo de permanencia de un segundo. Para
identificar los picos resultantes, se realizdo un analisis mediante los softwares
Xpert Highscore y OriginLab.

El ensayo se llevd a cabo en una muestra cuadrada de la aleacion, con
dimensiones de 10 mm x 10 mm x 1 mm, que fue preparada mediante desbastado
con papel lija SiC de diferentes granulometrias.

4.5 Caracterizacion mecanica
4.5.1 Ensayo de traccién

Para evaluar la respuesta de la aleacion ante esfuerzos de traccion, se llevo
a cabo un ensayo de traccion que involucro la fabricacion de una probeta con
especificaciones DIN 50125 de 4 mm de didmetro de zona calibrada y métrico de
6 mm, como se ilustra en la Figura 18. En esta probeta, se incorporé una variacion
en la seccién transversal con el propésito de concentrar la zona de fractura en la
region de menor seccion.

Figura 18 Probeta DIN diametro 4 métrico 6 para ensayo de traccion
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Para la fabricacion de estas probetas, es esencial llevar a cabo el conformado
con un sistema de enfriamiento constante. Esto se debe a que los aceros de
medio manganeso tienden a endurecerse durante la deformacion, lo que puede
ocasionar problemas como la rotura de brocas o la formacion no deseada de
precipitados, entre otros.

Mediante este ensayo se pueden obtener los datos de interés de la aleacion
disefiada las cuales son principalmente:

e Ductilidad

e Moddulo de Young

e Resistencia maxima
e Fluencia

45.2 Dureza

Se emplearon las escalas de dureza Rockwell C (HRC) y Rockwell B (HRB)
en el durometro. Para ello, se utilizé un durometro digital de la marca LECO con
cargas que variaron desde 150 kg hasta 100 kg, dependiendo de la escala
utilizada. Para la dureza macro se realizaron seis mediciones con el fin de obtener
valores representativos.

En el caso del microdurometro, se utilizé el LM 300AT de LECO, y para el
ensayo de nanodureza, se empled el equipo Hysitron Tl Premier de la marca
BKUKER con cargas de 500 micro newtons. Para garantizar resultados
representativos, se realizaron tres mediciones en diferentes zonas de la muestra,
de las cuales se obtuvieron tres valores de dureza. El valor de dureza del acero
se calculé como el promedio de estas tres mediciones.

Ademas, en el caso de la nanodureza, se llevé a cabo un mapeo de la
muestra mediante XPM para determinar las diferencias de dureza entre la matriz,
los limites de grano y los precipitados. Para esto, este andlisis aplica una serie
de indentaciones bajo una carga de 500 micro newtons.
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5 Resultados y Discusiones
5.1 Modelacion termodinamica

Como se menciond anteriormente, el disefio de la aleacion se realizo
mediante el software ThermoCalc con la finalidad de conseguir una matriz
austenitica con la precipitacion de la fase B2. Para alcanzar este proposito, se
llevaron a cabo simulaciones con varias composiciones quimicas con el objetivo
de determinar aquella que arrojara los mejores resultados. Ademas, resulto
fundamental definir la proporcién de elementos estabilizadores de la austenita,
tales como carbono, niquel y manganeso, con el objetivo de obtener una matriz
controlada de esta fase. Como resultado de este proceso, se establecié la
composicién que se presenta en la tabla 13.

En relacion con la precipitacion de la fase B2, se determin6 a través de
simulaciones que permitieron obtener el diagrama de fases de la aleacién (ver
figura 19) que esta fase inicia su precipitacion a 580°C. En consecuencia, se
procedio a realizar un tratamiento de recocido a dicha temperatura.

1600

FE2SITI_L21
FCC_A1#2
BCC_B2
CEMENTITE_DO1
M23C6_D84
BCC_A2

FCC_A1

LiQuD

LiQuiID

1400

LIQUID+BCC_A2 | |qp+BCC_A2+FCC_AT

—

1200

FCC_A1+FCC_A1#2

10001

Temperature [°C]

800

BCC_A2+BCC_B2+FCC_A1+FCC_A1#2+M23C6_D84
400 T T T T T T T T T

00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10
A Mass percent C

Figura 19 Diagrama de fases temperatura vs porcentaje de carbono de aleacion disefiada
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La simulacidén realizada revela la presencia de la fase ferrita en la aleacion
disefiada a una temperatura de 580°C. La presencia de la fase ferrita es
comprensible, ya que la aleacion contiene elementos que actian como
estabilizadores de esta fase, como el aluminio, que interactia con el hierro y
contribuye a su estabilizacion [44][45]. Ademas, la presencia de silicio y cromo
también juega un papel significativo en esta estabilizacion [46].

Se conoce que, para que un precipitado funcione como refuerzo, debe actuar
como un obstaculo para el avance de dislocaciones, siendo mas efectivo cuando
los precipitados de refuerzo estan dispersos en la matriz. Por esta razon, se
decidié implementar un tratamiento termomecanico con el objetivo de generar
sitios preferenciales de nucleacion para la fase B2 y evitar la formacién de las
caracteristicas bandas de precipitado observadas en aleaciones similares por
otros investigadores. Para llevar a cabo este tratamiento, se identifico el rango de
la fase austenita, estableciendo una laminacion a 1000°C con el fin de austenizar
el acero.

5.2 Anaélisis Microestructural

5.2.1 Homogenizacion y tratamiento térmico de precipitacon por 2 Horas
(muestra H2)

Esta pieza se someti® a un proceso de solubilizacion seguido de un
tratamiento de precipitacion con una duracion de dos horas. El analisis
metalografico revela una matriz completamente austenitica, con la presencia de
granos columnares caracteristicos del proceso de fundicién, como se muestra en
la Figura 20. Al aplicar el tratamiento de precipitaciébn, se generaron nuevos
granos dentro de los granos columnares principales, por la modificacion de la
microestructura dendritica. lo que resulté en la formacion de granos mas finos y
pequefios.
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Figura 20 Metalografias acero homogeneizado por 2 horas donde a) Inclusiones H2 100x, b) Granos
columnares H2 50x, ¢) Granos nuevos H2 100x y d) Granos nuevos H2 200x

Ademas de la formacion de los nuevos granos, se observa la presencia de
oxidos a lo largo del material, tal como se aprecia en la Figura 20. Estas
inclusiones se han clasificado como éxidos globulares de tipo D3, siguiendo la
norma ASTM EA45.

En la Figura 21, se puede identificar la formacién de precipitados en los limites
de grano, los cuales varian en tamafio desde 1 micrones hasta 10 micrometros.
Aungue se observa la presencia de esta fase, su proporcion es relativamente
baja y se forma en regiones especificas de la muestra. Al comparar esto con la
Figura 19, donde se aprecia la composicién del acero y la temperatura del
tratamiento, se esperaria la formacion de cementita, ferrita y fase B2 en la
microestructura. La cantidad y distribucién de estos precipitados dependeran del
tiempo al que se exponga la muestra durante el recocido de precipitacion.
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Figura 21 Precipitados en limites de grano y matriz donde a) Precipitados en acero 500x y b) Precipitados
en acero 1000x

5.2.2 Homogenizacion y tratamiento térmico de precipitacon por 6 horas
(muestra H6)

La muestra analizada presenta la misma estructura que la homogeneizada
por 2 horas que consta de los granos columnares con granos nuevos en su
interior, la diferencia con la pieza anterior es que esta muestra un mayor volumen
de granos al interior de los granos columnares, como se aprecian en las
metalografias mostradas en la Figura 22.
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Figura 22 Metalograflas acero homogenelzado por 6 horas donde a) Inclusmnes H6 100x b) Granos
columnares Homogeneizado 6 Hrs 50x, ¢) Granos columnares H6 100x y d) Granos columnares H6 200x

En esta muestra, se observan precipitados de forma circular que nuclearon
en los limites de grano, y también se aprecian precipitados de la misma
morfologia ubicados de manera intergranular (ver figura 23), con un tamafo de
aproximadamente 5 micrometros. Los precipitados que suelen tener como lugar
preferencial de nucleacion en los aceros de medio manganeso incluyen a los
carburos k, cementita, intermetalicos como B2 y la fase ferrita. En este caso, los
altimos son los mas propensos a ser los observados en la muestra, segun la
informacion proporcionada por el diagrama de fases (ver Figura 19).

Aungue es poco probable que estos precipitados sean carburos k debido al
tiempo de tratamiento, no es posible descartar esta posibilidad debido a la
presencia de cementita, ya que esta Ultima puede actuar como una fase
precursora de estos carburos. En comparacion con su muestra predecesora, esta
presenta un mayor engrosamiento de los limites de grano, lo cual era de esperar
debido a su prolongada exposicion al tratamiento, lo que fomentaria la
segregacion de los precipitados.
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Figura 23 Precipitados acero homogeneizado por 6 horas donde a) Banda de precipitado 200x, b)
Precipitados en limite de grano y matriz 500x, c) Precipitados en limite y matriz 500x y d) Precipitados en

limite y matriz 1000x

5.2.3 Laminaday tratamiento de precipitado por 2 horas (muestra L2)

La aplicacion de un tratamiento termo mecanico, como la laminaciéon en
caliente, tiene como objetivo activar el mecanismo de recristalizacion dinamica.
Este mecanismo implica la nucleacion de nuevos granos a partir de la
deformacion de los granos de la microestructura inicial. Por lo tanto, al realizar la
metalografia de esta pieza, se observa una matriz austenitica sin los granos
columnares caracteristicos de la fundicion. Ademas, se aprecia la presencia de
maclas, que son caracteristicas de los aceros al manganeso, como se ve en la
figura 24.
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4 i AR T < - / rh - K= -
Figura24 M por 2 horas donde a) Inclusiones L2 100x, b) Estructura L2 50x, c)
Estructura L2 100x y d) Estructura L2 200x

El acero laminado muestra la presencia de precipitados en los limites de
grano, con aproximadamente 2 micrometros de diametro y una forma circular
(figura 25). Estos precipitados tienen una baja fraccion volumétrica, ya que se
formaron en diferentes zonas de la pieza y no muestran continuidad. La muestra
presenta limites finos, con algunas zonas donde estos se engrosan debido a la
segregacion de precipitados. Sin embargo, las zonas con esta segregacion no
muestran una diferencia significativa con respecto a los limites finos presentados
en la muestra. Este fenomeno se atribuye a la laminacion llevada a cabo, siendo
la diferencia principal entre la muestra L2 y la H2. Esta diferencia se explica por
el hecho de que la aplicacion de deformacion a un acero implica un suministro de
energia, permitiendo asi la reorganizacién de atomos y facilitando la formacién
de granos libres de deformaciones, comunmente denominados granos
recristalizados.

35



Figura 25 Metalografias acero laminado por 2 horas donde a) Precipitados en limite de grano 500x, b)
Precipitados en limite de grano 1000x, c) Precipitados en limite de grano 1000x y d) Precipitados en limite
de grano y matriz 1000x.

5.2.4 Laminaday tratamiento de precipitado por 6 horas (muestra L6)

La muestra L6 presenta una estructura similar a la L2, con granos
recristalizados y ausencia de granos columnares. Sin embargo, la diferencia
principal en esta muestra radica en que los limites de grano son mas anchos en
comparacion con la muestra L2. Al realizar el ataque quimico y examinar los
limites de grano, se observan varios precipitados pequefios a lo largo de ellos,
como se muestra en la Figura 26.
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Figura 26 Metalografias acero laminado por 6 horas donde a) Estructura L6 50x, b) Estructura L6 100X, c)
Estructura L6 200x y d) Estructura L6 500x

En los aceros de medio manganeso, se observan efectos similares en los
limites de grano cuando se trata de aceros duplex con una estructura de austenita
y ferrita. Este fendmeno ha sido estudiado por otros investigadores y se
caracteriza por la nucleacién de ferrita y carburos K en los limites de grano,
similar a lo que se observa en la muestra L6. La nucleacién de carburos K puede
ocurrir en la fase ferritica de la microestructura. Sin embargo, la principal
diferencia es que la mayoria de los aceros con esta caracteristica en los limites
de grano no contienen niquel en su composicion, a diferencia de la muestra L6.

El niquel promueve la nucleacion de los precipitados de fase B2, que, de
manera similar a los carburos K, pueden nuclear en la fase ferrita, ya que ambos
tipos de precipitados son estructuralmente parecidos. Investigaciones anteriores
han demostrado que este fenomeno se produce en aceros con contenidos de
niquel superiores al 4% en peso, utilizando temperaturas y tiempos de
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tratamiento térmico similares a los estudiados [47-51]. Ademas, en el diagrama
de fases de la aleacion final, los carburos K no son termodinamicamente estables
bajo los parametros de trabajo utilizados. Por lo tanto, es poco probable que los
precipitados formados en los limites de grano de L6 correspondan a carburos K.

Ademas, se puede apreciar que los precipitados intergranulares presentan
una distribucién similar a la que se observa en los limites de grano de la muestra
L6. Esto significa que ambos tipos de precipitados que se presentaron en las
muestras anteriores también se encuentran en esta muestra. Sin embargo, en
este caso, los precipitados son mas pequefios y estan mas segregados.

Esta apariencia de los limites de grano se puede atribuir a la presencia de
cementita. La fraccion volumétrica de cementita tiende a aumentar a medida que
se incrementa el tiempo de tratamiento, segun lo indican las simulaciones
realizadas con el software ThermoCalc. Por lo tanto, se esperaria observar una
primera precipitacion de la fase ferrita con mas precipitados en su interior de Al
Ni tipo B2, seguida de la aparicion de precipitados de cementita.

Como resultado de lo mencionado anteriormente, se origina un limite de grano
constituido por perlita, la cual ha sido objeto de estudio por otros investigadores
[52][53]. Esta perlita se distingue por su inicio a temperaturas comprendidas entre
400°C y 600°C. En aleaciones con manganeso como principal aleante, la
nucleacion de esta perlita comienza con colonias depositadas en los limites de
grano, las cuales experimentan un crecimiento mientras se encuentran expuestas
a este rango de temperatura durante un periodo prolongado. El tiempo necesario
para el crecimiento varia segun el porcentaje de carbono presente en la aleacion;
a mayor cantidad de carbono, se requiere un menor tiempo de tratamiento para
la formacion de esta perlita [54].

5.2.5 Microscopia electronica de barrido (SEM)

Con la microscopia electronica de barrido se analizaron las muestras tratadas
para comprobar la presencia de los precipitados ya mencionados a su vez de
corroborar la presencia de la fase B2 en los limites de grano.

a) H2

En la Figura 27 se aprecia la imagen obtenida de la muestra recocida por 2
horas.
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Figura 27 Imagen SEM de grano nuevo muestra H2 done se aprecian precipitados en zona 1y 2

La muestra H2 se caracteriza por sus granos columnares con granos nuevos
producto del cambio de morfologia de las dendritas provenientes de la fundicion
en su interior. Los granos columnares mostraron una segregacion de aluminio,
pero no se apreciaron precipitados. Sin embargo, en los granos que aparecieron
como resultado del cambio microestructural producido durante el tratamiento
térmico, se observaron pequefios precipitados globulares en algunos puntos de
los limites de grano. Para confirmar la presencia de la fase B2, es necesario que
se concentren los elementos aluminio y niquel en los limites. Para verificar esto,
se realiz6 un analisis RGB que se muestra en la Figura 28.
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C—————1100pm Al K C—————1100 ym NiK C———1100 ym Mn K

Figura 28 RGB correspondiente a muestra H2 de elementos a) Fe-Al b) Fe-Ni c) Fe-Al-Ni d) espectro Al
puro e) espectro Ni puro y f) espectro Mn puro

En el RGB, se observa claramente la presencia de los elementos aluminio y
niquel, especialmente en la zona con los limites de grano que presentaban
precipitados en su interior, lo que sugiere inicialmente la presencia de la fase B2
en la microestructura del acero. Sin embargo, es importante destacar que esta
fase no esta presente en todos los limites de grano, lo cual se debe al tiempo de
recocido aplicado, que no permitié un crecimiento completo de los precipitados.
Ademas, se observoé que, dado este tiempo de tratamiento, no se detecta en una
primera instancia la presencia de la fase cementita en los limites de grano. Los
perfiles EDS de las zonas 1, 2, 3, 4y 5 se presentan en la tabla 15.

Tabla 15 Perfiles EDS de zonas de interés

Zonas Porcentaje en peso
Fe Mn Al Ni Si Cu
1 64.96 19.62 8.29 6.36 0.76 -
2 57.16 18.45 6.71 6.69 0.62 1.36
3 64.88 19.89 9.37 5.85 - -
4 65.38 20.08 9.00 4.85 0.69 -
5 62.22 19.65 11.04 5.95 1.14 -

Para el analisis de los resultados obtenidos por EDS, es importante tener en
cuenta el volumen de excitacidon presente en el haz de electrones incidentes. Este
efecto se conoce como el volumen de interaccion con los atomos de la muestra,
lo que significa que el analisis detecta elementos que se encuentran en zonas
proximas a la zona de incidencia del haz. Esto puede generar una mayor
deteccion de elementos presentes en la matriz. Las zonas 1, 2, 3y 5
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corresponden al analisis del limite de grano que presentd precipitados en su
interior.

Al examinar los perfiles EDS obtenidos, se destacan &reas con un
enriquecimiento notable tanto de aluminio como de niquel, sugiriendo la
presencia de una estructura B2 con una proporcién superior de aluminio en
comparacion con el niquel. Esta fase se manifiesta en los limites de grano en
forma de precipitados finos dispersos. Aunque esto podria indicar la presencia de
la fase, no es concluyente, ya que el volumen de excitacion durante la prueba
podria haber causado un aumento en estos elementos. Por esta razon, es
esencial complementar con el ensayo de DRX para confirmar o descartar la
presencia de precipitados en esta muestra.

b) H6

La muestra H6 presenta una microestructura similar a la de H2, por lo que se
esperaria observar el mismo efecto que esta, con la diferencia de que la
presencia de los elementos aluminio y niquel es méas evidente en los limites de
grano de H6, como se muestra en la Figura 29.

‘ 1 100 pm SEI

Figura 29 Imagen SEM microestructura acero H6

En esta microestructura, se aprecia la formacion de limites de grano con
bandas de precipitado. Ademas, en las zonas marcadas en rojo, se pueden
observar pequefios precipitados al interior de los limites de grano, con un tamafo
aproximado de 3 micrometros, los cuales no eran visibles en H2. Esto sugiere
que, con 6 horas de tratamiento, los precipitados son claramente perceptibles en
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el SEM. También se puede establecer una relacion entre el tiempo de tratamiento
y la precipitacion de la fase cementita en los limites de grano, ya que, con este
periodo de tratamiento, la fase oscura presente en la muestra H6 es mas evidente
en comparacion con la muestra H2, donde no se observé con tanta claridad. Para
evaluar la presencia de la fase ordenada B2, se realiz6 un mapeo en la zona, que
se muestra en la Figura 30.

Figura 30 RGB de muestra H6 a) Fe-Al-Ni b) mapeo de Al puro c) mapeo de Ni puro

El RGB de los elementos presentes muestra una segregacion marcada de los
elementos de interés, como el aluminio y niquel. En estas areas, se puede
apreciar una mayor cantidad de aluminio que de niquel, lo que indica que la fase
B2 formada podria estar formada por una mayor cantidad de este elemento, como
se aprecié anteriormente con la muestra H2. En cuanto a la morfologia presente,
se observa gue los precipitados se distribuyen de manera homogénea en forma
de bandas a lo largo del limite de grano. Es importante destacar que la muestra
recocida durante 6 horas sin laminacién es la Unica que presenta limites con
precipitados dispuestos de esta manera. Esto se puede atribuir al hecho de que
el tiempo al cual fue sometida la pieza permitio la formacién y segregacion de
estos precipitados.

c) L2

La muestra L2 presenta un tratamiento termo mecanico antes del proceso de
recocido con el propdsito de refinar los granos y crear puntos preferenciales para
la nucleacion de la fase B2. La Figura 31 muestra la microestructura con
precipitados presentes en los limites de grano.
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Figura 31 Microestructura acero L2 con SEM

La muestra laminada en caliente comparandola con la muestra H2 presenta
una matriz austenitica de granos equiaxiales con limites de granos mas finos que
su competidora, esta presenta pequefios precipitados en zonas puntuales de la
microestructura, como la indicada en la zona 1, con el fin de analizar los limites
de grano en busca de precipitados se realizé un mapeo elemental en la zona el
cual esta a continuacion.

C———125pm Al K C— 25um Ni K —— 5w Mn K
Figura 32 RGB de muestra L2 donde a) Fe-Al-Ni b) Fe-Ni y c) Fe-Al d) espectro Al puro e) espectro Ni puro
y f) espectro Mn puro

En los RGB, apenas se distingue la presencia de los elementos aluminio y
niquel en los limites de grano. Se pueden apreciar precipitados de aluminio en la
matriz, pero tras un analisis mas detenido, se identificaron como 6xidos de este
elemento. La falta de claridad en la deteccién de estos elementos indica que,
aungue se marcaron algunas areas en el limite de grano, estos elementos no
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estan presentes de manera continua y se trata de precipitados pequefos.
Ademas, se observa la ausencia de cementita en la microestructura.

Estos resultados sugieren que todo esto se debe al efecto de la laminacion en
caliente, ya que la principal diferencia con la muestra H2 es la falta de este
tratamiento. En la muestra H2, se observaron precipitados que engrosaban el
limite de grano, compuestos por aluminio y niquel. Se realizaron analisis
puntuales EDS en la zona 1, la cual se observa en la Figura 31, y los resultados
se presentan en la tabla 16.

Tabla 16 Resultados EDS de muestra L2 de la matriz, puntos 1, 2 y 3 pertenecientes a la zona 1, punto 4
limite sin precipitados.

Zonas Porcentaje en peso
Fe Mn Al Ni Si Cu
Matriz 65.50 19.54 9.24 5.00 0.72 -
67.33 20.57 6.01 5.25 0.83 -
2 65.31 19.36 7.52 5.53 0.83 1.44
3 61.47 18.35 11.34 6.13 0.94 1.78
4 64.62 19.26 9.66 5.52 0.94 -

Las zonas puntuales fueron analizadas a lo largo de esta area en busca de la
presencia de algun precipitado. El punto 3, a diferencia de los dos anteriores,
muestra una mayor concentracion tanto de aluminio como de niquel. Esto es
coherente con lo observado en las muestras anteriores, donde los precipitados
presentaban una mayor cantidad de aluminio, lo que sugiere una relacién con la
fase B2.

d) L6

Se menciondé anteriormente que la muestra H6 mostraba una alta
segregacion de aluminio y niquel en su microestructura. Gracias a estas
caracteristicas y al tratamiento de laminacion, la muestra L6 exhibi6 precipitados
visibles. Este tratamiento promueve la precipitaciéon de fases al administrar
energia en la deformacion [17]. A pesar de que estos precipitados estan
presentes en la mayoria de los limites de grano, aun se pueden observar limites
mas finos, como se aprecia en la Figura 33.
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SElI 20kV WD10mmSS62 x1,300  10um

Figura 33 Microestructura de muestra L6

La microestructura de la muestra L6, observada en el SEM, muestra una
matriz austenitica con granos finos cuyos limites de grano presentan la misma
caracteristica. Sin embargo, la fraccion de precipitados en los limites de grano es
considerablemente mayor que en la muestra L2 y se encuentra en la mayoria de
los limites.

Como se evidencié, se identificaron precipitados del tipo Al/Ni en los limites
de grano de la muestra. No obstante, para un tiempo de tratamiento de 6 horas,
se esperaria la presencia de las fases ferrita y cementita, dadas las condiciones
de temperatura y duracion aplicadas. La coexistencia de ferrita y cementita en la
microestructura sugiere una estructura perlitica en los aceros. Al realizar la
microscopia Optica, se observd una estructura que se asemeja a una perlita,
coincidiendo con hallazgos previos de otros investigadores [53][54]. Por
consiguiente, estos precipitados, manifestados como bandas negras,
probablemente contienen en su interior ferrita, cementita y precipitados Al/Ni B2.

Esta disparidad se atribuye al tiempo de exposicion al tratamiento, ya que, al
trabajar a la misma temperatura, este parametro controla la formaciéon de
precipitados. Durante un periodo de 6 horas, los precipitados pueden
experimentar su fase de nucleacién, crecimiento y engrosamiento caracteristicos,
lo que resulta en una mayor fraccion volumétrica y un mayor tamafio de las
particulas. Esto facilita su deteccion mediante microscopia electrénica de barrido.
La Figura 34 muestra el resultado del analisis RGB realizado en la misma zona.
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Figura 34 RGB muestra L6 donde a) Al Ni b) mapa de aluminio puro y c) mapa de niquel puro

Como se observo en muestras anteriores, la presencia de aluminio en los
precipitados es mas notable que la del niquel, lo que sugiere que se cumple la
tendencia de saturaciébn de aluminio mencionada anteriormente. Aunque la
muestra L6 presenta precipitados notables, como se muestra en la Figura 34, no
estan presentes en la totalidad de los limites de grano. Alun se pueden apreciar
limites de grano finos en la microestructura. La mayoria de los precipitados que
componen la matriz se muestran en la Figura 35.

SRS

)

C——————— 120 um SEI

Figura 35 Microestructura L6 limites con precipitados
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En la Figura 35, se pueden apreciar pequefios precipitados con forma granular
ubicados en los limites de grano (circulos negros). Para evaluar estos
precipitados presentes en los limites, se realiz6 un mapeo de la zona para
determinar si existe la posibilidad de que correspondan a precipitados de tipo B2
de Al/Ni, como se muestra en la Figura 36.

——am AK | ——am NiK| “=—=0m FeK

Figura 36 RGB de muestra L6 limites de grano a) Fe Ni, b) Fe Al y c) Fe Al Ni d) espectro Al puro e) espectro
Ni puro y f) espectro Fe puro

Al analizar el RGB, se observa que el aluminio se encuentra localizado en los
limites de grano, y en el espectro de este elemento puro se puede seguir la en
los limites. Ademas, el niquel también esta presente en los limites, aunque no de
manera tan pronunciada como el aluminio; por lo tanto, se identifica en el limite
de grano pero no en una concentracion elevada. Este patrén sigue lo observado
en muestras anteriores, donde el aluminio tiene una presencia mas notable que
el niquel.

Las ilustraciones 37 y 38 muestran imagenes de las microestructuras en el
interior de los limites con precipitados.
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SEl 20kV WD10mmSS60 x1,900

Figura 37 Precipitados granulares (circulos rojos) en limites de grano junto a laminas de ferrita imagen SEM
1900x

Figura 38 Zona aumentada en un 100% de Figura 37 (flecha blanca) con precipitados globulares y pequefios
precipitados en su interior

Se puede observar con claridad en los limites gruesos, que previamente
fueron identificados en las imagenes de microscopia Optica, se encuentran
precipitados globulares con un tamafio aproximado de 3 micrometros en su
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interior, ademas de una estructura laminar en su base. La Figura 39 proporciona
un detalle mas ampliado de estas laminas.

DLI 20kV WD10mmSS60 x2,000 10um

Figura 39 Imagen comparativa con SEl y BSE de microestructura precipitados en limites

En la imagen anterior, se pueden observar las ldminas que corresponderian
a la perlita ya mencionada, enmarcadas con un circulo rojo, junto con los
precipitados globulares mencionados anteriormente. Para verificar la presencia
de estos precipitados de manera mas precisa, se realizé un analisis con
electrones retrodispersados (BSE) en el SEM, lo que permite detectar la
diferencia en el peso atomico de los precipitados.

La imagen BSE ofrece una perspectiva méas definida de la fase laminar. Como
se menciond anteriormente, la fase B2 se precipita a partir de la ferrita a
temperaturas superiores a 400°C. La presencia de niquel reduce la barrera
energética para esta precipitacion, lo que justifica su aparicion. No obstante,
debido a la composicién final alcanzada, también existia la posibilidad de la
formacién de cementita, que deberia manifestarse en el orden de precipitacion
de ferrita, B2 y, finalmente, cementita. Esta secuencia da lugar a la presencia de
perlita, la cual inicia su nucleacién en colonias de fases laminares delgadas en
los limites de grano, como se habia observado previamente [54].

Con el fin de analizar con mayor detalle los precipitados, se aplicé un analisis
EDS puntual en zonas con precipitados, que se muestran en la Figura 40 y se
resumen en la tabla 17.
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Figura 40 Analisis puntual de precipitados en limites de grano

20kV

Tabla 17 Andlisis puntual de precipitados en L6

Zonas Porcentaje en peso
Fe Mn Al Ni Si Cu C
Matriz 60.23 18.31 8.49 5.09 0.77 1.17 -
1 65.53 18.35 10.27 4.96 0.89 - -
2 60.50 17.42 8.56 4.69 0.92 - 7.91
3 65.87 17.85 10.47 4.80 1.02 - -
4 56.94 18.83 8.78 4.88 0.87 - 9.71
5 65.42 18.80 9.61 5.17 1.00 - -

El andlisis puntual de los puntos 1, 3 y 5 muestra un enriquecimiento de
aluminio en estas zonas, lo que, junto con el porcentaje de niquel, sugiere que
los precipitados en estos puntos son predominantemente del tipo Al Ni
correspondiente a B2. Por otro lado, los puntos 2 y 4 presentaron valores
esperados dada la composicion del acero; sin embargo, estos puntos fueron los
anicos en los cuales se detect6 una gran cantidad de carbono. Esto podria indicar

gue en estos puntos se podria encontrar la cementita.

Ademas, se llevé a cabo un mapeo de la muestra L6 que reveld la presencia
de carbono distribuido a lo largo de los limites de grano. Aunque el carbono se
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detectd, es importante tener en cuenta que no es un indicador muy representativo
en estos tipos de analisis. Sin embargo, su presencia puede sugerir la existencia
de elementos como la cementita. La Figura 41 muestra el mapa del carbono
detectado.

B acero L6 con i entlflcaC|on de carbono en su limite a) muestra, b) Fe C y ¢) Mapeo de

Figura 41
carbono puro

5.2.6 Difraccion de rayos x

Para determinar y confirmar las fases presentes en las muestras de estudio,
se llevé a cabo un ensayo de difraccion de rayos X. Los resultados obtenidos se
presentan de manera conjunta para su analisis en la Figura 42.

—— Lam 6 Hrs
7 Y ——Lam 2 Hrs
1 —— Hom 6 Hrs
i —— Hom 2 Hrs
-Jhmn 7o) Y(022) anzi T(131)
- 1(111) -
i joz0 ¥(022) (131)
_ \a(om f\ A I\
prm (020) Y(022)
_J‘ ” T(131)
_ 01‘!
T(111)
] A "020’ v(022) 7(131)
T T T T T T T T T T T T 1
55 60 65 70 75 80 85 90

Figura 42 Diagramas DRX muestras tratadas térmicamente
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La identificacion de las fases detectadas por difraccion de rayos X, se llevo a
cabo mediante la Ley de Bragg, que sigue la siguiente férmula:

nA = 2dsen(0)

De esto se determina el valor de la distancia entre los planos cristalinos “d” y con
este valor se utiliza la relacion geometrica entre el valor d y los parametros de
red, la cual para una estructura cubica es la siguiente:

1 (h? + k? + 1?)
dz - a?
La expresion anterior permite calcular el parametro de red de la celda. Los valores

de los pardmetros cristalinos obtenidos por DRX versus los parametros tedricos
se encuentran en la tabla 18.

Tabla 18 Pardmetros cristalinos experimentales vs tedricos

Fase “a” obtenido “a” tedrico
Austenita 3,69 A 3,65 A
Ferrita 2,89 A 2,87 A
B2 2,88 A 2,89 A

Para identificar los picos de austenita, se compararon los angulos de
refraccion experimentales con los tedricos, junto con el parametro de red
calculado. La fase de austenita presentd angulos experimentales con valores de
42.83°, 49.80°, 73.33° y 88.85°, mientras que los valores tedricos
correspondieron a 42.86°, 49.76°, 73.25° y 88.78°, estos valores de austenita
fueron obtenidos por ensayos en hierro puro a temperaturas variables entre 20 y
1502 °C [56]. Se observo que, en las cuatro muestras, los picos en los angulos
mencionados efectivamente corresponden a la fase austenita con planos de
difraccion y (111), y (020), y (022) y y (131). Ademas, el parametro de red
obtenido tiene un valor cercano al valor teérico, con un error porcentual menor al
1%. Esto concuerda con lo observado en las microscopias, donde se identificd
una matriz austenitica en todos los tratamientos térmicos, la leve variacion de los
datos angulares analizados se debe a una variacion en la orientacién
cristalografica, esto suele ocurrir por las condiciones de enfriamiento utilizadas,
deformacion plastica y la trasformacion de fase en los aceros.

Los parametros cristalinos de la fase ferrita y los precipitados B2 son muy
similares, ya que la estructura de los precipitados B2 corresponde a una red
cubica centrada en el cuerpo ordenada, de la misma manera que la estructura
BCC de la fase ferrita, lo que ocasiona que la difraccion de los planos de la fase
intermetalica B2 sea similar y, en algunos casos, se superponga entre si. Por lo
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tanto, se llevdo a cabo un andlisis de angulos para determinar a qué fase
corresponden los picos detectados en las muestras H6, L2 y L6, en los angulos
experimentales obtenidos, los cuales fueron de 44.2°, 44.1° y 44.8°,
respectivamente.

La comparacion de estos angulos con los valores tedricos revela que el angulo
teorico de la ferrita para este pico es de 44.21°, mientras que para la fase B2, el
angulo de refraccion teorico es de 44.44°. A pesar de que los angulos de
refraccion experimentales se asemejan a ambos precipitados, el valor con el
menor porcentaje de error corresponde al angulo de la ferrita. En consecuencia,
se identifico la fase de ferrita en los angulos de 44.2° para H6, 44.1° para L2 y
44.8° para L6, con el plano de difraccién a (011) en las muestras.

En el espectro de la muestra L6, se observa un pico de baja intensidad con
un angulo experimental de 81.42°. Los angulos de difraccion teoricos de la fase
ferrita para este pico son de 81.35°, mientras que el angulo correspondiente a la
fase B2 tiene un valor de 81.83°. Al comparar estos valores con los obtenidos en
el espectro de DRX, se confirma que este pico corresponde a la fase ferrita y
difracta en el plano (121).

Sin embargo, se observaron picos mas pequefios en los angulos de 44.3° (
figura 43) y 81.7° (figura 44) en el espectro experimental, mientras que los
angulos teoricos de la fase B2 son de 44.4° y 81.8°. La comparacion de estos
angulos revela que son valores muy cercanos, lo que respalda la afirmacion de
gue corresponden a la fase B2.

LAM 6 Hrs

3000

2000

1000

0 T T T ==
43 44 45 46

Figura 43 Pico en angulo 44° donde linea celeste corresponde a ferrita y linea azul a precipitado B2
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Figura 44 Pico detectado en angulo 81,7° (circulo negro) correspondiente a B2 al interior del pico de ferrita

Ademas, se observa un ligero desplazamiento de la curva en las lineas
correspondientes a esta fase en estos angulos, lo que sugiere una posible
sobresaturacién de aluminio o niquel. Esto concuerda con los resultados del
analisis microestructural, que indican una mayor presencia de aluminio en la
composicién de los precipitados marcados.

Finalmente, aunque la fase de cementita no fue identificada mediante picos
de alta intensidad, se detectd su presencia en picos de menor intensidad a los
angulos de 37.90°, 45.05°, 45.96° y 49.27° (figura 45), siendo estos los mas
representativos. Estos picos corresponden a los planos de difraccion (210), (031),
(112) y (221). A pesar de haber detectado la presencia de cementita, no forma
parte de los picos principales identificados en el ensayo, por lo que no fue
destacada. Al examinar los resultados del ensayo, podemos descartar la
presencia de los carburos k en la microestructura del acero, ya que no se
observaron picos correspondientes a esta fase en el espectro. Esta conclusion
se respalda adicionalmente por los datos termodinamicos obtenidos, que indican
gue esta fase no era estable en las condiciones del ensayo.
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Figura 45 Espectro muestra L6 con picos de cementita de baja intensidad detectados (circulos negros)

5.3 Propiedades mecanicas

Con el fin de determinar el comportamiento mecanico de las muestras
obtenidas y comprobar el efecto de los precipitados en estas se realizaron
mediciones de la dureza de las muestras a nivel macro, micro y nano, este ultimo
a su vez permite corroborar la presencia de la fase B2 en la microestructura de
las muestras.

5.3.1 Macrodureza

Al medir la macrodureza se realizaron seis indentaciones sobre las distintas
muestras las cuales se presentan en la tabla 19.

Tabla 19 Mediciones de Macrodureza de las muestras de estudio.

Muestra 1 2 3 4 5 6 Promedio Desviacion Escala

H2 80,7 78,8 83 82,6 828 83,6 81,9 HRB
1,6

H6 88,3 898 86,8 86,4 857 84,6 86,9 HRB
1,7

L2 857 865 855 842 828 859 85,1 HRB
1.2

L6 259 26,9 264 263 224 264 25,7 1,5 HRC

De las mediciones de dureza realizadas en las muestras H2, H6, L2 y L6, se
observa que, con la excepcion de la muestra L6, todas las demas presentan
valores de dureza mas bajos, situdndose alrededor de 80 HRB en la escala
Rockwell B. Esta diferencia se puede atribuir a la baja o nula presencia de
precipitados en las muestras H2 y L2, esta Ultima tiene granos mas finos gracias
a su tratamiento térmico, mostrando una dureza ligeramente superior en
comparacién con H2. En cambio, la muestra H6, que presenta una mayor
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cantidad de precipitados en su microestructura en comparacion con H2 'y L2, es
la que exhibe la mayor dureza. Esto sugiere que la presencia de precipitados
tiene un impacto significativo en la dureza, permitiéndole superar a una muestra
laminada en caliente, incluso con un tamafio de grano mas grande.

De todas las muestras sometidas a ensayo, la muestra L6 mostro la mayor
dureza, superando incluso la escala Rockwell B. Como se discutio previamente,
a pesar de que la muestra H6 tenia un tamafio de grano mas grande en
comparacién con la muestra L2, esta presentd una dureza superior a esta ultima.
Es por esto que, al laminarla y activar la recristalizacién dindmica para refinar su
grano, se esperaba que maximizara su dureza. Este aumento de dureza se
relaciona con la presencia de granos mas finos y la incorporacion de precipitados
de refuerzo en su microestructura.

5.3.2 Microdureza

Para complementar el estudio de la dureza en las muestras y evaluar con
mayor precision tanto la dureza de la matriz como la de los limites de grano, se
llevo a cabo el andlisis de microdureza. Se realizaron cuatro indentaciones en los
limites de grano de cada muestra con el fin de obtener un valor representativo de
la microdureza. Los resultados se detallan en la tabla 20.

Microdureza HV0.3
350

300

250

200

150
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50

0
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Figura 46 Gréfico de barras con valores de micro dureza promedio obtenida

Al analizar los datos obtenidos en cada muestra, se observa que la
microdureza presenta un comportamiento similar al de la macrodureza. La

56



muestra L6, con su tamafio de grano refinado y la presencia de precipitados
distribuidos en su microestructura, exhibe la mayor microdureza. Esto se debe a
la influencia del tamafio de grano y la presencia de los precipitados en la muestra,
y es evidente al observar que supera en casi 100 HV0.3 a las muestras recocidas.
Al contrastar la dureza promedio con la muestra L2, se observa que la muestra
L6 exhibe un valor superior. Este fenOmeno podria atribuirse a la presencia de
precipitados en la muestra L6, dado que la muestra L2 mostr6 una cantidad
reducida de estos precipitados. En cambio, la L6 presenta varios precipitados
dispersos a lo largo de los limites de grano, los cuales poseen una elevada
dureza.

5.3.3 Nanodureza

La nanodureza no solo proporciona el valor de este parametro, sino que
también permite verificar la presencia de precipitados con diferente dureza en los
limites de grano, que son areas de interés en las muestras analizadas. Para llevar
a cabo este andlisis, se realizO6 un XPM para determinar la presencia de
precipitados en las muestras, los cuales se ilustran en las ilustraciones 43 y 44.

Figura 47 XPM de muestra L2 de matriz y limite de grano
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Figura 48 XPM muestra L6 de matriz y limite de grano

Las muestras laminadas son las que muestran la presencia de precipitados
finos en los limites de grano. Al realizar las nanoindentaciones simultaneas con
el XPM, se observan diferencias en la profundidad de las huellas en la muestra.
Los precipitados mas duros dejan huellas mas pequefias en contraste con las
areas mas blandas que presentan huellas mas grandes.

En la Figura 43, se puede apreciar la muestra L2 que exhibe dos tipos de
huellas. La correspondiente a la matriz se considera como el tamafio promedio.
La dureza de la matriz austenitica arrojé un valor de 5.9 Gpa, lo cual concuerda
con lo esperado para esta fase, segun otras investigaciones [52].
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Figura 49 Curvas P-h obtenidas por nanoindentacion en muestra L6 con cargas de 500 uN en la fase
austenita y precipitados de B2 en los limites de grano
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Figura 50 Mapa de XPM de muestra L6 donde la zona 1 es la matriz y zona 2 limite de grano

La Figura 46 nos proporciona un mapeo del analisis XPM, destacando las
areas de menor y mayor dureza en la muestra. Se ha marcado una linea divisoria
para distinguir claramente entre la matriz y el limite de grano. La zona etiquetada
como "1" representa la matriz y la zona "2" corresponde al limite de grano.

En la muestra L6, que presentd la mayor cantidad de precipitados en los
limites de grano, se observa una marcada diferencia entre la matriz y los limites.
El analisis de los XPM aplicados indica que en la zona de la matriz se observa
una dureza promedio que alcanza un valor de 2.4 GPa, que, al normalizarse,
asciende a 6.05 Gpa, valor esperable para una matriz austenitica como en el
caso de L2.

En el limite de grano, se aprecian una variedad de valores de dureza en su
interior. Se destaca un precipitado marcado en azul (ver Figura 46) que muestra
una dureza de 1.4 GPa, lo que equivale a una dureza de 5.1 GPa cuando se
normaliza. También se identifica una zona con una dureza aproximada de 6.9
Gpa normalizada. Estos valores son comparables con investigaciones previas y
sugieren la existencia de la fase ferrita junto con el intermetéalico B2.[17][55]

La Figura 45 exhibe las curvas P-h obtenidas mediante nanoindentacion en la
muestra L6. En estas curvas, se observa que las curvas de la austenita y los
precipitados tipo B2 son similares debido a que los valores de dureza son muy
cercanos en este tipo de aceros. La diferencia principal entre estas fases radica
en que la fase austenita presenta una mayor ductilidad en comparacion con los
intermetalicos B2, que tienden a ser mas rigidos. En el caso de la muestra L2, no
se observaron diferencias significativas entre su matriz y los limites de grano.
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Esto era de esperar debido a la baja fraccién volumétrica de precipitados en esta
muestra. Por lo tanto, la presencia de un precipitado tipo B2 no generaria una
variacion representativa en los resultados de la nanodureza.

5.3.4 Ensayo de traccién

Uno de los ensayos fundamentales para analizar las propiedades mecanicas
de un aceros de medio manganeso es el ensayo de traccion. En este caso, se
fabricaron probetas cilindricas DIN con un diametro de 4 mm en la zona calibrada
y una longitud de 6 mm para las muestras L2 y L6. Los resultados de este ensayo
se presentan en la grafica de esfuerzo-deformacion en la Figura 47. En esta
seccion, se analizaron estas muestras debido a que son las que presentaron las
mejores propiedades en términos de resistencia a la traccion (UTS) y limite
elastico (Ys), mientras que las muestras H2 y H6 exhibieron un comportamiento
comun para aceros austeniticos, por lo que no se observé un refuerzo
significativo en ellas.
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Figura 51 Grafico comparativo de esfuerzo deformacion

Los aceros de medio manganeso exhiben propiedades mecénicas altamente
adecuadas para aplicaciones estructurales. Con el fin de realizar una
comparacion entre estos aceros y otros miembros de la misma familia, se han
recopilado y agrupado los datos obtenidos en la tabla 20, Para determinar los
valores de Ys se utilizé el método de 0,2% de Offset para ambas muestras
analizadas, estos analisis se observan en la figura 48 y 49.
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Tabla 20 Propiedades de traccion de muestras L2 y L6

Muestra Ys (Mpa) UTS (Mpa) Elongacion (%)
L2 750 949.2 33%
L6 839.5 998.9 21,1%
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Figura 52 Valor de limite elastico obtenido mediante método offset para muestra L2
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Figura 53 Valor de limite elastico obtenido mediante método offset para muestra L6

Es bien sabido que el tratamiento térmico desempefia un papel crucial en la
obtencién de propiedades mecéanicas en los aceros. Por lo general, una
exposicion prolongada a altas temperaturas conduce al crecimiento de grano, lo
que resulta en una disminucion del esfuerzo de fluencia y un aumento de la
elongacion. No obstante, en este caso, no se observa el escenario tipico descrito,
ya que la muestra L6 supera a su contraparte con un tamafo de grano promedio
de 28 micrometros, en comparacion con los 22 micrémetros de la muestra L2. En
cuanto al limite elastico (Ys) y la resistencia a la traccion (UTS), la muestra L6
exhibe valores superiores, como se menciond previamente, aunque se ve
afectada en términos de elongacion. Dado que ambas piezas han sido sometidas
a los mismos tratamientos térmicos, la disparidad entre ellas debe atribuirse a la
presencia de precipitados de refuerzo.

Como se analizo previamente, la muestra L6 experimenta una mayor cantidad
de precipitados en los limites de grano debido a su exposicion prolongada a la
temperatura de precipitacion. Estos precipitados, al ser finos y tener la
caracteristica de servir como obstaculo para las dislocaciones durante la
deformacion, contribuyen al aumento de los esfuerzos al frenar el avance de
estas dislocaciones. Sin embargo, la zona donde estos precipitados se forman
provoca una disminucion en la elongacion, lo que puede llevar a fallas por fractura
fragil cuando se someten a esfuerzos.
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6 Conclusiones

Generar un refuerzo mecanico a través de la precipitacion de la fase B2 en un
acero de medio manganeso disminuyendo los niveles de aluminio y manganeso
tiene un impacto significativo en la industria automotriz. Esto conlleva a una
reduccion de los costos de produccidon sin comprometer las propiedades
mecanicas.Tras analizar los resultados obtenidos, se pueden extraer las
siguientes conclusiones:

La aleacion no exhibié los mecanismos de plasticidad inducida segun su
disefio, y esto se atribuye a la influencia del manganeso, el aluminio y el
niquel en SFE, que alcanzé un valor superior a los 60 mJ/m2. Este
resultado permiti6 Unicamente la obtencibn de un refuerzo por
precipitacion de fases.

Con el tratamiento térmico de recocido a 580°C, Unicamente la muestra
tratada durante 6 horas exhibid un leve pico de ferrita y B2. Esto se
atribuye al hecho de que el tiempo de 2 horas resulté insuficiente para la
precipitacion de ambas fases. Ademas, el tratamiento termomecanico
actué como un catalizador para la precipitacion de fases, siendo las
muestras L2 y L6 las que mostraron una mayor cantidad de precipitados.

Después de someter las muestras a tratamientos térmicos de recocido, se
logro obtener una matriz austenitica en todas ellas. Aunque las muestras
recocidas exhibieron segregacion de aluminio y niquel, no se observaron
precipitados. En cambio, en las muestras L2 y L6, se identifico la
precipitacion de una fase perlitica en los limites de grano. Esta fase
perlitica estaba compuesta por laminas delgadas de ferrita y cementita, las
cuales nucleaban y crecian en forma de colonias a lo largo de dichos
limites.

La cantidad de perlita obtenida en la aleacion es limitada para los tiempos
de tratamiento empleados, y esto se atribuye a la alta concentracién de
silicio en la composicion, el cual retarda la formacion de cementita.
Ademas, al trabajar con un contenido de carbono del 0.6% en peso, se
necesita un tiempo prolongado para la formacion de esta perlita. Esto
explica por qué, con un tratamiento de 6 horas, el volumen de perlita es
inferior en comparacion con tratamientos de 1 hora y media empleados en
otras investigaciones.
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Con los tratamientos termomecanicos se lograron obtener piezas con
variados tamafos de grano y fraccion volumétrica de precipitados. Entre
las condiciones de tratamiento evaluadas, las muestras L6 y L2 destacan
como las mas optimas. Estas muestras exhiben una alta resistencia a la
traccion, atribuible a la presencia de las fases perlita y B2. Esta
combinacion de fases confiere a las muestras L6 y L2 un nivel de
resistencia superior a la mayoria de los aceros austeniticos
convencionales, evidenciando asi notables propiedades en relacion con
las resistencias mecanicas, tanto en el limite elastico (Ys) como en la
resistencia Ultima a la traccion (UTS).

El acero obtenido exhibe similitudes con los aceros AHSS de tercera
generacion, caracterizandose por sus elevadas resistencias mecanicas,
alcanzando aproximadamente los 1000 MPa en una matriz austenitica. La
principal ventaja radica en que estas propiedades se lograron con una
notable reduccién en la densidad del acero, alcanzando valores de 5,7
g/lcm3. Este logro podria tener un impacto significativo en el sector
automotriz. Cabe destacar que la aleacion estudiada presenta un amplio
margen de mejora, no solo en términos de resistencias mecanicas, sino
también en su capacidad de elongacion.
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RESUMEN

A lo largo de los afios, los aceros al manganeso han sido ampliamente utilizados
en la industria automotriz debido a sus destacadas propiedades mecanicas. Estas
propiedades se derivan de los mecanismos de refuerzo que exhiben cuando se
someten a deformaciones. Dependiendo de su composicion, se pueden identificar tres
tipos principales de aceros: aquellos que experimentan la transformacién martensitica
inducida por deformacién, conocida como el efecto TRIP; aquellos que presentan
maclas inducidas por deformacion o el efecto TWIP; y aquellos que utilizan
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mecanismos de endurecimiento por precipitacion, lo que conlleva la formacién de
precipitados que obstaculizan el avance de las dislocaciones durante la deformacion.

Actualmente, se ha centrado una mayor atenciébn en los mecanismos de
endurecimiento por precipitaciobn, ya que no requieren necesariamente un alto
contenido de manganeso, lo que permite reducir los costos de produccién sin
comprometer las propiedades mecanicas del acero, lo que lo hace especialmente
atractivo para la industria automotriz.

Para llevar a cabo este estudio y fabricar una aleacion de medio manganeso con efecto
de endurecimiento por precipitacion, utilizando precipitados de Al/Ni tipo B2 en una
matriz austenitica, se realizO6 una exhaustiva investigacion en conjunto con
simulaciones computacionales utilizando el software ThermoCalc. Los resultados de
estas investigaciones llevaron a la obtencion de una aleacién con la composicion Fe-
18,1%Mn-8,6%Al-4,6%Ni-1,1%Cu-0,8%Si-0,6%C (porcentaje en peso).

Las muestras en estudio se sometieron a dos lineas de tratamientos térmicos. Un grupo
se sometid a un recocido a 580°C durante dos y seis horas, mientras que al otro grupo
se le aplicé un tratamiento termomecanico de laminacién en caliente a 1000°C antes
de someterlo al recocido, también por dos y seis horas. Los resultados mas favorables
se obtuvieron en las muestras tratadas con laminacién en caliente, especialmente en
el caso de la muestra sometida a un tratamiento de seis horas. Esta muestra exhibio
una matriz austenitica con la presencia de ferrita, cementita y B2 en sus limites de
grano. Ademds, es importante destacar que estas muestras exhiben notables
propiedades mecanicas, alcanzando valores de resistencia a la traccion (UTS) que
superan los 900 MPa y limite elastico (Ys) sobre 30%.
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