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En este trabajo se presenta la evolucion microeestructural y
mecanica  del hierro _Armco procesado = mediante
Deformacion Plastica Severa atraves de latecnica-ECAP.

Se demuestra como al igual que el ser humano desde su
nacimiento, mediante su correcta formacion puede llegara
ser una persona de bien. De igual manera el _hierro Arme¢o,
un material inicialmente blando'y poco resistente, ‘luego
de ser sometido a Deformacion Plastica Severa mediante
las condiciones correctas de procesamiento pasa a ser un
material con Interesantes propiedades .mecanicas Yy
microestructurales (combinacidn resistencia-ductilidad).
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RESUMEN
Se ha obtenido Hierro Armco con tamafio de grano ultrafino a través de deformacion pléstica
severa por medio de extrusion en canal angular de seccion constante (ECAP) a temperatura
ambiente, utilizando una matriz con angulo interno ®=90°, y un angulo de y=37° que define el
arco externo de curvatura donde los dos canales se interceptan. El material fue procesado
siguiendo la ruta de B¢ a diferentes nimeros de pases (1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8 y 16 pases). La
caracterizacion microestructural se llevdo a cabo mediante diferentes técnicas como: EBSD,
TEM, Rayos-X y TEM-EBSD. Para conocer la respuesta mecanica del material procesado por
ECAP con respecto al material inicial se realizaron ensayos mecéanicos de dureza, de traccion
uniaxial, de fatiga de alto nimero de ciclos y de tenacidad a la fractura. Para conocer la
estabilidad térmica del material deformado se efectuaron ensayos de calorimetria diferencial de
barrido (DSC) y ademas se realizaron diferentes tratamientos térmicos de recocido junto a
ensayos de traccidn al material con dieciséis pases con el propésito de incrementar la ductilidad
del material. Se emplearon diferentes modelos teéricos para estudiar el endurecimiento por
deformacion del material procesado por ECAP, asi como el desarrollo de un nuevo modelo que

predice la evolucion de la fraccion de HAGB con la deformacion.

El estudio microestructural reveld la reduccion en el tamafio de grano junto con el incremento en
la fraccién de bordes de grano de angulo grande al progresar la cantidad de deformacién
aplicada. La morfologia del grano (relacion de aspecto) junto a los valores de la densidad de
dislocaciones geométricamente necesarias para el material con dieciséis pases mostrd la
posibilidad de poder impartir una mayor reduccion en el tamafio de grano, obteniendo una
microestructura con mayores fracciones de HAGB mediante aplicacion de mayores
deformaciones y con cambio en el modo de deformacion. Las texturas obtenidas después de cada
pasada presentan orientaciones predominantes con distribuciones continuas a lo largo de fibras

de orientacion con textura de corte simple.

Segun los ensayos mecanicos la resistencia del material se incrementa con la deformacién hasta
alcanzar un incremento en la resistencia de ~3 veces con respecto al material recocido. De igual
manera la resistencia a la fatiga para el material con ocho pases se incrementd mas del 190% con
respecto al material inicial recocido. Un buen comportamiento a la tenacidad a la fractura fue
encontrado para el material con ocho pases mediante la mecanica de la fractura elastica lineal. El
estudio térmico de material mostré que la principal contribucion a la energia almacenada del
material provenia de las vacancias, siendo por lo tanto, las principales responsables de la

saturacion en la densidad de dislocaciones. Finalmente el estudio de la capacidad de



endurecimiento por deformacion del material deformado por ECAP revel6 la existencia de dos
etapas de endurecimiento caracterizadas por una etapa inicial de mayor endurecimiento seguida
por una segunda etapa de menor endurecimiento. La reduccion en la capacidad de
endurecimiento para grandes deformaciones depende en gran medida de la reduccién en la
fracciéon volumétrica de las paredes celulares con el incremento en la deformacion. ElI modelo
propuesto para predecir la fraccion de HAGB con la deformacion presento buenos ajustes para

diferentes tipos de materiales metalicos procesados por deformacion plastica severa.



ABSTRACT
Ultrafine grain size Armco iron has been obtained through severe plastic deformation through
equal channel angular pressing (ECAP) at room temperature, using a die with internal angle ® =
90 °, and an angle y = 37 ° defining the outer arc of curvature where the two channels intersect.
Material was processed following the route B¢ with different number of passes (1, 2, 3,4, 5, 6, 7,
8 and 16 passes). Microstructural characterization was carried out using different techniques
such as EBSD, TEM, X-ray and TEM-EBSD. For the mechanical response of the ECAP
processed material with respect to the annealed one, hardness, uniaxial tension, high cycle
fatigue and fracture toughness tests were performed. To understand better the thermal stability of
the deformed material differential scanning calorimetry (DSC) tests and also various annealing
heat treatments together with tensile tests were performed for the sixteen ECAP passes material
in order to increase its ductility. Different theoretical models were used to study the strain
hardening behavior of the ECAP processed material. The development of a new model that

predicts the evolution of the fraction of HAGB with deformation is presented by the author.

Microstructural examination revealed the reduction in grain size with the increase in the fraction
of high angle grain boundaries at increasing deformation. The grain morphology (aspect ratio)
together with the values of the geometrically necessary dislocation density for the material with
sixteen passes showed the possibility of a further reduction in grain size obtaining a
microstructure with larger fractions of HAGB through application of greater deformation in a
different route. The textures obtained after each pass have predominant orientations with

continuous distributions along the orientation fibers with simple shear texture.

According to the mechanical tests the material strength increases with increasing deformation up
to ~ 3 times with respect to annealed material. Similarly, the fatigue resistance of the material
with eight passes is increased by over 190% compared with the annealed material. A good
resistance to fracture toughness was found for material with eight passes by the linear elastic
fracture mechanics. The thermal study of the material showed that the main contribution to the
stored energy came from the vacancies, being therefore these primarily responsible for the
saturation of the dislocation density. Finally, the study of the strain hardening capability in the
ECAP deformed material revealed the existence of two hardening stages characterized by an
initial stage of higher hardening followed by a second stage with lower hardening. The reduction
in the hardening capacity for large deformations greatly depends on the reduction in the cell

walls volume fraction with the increasing deformation. The proposed model to predict the



fraction of HAGB with deformation presented good fits for different types of metallic materials

processed by severe plastic deformation.
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1 INTRODUCCION

Es bien conocido que el afino de grano es uno de los pocos medios que mejoran a la vez
tenacidad y resistencia. El afino del tamafio de grano de los materiales, y de los metales en
particular, es por lo tanto uno de los grandes desafios tecnoldgicos para poder producir
materiales de alta resistencia con tenacidad y ductilidad mejoradas. Es por esto que en los
ultimos afios ha surgido un notable interés en la produccion de metales con grano ultrafino,

especialmente con fines de investigacion, pero también ya con fines comerciales.

Los materiales de grano ultrafino (UFG por sus siglas en inglés) pueden obtenerse por diversas
técnicas y, entre ellas, las que se basan en procesos de deformacion plastica severa (SPD por sus
siglas en inglés). En estos procesos los materiales son sometidos a una presién hidrostatica muy
grande sin la introduccién de cambios significativos en las dimensiones de la seccion transversal
de las piezas. Se han propuesto varios métodos de procesamiento basados en el principio de
deformacion pléstica severa, siendo uno de éstos la extrusion en canal angular de seccion

constante (ECAP por sus siglas en inglés).

Esta técnica produce un efecto apreciable en la microestructura y en el refinamiento del grano
mediante el control de parametros tales como la deformacidn impuesta entre pasadas a través de
la matriz, los sistemas de deslizamiento que operan durante el proceso y los consecuentes
patrones de corte. Sin embargo, estudios previos han demostrado que el refinamiento del grano
al régimen submicrométrico y nanométrico da lugar a una pronunciada disminucion en la

capacidad de endurecimiento del material.

Las consecuencias del refinamiento del tamafio de grano a temperatura ambiente son la aparicién
de paredes celulares, bandas de corte, y paredes de alta densidad de dislocaciones separando
regiones de relativas bajas densidades de dislocaciones, generandose desorientaciones de la red
con el incremento en la deformacion dando lugar a la llamada recristalizacion dinamica continua
(CDRX). Aunque los materiales de grano ultrafino pueden presentar un incremento de 2-3 veces
en su resistencia con respecto al material en estado de recocido, también es verdad que los
materiales de grano ultrafino presentan una inconveniencia mecéanica debida a la falta de
endurecimiento por deformacion, como resultado de que el tamafio de grano es comparable con
el del camino libre medio de la dislocacion. Esta falta de endurecimiento promueve una limitada

ductilidad homogénea.
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El hierro ARMCO (ferritico a temperatura ambiente) es un material de muy baja aleacion en
comparacion con los aceros, por lo que es un material que en su estado inicial presenta una
resistencia menor que la de cualquier acero. Sin embargo después de ser deformado severamente
puede incrementar su resistencia hasta 3 veces con respecto al material inicial sin deformacion
severa. Desafortunadamente, al igual que todos los materiales metalicos, pierde en gran medida
su capacidad de endurecimiento por deformacién cuando se le somete a grandes deformaciones
como las proporcionadas por procesos como ECAP. Sin embargo, de cara al futuro trabajo con
aceros de mayor aleacién, puede ayudar a entender mejor los mecanismos que intervienen en la
reduccion de la capacidad de endurecimiento del material debido a que la ferrita es uno de los

materiales base de los aceros.

Para entender la limitacion en el endurecimiento por deformacién del hierro ARMCO, en esta
tesis se trata la dependencia del endurecimiento por deformacion con la microestructura
internamente deformada en muestras de este material deformado mediante extrusion en canal
angular de seccion constante (ECAP). Por esta razon se plantean los siguientes objetivos y el
aporte de dicha investigacion.

1.1 OBJETIVO GENERAL

Determinar los mecanismos responsables de la reduccion en el endurecimiento por deformacion
del hierro ARMCO con tamafio de grano ultrafino debido la deformacién plastica severa por el
proceso ECAP.

1.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS

Obtener microestructuras con diferentes tamafios de grano mediante deformacion plastica

severa por ECAP en hierro ARMCO a temperatura ambiente.

= Caracterizar la evolucion microestructural por técnicas de microscopia oOptica, electrénica
(SEMy TEM) y en especial por EBSD.

= Evaluar las propiedades mecanicas tales como: dureza, resistencia a la traccion, tenacidad
a la fractura y fatiga del hierro ARMCO con grano micrometrico (suministro) y ultrafino
(procesado por ECAP).

= Conocer la estabilidad térmica del material deformado por ECAP mediante ensayos de
calorimetria diferencial de barrido (DSC).

= Correlacionar la microestructura del material deformado con la reduccion en la ductilidad

homogénea del material mediante diferentes modelos matematicos.
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1.3 APORTE

Mejora del conocimiento de los mecanismos de deformacion activos para intentar mejorar la
capacidad de endurecimiento por deformacién del hierro ARMCO deformado por ECAP basados
en el estudio a nivel microestructural de mecanismos y parametros que intervienen durante la
deformacion plastica, tales como la densidad de dislocaciones, porcentaje de recristalizacion,

tamarfio de grano, entre otros, y que afectan a la cantidad de deformacién pléastica homogénea.
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2 MARCO TEORICO

2.1 DEFECTOS EN MATERIALES CRISTALINOS

Todos los materiales cristalinos presentan imperfecciones o defectos que pueden ser puntuales,
lineales, de superficie o defectos volumétricos, y que alteran localmente el arreglo regular de los
atomos. Su presencia puede modificar significativamente las propiedades de los sdélidos
cristalinos. Un ejemplo son las propiedades mecéanicas tales como: resistencia, ductilidad y
tenacidad. También los procesos cinéticos, es decir difusion y transformacion de fase, los cuales
controlan la formacion de la microestructura, son gobernados por la densidad y movilidad de los
defectos presentes en el material. Por ejemplo los defectos puntuales median el movimiento de
los atomos, las dislocaciones proveen ductilidad, los limites de grano a menudo hacen que los
metales sean fragiles pero también resistentes al impedir el movimiento de las dislocaciones. Por
lo tanto el conocimiento cuantitativo en las propiedades y comportamiento de estos defectos es

importante [1].

2.1.1 Defectos puntuales.
Todos los a&tomos en una estructura perfecta estan en sitios atomicos especificos. En un metal

puro son posibles dos tipos de defectos puntuales, a saber, un sitio atbmico vacante sustitucional,
y un sitio intersticial. Un ejemplo de estos defectos intrinsecos se muestra en la Figura 2.1.1 para
una estructura cubica simple. Se conoce que las vacancias y los intersticios se producen en
materiales por deformacion plastica y por irradiacion de una particula de alta energia. Ademas,
estos defectos puntuales intrinsecos también pueden introducirse simplemente por el efecto de la
temperatura, ya que para todas las temperaturas por encima de 0 K hay una concentracion

termodinamicamente estable.
El cambio de la energia libre AF asociado con la introduccidn de n vacancias o intersticios en la

red es:

AF = v,E; — TAS (2.1.1)
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Figura 2.1.1. Posibles defectos puntuales en un plano de una red cubica simple.

donde E es la energia de formacion de un defecto, T es la temperatura y AS es el cambio en la

entropia del cristal. La fraccion en equilibrio de defectos correspondientes a una condicién de

minima energia libre v, viene dada por:

E
Veq = Vr€XP (—#) (2.1.2)

donde v,es el nimero total de sitios atdbmicos y k es la constante de Boltzmann.

El defecto intersticial es creado eliminando un &tomo desde la superficie e insertandolo dentro de
un sito intersticial, y la energia para su formacion es tipicamente de 2 a 4 veces la energia para la
formacion de la vacancia. Por lo tanto la concentracion de defectos puntuales intersticiales de
acuerdo con la ecuacion ( 2.1.2) suele ser muchos 6rdenes de magnitud mas pequefia, y por lo
tanto en metales en equilibrio térmico la concentracién de intersticios puede despreciarse en

comparacion con la concentracion de vacancias.

Los atomos de impurezas en un cristal pueden ser considerados como defectos puntuales
extrinsecos y juegan un papel muy importante en las propiedades fisicas y mecénicas de todos
los materiales. Los 4&tomos de impurezas pueden ocupar dos diferentes tipos de sitios, como se

muestra en la Figura 2.1.2.
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Figura 2.1.2. Posibles defectos puntuales extrinsecos en un plano de una red cristalina.

Todos los defectos puntuales mencionados producen una distorsion local en la, de otra manera,
red perfecta. La cantidad de distorsion y por lo tanto la cantidad de energia adicional en la red
debido a los defectos depende de la cantidad de espacio entre los atomos en la red y el tamafio de

los atomos introducidos [1].

2.1.2 Fallas de apilamiento.
Una falla de apilamiento es un defecto planar, y como su nombre indica, es una region local en el

cristal donde se ha interrumpido la secuencia cristalina regular. Las fallas de apilamiento son
creadas ya sea por eliminacion de una capa atomica (falla intrinseca) o por la insercion de una
capa extra (falla extrinseca). Las fallas de apilamiento no se esperan en redes cubicas centradas
en el cuerpo (bcc) o centradas en la caras (fcc) en planos con secuencias ABABAB... debido a
que no hay un sitio alternativo para una capa de atomos A apoyada en una capa B. Sin embargo,
muchos metales cristalizan en estructuras compactas, fcc y hep, en las cuales los planos atdbmicos
de la red estan apilados en las posiciones mostradas en la Figura 2.1.3 en una secuencia
ABCABC (fcc) o ABAB (hcp). Las fallas de apilamiento destruyen la perfeccion del cristal que
las tiene, y la energia asociada por unidad de area de falla es conocida como la energia de falla

de apilamiento. Tipicamente los valores estan en el rango de 1-1000mJ/m? [1].

Las fallas de apilamiento pueden ser también creadas por desplazamientos cortantes. En la
estructura ABCABC... si la parte de la mitad derecha se mueve como un cuerpo rigido de tal
manera que A cambia a B, entonces la secuencia llega a ser ABCBCA... que es la misma
secuencia de una falla intrinseca. Los bordes de macla en cristales fcc son defectos similares a
las fallas de apilamiento. Un borde de macla separa dos cristales idénticos, cada uno de los

cuales corresponde ya sea a su reflexion o a una rotacion de 180° del otro cristal. La secuencia a
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través de un borde de macla en un cristal fcc es ...ABCACBA..., en el cual la capa A en el centro

es compartida por los dos cristales.

BA AR A

a) b)

Figura 2.1.3. a) llustracion esquematica de un plano atémico. Los atomos de la siguiente capa
pueden colocarse ya sea en la posicion B o C. El vector horizontal indica la traslacion entre
posiciones B adyacentes, mientras los vectores mas cortos muestran la traslacion en 2 pasos a
través de la posicion C. b) Fallas de apilamiento intrinseca y extrinseca en estructuras
cristalinas fcc donde la secuencia normal de apilamiento de planos (111) es denotada por
ABCA...

Las fallas de apilamiento en materiales con estructura bcc son también de mucho interés, ya que
la disociacién de una dislocacién en dislocaciones parciales con una falla de apilamiento, si es
posible, facilita su deslizamiento. Las dislocaciones en metales bcc apenas se multiplican debido
a la ausencia de fallas de apilamiento de baja energia, y se cree que esta es la mayor razon por la
cual las dislocaciones, en particular las de tornillo, son mucho menos maéviles en materiales bcc
que las de metales fcc. La presencia de fallas de apilamiento puede jugar un importante papel en

la plasticidad de los cristales.

2.1.3 Granos y bordes de macla.
Los bordes de grano son intercaras donde los granos del cristal de diferentes orientaciones se

unen en un solido policristalino. El arreglo atébmico es irregular y la densidad atémica es

generalmente baja en los bordes de grano. Similarmente a las dislocaciones estos son defectos
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producidos accidentalmente durante la transformacion de fase o por el trabajo mecénico. Los

bordes de grano en materiales reales son a menudo curvados, pero para reducir la energia interna
tienen la tendencia a ser planos, y ademas se reordenan a si mismos para cambiar a un borde que
mejor empareje los 2 granos, de muchos enlaces atdbmicos y menor espacio. Una clase de tales
bordes de baja energia son los bordes de macla [2].

Hay 2 clases de bordes simples, bordes de inclinacion y de giro, los cuales se muestran en la
Figura 2.1.4.

y 777

1
/ II :
/ I |
/ \ :’6‘!
id \
a) ! b)

0

Figura 2.1.4. Geometria de bordes de grano. a) Borde inclinado. b) Borde girado. @ es el
angulo de desorientacion.

La energia de un borde de grano se incrementa al aumentarse su angulo de desorientacion, pero a
grandes &ngulos comienza a disminuir mientras llega a estar cerca a otros bordes especiales de
baja energia. Una clase especial de bordes de grano son las maclas los cuales se presentan para
algunos angulos especificos de la geometria del cristal. Las maclas no solo ocurren en el
crecimiento del cristal sino también por deformacion plastica. La Figura 2.1.5 compara la
deformacion por corte alcanzada por deslizamiento y la formacion de una macla. La deformacion
por maclado, o el maclado por deformacion, es importante a bajas temperaturas, especialmente
en cristales de baja simetria en los cuales no estan disponibles muchos sistemas de

deslizamiento. También el maclado es importante para la transformacion martensitica [2].
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Figura 2.1.5. a) Deformacion de un cristal sujeto a un esfuerzo cortante. b) Por
deslizamiento c¢) Por maclado.

Los bordes de grano acomodan atomos de impurezas, a menudo causando la fragilidad de los
mismos, proporcionando caminos para una rapida difusion, o permitiendo el deslizamiento de
granos a lo largo de sus bordes dando lugar al fendbmeno de superplasticidad. También sirven

como sumideros y fuentes para defectos puntales y dislocaciones.

2.1.4 Dislocaciones.
Los metales deforman irreversiblemente por una fuerza mecanica que excede el limite elastico, o

la resistencia a fluencia. Si una barra de metal de un solo cristal se somete a un ensayo de
traccion, deformara por deslizamiento como se muestra en la Figura 2.1.6, que es reconocido por
la forma de escalones en la superficie, y donde el deslizamiento toma lugar a lo largo de un plano
cristalografico particular en una direccion particular. Sin embargo, el deslizamiento a lo largo de
cada plano no se produce a la vez desde un lado de la superficie hacia el otro, sino que se
produce escalon por escalon en el cuerpo de la muestra, por el movimiento de defectos lineales
Ilamadas dislocaciones. La Figura 2.1.7 ilustra esquematicamente el proceso de deformacion, el
cual es impulsado por la componente cortante de la tension aplicada en el plano de deslizamiento
en la Figura 2.1.6 [2].
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Figura 2.1.6. Deformacion de deslizamiento de un cristal en un ensayo de traccion.

Las dislocaciones son defectos lineales en la red cristalina que pueden ser de dos tipos: de cufia o
helicoidales, como ilustran las Figura 2.1.8a y Figura 2.1.8b. El arreglo atdmico es perturbado en
y a lo largo de la linea de dislocacién, y hay un campo de deformacion caracteristica a lo largo
de él. Si el desplazamiento es paralelo a la linea de la dislocacion, se forma una dislocacion de
borde, la cual cuenta con la mitad extra de un plano atdmico en el lado comprimido. Por otro
lado, un desplazamiento paralelo a la linea de dislocacion forma una dislocacién de tornillo
alrededor de la cual la estructura periddica del cristal cambia a una espiral. En el caso de que la
linea de la dislocacion y el vector de desplazamiento no sean paralelos ni normales, forman un
angulo definiendo el caracter de la dislocacion, que se definiria como una dislocacion curvada
(Figura 2.1.8), con un caracter de dislocacion de borde por un lado y de tornillo por el otro, pero

como una combinacidn de las dos en todos los demas sitios [2].
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Figura 2.1.7. Deformacion de deslizamiento por el movimiento de una dislocacion de borde.

Figura 2.1.8. a) llustracién esquematica de una dislocacion de borde. b) Una dislocacién de
44
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La linea de una dislocacion de borde y el vector de Burgers definen un plano en el cual la

dislocacion se mueve. EI movimiento de deslizamiento de las dislocaciones tiende a ocurrir en
un plano y direccion cristalograficos particulares. La combinacion preferible de plano y
direccién del movimiento de la dislocacion corresponde al sistema de deslizamiento observado.
La direccion de deslizamiento es con mas frecuencia la direccion vecina mas cercana, y el plano
de deslizamiento en los planos atomicos es el mas ampliamente separado (que a su vez son los
mas compactos). Los vectores de Burgers y planos de deslizamiento comdnmente observados de

dislocaciones se muestran en la Tabla 2.1.1 [2], y con las direcciones y planos mas compactos.

Tabla 2.1.1. Vectores de Burgers, direcciones y planos de deslizamiento de dislocaciones
comunmente observados en metales. La magnitud de los vectores de Burgers esta dada en
unidades del pardmetro de red relevante.

Vector de Plano de Direcciones
Estructura . de
Burgers deslizamiento . .
deslizamiento

1, —

fec 5(110) {111} (110)

bee %<11 1) {10} {112}, 123} (111)

hcp %(1120} {0002}, {1700} (2110

La energia de formacién de una dislocacion es mucho més alta que la de defectos puntuales
debido al largo rango del campo de deformacion elastica a su alrededor. La energia de una
dislocacion podria ser dividida en la energia del nicleo y la energia de la deformacion elastica.
Esta ultima puede ser evaluada por la energia de deformacion almacenada en un cilindro hueco

que rodea la linea de la dislocacion. Viene dada por la teoria de la elasticidad lineal como:

Gb?> r
=—In— 2.1.3
Eq 4 lnrc ( )
donde G es el modulo de cizalladura, b es la magnitud del vector de Burgers, y r y rc son los

radios interno y externo del cilindro respectivamente [2].
2.2 MECANISMOS DE ENDURECIMIENTO

Las dislocaciones son los portadores méas eficaces de plasticidad en soélidos cristalinos. Bajo
circunstancias normales, se generan facilmente por procesos de convolucién puramente
topoldgicos como en fuentes de Frank-Read o por deslizamiento cruzado doble de dislocaciones

de tornillo, que a su vez pueden producir nuevas fuentes de Frank-Read a niveles de tension
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relativamente bajos. En metales bcc al deslizamiento de dislocaciones en sus planos de

deslizamiento se opone una resistencia de la red de una magnitud generalmente sustancial a bajas
temperaturas, dandole a estos materiales una alta resistencia plastica intrinseca. En comparacion,
en metales puros de estructuras fcc y hcp la resistencia de la red en el mejor sistema de
deslizamiento es normalmente muy pequefia, haciendo necesario introducir otros mecanismos
extrinsecos para incrementar la resistencia plastica. Los mecanismos de endurecimiento mas

influyentes son:

e Laresistenciade lared

e Endurecimiento por solucién solida

e Endurecimiento por precipitacion

e Endurecimiento por deformacion
Es de mencionar que el principal mecanismo que interviene durante el proceso de deformacion
del hierro ARMCO objeto de esta tesis es el endurecimiento por deformacion, por lo que aqui se

enfatizard este aspecto [3].

2.2.1 Resistencia de la red.
Una de las resistencias fundamentales al movimiento de las dislocaciones es la que la red ofrece

un rango de temperatura donde la difusion no juega un papel importante. Esta resistencia de la
red se puede considerar mecénicamente desde dos puntos de vista. El primero y principal es la
resistencia al deslizamiento, ampliamente conocido como la resistencia de Peierls-Nabarro (PN),
como resultado de las distorsiones pulsantes del ndcleo de la dislocacion mientras se mueve a
través de la red, a menudo afectando dislocaciones de borde y tornillo. La segunda forma de
resistencia es el arrastre de fonones derivados de la interaccion de una dislocacion movil con las

vibraciones térmicas de la red.

En general la plasticidad deberia iniciarse cuando el esfuerzo cortante aplicado en un sistema de
deslizamiento pueda superar la resistencia cortante de la red. Por lo tanto la plasticidad causada
por deslizamiento cristalografico se inicia cuando el esfuerzo cortante resuelto en el plano de
deslizamiento, en la direccion de deslizamiento, alcanza un valor critico, el cual se conoce como
la resistencia cortante de la red. Este criterio se conoce como la ley de Schmid el cual es
satisfecho para experimentos en traccion, como se muestra en la Figura 2.2.1, segun la siguiente

ecuacion:

To = 0yCc0SPcosé (2.2.1)
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donde g, es el esfuerzo de tension aplicado a fluencia, & es el angulo entre el eje de traccion y la
normal n del plano de deslizamiento, y ¢ es el angulo entre el eje de tension y la direccion de
deslizamiento d (paralelo al vector de Burgers). El factor geométrico que relaciona el esfuerzo
aplicado con el esfuerzo cortante resuelto en el plano de deslizamiento se conoce como el factor
de Schmid (m):

m= To_ cos@cosé (2.2.2)
0o

Para metales bcc, existen desviaciones significativas de la ley de Schmid, las cuales fueron
encontradas por Taylor y Elam en Fe [1, 3].
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Figura 2.2.1. Relacion geométrica entre un plano de deslizamiento cristalografico, su
direccion de deslizamiento y la direccién de tension en un cristal.

2.2.2 Endurecimiento por solucion sélida.
La incorporacion de un constituyente secundario en un metal puro ofrece un medio muy flexible

de endurecimiento. Los atomos de los elementos de aleacion pueden agregarse en una variedad
de formas y de tamafio creciente, desde &tomos individuales de soluto dispersados
aleatoriamente, incluso agrupaciones atomicas de soluto, hasta particulas precipitadas de
segunda fase, las cuales podrian ser cizallables o no por dislocaciones. Estas diferentes formas de
dispersion generan interacciones con las dislocaciones de diferentes resistencias y rangos. Las
mas importantes son las que resultan en interacciones elasticas con dislocaciones que causan ya
sea una atraccion local o una repulsion. Estas interacciones caen dentro de dos categorias: (a) La
interaccion en el tamafio del desajuste, donde un 4tomo de soluto, sustitucionalmente reemplaza
un atomo de la red, ya sea un poco mas grande o mas pequefio que el &tomo que reemplaza y (b)
la interaccion del mddulo de desajuste, donde los &tomos de soluto crean un ambiente local de

diferentes propiedades elasticas.
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Mientras las interacciones de atomos de soluto con dislocaciones en metales bce tienen algunas

caracteristicas comunes con los metales fcc, la presencia de una resistencia de red fuerte a bajas
temperaturas hace la superposicion de los dos mecanismos (resistencia de la red y resistencia del
soluto) bastante compleja. Esto es porque la resistencia de red a bajas temperaturas en metales
bcec es predominantemente gobernada por dislocaciones de tornillo, mientras la resistencia al
movimiento de dislocaciones de borde es generalmente de importancia secundaria. Adiciones
sustitucionales de soluto elevan fuertemente la resistencia cortante en el rango de temperatura
ambiente, mientras que incrementando la concentracion de soluto para muchos elementos de
soluto en realidad produce una reduccion en la resistencia de la red a bajas temperaturas y resulta

en un ablandamiento por solucion solida en lugar de un endurecimiento.

2.2.3 Endurecimiento por precipitacion.
Ocurre cuando los elementos de aleacidn forman precipitados discretos con intercaras coherentes

0 incoherentes, pero también agregados de defectos puntuales e incluso cavidades nano-
escalares. Todos estos pueden interactuar con las dislocaciones para actuar como obstaculos a su
deslizamiento, lo que puede incrementar significantemente la resistencia de un metal o aleacion.
Cuando los precipitados nuclean y crecen, interceptan los planos de deslizamiento de una manera
aleatoria. Una dislocacién deslizando debe o atravesar los precipitados o penetrar el arreglo de
precipitados arquedndose entre los obstaculos, siguiendo el camino que ofrezca la menor
resistencia. La tension correspondiente a este mecanismo de corto alcance debe ser comparado
con el requerido para superar el esfuerzo interno que los precipitados coherentes producen en los

alrededores de la red.

En muchas aleaciones, como Al-Cu, durante la transicion al equilibrio de los precipitados
ocurren fases metaestables. La estructura de la interface entre estas zonas y la matriz gobierna la
cinética de su formacion y crecimiento. La interface podria ser coherente, semicoherente o
incoherente. Las primeras zonas que se forman son pequefias y coherentes. Por ejemplo en la
aleacion Al-Cu, los atomos de cobre nuclean plaquetas (conocidas como zonas GPI) en los
planos del Aluminio {100} como se muestra esquematicamente en la Figura 2.2.2. Ya que los
atomos de cobre son mas pequefios que los a&tomos de aluminio, la matriz a su alrededor se

tensiona como se muestra en la Figura 2.2.2.
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Figura 2.2.2. Representacion esquematica de una seccion {100} a traves de una zona GPI en
Al-Cu.

Mientras el envejecimiento avanza, el nimero de &tomos N en cada precipitado, y la resistencia
de éstos al corte se incrementan y las dislocaciones encuentran mas facil arquearse entre los
obstaculos que pasar a traves de ellos, como se muestra en la Figura 2.2.3. Bajo estas

condiciones el esfuerzo de flujo es conocido como el esfuerzo de Orowan [1] :

0.84Gb

7(Orowan) = = 0.84N~1/3Gc1/2 (2.2.3)

donde A es el espaciamiento de Friedel (distancia que existe entre dos precipitados), c es la
fraccion volumétrica de precipitados y G y b corresponden con el médulo de cizalladura y el

vector de Burgers respectivamente.
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linea

lazo
b)

Figura 2.2.3. Mecanismo de Orowan. a) La linea arqueada entre los obstaculos hasta que los
segmentos en P y P’ son paralelos. Entonces ellos se atraen y se juntan. b) La linea se mueve
hacia adelante dejando los lazos de Orowan alrededor de los obstaculos.

2.2.4 Endurecimiento por deformacion.
El endurecimiento por deformacion fue abordado por primera vez por Taylor. Este mecanismo

tiene lugar como resultado de la interaccion de los campos de deformacion de dislocaciones
mientras mas y mas se generan durante el flujo plastico. Es un proceso complejo y muchos

aspectos de €l son aun intensamente debatidos.

Los mecanismos de endurecimiento mostrados anteriormente describen el deslizamiento de
dislocaciones en cristales donde la resistencia no cambia con el incremento en la deformacion
plastica. Estos mecanismos no tenian en cuenta el incremento en la resistencia al deslizamiento
que ocurre cuando las dislocaciones se mueven, interactian y cambian su distribucion y

densidad.

Las propiedades de los materiales se modifican por el trabajo en frio, es decir cuando, la
deformacion tiene lugar a bajas temperaturas con respecto a su punto de fusiéon. No todas las
propiedades son mejoradas. Por ejemplo la resistencia a traccion, la resistencia a la fluencia y la
dureza se incrementan con el trabajo en frio, pero la plasticidad, y la habilidad general para
deformar disminuyen. Ademas, las propiedades fisicas como conductividad eléctrica, densidad y
otras disminuyen. De todos los cambios en propiedades, quizas las méas destacadas son los que
ocurren en las propiedades mecanicas; por ejemplo la resistencia a la fluencia de un acero al

carbono podria incrementarse de 170MPa a 1050MPa tan solo debido al trabajo en frio.
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Ya que el flujo plastico ocurre por un mecanismo de movimiento de dislocaciones, el hecho de

que ocurra el endurecimiento por deformacion significa que llega a ser dificil para las
dislocaciones moverse con el incremento en la deformacion. Todas las teorias de endurecimiento
por deformacion dependen de este supuesto, y la idea basica del endurecimiento, expuesta por
Taylor en 1934, consiste en que algunas dislocaciones llegan a atascarse dentro del cristal y
actian como fuentes de esfuerzo interno las cuales se oponen al movimiento de deslizamiento de

otras dislocaciones.

Una manera simple en la cual dos dislocaciones podrian llegar a atascarse es por la interaccion
elastica (etapa 1). Asi, dos dislocaciones de cufia paralelas de signo opuesto moviéndose en
planos de deslizamiento paralelos en cualquier sub-grano podrian llegar a bloquearse formando
dipolos de dislocaciones de cufia como se muestra en la Figura 2.2.4. Las dislocaciones de
tornillo raramente se observan en esta etapa, debido a que estas dislocaciones con signos
opuestos se atraen y pueden aniquilarse por deslizamiento cruzado. Aungue, una excepcion

puede ocurrir en cristales de baja energia de falla de apilamiento [1].

As A, A; A, A,

Figura 2.2.4. Fuentes de dislocaciones Sp y Sg operando bajo el esfuerzo cortante z, donde las
dislocaciones Ay, Az, As.... interactdan con las dislocaciones de cufia de signo opuesto B, By,
.. formando un arreglo de dipolos conocido como multipolo.

Taylor asume que las dislocaciones llegan a estancarse después de haber viajado una distancia
promedio, /, mientras que la densidad de dislocaciones alcanza su valor de saturacion, es decir
que el endurecimiento por deformacion es debido a las dislocaciones que consiguen atravesarse
en el camino de otras. El esfuerzo de flujo es entonces el esfuerzo necesario para mover una
dislocacion en el campo de esfuerzos de esas dislocaciones. Este esfuerzo t de una forma muy

general viene dado por la ecuacion (2.2.4):
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;= arGb/j (2.2.4)

donde G es el modulo de cizalladura, b el vector de Burgers, j la distacia media entre

dislocaciones la cual es ~ p/2 y a; una constante. En el modelo de Taylor a; = 1/8n(1 —v)

siendo v el mddulo de Poisson y p la densidad de dislocaciones. En esta teoria, Taylor considera
solamente un modelo en dos dimensiones de un metal deformado en frio. Sin embargo, debido a
que la deformacion plastica surge desde el movimiento de los lazos o bucles de dislocaciones
desde una fuente, es mas apropiado asumir que cuando la deformacion plastica es y, un niamero
N de lazos de dislocaciones de lado J se han desprendido por unidad de volumen. La

deformacion plastica y esta dada entonces por:

y = NJ?b (2.2.5)
Yy j por:
. 1 _ 1 1/2
j= [ /,;1/2] = [Yayn] (2.2.6)
Combinando las ecuaciones anteriores, la relacion esfuerzo-deformacion es:
Ty = constante x (b/])1/2y1/2 (2.2.7)

Taylor asume Jcomo una constante, es decir que las lineas de deslizamiento son constantes, lo

cual resulta en una relacion parabolica entre 7, y y.

La suposicion de Taylor de que durante la deformacion en frio la densidad de dislocaciones se
incrementa ha sido ampliamente verificada, y por lo tanto la relacion parabolica entre el esfuerzo
y la deformacién es verdadera, en primera aproximacion, en muchos agregados policristalinos
donde la deformacién en todos los granos toma lugar por multiple deslizamiento. Trabajos
experimentales en monocristales muestran, sin embargo, que la curva de endurecimiento por
deformacion podria desviarse considerablemente del comportamiento parabdlico, y depende no
solo de la estructura del cristal sino también de otras variables como la orientacion del cristal,
pureza, y condiciones de la superficie. La estructura del cristal es importante en monocristales de
algunos metales hexagonales deslizando en sola una familia de planos de deslizamiento, aquellos

paralelos al plano basal, y estos metales muestran una baja velocidad de endurecimiento por
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deformacién como se muestra en la Figura 2.2.5. Los cristales cubicos, por otro lado, son

capaces de deformar de una manera mas compleja en mas de un sistema de deslizamiento, y
estos metales normalmente muestran un comportamiento de fuerte endurecimiento por
deformacion. La influencia de la temperatura depende del nivel de tension alcanzado durante la
deformacion y otros factores. Sin embargo, incluso en cristales cubicos la velocidad de
endurecimiento por deformacion podria ser extremadamente pequefia si el cristal es restringido a
deslizar en un unico sistema de deslizamiento. Tal comportamiento apunta a la conclusién que
un fuerte endurecimiento por deformacién es causado por la interferencia mutua del

deslizamiento de dislocaciones [4].

fcc

Esfuerzo cortante
—_—

—
Deformacion cortante

Figura 2.2.5. Curvas esfuerzo-deformacion de monocristales.

Hay dos tipos de resistencia de dislocacion: La resistencia interplanar, gobernada por
interacciones de deslizamientos de dislocaciones mdviles en planos paralelos, y la resistencia
intraplanar, experimentada por el deslizamiento de dislocaciones en sus planos. Mientras que la
resistencia interplanar es altamente dependiente de la temperatura y la velocidad de deformacion,
la resistencia intraplanar tiene una temperatura definida y una componente dependiente de la
velocidad debido a las intercepciones de la dislocacion. Esta componente, como demostraron
Cottrell y Stokes et al [5] y Thornton et al [6], es usualmente una cierta fraccion de la resistencia
intraplanar total que depende solamente del modo de deformacién. Esta ley de Cottrell-Stokes
implica que durante gran parte del endurecimiento por deformacion, hasta etapas muy avanzadas
donde ocurre la recuperacion dindmica, la velocidad de control de obstaculos de dislocaciones se

incrementa con la deformacién como una fraccién constante de la densidad de dislocaciones total

3].
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La curva esfuerzo-deformacién de un monocristal fcc se muestra en la Figura 2.2.6, donde se

pueden distinguir tres regiones de endurecimiento. La etapa I, o region de facil deslizamiento,
seguida inmediatamente del punto de fluencia se caracteriza por una baja velocidad de
endurecimiento por deformacion hasta algun porcentaje de deslizamiento. La longitud de esta
region depende de la orientacién, pureza y tamafio de los cristales [4].

Figura 2.2.6. Curva esfuerzo-deformacion mostrando las tres etapas de endurecimiento por
deformacion.

La etapa Il, o la region de endurecimiento lineal, muestra un rapido incremento en la velocidad
de endurecimiento por deformacién. La etapa Ill, o la region de endurecimiento parabélico, es
fuertemente dependiente de la temperatura, muestra una baja velocidad de endurecimiento por
deformacion y la aparicion de bandas de deslizamiento gruesas. En esta etapa se aprecia

aniquilacion de dislocaciones como consecuencia del deslizamiento cruzado.

Los metales con baja energia de falla de apilamiento muestran las tres etapas de endurecimiento
por deformacién a temperatura ambiente, pero metales con altas energias de falla de apilamiento
a menudo muestran solo dos etapas de endurecimiento. El principal efecto de un cambio de
temperatura de deformacion es, sin embargo, un cambio en el comienzo de la etapa I1l; entre mas

baja la temperatura de deformacion mas alto el esfuerzo correspondiente al inicio de la etapa IlI.

La etapa I, regidn de facil deslizamiento en cristales cubicos, con su pequefio endurecimiento
lineal, corresponde cercanamente al endurecimiento de cristales hcp donde solamente opera un
plano de deslizamiento. Ocurre en cristales orientados para permitir que solamente opere un
sistema de deslizamiento. Tan pronto como otros sistemas de deslizamiento llegan a activarse
hay una fuerte interaccion entre dislocaciones de sistemas primarios y secundarios de
deslizamiento, lo cual da paso a un fuerte aumento en el endurecimiento por deformacion. Es

razonable esperar que el deslizamiento facil debiera terminar cuando el cristal alcanza una
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orientacion para la cual dos 0 mas sistemas de deslizamiento estan igualmente tensionados. Sin

embargo, el deslizamiento facil termina generalmente antes, y esto se debe principalmente a la
formacion de bandas de deformacién para acomodar la rotacion del plano de deslizamiento en
mordazas fijas durante ensayos de traccion. Esta rotacion lleva a una tension resuelta alta en los
sistemas de deslizamiento secundarios, y su operacion da paso a esas irregularidades de la red la
cuales causan que algunas dislocaciones lleguen a detenerse en el cristal. Entonces ocurre la
transicion a la etapa Il caracterizada porque el deslizamiento tiene lugar en sistemas de

deslizamiento primarios y secundarios.

La estructura de dislocaciones desarrollada durante la deformacion de metales policristalinos bcc
y fcc sigue el mismo patron general que el de monocristales. Inicialmente las dislocaciones
producen dipolos y lazos por interaccion con dislocaciones secundarias, lo cual da lugar a
marafas locales de dislocaciones convirtiéndose gradualmente en redes tridimensionales o sub-
limites. EI tamafio de la célula disminuye con el incremento en la deformacion, y las diferencias
estructurales que son observadas entre varios metales y aleaciones tienen que ver principalmente
en la definicion de los sub-limites. En metales bcc y fcc con altas energias de falla de
apilamiento, las marafias se convierten en limites definidos pero en metales de baja energia de
falla de apilamiento las dislocaciones se extienden, el deslizamiento cruzado es restringido y no
se forman limites definidos incluso a grandes deformaciones. Cambiar la temperatura de
deformacion también tiene el efecto de cambiar la distribucion de dislocaciones; reducir la
temperatura de deformacién disminuye la tendencia a la formacion de células, como se muestra
en la Figura 2.2.7. Para una distribucion de dislocaciones dada, la densidad de dislocaciones esta

simplemente relacionada al esfuerzo de flujo 7, por la ecuacion ( 2.2.8):

¢ = 79 + aGbp*/? (2.2.8)

donde a es una constante a una temperatura dada = 0.5, G el mddulo de cizalladura, b el vector
de Burgers y p la densidad de dislocaciones. La velocidad de endurecimiento por deformacion es
determinada por la facilidad con que las dislocaciones enmarafiadas se reordenan y es alta en
materiales con bajas energias de falla de apilamiento, es decir latones, bronces y aceros

inoxidables en contraposicidn con aluminio y metales bcc [3, 4].
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Figura 2.2.7. Influencia de la tension de deformacion y la temperatura en la formacion de
una estructura celular en hierro « [4].

2.2.5 Modelos de endurecimiento por deformacion.
La curva esfuerzo deformacion de materiales metalicos es a menudo descrita por medio de

expresiones matematicas simples. Este planteamiento permite que el comportamiento después de
fluencia pueda ser tratado por un conjunto de pardmetros que permite una caracterizacion del
material mas sistematica y la ejecucion de estudios paramétricos a través del modelado por
elementos finitos. La gran mayoria de las ecuaciones esfuerzo-deformacion usadas tienen un
namero limitado de pardmetros, debido a razones de simplicidad. Por lo tanto, esto restringe la
posibilidad de representar con exactitud formas complejas de curvas de endurecimiento por
deformacion en los que juegan un fuerte papel la compleja interaccion entre una serie de
factores, como la ocurrencia de la transicion del deslizamiento de dislocaciones de planar a
cruzado, los elemento de aleacion en solucidn solida, los efectos de precipitacion, e incluso las

transformaciones de fase inducidas por deformacion [7, 8].

2.2.5.1 Modelo de Ludwik.
Un primer modelo del comportamiento esfuerzo-deformacién fue propuesto por Ludwik en 1909

[9]. El planted una relaciéon empirica (Figura 2.2.8) de la forma:

0 = 0Oy + KLEnL (229)
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Figura 2.2.8. a) Modelo de Ludwik y b) Analisis diferencial de Crussard-Jaoul, basado en la
ecuacion de Ludwik.

Aqui o representa el esfuerzo verdadero y € la deformacion verdadera. oy, K, y n;, (0<n,<1) son
los parametros del modelo. Crussard y Jaoul [10] identificaron la posibilidad de determinar los
parametros de endurecimiento por deformacién K, y n; en un diagrama doble logaritmico que
expresa la diferenciacion del esfuerzo con respecto a la deformacion contra la deformacion
(conocido como el analisis diferencial de Crussard-Jaoul (C-J)). Por lo tanto, si la curva
esfuerzo-deformacion experimental sigue la ecuacion de Ludwik, ésta puede representarse como

una linea recta (Figura 2.2.8b), definida por la siguiente ecuacion:

d
log (d—z> = log(K;n;) + (n, — Dlog(e) (2.2.10)

2.2.5.2 Modelo de Hollomon.
En 1945, Hollomon [11] apunté por mayor simplicidad eliminando el parametro g, de la

ecuacion de Ludwik, obteniendo una expresion de dos parametros (Ky, Y ny):

o = K& (2.2.11)

La aplicabilidad de esta ecuacion a una curva experimental puede ser investigada por un grafico
esfuerzo-deformacion en un diagrama doble logaritmico como se muestra en la Figura 2.2.9. Si
se obedece la ecuacion de Hollomon, tal diagrama mostraria una linea recta, donde Ky, y ny
pueden ser determinados facilmente (Figura 2.2.9b). Tradicionalmente a ny se le conoce como

indice de acritud o exponente de endurecimiento por deformacion y toma valores entre 0 y 1.
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Figura 2.2.9. a) Modelo de Hollomon y b) Andlisis en un diagrama esfuerzo-deformacion
doble logaritmico.

2.2.5.3 Modelo de Swift.
Ya que la ecuacién de Hollomon tiene solamente dos parametros, ésta ha sido reportada como

muy simple para describir el comportamiento del rango completo de algunos metales. Una
década después, Swift [12] propuso otra ecuacion, introduciendo un parametro &,, el cual tiene

en cuenta una posible pre-deformacion (Figura 2.2.10):

0= Ks(e+¢g))"s (2.2.12)

La ecuacion de Swift es una buena aproximacion, si en un grafico doble logaritmico de la

do

diferenciacion del esfuerzo con respecto a la deformacion (E) versus el esfuerzo (o) como

abscisa la curva presenta un comportamiento lineal (Figura 2.2.10b). Basados en la ecuacién de
Swift, los pardmetros K, y ng pueden ser determinados por el ajuste de la ecuacién siguiente a

una linea recta (conocido como el analisis modificado de Crussard-Jaoul (C-J)) [13]:

do

log (E) = log(nsKsl/"S) + ( ! ) log(o) (2.2.13)

1__
ng
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Figura 2.2.10. a) Modelo de Swift y b) Analisis modificado de Crussard-Jaoul, basado en la
ecuacion de Swift.

2.2.5.4 Modelo de Bergstrom, Estrin y Mecking.
En este modelo se asume que la densidad total de dislocaciones con la deformacion viene

determinada por cuatro procesos: 1) la creacion, 2) inmovilizacion, 3) re-movilizacion y 4)
aniquilacion de dislocaciones. La tasa de creacion de dislocaciones, ya sea via mecanismo de
multiplicacién, de deslizamiento cruzado u otro mecanismo es indicada como dc/de. La re-
movilizacion de dislocaciones tiene lugar a una tasa de variacion dr/de. De aqui, se conviene en

definir la denominada velocidad combinada U (&) como sigue:

U(e) = dc/0e + or/oe (2.2.14)

U, expresada en m™?, es una medida de la velocidad a la cual se incrementa la densidad de
dislocaciones mdviles debido a la creacion y/o re-movilizacion de las mismas. Dado que la
densidad de dislocaciones moviles es constante, U también indica la velocidad a la cual las
dislocaciones moviles son inmovilizadas o aniquiladas. Las dislocaciones se aniquilan a una tasa
de da/d¢; siendo da/de= da,,/de+da;/de donde el subindice m e i indican movil e inmavil
respectivamente siendo a la aniquilacion de dislocaciones. Por tanto la tasa neta, dp;/de, a la
cual la densidad de dislocaciones inmoviles se incrementa es la diferencia entre las tasas de
creacion y aniquilacion (Figura 2.2.11):

Op; _0c_0a _, 0Or_ oa (2.2.15)

0 0e Oe ds Os
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Figura 2.2.11. llustracién del modelo de Bergstrom [14, 15, 16].

Analizando cada uno de los términos de la parte derecha de la ecuacion anterior y siguiendo la
notacion utilizada por Y. Bergstrom [14], U se encuentra relacionada con el camino libre medio
de las dislocaciones moviles. Bergstrom y Aronsson [14, 15] plantean que la dependencia de U
con la deformacion viene determinada mediante la dependencia de s (camino medio libre) con la
deformacion. La tasa dr/de, a la cual las dislocaciones inmoviles son re-movilizadas, depende
de la densidad de ellas, p;. Teniendo en cuenta que la aniquilacion de dislocaciones puede ocurrir
por medio de tres procesos: 1) aniquilacion entre dislocaciones moviles, 2) interaccién entre
dislocaciones moviles e inmoviles y 3) la interaccion de dislocaciones con tipos de superficies,
Bergstrom y Aronsson [17, 18] expresan que la tasa da/de depende de la densidad de
dislocaciones moviles, L, de forma cuadritica. Combinando las ecuaciones anteriores la

variacion total o neta de las dislocaciones viene expresada por:

ap

2.2.16
e ( )

U—A-Qp

donde A representa la velocidad a la que las dislocaciones moviles se aniquilan entre si, o con
limites de grano, o en la superficie libre del material y Q, que es adimensional, representa la
probabilidad de re-movilizacién y aniquilacion a través de las reacciones entre dislocaciones
moviles e inmoviles, con limites de grano o en la superficie libre del material. La integracién de
la ecuacion anterior es compleja cuando U y Q son dependientes de la deformacion. En cambio
la solucion de la ecuacion diferencial se vuelve relativamente sencilla si se asume que los
términos U, A y Q son aproximadamente independientes de la deformacion [17, 19, 20].
Teniendo en cuenta esto e integrando la ecuacion ( 2.2.9) con las siguientes condiciones de borde

p = p, para e = 0 se tiene que:

U-A
_(1 _ e—Qe) + poe—ﬂe

. (2.2.17)

p:
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donde la tensidn esta dada por la ecuacion:

o =0y, + aGb,[p (2.2.18)

Por lo tanto, al utilizar las dos ecuaciones anteriores se tiene que:

1
U-—-A 2
0 = 0Ojp + aGb {T (1 — e‘QE) + poe_ﬂg} (2219)

Finalmente cabe notar que Bergstrom [15] partiendo de su andlisis calculd la dependencia del
exponente ng de la ecuacion de Hollomon (ecuacién ( 2.2.11)) con los distintos parametros de su

modelo, obteniendo la siguiente expresion:

1[ ee™ 9 U_A<1— p0>

== : (2.2.20)
2\1+%) »p

Npg
pmax

donde g;,es la tension de friccion de la red cristalina, p, la densidad de dislocaciones inicial y
Pmax €Quivale a U — A/Q. Puede apreciarse que, como en la practica se observa, el coeficiente n
tiene una compleja dependencia con la temperatura (a través de U y Q) y con la deformacion, y

como su significado fisico es también complejo.

2.2.5.5 Modelo de las densidad de dislocaciones moviles e inmdviles.
En el modelo clasico propuesto G. A. Malygin [21] la densidad de dislocaciones como funcion

de la deformacidn esta dada por la siguiente ecuacion [21, 22]:

ph(e) = C + App(e) — Bp(e) (2.2.21)

donde los términos C y A se pueden aproximar a ~8,0y /G b* y ~&;/b respectivamente. Estos
términos son los responsables del crecimiento en la densidad de dislocaciones como resultado de
nucleacion en las dislocaciones foresta e inclusiones, mientras que el Gltimo término B = k, esta
relacionado con la aniquilacion de pares de dislocaciones. Con G como el mddulo de cizalladura,
b el vector de Burgers oy el esfuerzo de fluencia para el material recocido. Por otro lado, los
parametros del modelo (&, &, k,) son en esencia parametros de corte que deben ser evaluados

empiricamente.

En el modelo de A. E. Mayer et al. [22, 23, 24] se mejora el modelo clasico mediante la
separacion de la densidad de dislocaciones en dos partes, una parte relacionada con la densidad
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de dislocaciones mdviles y la otra con la densidad de dislocaciones inmdviles. La evolucion de la

densidad de dislocaciones puede obtenerse mediante las siguientes ecuaciones cinéticas [23]:

d'DDmO _kbO'IV |pmeo _V(pmob_p) mm
dt b P (22.22)
= kabVplp3® (205" + p5™
d mob
pgt -V (pmob _ pD) mm —k blVDlpmob inm (2.2.23)

siendo k,; =n/e b, conocido como el coeficiente responsable por la generacion de

dislocaciones, €, = 8eV /b la energia elastica de dislocacion por unidad de longitud [23, 25], n
es la fraccion de endurecimiento por deformacion pléstica almacenado en la forma de defectos.
Este n puede tener un valor de ~10% para el caso de pequefias deformaciones, ya que para el

caso de grandes deformaciones el valor de n pueden ser muchisimo menor [26].

Haciendo uso de la ecuacion de Orowan para la velocidad de deformacion pléstica [27] y =

pmobp|V,| las ecuaciones (2.2.22) y (2.2.23) se pueden reescribir de la siguiente forma:

dpp™°? VC(PmOb - PD) o™
= kybay + aGb?k, /p‘”m + ppob — ,
dy Vplast (2.2.24)

— kg (2p5°" + p5™)

mob __ an
dpp™ Y c(p5"*" = pp) P (2.2.25)

— . _ kl pmm
d)/ yplast arp

Este modelo introduce dos nuevos parametros a los utilizados en el modelo clasico, estos son: la

velocidad de inmovilizacion de las dislocaciones V., y las constantes de aniquilacion para las

dislocaciones moviles e inmoviles (K7, kL).

2.2.5.6 Modelo de Estrin.
En las decadas de los setenta y ochenta, la modelacion del endurecimiento por deformacion de

metales estaba mayormente concentrada en la etapa Ill. Los modelos propuestos basados en
dislocaciones [18, 19, 28] fueron capaces de describir una disminucion gradual del coeficiente de
endurecimiento por deformacion caracteristico de esta etapa de endurecimiento. En muchos
casos la disminucién de la velocidad de endurecimiento 6 era lineal con el esfuerzo [18, 28].
Aunque este tipo de comportamiento de endurecimiento por deformacion podria ser explicado
facilmente en términos de modelos constitutivos de una sola variable relacionada con la densidad

total de dislocaciones [18, 29], se han usado modelos con dos variables internas [30, 31] para
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tener en cuenta las desviaciones de la linealidad. Actualmente se acepta que, la disminucion del

coeficiente de endurecimiento por deformacion con el esfuerzo es el resultado de un proceso de

recuperacion dinamica.

Las teorias del estado Il predicen una continua disminucion de 6 por debajo de cero lo que
significa saturacion del esfuerzo a grandes deformaciones. Desde luego, esta saturacion no puede
ser alcanzada en un ensayo de traccion ya que la estriccidn ocurre cuando 6 alcanza el nivel de la
tension aplicada o. Una observacion interesante es, sin embargo, que incluso bajo condiciones de
deformacion evitando las inestabilidades plasticas, tales como el ensayo de torsion, la
disminucion gradual del coeficiente de endurecimiento por deformacién es interrumpida por el
comienzo de una nueva etapa de endurecimiento por deformacion, conocida como etapa IV [32,
33, 34]. Esta etapa esta caracterizada por una velocidad de endurecimiento por deformacion casi
constante la cual depende ligeramente de la temperatura y la velocidad de deformacion. Se
encontrd que los valores de velocidad de endurecimiento de esta etapa se escalan con lo que seria
la saturacion del esfuerzo y varia entre valores de 0.05-0.1 de éste [35]. Una meseta en el
diagrama 6 — o asociado con la etapa IV es seguido por una caida que significa la existencia de
una nueva etapa de endurecimiento, conocida como etapa V, la cual eventualmente conduce a la

saturacion.

El descubrimiento de nuevas etapas de endurecimiento por deformacion (etapa 1V y V) pronto
significd la aparicién de nuevos modelos para estas etapas [36, 37, 38, 39]. La mayoria de
modelos de la etapa IV toman la nocién de que un material puede ser tratado como un compuesto
de dos fases consistentes de paredes de células con una alta densidad de dislocaciones y los
interiores de las células relativamente pobres en dislocaciones [40]. El esfuerzo soportado por
esta estructura es considerado como el esfuerzo en las dos fases ponderadas de acuerdo con la
regla de las mezclas (ecuacion ( 2.2.26)). El esfuerzo a su vez esté relacionado con la densidad
de dislocaciones en las dos fases (ecuacion ( 2.2.27)) cuyas diferentes velocidades de evolucion

con la deformacion dan lugar a dos etapas separadas de endurecimiento. Asi se puede escribir:

T=f1,+1—f)t, (2.2.26)

Protar = fPw + (1 = fp. (2.2.27)

Los indices w y ¢ hacen referencia a las paredes e interiores de las células, y f esta definido

como la fraccion volumétrica de paredes celulares, y que varia con la deformacion de acuerdo a

63



MARCO TEORICO
las observaciones de Muller y colaboradores [41, 42]. De acuerdo al modelo de Estrin este valor
de f esta definido como [27]:

_ 2wd —w?

f=" (2.2.28)

donde w representa el espesor de pared de la célula, y d el tamafio de la célula, como se muestra

en la Figura 2.2.12c.

-
d-—w
Kol Y.
\§ \\ .................
w2 o L4 |
a) b)

Figura 2.2.12. a) y b) Estructura de dislocaciones simplificada en la pared de la celda. c)
celda unitaria [27].

Para calcular la ecuacion de evolucion para la densidad de dislocaciones en el interior de la
célula se parte del hecho de tener una estructura de dislocaciones en la pared de la célula como
se muestra en la Figura 2.2.12a y Figura 2.2.12b. Las dislocaciones estan entretejidas en una
estructura de malla periddica con un segmento de longitud {. Considerando un elemento de la
pared de longitud A, la longitud total L de dislocaciones dentro de este elemento (&rea subrayada
en la Figura 2.2.12b) esta dado por:

L=2a(d— W)%pw (2.2.29)

La misma cantidad puede ser expresada en términos de la longitud [ de la malla y del nimero de

mallas N en la superficie:
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w w 3
= Z4N==2 2.2.30
L 21N21+N > 2NW ( )

Ahora el nimero de fuentes de dislocaciones en la superficie de la pared en contacto con el

interior de la célula, ng, puede calcularse asi:
1
ng =52N =N (2.2.31)

Combinando las ecuaciones ( 2.2.29) y ( 2.2.30) se obtiene:

1
ng = §/1(d —w)p,, (2.2.32)

Analizando las diferentes contribuciones y pérdidas a la densidad de dislocaciones tanto para las
paredes como para los interiores, se puede establecer un sistema de ecuaciones diferenciales que
describen la evolucion de la cinética de la densidad de dislocaciones en las paredes y los
interiores (donde los subindices w y c¢ hacen referencia a las paredes e interiores

respectivamente) como se muestra en las siguientes ecuaciones:

-1

. 2 Pw . 4yc (V'C)T.
_ g (e (2.2.33)
Pe= @3 b T iy W) e
-1
_4BIT=F 2870 -Dpy ()7
Pw = "hdr o3 °\y, ) TwPw (22.34)

Obviamente, no puede esperarse que cada fuente de dislocaciones potencial este operable. Para
tener en cuenta esto, se introduce en el modelo un factor a* que denota la fraccion de fuentes
operativas en los interiores. Existe también un proceso simultaneo de pérdida de densidad de
dislocaciones en el interior de la célula y por tanto de ganancia para las paredes, el cual es debido
al movimiento de las dislocaciones interiores hacia las paredes, para lo cual se introduce el factor
B el cual tiene en cuenta la fraccion de dislocaciones que dejan el interior y pueden llegar hasta
las paredes. Otro proceso de pérdida de densidad de dislocaciones tanto en el interior como en
las paredes, es debido principalmente a la aniquilacion mutua de dislocaciones. EI mecanismo
para este proceso de recuperacion dindmica es el deslizamiento cruzado de dislocaciones donde
k, es una constante, y n caracteriza la sensibilidad de la velocidad de deformacion del proceso

de aniquilacion, mientras que b es el vector de Burgers [27].
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La tasa total de endurecimiento puede identificarse como un resultado de la competicion de los

tres componentes de endurecimiento. Sus contribuciones individuales pueden obtenerse por
diferenciacion de la ecuacion: t = ft,, + (1 — f)t. con respecto a la deformacion cortante

resuelta, obteniéndose:

at"  df otl, atr

r — — r __ 4T _
0" = ay" - ayT (tw—t) +f Fi% +(A-f) ay" (2.2.35)
0" =6/ +0Y +6° (2.2.36)

donde 67 representa el ablandamiento por el cambio en la fraccion volumétrica de las paredes de
celda, mientras 8" y 8¢ son las contribuciones al endurecimiento producidas en las paredes y en

los interiores de las celdas respectivamente [27].

2.2.5.7 Ultimos modelos constitutivos para el endurecimiento por deformacién a grandes
deformaciones.
La historia de la mayoria de estos modelos se remonta al concepto fundamental de Kocks [18]

quien derivdo el endurecimiento por deformacion macroscépico desde una descripcion
constitutiva basada en una generacion estadistica de interaccion y aniquilacion de dislocaciones.
Este tipo de modelo que emplea la densidad de dislocaciones total como una variable interna da
una adecuada descripcion de las etapas de endurecimiento por deformaciéon 11y 11, pero falla en

el momento de cubrir las etapas IV y V que son las predominantes a grandes deformaciones [43].

Considerando un material que forma celdas y dislocaciones y adoptando el concepto de
Mughrabi [40] en el cual la estructura de dislocaciones es considerada como un compuesto de
areas pobres en dislocaciones (interiores de las celdas) y areas ricas en dislocaciones (paredes de
las celdas), Prinz y Argon [30], y mas tarde Nix y sus colaboradores [31] fueron capaces de
considerar la etapas IV y V de endurecimiento aplicando el concepto de Kocks para ambas fases.
Zehetbauer [39] formulo esta idea en términos de diferentes tipos de dislocaciones y tuvo éxito
en describir las caracteristicas de endurecimiento de las etapas IV y V para altas y bajas
temperaturas de deformacion, y diferentes velocidades de deformacion. Ademas, la generacion y
aniquilacion de vacancias se consideraron que aparecian en altas concentraciones especialmente
a grandes deformaciones plasticas. Durante la promocion de la aniquilacion de dislocaciones por
escalamiento, la presencia abundante de estas vacancias supone la saturacion de la resistencia en
la etapa V incluso a temperaturas de deformacién tan bajas como T~0.2T, donde T, es la
temperatura de fusion [44].
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En 1998, Estrin y colaboradores [27, 45] publicaron un modelo que también se basa en el

principio del compuesto. Ellos no distinguieron entre diferentes tipos de dislocaciones pero
hicieron mas énfasis en el intercambio de dislocaciones entre los interiores de las celdas y sus
paredes, e incluyeron una contribucién bésica activada térmicamente al esfuerzo. En contraste
con el modelo de Zehetbauer [39], que postulaba un volumen constante de fraccion de paredes
celulares, Estrin y sus colaboradores [27, 45] encontraron que esta fraccion de volumen deberia
disminuir durante la etapa IV con el fin de tener en cuenta las caracteristicas casi constantes del

coeficiente de endurecimiento en la etapa 1V.

En 1997, Nes y Marthinsen [46, 47] desarrollaron un modelo que combina el endurecimiento y
ablandamiento por deformacion desde el almacenamiento y aniquilacién de dislocaciones libres
con el tipo de endurecimiento y ablandamiento de Hall-Petch debido a la formacion y disolucién
de celdas de dislocaciones y sub-bordes. Asumen que los mecanismos de ablandamiento (es
decir de recuperacién dinamica) estan gobernados por la misma entalpia de activacion, ya sea
deslizamiento cruzado o escalamiento de dislocaciones. EI modelo describe bien la variacién del
endurecimiento por deformacion durante las etapas de deformacion IV y V también como su

dependencia con la velocidad de deformacion.

Los modelos compuestos de Roters y colaboradores [48] y Gordeler y colaboradores [49, 50]
tienen en comudn que consideran tres tipos de dislocaciones: Sesiles que se encuentran en las
paredes celulares y las que se encuentran en los interiores, y las dislocaciones méviles que llevan
la deformacion plastica. Los modelos también tienen en cuenta las posibles reacciones entre
dislocaciones de estos diferentes tipos mediante un grupo de ecuaciones diferenciales que
describen la evolucion de las tres poblaciones de dislocaciones. Ademas, los modelos diferencian

entre las componentes activadas térmicamente y las componentes atérmicas de esfuerzo.

Otro concepto adecuado para describir las curvas de endurecimiento por deformacion a grandes
deformaciones ha sido sugerido por Hughes y Hansen [51]. En su aproximacién, el
endurecimiento por deformacion se pone en contacto con los principales elementos de la
microestructura (notablemente bordes geométricamente necesarios (GNBs), y los limites de
dislocaciones incidentes, IDS). Usando leyes de endurecimiento individuales establecidas con
estos elementos, y sumando las contribuciones individuales a la resistencia, este formalismo
provee una descripcion razonablemente buena de la resistencia y el endurecimiento por
deformacion para largas deformaciones. Sin embargo, este enfoque no describe la evolucion de
la microestructura inducida por la deformacién. Tampoco se deriva la variacion de la resistencia

desde su evolucidén; solo muestra que las leyes de endurecimiento para los diferentes elementos
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elementos estructurales funcionan bien y que el esfuerzo de diferentes contribuciones puede ser

linealmente adherido para dar un buen ajuste a la resistencia total macroscopica.

Por el contrario, el modelo de Pantleon y colaboradores [52, 53] se basa en los procesos
elementales microestructurales implementados en los balances de flujo de dislocaciones vy el
almacenamiento especifico de dislocaciones Yy aniquilacion en IDBs y GNBs. Aungue este
modelo es del tipo de una variable interna y utiliza el concepto original de Kocks de la cinética
estadistica de dislocaciones, el modelo es capaz de predecir el coeficiente de endurecimiento por
deformacion de las etapas I, 111 y IV. El poder del modelo radica en la precision de predecir
detalles de la evolucion microestructural, es decir los angulos de diferencias de orientacion de los
IDBs y GNBs, y la evolucion del tamafio de grano. La evolucion de la diferencia de
orientaciones de ambos tipos de bordes es una consecuencia del desequilibrio de dipolo y/o
inclinacion de dislocaciones de diferentes signos mientras se encuentran en los bordes de grano.
Se mostrd que el endurecimiento por deformacion en la etapa IV resulta solamente de la

diferencia de orientacién de los GNBs.
2.3 RECOCIDO

Cuando un metal es deformado en frio, por cualquiera de las muchas operaciones de
conformado, ocurren cambios en las propiedades fisicas y mecéanicas. Mientras que el
incremento de dureza y resistencia como resultado del tratamiento de deformacion podrian ser de
importancia en ciertas aplicaciones, es frecuentemente necesario regresar al material su
condicion original para permitir futuras operaciones de conformado. El tratamiento dado al metal
para provocar una disminucion de la dureza y un incremento de la ductilidad es conocido como
recocido. Esto usualmente significa mantener el material deformado por un tiempo a una
temperatura mas alta que alrededor de un tercio de la temperatura absoluta del punto de fusién
del material [4, 54, 55].

Como ya se ha visto la deformacion en frio produce un incremento en la densidad de
dislocaciones. Para la mayoria de metales la densidad de dislocaciones se incrementa de 10%-
10" lineas por m* tipicamente en el estado de recocido a 10'2-10"* después de un poco de
deformacién, hasta 10*°-10'° lineas por m? en un estado altamente deformado. Tal arreglo de
dislocaciones da lugar a una energia almacenada de deformacion sustancial en la red, por lo que
la condicion de deformado en frio es termodinamicamente inestable relativo al estado sin
deformacion. Por consiguiente, el metal deformado tratard de regresar a su estado de energia

libre mas bajo. En general, el regreso a una estructura de mayor equilibrio no puede ocurrir
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espontaneamente sino a temperaturas elevadas donde procesos activados térmicamente como la

difusion, deslizamiento cruzado y escalado pueden llevarse a cabo. Como todos los procesos
fuera del equilibrio la velocidad de aproximacion al equilibrio estard gobernada por una ecuacion
de Arrhenius de la forma [54, 55].

Velocidad = A exp (~%/y.1) (23.1)

donde la energia de activacion Q depende del contenido de impurezas y la deformacién, y es

caracteristica de cada material.

Para eliminar el efecto de la deformacién en frio se debe producir una combinacion de 3
procesos, a saber, 1) recuperacion, 2) recristalizacion y 3) crecimiento de grano como muestra la
Figura 2.3.1. Por lo tanto, la microestructura, asi como las propiedades mecanicas y eléctricas de
materiales cristalinos observadas después de una gran deformacion plastica pueden ser

restauradas a su estado original antes de la realizacion de otras fases de fabricacion.

Investigaciones recientes han mostrado que las lineas que dividen los diferentes fendmenos de
recocido no son claras, y es conocido que recuperacion, recristalizacion y crecimiento de grano
podrian ocurrir de dos maneras. Aquellas que ocurren heterogéneamente a través del material, de
tal manera que podrian ser formalmente descritas en términos de etapas de nucleacion y
crecimiento, y que en este caso se describen como procesos continuos. Alternativamente, podrian
ocurrir uniformemente, de tal manera que las microestructuras evolucionan gradualmente sin
etapas de nucleacion y crecimiento identificables. En este caso el prefijo continuo es usado para
categorizar el fenomeno. Se debe enfatizar que ésta es una categorizacion fenomenoldgica la
cual no implica el funcionamiento de cualquier micromecanismo en particular. De esta forma,

como se muestra en la Tabla 2.3.1 existen al menos 6 fendmenos de recocido estatico [54, 55].

2.3.1 Recuperacion.
La recuperacion usualmente ocurre a bajas temperaturas e involucra el movimiento activado

térmicamente, condensacion, y aniquilacion de defectos puntuales y especificamente la
aniquilacion y reorganizacién de dislocaciones. Debido a la alta tendencia de auto-ordenamiento
entre dislocaciones, la recuperacion resulta en la formacion de estructuras de subgrano
consistentes de bordes de grano de angulo pequefio. Con la recuperacion en marcha, tiene lugar

la aniquilacion adicional de dislocaciones y particularmente el crecimiento de grano competitivo.
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Tiempo de recocido

Resistencia [puctilidad y maleabilidad
Dureza
—_—-_"-—-.-
Parcialmente \fotalmente Crecimiento
Estado deformado  Recuperado recristalizado de grano

recristalizado

N A
P

" t'i'.'."’,"."i
SRS

Alta densidad de Aniquilacién Bordes de grano | | Subestructura Engrosamiento
defectos. parcial de moviles. deformada competitivo
Altos esfuerzos defectosy Subestructura removida

internos. reordenacion. | | general.

Figura 2.3.1. Diagrama esquematico ilustrando los pasos mas genéricos durante la
recuperacion, recristalizacion estatica primaria [54, 55].

Tabla 2.3.1. Ejemplos de fendmenos de recocido estatico.

. .. e e, Crecimiento de
Tipo Recuperacion Recristalizacion
grano
Continuo Crecimiento de  Recristalizacién Crecimiento de
subgrano continua grano normal
Crecimiento o, L.
) . ) . Recristalizacion Crecimiento de
Discontinuo discontinuo de ) ]
primaria grano anormal
subgrano

Este mecanismo se superpone con el inicio de la recristalizacion. En algunos materiales, la
nucleacion de la recristalizacion puede resultar desde el crecimiento de subgrano discontinuo
donde algunos de los subgranos acumulan una desorientacion suficientemente alta relativa a la

deformada microestructura de los alrededores.

La recuperacion deja la topologia del grano de los cristales deformados usualmente inafectados
ya que no involucra el movimiento de bordes de grano de angulo grande. En su lugar la

reordenacion de dislocaciones ocurre dentro de los granos deformados. Los cambios
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relativamente pequefios y continuos en la dureza que ocurren durante la recuperacion estatica son

esencialmente debidos a la disminucion gradual en la distorsion elastica del material, la cual es
atribuida a la reduccién en la densidad de dislocaciones, para la formacion de estructuras de baja

energia, y para el crecimiento de estos subgranos.

Uno de los procesos mas importantes de recuperacién el cual conduce a la reduccion de la
energia de deformacion de la red es el reordenamiento de las dislocaciones en paredes celulares.
Este proceso es conocido como poligonizacion y se ilustra en la Figura 2.3.2, mediante el cual
todas las dislocaciones de un signo se alinean en paredes para formar pequefios angulos o bordes
de subgrano. Durante la deformacion, una region de la red esta curvada, como se muestra en la
Figura 2.3.2a, lo que puede atribuirse a la formacion de exceso de dislocaciones de borde
paralelas al eje de flexién. En un calentamiento, las dislocaciones forman un sub-borde por un
proceso de aniquilacion y reordenamiento. Este se muestra en la Figura 2.3.2b, donde puede
verse que el exceso de dislocaciones de un signo, que permanece después del proceso de

aniquilacion, es el que las alinea en paredes.

Pareddjdislocaciones

Figura 2.3.2. a) Arreglo aleatorio de exceso de dislocaciones de borde paralelas. b) Alineacion
en paredes de dislocaciones.

La poligonizacién es una forma simple de la formacién del sub-borde, y el movimiento béasico es
el trepado por lo cual las dislocaciones de borde cambian su arreglo desde un agrupamiento
horizontal a uno vertical. Este proceso involucra la migracion de vacancias hacia o desde el
borde de los semiplanos de las dislocaciones. La eliminacién de vacancias desde la red, junto con
la reduccidn en la energia de deformacion de dislocaciones que resulta, son los responsables del
cambio en la resistividad eléctrica y la energia almacenada observada durante esta etapa,
mientras que el cambio en dureza puede ser atribuido al reordenamiento de dislocaciones y a la

reduccidn en la densidad de dislocaciones [54, 55].
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2.3.2 Recristalizacion.
El proceso de recuperacion es relativamente homogéneo en términos de espacio y tiempo.

Cuando es visto en una escala mas grande que la célula o el tamafio del subgrano, la mayoria de
areas de una muestra estdn cambiando de una manera similar. La recuperacion avanza
gradualmente con el tiempo y no es facilmente identificable su comienzo y final. Por otro lado,
la recristalizacion involucra la formacion de nuevos granos libres de deformacion en algunas
partes del espécimen y el subsecuente crecimiento de estos granos que consumen la

microestructura deformada o recuperada.

La recristalizacion de una microestructura deformada es a menudo llamada recristalizacion
primaria para distinguirla del proceso de crecimiento de grano anormal que puede ocurrir en
materiales totalmente recristalizados. Al crecimiento anormal también se le conoce como
recristalizacion secundaria. La recristalizacion primaria estatica esta definida por la nucleacion y
crecimiento del cristal dentro de la subestructura de deformacién o por la aparicion repentina de
nuevos granos (Figura 2.3.3). Mas especificamente, este proceso pasa a través de la formacion y
movimiento de nuevos bordes de grano de angulo grande. En algunos casos también los bordes
de grano de angulo pequefio pueden ser moviles y de esta manera son capaces de contribuir a los

cambios microestructurales que ocurren durante la recristalizacion primaria.

Cuando la recristalizaciébn comienza, la subestructura de deformacién esta ya en el estado
recuperado debido a que el proceso de recristalizacion requiere un periodo de incubacion
mientras que la recuperacion no. La recristalizacion dinamica que ocurre de manera concurrente
con la deformacion generalmente comienza en los bordes de grano iniciales como se muestra en
la Figura 2.3.4a. Granos nuevos se nuclean en los bordes de los granos que van creciendo (Figura
2.3.4b), con lo cual se forma una delgada banda de granos recristalizados como se muestra en la
Figura 2.3.4c. Si hay una gran diferencia entre el tamafio de grano inicial y el tamafio de grano
recristalizado, entonces podria formarse una estructura de collar de granos (Figura 2.3.4b-c), y
finalmente el material llegard a estar completamente recristalizado (Figura 2.3.4d y Figura
2.3.4¢) [4, 54, 55].

La recristalizacién de metales sometidos a grandes deformaciones plasticas puede ser bastante
diferente de aquellos sometidos a deformaciones plasticas bajas o moderadas, y asi la

recristalizacion discontinua es remplazada por un proceso de recristalizacion continuo.
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Figura 2.3.3. llustracion esquematica del fendmeno de crecimiento del subgrano durante el
recocido de forma continua (a-b) y de forma discontinua (c-d) [54, 55].

Bordes de
granofinales

Bordes de
d) granoiniciales e)

Figura 2.3.4. Desarrollo de la microestructura durante recristalizacion dindmica. a)-c)
Nucleacion y crecimiento de granos recristalizados, d) material totalmente recristalizado con
un tamafno de grano inicial grande, e) material totalmente recristalizado con un tamafio de

grano inicial pequefio [54, 55].
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2.3.2.1 Recristalizacion continua.
Cuando un metal policristalino se deforma, se observa un gran nimero de bordes de grano de

angulo pequefio (LAGB) (Figura 2.3.5b). Con un recocido a elevadas temperaturas, esta
microestructura de LAGB usualmente recristalizara de forma discontinua. Este proceso esta
controlado principalmente por la energia almacenada en los borde de grano de angulo pequefio.
Sin embargo, después de grandes deformaciones, se observa una microestructura con muchos
bordes de grano de angulo grande (HAGB). Tal microestructura es similar a la obtenida por
medio de recristalizacién convencional, pero ya no se distingue la nucleacion y el crecimiento de
los granos recristalizados, y la microestructura evoluciona de forma relativamente homogénea en

todo el material.

Al deformar un metal, el area del borde de grano se incrementa con el aumento en la
deformacion a una velocidad que depende del modo de deformacion. Durante la deformacion
plastica, se forman los subgranos, y después de una deformacién dada (e~1) estos subgranos no
cambian mucho. Por lo tanto, con el incremento en la deformacidn, el porcentaje de bordes de
grano de angulo grande (HAGB) se incrementa (Figura 2.3.5c-d). Adicionalmente podrian

formarse nuevos bordes de grano de angulo grande por fragmentacion del grano [4, 54, 55].

/
| / | | I | .
/ \ | I A A W | (G} LAGB
| — " [\ < —— HAGB
| A Y A Y N VN R
\ g ([ 1 1 \ | | )
A B I T g
| A . | T
xX
c)

Deformacion
d)
Figura 2.3.5. Evolucion de la microestructura en funcion del grado de deformacion del

material, a) estado inicial, b) deformado, ¢) muy deformado, d) evolucion de HAGB y LAGB
con la deformacion [54, 55].
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Las microestructuras con una fraccion grande de LAGB son intrinsecamente inestables con

respecto a la recristalizacion discontinua. Si la diferencia de orientaciones media de los limites
de angulo pequefio se incrementa, las propiedades de los bordes llegan a ser mas uniformes, y la

estructura no puede recristalizar discontinuamente.

2.4 HIERRO ARMCO

El hierro es un elemento quimico con simbolo Fe y numero atdmico 26. Es por masa el elemento
mas comun en la Tierra, formando gran parte del nicleo interior y exterior de la misma. Pero es

el cuarto elemento mas comun en la corteza de la Tierra en masa planetaria.

El hierro metalico o nativo se encuentra dificilmente debido a su tendencia a la oxidacion, pero
sus oOxidos son facilmente localizables. La gran mayoria del hierro en la corteza terrestre se
encuentra combinado con oxigeno como minerales de O0xido de hierro tales como Hematita-

Fe,03 y Magnetita-FezOs.

El hierro metalico ha sido usado desde tiempo ancestral, aunque las aleaciones de cobre, las
cuales tienen temperaturas de fusion mas bajas, fueron usadas incluso mas temprano en la
historia humana. El hierro puro es blando, y dificil de obtener por fundicion. EI material se
endurece y fortalece de forma significativa por las impurezas, en particular carbono, proveniente

del proceso de fundicion [56].

El metal de hierro es producido en altos hornos, donde el mineral es reducido por coke a arrabio,
el cual tiene un alto contenido de carbono. Un mayor refinamiento con oxigeno reduce el
contenido de carbono a la proporcion correcta para fabricar acero. Aceros y aleaciones de hierro
de bajo carbono junto con otros metales son de lejos los metales mas comunes de uso industrial,

debido a su gran rango de propiedades y la abundancia extendida de la produccién de hierro.

El hierro puro tiene un nimero de formas alotropicas, donde la estabilidad de cada una de estas
formas varia en funcién de la temperatura, presion, campos magnéticos y tamafio. Puede tener
muchas estructuras cristalinas, incluyendo cubica centrada en el cuerpo, cubica centrada en las
caras, hexagonal compacta, tetragonal centrada en las caras, trigonal y, posiblemente, doble
hexagonal compacta. Esta ultima forma se cree que existe en el nucleo de la tierra donde las
extremas temperaturas y presiones crean las condiciones apropiadas para esta forma de otra

manera inestable [56].

75



MARCO TEORICO

Cuando el hierro fundido se enfria, cristaliza a 1538°C en la fase alotrdpica &, también conocida

como ferrita 6 la cual tiene una estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo (bcc). Con
mayor enfriamiento a 1394°C, cambia su estado alotrépico a y, con una estructura cristalina
cubica centrada en las caras (fcc), o también conocida como austenita. A una temperatura de
912°C y para temperaturas inferiores, la estructura cristalina nuevamente pasa a ser cubica
centrada en el cuerpo, también conocida como hierro a, o ferrita o. Finalmente, a 768°C-770°C
(temperatura de Curie) el hierro llega a ser magnético como se muestra en la Figura 2.4.1.
Durante el paso por el punto de Curie el hierro no experimenta ningin cambio en su estructura
cristalina, pero hay un cambio en la estructura de dominios magnéticos, donde cada dominio
contiene atomos de hierro con un spin electrdnico particular. En el hierro no magnético, todos los
espines electrénicos de los atomos dentro de un dominio estdn en la misma direccion, sin
embargo, los dominios vecinos apuntan en diferentes direcciones y de esta manera se anulan
entre si, dando como resultado un hierro no magnético. En el hierro magnético, los spines
electronicos de todos los dominios estan alineados, de modo que los efectos magnéticos de los
dominios vecinos se refuerzan entre si. A presiones por encima de aproximadamente 10GPa y
temperaturas de un pocos cientos de Kelvin, el hierro-a cambia a una estructura hexagonal
compacta (hcp), el cual es conocido como hierro-g; a una temperatura méas alta el hierro-y
también cambia a hierro-g, pero lo hace a una presion mas alta. El hierro-p, si existe, apareceria a
presiones de al menos 50GPa y temperaturas de al menos 1500K, y se piensa que tendra una

estructura ortorrémbica o hexagonal compacta [56].

Hay también transiciones magnéticas definidas por la temperaturas de Néel y Curie, junto a
complejos estados magnéticos que conducen al coeficiente de expansion térmica mas grande de
austenita compacta relativo a la menos densa ferrita. Cuando el tamafio de hierro es reducido
suficientemente puede experimentar una transicion de metal a aislante con la pérdida del estado
metalico mientras el nimero de atomos participantes disminuye. La resistencia del hierro puro
medida experimentalmente varia entre 10GPa y 50 MPa. Acceder a este gran rango de
propiedades no estd limitado a la resistencia; parametros como tenacidad y ductilidad exhiben

similar versatilidad.

El hierro es capaz de formar soluciones con un gran nimero de otros elementos atémicos. Hay
incontables reacciones de precipitacion y transformacion de fase que pueden ser inducidas con la
aleacion apropiada. El hierro también es increiblemente econémico cuando se fabrica a gran

escala.
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Figura 2.4.1. a) Diagrama de bajas presiones de hierro. b) Diagrama de fases hierro-carbono

Desarrollado en 1909 por la compafiia Americana Rolling Mill (American Rolling Mill
Company-ARMCO), y producido en Alemania por primera vez en 1927, el hierro puro
ARMCO, con su historia de mas de un siglo, es aun un producto importante debido a las
posibilidades flexibles de aplicacion. Hoy en dia es usado en un amplio rango de aplicaciones
como la soldadura de varillas y alambre, también como blindaje magnético en el sector de la
radiografia y tomografia magnética nuclear y muchas otras aplicaciones magnéticas como

nucleos magnéticos, yugos y armaduras.

El hiero ARMCO es un producto de aceria Unico en su pureza, con un contenido minimo de
hierro de 99.85%, sin la adicion de elementos aleantes, donde todas las impurezas naturales han
sido eliminadas en su mayoria. El hierro ARMCO sufre después de la fusion en el convertidor
una fuerte desgasificacion al vacio. Después de la solidificacion, por lo tanto tiene una
composicion homogénea con respecto a la distribucion de los elementos de acompafiamiento, un
contenido de oxigeno muy bajo y una muy buena pureza de escoria. Debido al bajo contenido de

carbono, la microestructura a temperatura ambiente consiste de ferrita pura [56].

En la Tabla 2.4.1 se muestran las composiciones maximas para los diferentes grados de hierro
ARMCO comunmente encontrados. La alta pureza del hierro ARMCO le da las siguientes

propiedades especiales:
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e Excelentes propiedades magnéticas

e Mejora en la resistencia a la corrosion y oxidacién en comparacién con aceros
convencionales

e Buena capacidad de conformabilidad en frio

e |dealmente adecuado para soldadura.

Tabla 2.4.1. Composiciones para los diferentes grados de hierro ARMCO [56].

Grado C Mn P S N Cu Co Sn
1 0,02 0,2 0,015 0,015 0,007 0,06 ok 0,01
2 0,01 0,1 0,01 0,008 0,006 0,03 ok 0,01
3 0,01 0,08 0,01 0,003 0,005 0,03 ok 0,01
4 0,01 0,06 0,005 0,003 0,005 0,03 0,005 0,005

**Sin determinar

El hierro ARMCO es usado en gran parte como el material basico para fusion de aceros de bajo
carbono, inoxidables y resistentes al &cido, materiales con un alto contenido de niquel,
aleaciones magnéticas asi como también fundiciones de aceros inoxidables y resistentes al calor
en hornos de induccién y vacio. El hierro ARMCO también es usado en muchas aplicaciones de
aviacion, construccién, tecnologia nuclear. En la produccion de imanes, en la construccion de
automoviles, blindaje magnético, en la construccion de centrales eléctricas, y como anodo
anticorrosion. Algunas propiedades eléctricas y magnéticas del hierro ARMCO se resumen en la
Tabla 2.4.2.

Entre mayor sea la pureza de un material metalico, mayor sera su conductividad eléctrica.
Incluso fracciones de porcentaje de C, Si, P, S, Mn y Cu habituales en aceros convencionales,
impactan de forma negativa la conductividad eléctrica del material. Por esta razon el hierro
ARMCO presenta buenas propiedades de conductividad eléctrica con respecto a los aceros
convencionales. Ademas de sus propiedades eléctricas, las propiedades magnéticas del hierro
ARMCO constituyen otra ventaja, ya que presenta una alta saturacion magnética, una baja

resistencia de campo coercitivo y una baja remanencia.

Con respecto a la resistencia a la corrosion el comportamiento del hierro y el acero depende en
gran medida de la pureza del material. Entre mayor pureza, mas grande sera la resistencia contra
la propia destruccion electrolitica, la cual se lleva a cabo en las areas del borde entre los cristales
de hierro y los otros elementos. Con respecto a la oxidacion, el hierro ARMCO es superior
comparado con aceros normales sin aleacion, debido a que forma capas de 6xido adhesivas y

cohesivas, las cuales protegen el metal de futuros ataques.
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Tabla 2.4.2. Propiedades eléctricas y magnéticas de hierro ARMCO [56].

Caracteristicas Valores tipicos
Permeabilidad inicial 300-500
Permeabilidad 3500-6000
Fuerza coercitiva 60-120 A/m
Saturacion de induccién 2,15T
Densidad a 20°C 7,86 kg/dm’
Punto de fusidn 1536°C
Coeficiente de expansion lineal Rango
P 5 g 12*10°°C?!
de temperatura 0-100°C
Resistencia eléctrica a 20°C 10,7micro-ohms/cm
Modulo de elasticidad 207 kN/mm?

El hierro ARMCO también presenta resistencia a acidos, bases y soluciones salinas asociadas
con componentes quimicos relacionados al elemento Fe. Aunque el hierro ARMCO no puede
remplazar un material resistente al 6xido y al acido, sin embargo ofrece ventajas donde un cierto
nivel al ataque quimico tenga que aceptarse en el caso del uso de materiales metalicos sin
aleacion. Gracias a su estructura homogénea y alto nivel de pureza, el hierro ARMCO se ataca
de forma mas lenta por productos quimicos de descomposicién del hierro que los aceros sin

aleacion.

Con respecto a la soldadura, el hierro ARMCO presenta excelentes caracteristicas de soldadura.
Esto se aplica tanto a la soldadura por arco como a la soldadura autdégena. El hierro también
puede ser utilizado como alambre de soldadura para trabajos de reparacion de componentes
fundidos [56].

2.5 DEFORMACION PLASTICA SEVERA (SPD)

El procesamiento de materiales metalicos por medio de deformacidn pléastica severa (SPD) se ha

convertido en un importante campo de investigacion en muchos laboratorios alrededor del
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mundo. Este método se define como cualquier proceso de conformacion bajo una gran presion

hidrostatica que puede ser usada para introducir una deformacion muy grande en el volumen de
un solido sin la introduccion de ningun cambio significativo en la dimensiones de la muestra,

teniendo ademas la habilidad de producir un excepcional refinamiento del grano [57].

Aunque el procesamiento por deformacion plastica severa en su forma moderna es relativamente
un nuevo desarrollo, los principios fundamentales de este tipo de procesamiento de metales se
remonta a épocas antiguas con el trabajo de los artesanos. En la antigua China, durante la
dinastia Han alrededor de 200 afos antes de Cristo y la dinastia de los tres estados alrededor de
280 afos después de Cristo, los artesanos locales desarrollaron y utilizaron una técnica de
forjado para la fabricacién de acero para el uso en espadas. La principal caracteristica de este
proceso era el forjado y doblado repetitivo del metal, con lo cual introducian un endurecimiento
sustancial. Este proceso repetitivo llego a ser adoptado como una técnica viable en la produccion

de productos de alta resistencia, y forma la base de los famosos aceros de Bai-Lian [57].

La introduccién de los principios cientificos del procesamiento por deformacion plastica severa
pueden remontarse al trabajo pionero del profesor P.W. Bridgman [58] en la Universidad de
Harvard desde los afios 1930 en adelante. El profesor Bridgman posteriormente recibi6 el premio
Nobel por su trabajo en la fisica de alta presion y por sus detallados estudios en los efectos de
altas presiones en metales masicos. Desde la perspectiva de este tdpico, es importante notar que
Bridgman fue el primero en proponer los estudios de metales usando una combinacion en

deformacion por compresion y torsion.

Por otro lado, la concepcién de grandes deformaciones plasticas o deformaciones que son
caracterizadas por un valor de deformacion real acumulada £>0.5, y son realizadas a
temperaturas relativamente bajas (<0.4 temperatura de fusion), se ha usado durante bastante
tiempo en la ramas de fisica y mecéanica que se ocupan de los problemas de plasticidad de los
solidos [59, 60]. Las grandes deformaciones plasticas son activamente ocupadas en la practica,
por ejemplo, en el proceso de elaboracion de semi-productos. Normalmente los métodos
experimentales para alcanzar grandes deformaciones estan basados en la laminacién de tiras o
laminas delgadas, con un espesor inicial de ~10mm hasta un espesor final de ~0.1mm, lo cual es
equivalente a una deformacion verdadera €=4.6. Por lo tanto, deformaciones verdaderas de 4-4.5
son casi imposibles para el conformado de palanquillas méasicas por medio de métodos
convencionales, por lo que se requieren nuevas técnicas de procesamiento [61]. Con base a la

idea de Bridgman [61, 62], se sugirié que tales técnicas podrian comprender la combinacion de
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esfuerzos de cizalla y de compresion haciendo posible deformar el material sin cambios en su

forma.

En 1980, esos principios fueron llevados a cabo por cientificos Polacos [61] y Rusos [63] en la
creacion experimental de una configuracion de matrices para combinar torsion y compresion.
Esta aplicacion permitio alcanzar deformaciones muy grandes, con deformaciones verdaderas
superiores a 6-8, lo cual origind un fuerte refinamiento de la microestrucutra en metales. Este
procedimiento fue conocido mas parte como torsion de alta presion (HPT- high-pressure torsion)
[64]. De interés adicional al topico fue el trabajo de Segal y sus colaboradores [65] en Minsk en
la antigua Unidn Soviética (ahora la capital de Bielorrusia) para desarrollar el proceso de presién
en canal angular constante (ECAP-equal channel angular pressing). Este Gltimo procedimiento
representa la técnica mas importante y mas utilizada para el procesamiento por deformacion

plastica severa hasta el momento.

Al mismo tiempo, con respecto a un punto de partida de metales nanoestructurados, el trabajo
pionero fue realizado por Valiev y sus colaboradores [66] en la universidad de UFA en 1988
quien demostrdé por primera vez la posibilidad de producir, usando el procedimiento de HPT,
metales y aleaciones de grano ultrafino con bordes de grano de angulo grande (HAGB). Dos
técnicas de deformacion plastica severa, ECAP y HPT, han recibido gran atencion y han sido
recientemente mas desarrolladas, al mismo tiempo que durante los Gltimos 10-15 afios han
aparecido una gran diversidad de nuevas técnicas de deformacion pléstica severa: por ejemplo
unién por laminacion acumulativa (ARB-accumulative roll bonding), forja multiaxial, extrusion
con torsion (TE- twist extrusion), compresion y extrusion ciclica (CEC-cyclic extrusion and
compression), corrugacion repetitiva y estirado (RCS-repetitive corrugation and straightening)
[57].

2.5.1 Principales técnicas de deformacion plastica severa.
HPT y ECAP fueron usados en los primeros estudios para producir metales y aleaciones

nanoestructuradas obteniendo granos de tamafio submicrométrico e incluso nanometrico [67,
68]. Desde los primeros experimentos, se establecieron regimenes y rutas de procesamiento para

muchos materiales metalicos, incluyendo materiales de baja ductilidad y dificiles de deformar.

2.5.1.1 Torsién de alta presion-HPT.
En este proceso, la muestra, generalmente en forma de disco delgado, se somete a un esfuerzo

torsional bajo una alta presion hidrostatica. El principio de funcionamiento se muestra en la
Figura 2.5.1 [69, 70, 71].
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Figura 2.5.1. Esquema del proceso HPT.
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El disco se localiza entre 2 mordazas, se aplica una presién compresiva uniaxial, y se genera un
esfuerzo pléastico torsional por medio de la rotacion de una de las mordazas. Usualmente las
presiones aplicadas son superiores a 2 GPa. Si no hay flujo exterior del material, el espesor del
disco permanece constante y la deformacion torsional verdadera viene dada por:

v =(R/p) e (25.1)

donde r es la distancia desde el centro del disco, ¢ es el angulo de torsion en radianes, y h es el
espesor de la muestra. Para comparacion con otros métodos de deformacion plastica severa, la

deformacion verdadera equivalente g, puede ser calculada usando la relacion:

£ = (1/a))/ (2.5.2)

donde el coeficiente a toma ya sea los valores de un criterio de flujo plastico (a=V3 para Von
Misses) o desde la teoria de Taylor de policristales (a=1.65 para metales fcc sin textura el cual

decrece ligeramente durante deformacion continua).

2.5.1.2 Extrusion en canal angular de seccion constante-ECAP.
Es actualmente la técnica de procesamiento por deformacion pléstica severa mas desarrollada.

Como se muestra en la Figura 2.5.2, durante el proceso un tocho de seccion cuadrada o circular
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es presionado a traves de una matriz con dos canales que se interceptan y forman una L. Se

introduce asi una deformacion cortante durante el paso de la muestra por la arista de interseccién
de los dos canales. Ya que las dimensiones de la seccion transversal del material procesado
permanecen sin cambios, el material puede volver a ser procesado hasta obtener deformaciones

excepcionalmente altas [65].

Punzon

Matriz

Direccion
de
extrusion

’

¢/ Zonade
deformacion
cortante

Figura 2.5.2. Esquema del proceso ECAP.

La deformacion equivalente ¢, introducida en ECAP se determina por una relacion que incorpora
el angulo entre las 2 partes del canal @ y el angulo que define el arco de curvatura exterior donde

los 2 canales se interceptan . La relacion esta dada por [72]:

e f(2)+ () o)+ (2]

donde N es el nimero de pases a través de la matriz. Durante pases consecutivos, la
deformacion cortante se acumula en la muestra procesada, llevando a una estructura de grano
ultrafino mediante un proceso de recristalizacion dindmica continua. En la préactica, se pueden
introducir diferentes sistemas de deslizamiento por rotacion de la muestra alrededor de su eje
longitudinal entre cada pase [73], lo que lleva a cuatro rutas basicas de procesamiento. La ruta A
cuando no hay rotacion de la muestra; la ruta B¢, cuando la muestra se rota 90° en el mismo
sentido entre cada pase; la ruta B, cuando la muestra se rota 90° en sentidos alternativos entre
cada pase y la ruta C, donde la muestra se rota 180° entre cada pase [74]. Cuando se utiliza una
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matriz con ®=90°, la ruta B¢ es generalmente la forma mas rapida para desarrollar una estructura

de grano ultrafino homogéneo.

2.5.1.3 Union por laminacion acumulativa-ARB.
Esta técnica hace uso de las facilidades del proceso de laminacion convencional. Como se

muestra en la Figura 2.5.3, una chapa se lamina de manera que su espesor se reduce a la mitad.
Después la chapa se corta en dos mitades que luego se apilan. Para conseguir una buena unién
durante la operacién de laminado subsecuente, las dos caras en contacto de las laminas se deben
limpiar de grasa antes de colocarse juntas. Las chapas apiladas son laminadas nuevamente hasta
la reduccidn de espesor en la mitad. De esta manera el ciclo puede repetirse muchas veces hasta
conseguir una gran deformacion en el material. Normalmente la operacion se efectta en tibio

para conseguir la soldadura de las chapas.

Tratamientode la Cortado
superficie '
Desengrasado ‘
Laminado

' A;llamlento | Calentamiento E (

Figura 2.5.3. Esquema del proceso ARB.

Dado que la reduccion de espesor a la mitad supone una deformacién £=0.8, la deformacion

equivalente para este proceso después de un numero N de ciclos esta dada por [75]:

En = 0'80NARB (254)

En realidad, la estructura de grano ultrafina obtenida con esta técnica no es equiaxica en las 3
dimensiones, sino que se genera una estructura de grano alargado (“pancake”), la cual es
elongada en la direccion de laminacién. Esta caracteristica microestrucutral es la misma

independiente del tipo de metal y aleacion.
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2.5.1.4 Forja multidireccional-MDF.
Fue aplicada por primera vez durante la primera mitad de los afios noventa para la obtencion de

materiales masicos de estructura ultrafina [76, 77]. El proceso de forja multidireccional se asocia
usualmente con la recristalizacién dinamica en metales y aleaciones de una sola fase. El
principio de la forja multidireccional se muestra en la Figura 2.5.4, y asume mudltiples
repeticiones de forja con cambios en los ejes de la carga aplicada. La homogeneidad de la
deformacion introducida por la forja multidireccional es menor que con ECAP y HPT. Sin
embargo, el método puede ser usado para obtener un estado nanoestructurado en materiales
bastante fragiles debido a que el procesamiento comienza a temperaturas elevadas y las cargas en
los utillajes son relativamente bajas. La seleccién de los apropiados regimenes de velocidad de
deformacion-temperatura de la deformacion lleva al refinamiento de grano deseado. La
operacion se realiza usualmente sobre el intervalo de temperaturas de 0.1-0.5T, donde T, es la

temperatura absoluta de fusion.

o

== Y

v,

X

&o

Figura 2.5.4. Esquema del proceso MDF.

2.5.1.5 Compresion y extrusion ciclica-CEC.
Se lleva a cabo presionando una muestra desde una camara cilindrica de didmetro dy a otra con

iguales dimensiones a través de una matriz con un diametro d, mas pequefio que do [78]. Su
principio de funcionamiento se ilustra en la Figura 2.5.5. Asi, el procesamiento induce extrusion

y las camaras proporcionan compresion de modo que, durante un ciclo, el material es empujado
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para experimentar primero compresion, luego extrusion, y finalmente compresion nuevamente.

La deformacion verdadera producida en un ciclo se calcula como:

Ae = 4ln <d0/dm> (2.5.5)

Carga

Muestra

d \' l v) Extrusion
“2,&—

Compresion

&P

Figura 2.5.5. Esquema del proceso CEC.

En el segundo ciclo, la direccion de extrusion se invierte, llevando la misma secuencia de los
modos de deformacion. El proceso puede repetirse N veces empujando la muestra de ida y vuelta
para darle una deformacion verdadera acumulada de (NAg). Con una relacion de didmetros de
dn/dg=0.9, la deformacién introducida en el material durante un ciclo es A¢~0.4. Se han

reportado deformaciones verdaderas acumuladas de hasta 90 [78].

2.5.1.6 Corrugacion repetitiva y estirado-RCS.
Fue recientemente introducido y su principio se muestra en la Figura 2.5.6. En un proceso

repetitivo de dos pasos, la muestra, de formato plano, es inicialmente deformada a una forma
corrugada y luego enderezada entre dos mordazas planas usando un procesamiento ciclico que
puede ser repetido muchas veces. En este proceso, la muestra se somete a deformacion a flexion
lo cual promueve el refinamiento del grano. Una ventaja de este proceso es que puede ser
facilmente adaptado a instalaciones industriales de laminacion, ya que no es dificil maquinar una

serie de dientes corrugados en rodillos o en trenes de laminacion convencionales, permitiendo asi
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que el proceso muestre potencial de produccién de materiales nanoestructurados de una manera

continua y econémica [79].

Muestra

—>

Figura 2.5.6. Esquema del proceso RCS.

2.5.1.7 Extrusion por torsion-TE.
Esta técnica fue introducida en 2004 [80], y los principios se muestran en la Figura 2.5.7.

Durante este proceso, la muestra es empujada a través de una matriz de extrusion la cual
mantiene su seccion transversal en tamafio y forma mientras se torsiona a través de su eje
longitudinal. Como resultado, la muestra recobra su forma y tamafio después de cada pase, y asi
es posible procesar la muestra repetitivamente para conseguir un excelente refinamiento del
grano. Una gran variedad de formas de seccion transversal, pero no geometrias circulares, son

posibles con esta técnica.

Piezainicial

Piezafinal

Figura 2.5.7. Esquema del proceso TE.
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2.5.2 Regimenes de procesamiento de SPD para refinamiento del grano.
Se han definido cinco reglas basicas para el afinamiento del grano para obtener estructuras de

grano ultrafino con prevalencia de bordes de grano de angulo grande por medio del
procesamiento con deformacion platica severa. Cuatro estan relacionadas con los requerimientos
para los regimenes de procesamiento por deformacion plastica severa y las rutas de
procesamiento, mientras que la quinta esta relacionada con la naturaleza intrinseca del material

objeto de estudio. Estas reglas son:

e EI procesamiento por deformacion plastica severa debe realizarse a bajas temperaturas
(<0.4T,). Solo bajo estas condiciones es posible conseguir densidades de dislocaciones de
10**m™ o mayores, hasta valores limites de 10*°-10''m™ [81, 82], lo cual es necesario para la
formacion de una estructura de grano ultrafino. Temperaturas de procesamiento mas altas
dan como resultado una densidad de dislocaciones acumulada méas pequefia y un tamafio de

grano de méas de un micrémetro.

e El grado de deformacion durante el procesamiento (deformacién verdadera) debe exceder el
valor de 6-8. Aunque a deformaciones de 0.5 ya ocurre un considerable refinamiento de la
microestructura y se obtienen densidades de dislocaciones superiores a 10*m? [81], la
formacion de estructuras de grano ultrafino con prevalencia de limites de grano de angulo

grande requiere un mayor grado de deformacion.

e Altas presiones hidrostaticas, usualmente superiores a 1GPa, garantizan un eficiente
procesamiento de deformacion plastica severa. Las altas presiones contribuyen al
mejoramiento de la deformabilidad del material procesado [69, 83]. Ademas, la presion
afecta la difusion y de esta manera suprime la aniquilacion de defectos en la red inducidos

por la deformacion [84].

e La formacidn de granos ultrafinos equiaxicos depende de la vorticidad del flujo del metal. A
nivel macroscopico la vorticidad estd relacionada con el caracter no-redundante de
deformacion. Por ejemplo, la ruta B¢ de ECAP, en la cual el material procesado es rotado 90°
entre cada pase, es considerablemente mas efectiva para el refinamiento del grano en
comparacion con la ruta C en donde la posicién de la muestra no cambia [83]. A nivel
microscopico, la vorticidad esta relacionada con las rotaciones y desplazamientos de los
granos [85].
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e EIl refinamiento del grano estd también asociado a la estructura atdmica del material
procesado. Las aleaciones con baja energia de falla de apilamiento (SFE), manteniendo todas
las demas condiciones iguales, contribuyen al aumento de la densidad de dislocaciones

acumulada y reducen considerablemente el tamafio de grano producido [81].

2.5.3 Parametros fundamentales y factores experimentales en ECAP.
El procedimiento de ECAP es un proceso de flujo de metal operando en corte simple y

caracterizado por varios parametros fundamentales como la deformacion impuesta en cada
pasada, los sistemas de deslizamiento operando durante la operacién de prensado y los patrones

de cizallamiento consiguientes presentes dentro de las muestras prensadas [83, 86].

2.5.3.1 Deformacién introducida en ECAP.
La magnitud de la deformacion introducida puede ser estimada usando una aproximacién

analitica basada en diferentes configuraciones de matriz como se muestra esquematicamente en
la Figura 2.5.8 [72]. Tres condiciones se muestran en dicha figura. Asi, la Figura 2.5.8a
corresponde a una situacion donde y = 0°, la Figura 2.5.8b corresponde a la condicién donde
Y = (m — ¢)°, y la Figura 2.5.8c representa una condicion intermedia donde 0< yp<(m — ¢). La
deformacion se estima asumiendo una probeta totalmente lubricada de tal manera que los efectos

de friccion pueden desestimarse.

Para la situacion donde w=0° en la Figura 2.5.8a, un pequefio elemento cuadrado en la entrada
del canal etiquetado abcd, pasa a través del plano teérico de corte y llega a estar distorsionado en

el paralelogramo a’b’c’d’. Se puede mostrar que la deformacion cortante y esta dada por:

Yy = 2cot (%) (2.5.6)

Utilizando una aproximacién similar para la Figura 2.5.8b, la deformacién es:

y=y (25.7)

Y un anélisis similar para la Figura 2.5.8c da lugar a la solucion general:
¢\ | (¥ AW
— b z z - 258
Y [zmt{<2)+<2)}+¢Cosec{(2)+(2)}] (258)
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a) b)
b C o)
b C ®
a di . ‘,o
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Figura 2.5.8. Principio de funcionamiento del ECAP. a)¥ = 0°, b) ¥ = (r — ¢)’y c) 0<
Y<(m— ) [72].

Finalmente, la deformacion equivalente después de N pases, puede expresarse de forma general

por la ecuacion ( 2.5.3) ya introducida anteriormente.

La ecuacién ( 2.5.3) tiene la ventaja que también incorpora el angulo asociado con el arco de
curvatura . Esta ecuacion también es razonablemente consistente con otras aproximaciones [87,
88, 89], y proporciona una manera simple y directa para estimar la deformacién para cualquier

matriz seleccionada que tenga diferentes valores de ¥ y ¢.

2.5.3.2 Rutas de procesamiento en ECAP.
Como ya se ha mencionado, hay varias rutas basicas de procesamiento en ECAP, y esas rutas de

procesamiento introducen diferentes sistemas de deslizamiento durante la operacion por lo que
da lugar a diferencias significativas en las microestructuras producidas por ECAP [90, 91, 92].
Las cuatro diferentes rutas se resumen esquematicamente en la Figura 2.5.9 [93]. Asi, en la ruta
A la muestra es procesada sin rotacion, en la ruta Ba la muestra es rotada 90° en direcciones

alternativas entre pases consecutivos, en la ruta B¢ la muestra es rotada 90° en el mismo sentido

90



MARCO TEORICO

(ya sea horario o anti-horario) entre cada pase, y en la ruta C la muestra es rotada 180° entre

pases.
RutaA RutaB,
90°
W
v
1 pase 2 pases 1 pase 2 pases
Ruta B, RutaC
90°
1809
< | o ad J
1 pase 2 pases 1 pase 2 pases

Figura 2.5.9. Las cuatro rutas fundamentales de procesamiento en ECAP.

Los diferentes sistemas de deslizamiento asociados con esta diferentes rutas de procesamiento se
muestran esquematicamente en la Figura 2.5.10 [92]. El deslizamiento se muestra para diferentes
pases en cada ruta de procesamiento, y asi, los planos etiquetados desde 1 hasta 4 corresponden
con los primeros cuatro pases por ECAP [90]. En la ruta C el corte se mantiene en el mismo
plano en cada pase consecutivo, pero la direccion del corte es invertida en cada pase. Asi, la ruta
C es un proceso de deformacion redundante, y la deformacion es restaurada después de cada
namero par de pases.

2nd pase 1st pase 4 3 2 1
" \\\ iz \\ //
RutaA |X]y \ : Ruta B, | X N 2
sadunnnnnnns &‘\: ......... //.i.....-,“‘ ua h:-\.\.\.. ...\x \ ............... ,/{a“‘
4 3 2 1 2 1

5 z :
/ - -
RutaBc | X[y 7 ; Rutac |X[y .~ :
saduspanladunnnnghinnnnnnndaannnnn 5 sadennnsannnnnnddinnnntnnnnnngiafnnnnn
//,‘\\ /ﬂ"“ \\\ 4’ “‘“

Figura 2.5.10. Vista de los sistemas de deslizamiento en los planos X, Y, y Z para diferentes
pases y rutas de procesamiento [92].
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Es aparente que la ruta Bc es un proceso de deformacion redundante debido a que el

deslizamiento en el primer pase es cancelado por el deslizamiento en el tercero y el
deslizamiento en el segundo es cancelado por el deslizamiento en el cuarto pase. Por el contrario
las rutas A y Ba no son procesos de deformacion redundante, y hay dos planos de corte
separados interceptdndose a un angulo de 90° en la ruta A y cuatro planos de corte distintos
interceptandose en angulos de 120° en la ruta Ba. En las rutas A y Ba hay una acumulacién de
presion de deformacién adicional en cada pase separado a través de la matriz. Las implicaciones

de estos sistemas de corte estan ilustradas en la Figura 2.5.11.

Numero de pases
Ruta | Plano

1 2 3 4 5 6 7 8

0
x (0O
o

|

x [0 & & § 7 S 7 N/
Ba Y D/ii//’f,

x |0 @ ¢ 0 O = ¢ 0 0O
B | v |0 =~~~ 0 O ~=~—=0 U

x |0 o 0 = 0 o O o Od
clv |00 000

Z

Figura 2.5.11. Distorsiones introducidas en elementos cubicos cuando se observan desde los
planos X, Y,y Z para diferentes rutas y numeros de pases [92].
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Las ilustraciones muestran las distorsiones macroscopicas introducidas en un elemento cubico

visto desde los planos X, Y, y Z, hasta un maximo de 8 pases [74]. Es aparente en la Figura
2.5.11 que el elemento cubico es restaurado cada dos pases cuando se usa la ruta C y cada cuatro
pases usando la ruta B¢ mientras que la distorsion se vuelve més aguda cuando se usan las rutas
Ay Ba. Ademas, no existe deformacion del elemento cubico en el plano Z cuando se utilizan las

rutas Ay C.

2.5.3.3 Patrones de corte asociados con ECAP.
Una aproximacion importante para examinar las implicaciones de ECAP es considerar los

patrones de corte que se desarrollan en cada plano ortogonal para cada ruta de procesamiento.
Esta informacidn esta ahora disponible tanto para rutas de procesamiento en ECAP convencional
cuando se usan matrices con angulos de 90° y 120° como para el procesamiento de muestras
planas cuando la rotacion ocurre alrededor de los ejes Y 0 Z [94]. La Figura 2.5.12 muestra los
patrones de corte para ECAP convencional usando una matriz con angulo de 90° con rotacion

alrededor del eje X como se observa en las cuatro rutas de procesamiento separadas [94].
X Y y4
X Y YA Ruta B, X Y

Ruta A

%0
e SONES %6
SEOMRS6,

RutaB, X Y Z RutaC

"D oD
(S SOIES &0,
D 00D

Figura 2.5.12. Patrones de corte en los planos X, Y, y Z para diferentes rutas de
procesamiento con diferentes nimeros de pases [94].
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La lineas en la parte superior muestran el deslizamiento en los planos X, Y, y Z después de un

pase, y el resto de lineas muestran los patrones para rutas A, Ba, Bc y C después de dos, tres y
cuatro pases, respectivamente. Estos dibujos demuestran que existe una considerable variacion
en el rango angular total de deslizamiento visto en cualquier plano seleccionado durante ECAP.
Por simplicidad este rango angular es designado como n y los valores individuales de n para cada
plano y cada configuracion de pases se resume en la Tabla 2.5.1. Asi el rango angular es cero en
todos los planos cuando se usa la ruta C o cuando se observa los planos X o Z en la ruta A.
También es aparente que la ruta B¢ muestra los rangos angulares méas grandes con valores de

90°, 63°, y 63° después de 4 pases en los planos X, Y, y Z respectivamente.

Tabla 2.5.1. Rangos angulares por deslizamiento para diferentes rutas de procesamiento [94].

Ruta de Numero de Rango angular total-n
procesamiento pases x Y Z
2p 0° 27° 0°
A 3p 0° 340 Q°
4p 0° 37° Q°
2p 27° 18° 45°
Ba 3p 330 27° 63°
4p 37° 31° 72°
2p 27° 18° 45°
Bc 3p 63° 18° 63°
4p 90° 63° 63°
2p Q° Q° o°
C 3p Q° Q° 0°
4p Q° Q° 0°

2.5.3.4 Factores experimentales que influencian el proceso ECAP.
Cuando los materiales son procesado por medio de ECAP, varios factores influencian la

ductilidad de los mismos, el flujo del metal, y las caracteristicas microestructurales de la
muestras procesadas [83, 95, 96]. Estos factores pueden ser incluidos en tres categorias distintas.
La primera, factores asociados directamente con la facilidad experimental de ECAP, tales como
los valores de los angulos dentro de la matriz, angulo interior como exterior definiendo el arco de
curvatura donde los dos canales se interceptan. Segundo, factores experimentales relacionados a
los regimenes de procesamiento incluyendo por ejemplo, la velocidad de prensado, la
temperatura de prensado, y la presencia o ausencia de una contra presion. Tercero, otros factores

de procesamiento que pueden jugar un papel importante en la influencia en la extension del
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refinamiento del grano y la homogeneidad de la microestructura presionada incluyendo la

naturaleza de la textura cristalografica, composicion de fase, y la distribucion de diferencias de
orientaciones de grano en el material sin ECAP. Por lo tanto es importante realizar una

caracterizacion del material inicial antes de ECAP.
2.6 MATERIALES NANOESTRUCTURADOS Y SUS PROPIEDADES.

Debido a sus tamafios de grano extremadamente pequefios, los materiales nano-cristalinos (NC)
presentan alta resistencia y dureza, alta resistencia al desgaste, mejora en la difusividad, y otras
propiedades atractivas. Sin embargo, también presentan inconvenientes. A menudo se obtienen
en pequefias cantidades, presentan un alargamiento a fractura limitado, y podrian sufrir de una
microestructura inestable. Para una mejor ductilidad y estabilidad del grano, también como
dimensiones mas grandes de muestra, se pueden emplear los materiales de grano ultrafino
(UFC). El tamafio de grano de estos materiales esta en el rango de 100-1000nm. Los materiales
de grano ultrafino son a menudo consideramos como nano-cristalino, debido a que contienen
varias caracteristicas microestructurales tales como estructuras de subgranos, y nano-maclas que

tienen tamafios por debajo de los 100nm.

Como es bien sabido, la resistencia mecanica de los materiales policristalinos esta relacionada
con el tamafio de grano d a través de la ecuacion de Hall-Petch, la cual establece que el esfuerzo

de fluencia oy viene dado por:

oy = 0y + kyd /2 (2.6.1)

donde g, es el esfuerzo de friccion y ky es una constante de fluencia. Esta expresion empirica

muestra que la resistencia se incrementa con la reduccion en el tamafio de grano [57].

2.6.1 Mecanismos de deformacion de materiales nanoestructurados.
La mayoria de estudios de los mecanismos de deformacion en materiales nanoestructurados se

han centrado en materiales fcc. Como resultado, se tiene mas conocimiento de los mecanismos
de deformacién en metales fcc que en metales hcp o bee. Los metales con bajas energias de falla
de apilamiento muestran menos variacion en los mecanismos de deformacion con la disminucion
en el tamario de grano y por lo tanto han sido menos estudiados. Dentro de los mecanismos de
deformacion en materiales nanoestructurados se incluyen el deslizamiento de dislocaciones
completas y parciales, deformacion por maclado, fallas de apilamiento amplias, deslizamiento de

bordes de grano, y rotaciones de grano. Aungue estos mecanismos también existen en materiales
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con tamafios de grano convencionales, sus activaciones, fuentes y comportamientos son muy

diferentes en materiales nanoestructurados [97].

2.6.1.1 Deslizamiento de dislocaciones.
Para materiales de tamafio de grano convencional con energias de falla de apilamiento medias

(es decir Cu, Ni), el deslizamiento de dislocaciones es el mecanismo primario de deformacién a
temperatura ambiente y velocidades de deformacion cuasi-estaticas. Las fuentes de dislocaciones
son usualmente del tipo Frank-Read en el interior de los grano. Sin embargo, cuando el tamafio
de grano decrece hasta unos pocos cientos de nandémetros y el tamafio de los subgranos decrece
por debajo de 100nm, como en el caso de la mayoria de materiales nanoestructurados producidos
por deformacién plastica, la fuente de dislocaciones de Frank-Read podria no actuar, y los
bordes de grano llegar a ser la fuente y el sumidero para el deslizamiento de dislocaciones. En
otras palabras, las dislocaciones son emitidas por un segmento del borde de grano y desaparecen

en otro segmento del borde de grano sin acumulacion en el interior del grano.

2.6.1.2 Deslizamiento de dislocaciones parciales y deformacion por maclado.
El deslizamiento de dislocaciones parciales y la deformacion por maclado son dos mecanismos

de deformacion diferentes pero que estan relacionados. Simulaciones de dinamica molecular
predicen que la emision de dislocaciones parciales desde los bordes de grano [98, 99] es un
mecanismo de deformacion dominante en granos con diametros en el rango de varias décimas de
nanometros. La activacion de las dislocaciones parciales provee una pre-condicion critica para la
formacion de maclas de deformacion. Simulaciones de dinamica molecular han predicho las
maclas de deformacion en materiales nanocristalinos como Al [98, 100], Ni [99, 101], y Cu
[102]. Se han previsto tres mecanismos de maclado [98]: 1) Maclado homogéneo dentro de los
granos de tamafio nanométrico por superposicion coincidente de lazos de fallas de apilamiento
amplias [103], 2) Maclado heterogéneo desde los borde de grano, y 3) Maclado por la division y
migracion de los bordes de grano.

2.6.1.3 Fallas de apilamiento amplias.
La formacion de fallas de apilamiento amplias es una precondicion para la nucleaciéon de

maclado homogéneo y heterogéneo. En principio no es posible formar tal clase de falla de
apilamiento amplia en metales de alta energia de falla de apilamiento como el Al. Al menos no
han sido observadas en su estado de tamafio de grano convencional [104, 105]. Sin embargo,
debido al efecto del tamafio de grano pequefio, las fallas de apilamiento amplias han sido
observadas en Al y Ni nanoestructurados. Se ha predicho que el ancho de la falla de apilamiento
en materiales nanoestructurdos esta afectada por el tamafio de grano y el esfuerzo cortante
aplicado [103].
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2.6.1.4 Deslizamiento del borde de grano y rotaciones del grano.
Cuando el tamafio de grano es muy pequefio, el deslizamiento del borde de grano ha sido

predicho como un mecanismo de deformacion por simulaciones de dinamica molecular [106,
107, 108]. Esto también ha sido verificado en Al y Cu procesados por deformacién plastica
severa [109, 110]. Cuando el tamafio de grano llega a ser muy pequefio, el deslizamiento del
borde de grano llega a ser importante. Adicionalmente, debido a los tamafios de grano méas
pequerfios, es mas facil para los granos alinearse para acomodar el deslizamiento del borde de

grano.

Las rotaciones de grano fueron observadas por primera vez a través de microcopia electronica
de transmision in situ por Ke y colaboradores [111] en 1995. La rotacion de grano se cree que
viene auxiliada por difusion. Debido al pequefio tamafio de grano, las rotaciones de grano
ocurren muy rapidamente. Sorprendentemente, la actividad de dislocaciones se ha observado en
pocos granos, y el deslizamiento de dislocaciones no se considera como un mecanismo de

deformacion dominante

2.6.2 Resistencia y super-resistencia de materiales nanoestructurados.
Durante las dos Ultimas décadas, la reduccién en el tamafio de grano hasta el rango nanométrico

en la resistencia de los materiales ha sido objeto de multiples trabajos [107, 112, 113, 114]. La
mejora en la resistencia con la reduccion en el tamafio de grano ha sido observada en muchos
estudios, pero para granos de tamafio nanométrico (20-50nm) se ha observado que no se cumplia
la ecuacién de Hall-Petch y que se desviaba de su comportamiento lineal a valores de esfuerzos
mas pequefios, de modo que la pendiente k, se convertia en negativa (curva 1 en la Figura
2.6.1).

En los dltimos afios este problema ha sido ampliamente analizado tanto por estudios
experimentales como tedricos [113, 114, 115]. Al mismo tiempo, la ruptura de la relaciéon de
Hall-Petch no se observa en materiales de grano ultrafino con un tamafio de grano medio de 100-
1000nm usualmente producidos deformacion pléstica severa. Ademds recientemente se ha
encontrado que algunas aleaciones de grano ultrafino pueden mostrar una resistencia
considerablemente mayor que la predicha por la relacion de Hall-Petch para el rango de granos
ultrafinos [116, 117] (curva 2 Figura 2.6.1).
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Figura 2.6.1. Dos tipos diferentes de pendientes de Hall-Petch dentro de diferentes escalas de
longitud [57].

La naturaleza de esta super-resistencia podria estar asociada con otras caracteristicas
nanoestructurales (subestructuras de dislocaciones, segregaciones y particulas de nano-fases,
nanomaclas, entre otros), lo cual puede observarse en metales y aleaciones procesadas por
deformacion pléastica severa, ccomo en estudios del comportamiento mecanico de Ni procesado
por ECAP con posterior laminacion. La Figura 2.6.2 muestra la diferencia en resistencia entre los
estados de Ni donde los granos contienen subestructuras de dislocaciones dentro de los granos y
donde los granos no contienen subestructura [118, 119, 120]. Se ha intentado describir
cuantitativamente la desviacion de la ecuacion de Hall-Petch teniendo en cuenta dos tipos de
borde de grano, bordes de angulo grande entre granos y bordes de angulo pequefio, en el
esfuerzo de fluencia del material. Siguiendo una investigacion reciente [51], se piensa que cada
tipo de estos bordes, y también los bordes de grano fuera del equilibrio, contribuyen de forma

independiente al esfuerzo de fluencia como se muestra a continuacion:

Oy = 0y + Ora6B + Ornac t OnGBs (2.6.2)

y la contribucion de cada término viene dada por:

oy = 0y + MaGb((1.5 S,0/b),acp) + kyd~/2 + MaGb(pgap, )" (2.6.3)

donde g, es el esfuerzo de friccidon, M es el factor de Taylor, o es una constante, G es el modulo
de cizalladura, b es el vector de Burgers, el termino S, esta asociado con el tamafio de celda, 6 es

el angulo de diferencia de orientacion promedio de los LAGB, d es el tamafio de grano
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promedio, psgp, s la densidad de dislocaciones extrinseca de los bordes de grano, y ky es la
constante de Hall-Petch. Ademas de la subestructura de dislocaciones y los bordes de grano fuera
del equilibrio, otros elementos nanoestructurados formados en los materiales de grano ultrafino

procesados por deformacion plastica severa pueden contribuir al cambio en el esfuerzo de

fluencia.
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Figura 2.6.2. Esfuerzo de fluencia como funcion de d='/2 para Ni; la linea continua
representa el material sin subestructura, y la linea punteada es para el material ultrafino que
contiene una subestructura de dislocaciones [57].

Asi, el nuevo fendmeno de super-resistencia de metales y aleaciones nanoestructurados,
producidos por deformacion plastica severa, puede observarse en varios materiales, como refleja
una pendiente positiva de la relacion de Hall-Petch (curva 2 de la Figura 2.6.1). La super-
resistencia en materiales nanoestructurados puede tener diferentes origenes. El primero, como
resultado del endurecimiento adicional de los mecanismos ya conocidos, como endurecimiento
por solucién solida, endurecimiento por precipitacion, y endurecimiento por dislocaciones [115,
121]. Sin embargo, la influencia de nuevos mecanismos de endurecimiento también es posible.
Estos surgen del cambio en la estructura del borde de grano lo cual lleva a mejoras en la

resistencia del material [115, 122].

Para metales procesados por deformacion plastica severa, es dificil aun hablar en términos de
valores definidos para el exponente del tamafio de grano “d” en la ecuacién de Hall-Petch debido
a las pocas estadisticas de datos experimentales disponibles en la actualidad. Sin embargo, es
posible que la presencia de dos valores caracteristicos de tamafio de grano sea valida para

materiales nanoestructurados por deformacion plastica severa. Por lo tanto, como ya se ha
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indicado, la presencia de bordes de grano fuera del equilibrio es tipica para la mayoria de

materiales procesados por deformacion plastica severa, pero su influencia en las propiedades
mecanicas llegan a ser considerables cuando el tamafio de grano esta por debajo de 500-1000nm
[110]. Cuando el tamafio de grano decrece por debajo de 100nm o menos, una contribucién
significativa de segregaciones quimicas en el borde de grano puede producir la resistencia total.
Asi, se ha encontrado que la alta resistencia de aleaciones de Al de grano ultrafino esta
directamente asociado con la segregacion de Mg en los bordes de grano. Ya que en materiales de
grano ultrafino la deformacion toma lugar por la generacién de dislocaciones en los bordes de
grano y el movimiento a través de un grano para luego ser capturada en un borde grano opuesto,
el mecanismo que controla la velocidad es el de la interaccion dislocacion-borde de grano. En
este caso, la elevada concentracién de soluto en los bordes de grano puede suprimir la emision de
dislocaciones. Esto concuerda bien con datos experimentales y también hace posible los altos
valores de resistencia observados en aleaciones de grano ultrafino en comparacion con metales

puros [57].

2.6.3 Deformacion plastica y ductilidad.
La alta ductilidad en materiales metalicos es esencial para las operaciones de conformado asi

como para evitar fallas catastroficas en aplicaciones que soportan carga durante su vida de
servicio. La ductilidad de materiales se puede definir como la extension a la cual un material
puede ser deformado plasticamente. La ductilidad se puede evaluar de dos modos. El primero, el
alargamiento uniforme, es decir, la deformacion maxima donde se observa flujo plastico
homogéneo (reduccién uniforme del area de la seccién transversal) y més alla del cual comienza
la estriccion difusa. El alargamiento uniforme determina la competencia entre el flujo pléstico y
la resistencia del material a la macro-localizacion del flujo plastico. Esto puede ser importante en
operaciones de conformado como el estirado de metales. La segunda medida, el alargamiento a
la fractura (a menudo conocido como alargamiento total a fractura o deformacion de ingenieria a
fractura), es la suma del alargamiento uniforme y el alargamiento tras estriccion. El ultimo es
controlado por la competicion entre el flujo plastico localizado y los procesos de fractura. Ha
sido un objetivo desde hace mucho tiempo para los cientificos de materiales sintetizar materiales
estructurales con una combinacion balanceada de alta resistencia y ductilidad. Sin embargo,
durante la ultima década, ha sido ampliamente demostrado que a mayor refinamiento del grano,
por debajo del rango nanométrico, puede llevar a una muy alta dureza y resistencia en varios
metales y aleaciones, pero sin embargo estos materiales invariablemente exhiben baja ductilidad
en ensayos de traccion [112, 123, 124]. Una tendencia similar es conocida en metales sometidos

a grandes deformaciones por otros procesos como laminacién, extrusion, o embutido. La
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resistencia y la ductilidad son propiedades mecénicas claves para cualquier material, pero estas

propiedades tipicamente tienen caracteristicas opuestas. Esto es igualmente verdadero para

materiales procesados por deformacion plastica severa.

Tipicamente en materiales metalicos nanoestructurados, la deformacién plastica se localiza en
etapas muy tempranas de deformacion plastica (1-3%), seguida por el fallo de la probeta. Se han
propuesto varias estrategias para mejorar la baja ductilidad de los metales y aleaciones
nanoestructuradas [121, 125, 126]. Estas estrategias podrian dividirse en dos grupos, 1)
estrategias mecanicas y 2) estrategias microestructurales. Las estrategias mecanicas emplean las
caracteristicas mecanicas de los materiales de grano ultrafino como su habilidad de
endurecimiento por deformacion y su sensibilidad a la velocidad de deformacion. Estas
caracteristicas mecanicas podrian variarse por el cambio en los pardmetros de ensayo como
temperatura y velocidad de deformacién. Las estrategias microestructurales se basan en los
principios del disefio de microestructuras inteligentes. Para el comportamiento a traccion, la
deformacion uniforme estd usualmente en buen acuerdo con el bien conocido criterio de
Considere [127].

(do/de) =0 (2.6.4)

Este es un criterio geométrico que afirma que cuando la velocidad de endurecimiento, do/de,
disminuye al nivel del esfuerzo o la macro-localizacion de la deformacion pléstica (estriccion)
deberia ocurrir, dando lugar al fallo del material. Los materiales metalicos nanoestructurados
usualmente se caracterizan por el incremento en la sensibilidad en la velocidad de deformacion
incluso a bajas temperaturas si se comparan con sus homologos de grano basto [125, 126]. Por lo
tanto, el criterio de Hart [128] es mas apropiado para predecir la elongacion uniforme de metales
y aleaciones de grano ultrafino:

(do/de) = (1 —my)o (2.6.5)

donde my es la sensibilidad a la velocidad de deformacién. De acuerdo con este criterio la
elongacion uniforme puede mejorarse por 1) el incremento en la velocidad de deformacion
do/de 0 2) la sensibilidad a la velocidad de deformacion my. Mientras tanto, ya que las
caracteristicas mecanicas de los materiales estan también determinadas por su microestructura,
puede anticiparse que la manipulacion de la microestructura es la mayor herramienta para

mejorar la ductilidad de las aleaciones nanoestructuradas. Por ejemplo, el incremento en la
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fraccion de bordes de grano de angulo grande como producto del incremento en la deformacion y

con un cambio consecuente en los mecanismos de deformacion dominantes debido al incremento
en la tendencia para la ocurrencia del deslizamiento de borde de grano y rotacion del mismo,
pueden llevar a un incremento en la resistencia y en la ductilidad del material. Asi los datos
mostrados en la Figura 2.6.3 [68] para Cu procesado por ECAP muestran claramente una mejora
en la resistencia como en la ductilidad con la deformacién acumulada debido a un incremento en

el nimero de pases desde 2 a 16 [68].
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Figura 2.6.3. Curvas esfuerzo-deformacion para Cu ensayado a temperatura ambiente [68].

En los ultimos afios, tendencias similares han sido reportadas en metales como Al [129, 130], Cu
[131], Ni [132], y Ti [68, 133], despues del procesamiento por varias técnicas de deformacion

plastica severa.

Otro nuevo enfoque para mejorar el problema de ductilidad fue sugerido a través de la
introduccién de una distribucion de tamafios de grano bimodal [134, 135]. EI material producido
de esta manera muestra una gran ductilidad pero también conserva una alta resistencia. La razon
de este comportamiento es que, mientras los granos nanocristalinos proveen la resistencia, los
granos de mayor tamafio estabilizan la deformacion a traccion del material. Ademas,
investigaciones en Cu han mostrado que este tipo de microestructura no solo incrementa la
ductilidad durante traccion si no que también durante la deformacion ciclica. Esta observacion es

importante de cara al mejoramiento de las propiedades a fatiga.

Se ha sugerido un tercer enfoque basado en la formacién de particulas de segunda fase en la

matriz metalica nanoestructurada [124] donde se anticipa que estas particulas modificaran la
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propagacion de las bandas de corte durante la deformacion, y de esta manera llevaran a un

incremento en la ductilidad.

En conclusion, los ultimos resultados muestran que el refinamiento del grano por deformacion
plastica severa puede llevar a una unica combinacion de resistencia y ductilidad en materiales
metalicos. Tales propiedades mecénicas superiores son altamente deseables en el desarrollo de
materiales estructurales avanzados [107, 115]. Sin embargo, el logro de estas propiedades esta
asociado con el disefio especifico de microestructuras, que a su vez, estan determinadas por

regimenes de procesamiento precisos y la naturaleza de algun tratamiento adicional.

2.6.4 Comportamiento al endurecimiento por deformacion.
El comportamiento al endurecimiento por deformacion de materiales nanoestructurados ha sido

documentado recientemente. En algunos casos (la gran mayoria obtenidos por
electrodepositacion) los metales nanocristalinos muestran un fuerte endurecimiento por
deformacion hasta la fractura [136, 137, 138]; mientras que en otros se observa muy poco
endurecimiento por deformacion [139]. Examenes cuidadosos de estos estudios son necesarios
ya que el endurecimiento por deformacion de los materiales nanoestructurados esta afectado por
un namero de parametros microestructurales tales como la distribucion del tamafio de grano,
densidad de dislocaciones, esfuerzos internos, bordes de macla [137, 140], bordes de limite de

grano de angulo grande y pequefio [141, 142], etcétera.

Debido a los defectos y la inestabilidad del ensayo de traccion, el comportamiento del
endurecimiento por deformacion de metales nanoestructurados se observa mejor por ensayos de
compresion. Para la mayoria de materiales de grano ultrafino preparados por deformacion
plastica severa, se observa una curva esfuerzo-deformacién de compresion plana. En esas curvas
a compresion, se aprecia una pequefia regién de endurecimiento por deformacion seguida
inmediatamente por una region muy larga donde el endurecimiento por deformacion es
despreciable o incluso puede ocurrir ablandamiento. Este comportamiento cercano a un
comportamiento perfectamente elasto-plastico es diferente de materiales monocristalinos o
policristalinos, de tamafio de grano convencional los cuales tipicamente muestran un fuerte

endurecimiento por deformacién a grandes deformaciones.

Que los materiales metélicos nanoestructurados obtenidos por deformacion plastica severa
muestren curvas esfuerzo-deformacion planas es facil de entender (ver Figura 2.6.4), si se acepta
que la descomposicion de las estructuras de granos originalmente grandes en estructuras de
granos nanométricos o ultrafinos se alcanza a través de la acumulacion y re-arreglo de

dislocaciones de alta densidad.
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Figura 2.6.4. Curvas de compresion de Cu con ECAP (curva A) y Cu con laminacion
criogénica mas recocido a 180° C [143].

La velocidad de endurecimiento por deformacion de los materiales metalicos nanoestructurados
es muy baja debido a que la densidad de dislocaciones alcanza un valor de saturacion en la
presencia de recuperacion dindmica. Sobre un rango de deformacién plastica, el esfuerzo
apareceria como si hubiese alcanzado un estado estable como se muestra en la Figura 2.6.4.
Entre los materiales que muestran este comportamiento de curvas esfuerzo-deformacion planas

estdn Cu [143] y Ti [144] procesados por ECAP y Fe por consolidacion en caliente [145].

2.6.5 Comportamiento a la fatiga.
La fatiga estd asociada con los procesos de acumulacion de dafio y la fractura resultante de

materiales sometidos a cargas ciclicas a niveles de esfuerzos por debajo de la resistencia a la
traccion. La vida total a la fatiga se divide convencionalmente en dos regiones correspondientes
a los tiempos requeridos para la nucleacion de la grieta y para su propagacion [146, 147]. La
resistencia a la iniciacion de la grieta naturalmente requiere resistencia, mientras que la
tolerancia al avance de la grieta requiere de ductilidad. Los regimenes de fatiga de bajo nimero
de ciclos (LCF) y alto nimero de ciclos (HCF) se pueden distinguir de acuerdo con la amplitud
de la deformacion aplicada. Ensayar en el régimen de fatiga de alto numero de ciclos
corresponde a probar la resistencia del material a la iniciacion de grietas, mientras que ensayar
en el régimen de fatiga de bajo nimero de ciclos corresponde a la evaluacion de la tolerancia del
material a los defectos. Esto se expresa mejor en el diagrama de vida de fatiga de acuerdo con las

siguientes relaciones (Figura 2.6.5):
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Aqui Ag,, Ag,y, Y Agy; son los rangos de deformacion plastica (dos veces las amplitudes) total,
elastica y plastica respectivamente, Ny es el nimero de ciclos a fractura (2Ny es el nimero de
inversiones de carga hasta el fallo), E' es el modulo de Young, o; es el coeficiente de resistencia
a la fatiga, &/ es el coeficiente de ductilidad a la fatiga, y by c son los coeficientes de resistencia

y ductilidad a la fatiga respectivamente [148, 149, 150]. Igualando el primer término de ambas
ecuaciones, se obtiene la conocida ley de vida a la fatiga de Basquin para el régimen de fatiga de
alto namero de ciclos (HCF), mientras que al igualar el segundo término de ambas ecuaciones

lleva a la relacién de Coffin-Manson para el régimen de bajo nimero de ciclos (LCF).
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Figura 2.6.5. llustracion de la vida a fatiga de un material de grano ultrafino y otro de grano
convencional [150].

En particular las propiedades a fatiga de materiales metalicos y aleaciones nanoestructuradas son
uno de los temas claves para el uso satisfactorio de esta nueva clase de materiales en
aplicaciones de ingenieria. Ya que el comportamiento a fatiga de nanomateriales no puede ser
explicado solo por la relacion de Hall-Petch, varios aspectos tales como estabilidad
microestructural, bandas de corte, o distribucion del tamafio de grano han sido estudiados y
considerados [81, 151, 152].

Se ha establecido experimentalmente que las estructuras ultrafinas usualmente muestran una
mayor resistencia a la fatiga que materiales con un tamafio de grano convencional bajo carga de
esfuerzo controlado. Por ejemplo la vida a fatiga y el limite de resistencia para amplitudes de

esfuerzo constantes ciclicas de Ni y la aleacion Al-Mg se incrementan cuando la microestructura
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cambia de microcristalina a ultrafina y nanocristalina [153]. Sin embargo, los resultados de

ensayos de deformacion controlada expresadas en un grafico de Coffin-Manson muestran casi el
mismo o incluso un tiempo de vida algo mas corto para el Cu ultrafino que para su homologo
con un tamafio de grano convencional [154, 155]. El efecto de acortamiento del tiempo de vida
es méas pronunciado con amplitudes de deformacion plastica mas grandes. La explicacion de este
comportamiento reside en la baja estabilidad térmica y mecanica y una fuerte tendencia a la
recuperacion de las estructuras de grano ultrafino altamente deformadas. Ablandamiento ciclico,
crecimiento de grano, y localizacion de la deformacion aparentan ser los principales mecanismos
responsables por la baja resistencia a la fatiga de estructuras de grano ultrafino bajo la misma
amplitud de deformacion plastica [151]. EIl ablandamiento ciclico causado por la carga ciclica
total en deformacion controlada ha sido observado en estudios de Cu ultrafino [154]. Se
concluy6 que el ablandamiento es debido a una disminucién general en la densidad de defectos y
quizas cambios en las diferencias de orientaciones de los bordes de grano. A bajas amplitudes de
deformacion, el ablandamiento es menos pronunciado. Una microestructura caracterizada por
subgranos casi equidxicos muestra un comportamiento ciclico estable, mientras que una
microestructura que consiste principalmente de subgranos alargados o laminares sufre un

ablandamiento marcado bajo las mismas condiciones de carga [156].

La localizacion de la deformacion ciclica, resultando en la iniciacion de la grieta de fatiga, es una
importante caracteristica de los procesos de fatiga en materiales de grano ultrafino. Se considera
el desarrollo de bandas de cizalladura macroscépicas la mayor forma de dafio por fatiga en
materiales de grano ultrafino procesados por ECAP. Ha sido propuesto que el mecanismo
responsable de la formacion de las bandas de cizalladura es una interaccion entre el
engrosamiento del grano inducido ciclicamente y la rotacion del grano [157]. También se ha
sugerido que la recristalizacion ocurre preferencialmente en algunas regiones de la
microestructura no homogéneas en la forma de estructuras de bandas [158]. La ocurrencia del
crecimiento del grano provocado por la deformacion ciclica se cree que es una caracteristica muy

comun de los metales de grano ultrafino deformados ciclicamente.

Ha habido algunas discusiones del efecto del procesamiento por ECAP en fatiga y el
procedimiento para la optimizacion de la respuesta a fatiga [151]. Se ha notado que el
incrementar el nimero de pases por ECAP lleva a un incremento monotonico de la resistencia y
el limite de fatiga [159]. Ademas, las propiedades de fatiga de metales de grano ultrafino pueden
ser mejoradas al ganar algo de ductilidad o por la reduccion de las restricciones para el
movimiento de las dislocaciones, por ejemplo, disminuyendo la tendencia para bandas de
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cizalladura y la localizacion de la deformacion, lo cual es muy comun en metales endurecidos.

Asi, puede ser una ventaja en el mejoramiento de las propiedades a fatiga utilizar materiales con
estructuras parcialmente recuperadas. La vida a fatiga de bajo numero de ciclos puede ser
mejorada por un factor de ~5-10 después de un tratamiento térmico que no lleve a un crecimiento
sustancial del tamafio de grano [160]. Mientras el procesamiento por ECAP lleva a una
considerable reduccion en la ductilidad a traccion y ciclica, el mismo material sometido a un
recocido posterior al ECAP puede potencialmente obtener una ductilidad méas alta que su

homdlogo de grano grande.

Con base a los aspectos de las propiedades de fatiga de diferentes materiales nanoestructurados
se han definido varias estrategias para mejorar las propiedades a fatiga de materiales
nanoestructurados. La Figura 2.6.6 muestra un resumen de esas estrategias de mejoramiento
sobre los problemas claves que afectan la vida a fatiga de materiales nanoestructurados. Dichas
estrategias son: 1) optimizacion de los parametros del proceso ECAP (temperatura y velocidad
de prensado, y, la mas prometedora, aplicacion de contrapresion durante el proceso ECAP), 2)
una apropiada seleccion de la clase y cantidad de elementos aleantes, 3) Reduccion de la
disposicion de estructuras de grano ultrafino para formar bandas de cizalladura, y 4) mejorar la
estabilidad microestructural por la cantidad y clase de impurezas y también por los pardmetros
de procesamiento de deformacién plastica severa, llevando a diferentes estructuras de granos y
texturas [57].

En este contexto, la movilidad del borde de grano y la energia de falla de apilamiento parecen
jugar un papel importante gobernando la estabilidad microestructural y la formacion de bandas
de corte en materiales de grano ultrafino. Incrementar la ductilidad de los materiales de grano
ultrafino es otra estrategia para mejorar las propiedades a fatiga, en particular en el régimen de
fatiga de bajo nimero de ciclos cuando las amplitudes de deformacion pléstica dominan la vida a
fatiga. La ductilidad de estos materiales puede mejorarse por un apropiado tratamiento térmico
de recuperacion después del procesamiento por deformacion plastica severa, llevando a una
reduccién en la densidad de dislocaciones y a una configuracion de bordes de grano mas relajada
y estable. Ademas, la propagacién ciclica de grietas es influenciada positivamente por medio del

tratamiento térmico de recuperacion.
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Figura 2.6.6. Problemas clave que afectan la vida a fatiga de materiales de grano ultrafino
junto a posibles estrategias de mejoramiento [152].

2.6.6 Tenacidad a la fractura.
Las mediciones de tenacidad a la fractura son esenciales para evaluar el potencial de materiales

nanoestructurados como materiales estructurales pero son dificiles de llevar a cabo debido a la
limitada disponibilidad de materiales nanoestructurados de alta calidad y en dimensiones
suficientes. Por lo tanto, la geometria del espécimen requerida para los ensayos estandar a
menudo no puede obtenerse lo que hace que los valores de tenacidad a la fractura en
deformacion plana de materiales realmente nanocristalinos y metales puros y densos no estan

disponibles en la literatura.

Métodos de procesamiento tales como la electrodeposicion o deposicion por haz de electrones,
utilizados para producir materiales nanoestructurados totalmente densos con pureza uniforme y
tamafio de grano pequefio (<100nm), producen tipicamente ldminas delgadas de unos pocos
cientos de micrometros de espesor. No solo existen dificultades experimentales relacionadas con
el ensayo de estas muestras de espesor pequefio, sino también problemas al imponer cargas
controladas y estados de esfuerzos sin experimentar problemas como pandeo. También, debido
al pequefio espesor de las probetas, la carga aplicada puede representar estados de esfuerzos
planos ya que el tamafio de la zona pléastica en la punta de la grieta es comparable o0 méas grande

que el espesor del espécimen.

Estos problemas pueden ser superados por los métodos de deformacion plastica severa, como

ECAP, y HPT. Estos métodos permiten obtener materiales de suficiente volumen pero con el
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principal inconveniente de que las microestructuras producidas con estos métodos tienen

pronunciadas diferencias en el tamafio de grano (50nm-500nm). Esto hace también dificil usar
estos materiales para el estudio de los mecanismos de fractura y la correlacion entre estructura y

tolerancia al dafio.

En conclusion, se puede decir que la tenacidad a fractura de materiales nanocristalinos no se
entiende muy bien y no ha sido extensamente estudiada aun. Observaciones contradictorias,
como el comportamiento fragil en una escala global e indicadores de ductilidad en una escala
local, es decir ductilidad reducida y cavidades en la superficie de fractura, respectivamente,
hacen este un amplio campo de estudio. También las diferencias entre valores de tenacidad a la
fractura experimentales y obtenidos por simulacion son problemas importantes para ser
investigados en el futuro. En el futuro, el progreso en el desarrollo de nuevas técnicas
experimentales incluyendo el procesamiento de materiales de alta calidad en grandes cantidades
también como los avances tedricos podrian ayudar a describir y entender mejor los mecanismos
de fractura con el objetivo de mejor y disefiar materiales nanoestructurados para aplicacion en

componentes estructurales [97].

2.6.7 Evolucion de la textura en ECAP.
La textura es una propiedad microestructural de los policristales que describe las orientaciones

cristalograficas de sus granos. Esta distribucion afecta directamente los esfuerzos aplicados
requeridos para acomodar una deformacion aplicada. Los granos orientados de forma no
favorable para la deformacién requieren esfuerzos méas grandes que los granos orientados de
forma favorable. La textura también afecta los mecanismos de deformacién a escala
micrométrica influenciando la seleccion y el nimero de sistemas de deslizamiento y maclado
activos por cada grano. Las orientaciones de grano en que operan varios sistemas de
deslizamiento, contribuyen a un esfuerzo de flujo mas grande que los que operan pocos sistemas
de deslizamiento. Otras propiedades criticas, tales como esfuerzo y deformacion de fractura,

tenacidad a la fractura y propiedades electronicas también dependen de la textura [97].

Una revision de la evolucion de textura en ECAP es complicada debido al nimero de factores
que influyen. Estos factores pueden ser de forma general categorizados como 1) los que afectan
la ruta de deformacion aplicada, 2) mecanismos de deformacion a escala micrométrica, o 3)

textura inicial.

La estructura cristalina determina los planos {hkl} y las direcciones <uvz> de los sistemas de
deslizamiento y maclado bajo los cuales un cristal puede deformar. Una familia de sistemas de

deslizamiento o maclado con el mismo tipo de direcciones y planos cristalograficos bajo
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operaciones de simetria se denota, respectivamente, como un modo de deslizamiento o maclado.

En materiales bcc, como la ferrita, el deslizamiento puede llevarse a cabo en tres planos {110},

{112}, y {123}, todos compartiendo la misma direccion de deslizamiento <111>.

Comparado con otras caracteristicas microestructurales, tales como el tamafio de grano,
diferencias de orientaciones de los bordes, y otras propiedades del material, tales como esfuerzo
de fluencia y fractura, las texturas son relativamente faciles de medir y predecir. Los métodos de
medida son difraccion de rayos X, difraccion de neutrones (NT), microscopia de orientacion de
imagenes/difraccion de electrones retro-dispersados (OIM/EBSD), y sincrotron. Con rayos X y
OIM/EBSD, solamente se examinaran pequefios volimenes de muestra cercanos a la superficie
[97].

Las figuras de polos (PFs) son quizas el método méas popular para describir y representar
texturas. La figura de polos es una proyeccion estereografica bidimensional, con una orientacion
especificada con respecto a la muestra, que muestra la variacion de la densidad del polo con
respecto a la orientacién del mismo, para un conjunto de planos cristalinos seleccionado {hkl}.
La interseccion de los polos cristalograficos con la superficie de la esfera es la base del método
de la proyeccion estereografica.

En una figura de polo inversa se registra la densidad de polos de los planos {hkl}, paralelos a
una superficie dada de la muestra, sobre un triangulo caracteristico del sistema cristalino del
material. Se conoce como figura de polo inversa porque es la normal a la superficie que barre el
triangulo de orientaciones en busca de aquellas que representan la textura [161]. Mientras que la
figura de polos muestra como la direccion cristalografica especifica de los granos estan
distribuidas en el marco de referencia de la muestra, la figura inversa de polos muestra como la
direccion seleccionada en el marco de referencia de la muestra esta distribuida en el marco de
referencia del cristal. Por ejemplo, una direccion normal en la figura inversa de polos permite
saber que direcciones cristalogréficas en el material policristalino son méas probables paralelas a

la direccion normal de la muestra.

Una segunda forma de representar texturas es la funcion de distribucion de orientaciones (ODF)
en la cual se utiliza los angulos de Euler siendo necesarios por lo menos tres angulos para
especificar la orientacién completa de un cristal. Los angulos de Euler se definen de la siguiente
manera: si el sistema de referencia del cristal se alinea con el sistema de coordenadas de la
muestra, el primer angulo, ¢1, gira alrededor del eje z [001], el segundo angulo, ® sobre el

nuevo eje x [100] y el tercer angulo, ¢2, sobre el nuevo eje z [001]. Los angulos de Euler
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describen la orientacion de un cristal en vez del plano como es en el caso de una figura de polos,

y por lo tanto requieren una representacion tridimensional. La ventaja de una representacion en
ODF es que se puede aislar una componente completamente dentro de una seccion en dos
dimensiones del ODF. Mientras que, en la figura de polos la misma componente puede aparecer

en muchas areas y superpuesta con otras componentes.

La mayoria de las técnicas de deformacidn plastica severa presentan como modo de deformacion
el corte simple. Las texturas de corte simple pueden ser facilmente producidas por grandes
deformaciones de torsion de una barra, siempre que la longitud de la barra presente cambios
pequerfios con respecto a la deformacién por esfuerzo cortante. Durante la deformacidn impuesta
por los procesos SPD, se desarrolla también una textura especifica. El grado de deformacion
maxima, asi como la heterogeneidad de la textura hacen que se compliquen significativamente

los cambios en la estructura.

Las texturas de ECAP pueden relacionarse a las componentes de textura de corte clasico. En
ECAP, el corte simple ocurre en el sentido negativo en un plano orientado ¢/2 desde el eje de la
muestra. Si se define una orientacion ideal g=(¢1, @, ¢$2) por el grupo de angulos de Euler ¢1, @,
¢2. Las orientaciones ideales para corte negativo estaran rotadas un angulo ¢/2 para definir asi

las componentes ideales de ECAP como lo muestra la ecuacion ( 2.6.8) .

9o = (b1 +@/2,P,¢;) (2.6.8)

Las componentes ideales de ECAP para materiales bcc asumiendo ¢=90° se muestran en la
Tabla 2.6.1. El subindice ¢ significa una dependencia de ¢. Estas componentes estdn también
indicadas en la figura de polos ideal de la Figura 2.6.7 en las tres vistas, TD (plano z), ND (plano
y), y ED (plano x) para una matriz con $=90°. Como un ejemplo la Figura 2.6.8 muestra las
secciones del ODF para el caso de un material con estructura cristalina bcc donde se muestran
también todas las componentes ideales. Las texturas de un pase pueden ser completamente

descritas por estas componentes ideales.
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Tabla 2.6.1. Orientaciones ideales en ECAE y fibras para materials bcc usando una matriz de
90° [162].

Notacion |{hkl}<uvw> Angulos de Euler ['] Fibraala que
$1 () ¢2 pertenece
D, (112)[111]  54,74/234,74 45 0/90 (111)
144,74 90 45
D, (112)[111] 125,6 45 0/90 (111)
35,26/215,26 90 45
L (110)[111] 90 35,26 45 (111), {L10}
E (110)[111] 270 35,26 45 (111), {110}
J (110)[112] 90/210 54,74 45 {L10}
J (110)[112]  30/150/270 54,74 45 {L10}
F {110}(001) 0/180 45 0/90 {110}
90/270 90 45

La caracterizacion de la textura despues de multiples pases no ha sido una tarea facil debido al
numero de posibles cambios en la secuencia de la ruta de deformacion y los niveles de
deformacion. Aungue no es necesario para la primera pasada, es importante utilizar un sistema
coordenado de laboratorio fijo, como se muestra en la Figura 2.6.9, para definir componentes en
texturas de varios pases. Con respecto a la muestra deformada, la cizalladura no necesariamente
ocurre en el mismo plano. Cuando la muestra es reinsertada en la matriz, todo el ODF se traslada
en el sistema del laboratorio. Este cambio significa que todos los granos orientados
preferencialmente se rotaran a orientaciones que no son estables cuando se lleva a cabo el
siguiente pase. Para caracterizar las texturas después de muchos pases, ha sido costumbre utilizar
ya sea las componentes ideales mostradas en la Tabla 2.6.1 o identificar un grupo de
componentes de textura (es decir fibras parciales) encontradas repetidamente a través de
diferentes rutas y a través de cada pase. EI primer método funciona bien, y las texturas de ECAP
después de varias pasadas han sido satisfactoriamente caracterizadas por la evolucion
(fortalecimiento o pérdida) de estos componentes ideales. EI segundo método ha sido utilizado
pero solamente en materiales cubicos, donde de acuerdo con lo propuesto por S. Li et al [162]
las texturas después de varias pasadas usando las rutas B¢, C, y A consisten de componentes
distribuidas a lo largo de tres fibras parciales: b;,b, y bs (para el caso de materiales bcc),
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establecidas en el primer pase (Tabla 2.6.2). Dentro de estas fibras, las orientaciones ideales

aparecen y desaparecen dependiendo del nimero de pasadas y la ruta de procesamiento.

Tabla 2.6.2. Definicion de fibras en textura de ECAP para materiales bcc [163].

Notacion de
lafibra

bl —_> qu) — E(p — D1<0<11]>¢; fibra parcial
b2 —_> Fgo —Jq) — E¢, {110}(0 fibra parcial, E(o — D2¢<11]>¢fibra parcial,
b3 —-> Dl@ — E¢<11]>¢fibra parcial, — E€0 _‘]¢ — F¢7{110}¢7 fibraparcial,

Orientacionesen la fibra

DyA Dy E,g E O J,% J,0 F,e

Figura 2.6.7. Figura de polos (111) en los planos TD, ND, y ED mostrando las orientaciones
ideales de texturas de ECAP definidas por corte simple en material bcc con matriz de 90°
[163].
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Direccién de rotacién del fgid
00 ¢1 Ireccion derotacion del cuerpo rigiao 3600 00 ¢1 ﬁ 3600
180°
D p, D, I D, D, D
| L S Y © S - - l
90° : 90°
d,= 0°

Figura 2.6.8. Posiciones ideales de las componentes de textura de ECAP para materiales bcc
[163].

ll Presion

d Matriz

Muestra

Figura 2.6.9. Geometria tipica de la matriz de ECAP mostrando el sistema de coordenadas fijo
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3 DESARROLLO EXPERIMENTAL

En este capitulo se muestra la metodologia seguida durante la elaboracion de esta tesis,
describiendo los materiales utilizados, asi como cada uno de los ensayos y técnicas de
caracterizacion utilizadas junto con sus parametros de operacion. Del mismo modo también se
especifican el tipo de probetas utilizadas durante cada ensayo, ademas de una descripcion de los
diferentes equipos utilizados junto a sus especificaciones mas importantes. Todo ello se resume
en la Figura 3.1.1. Inicialmente se describen los materiales utilizados, tanto el material objeto de
estudio como los materiales utilizados en la elaboracion de utillajes para llevar a cabo este
estudio, para lo cual se muestran las composiciones y propiedades de dichos materiales. Después
se hace una descripcion del proceso ECAP explicando cada uno de los elementos utilizados para
su operacion junto a las condiciones utilizadas durante este ensayo y los efectos que estas
condiciones tienen en el material analizado. Seguidamente se describen las técnicas de
caracterizacion microestructural utilizadas (OIM/EBSD, rayos X, TEM) junto con los equipos
empleados, para lo cual se muestran las condiciones de preparacion de las muestras, las
condiciones de operacion de cada uno de los equipos, y la forma en que se analiza la informacion
obtenida desde cada técnica de caracterizacion asi como los parametros utilizados para el analisis
de esta informacion por medio de los diferentes software de andlisis. Con respecto a las
propiedades mecanicas se describen los equipos utilizados durante los ensayos de dureza,
traccion, fatiga, y tenacidad a la fractura, asi como las geometrias de las muestras utilizadas en
cada uno de ellos y las condiciones en que se realizaron los ensayos. Finalmente con respecto a
la estabilidad térmica se describen tanto el equipo, software, probetas utilizadas y condiciones a
las que se realizaron los diferentes ensayos para asi conocer las condiciones Optimas para realizar
los recocidos posteriores en donde se describen las condiciones y la forma en que se llevaron a

cabo estos tratamiento térmicos.

3.1 MATERIALES UTILIZADOS

El material utilizado en este trabajo fue un hierro ARMCO. Este material fue adquirido en forma
de barras de 8mm de didmetro con la composicién mostrada en la Tabla 3.1.1 de acuerdo con la

informacidn suministrada por el fabricante.
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Hierro ARMCO-Trefilado

v

Tratamiento térmico de Homogenizacion; 930°C -20min-600°C-15min-enfria al aire

v

ECAP;N=1, 2, 3, 4,5, 6, 7, 8, 16 pases; Ruta Bc;
T=25°C; $=90°; Y=37°

v v v

Caracterizacion Caracterizacion Estabilidad
microestructural mecanica térmica
— /i v
SEM . Tenacidad
OIM/EBSD Rayos-X TEM Dureza Fatiga-HCF de fractura DSC
( Traccion |(—-
N ¢ A 4 ‘& Ny Recocidos (
Propiedades Densidad post-ECAP
Textura . . .
microestructura dislocaciones
! i}
Tango-Microestructura I Maud-PM2K I I Métodointerceptol
Mambo-Figura polos
Salsa-ODF
Y v

)¢(

Interpretaciony analisis de resultados

Figura 3.1.1. Resumen desarrollo experimental.

Tabla 3.1.1. Composicion hierro ARMCO ( % en masa)

Fe C Si Mn P S Cr Mo Ni Al

99,825 0,01 0,01 0,059 0,01 0,01 0,02 0,005 0,038 0,013

3.2 PROCESO DE DEFORMACION ECAP

El proceso de ECAP se llevo a cabo en el laboratorio del Departamento de Ciencia de los
Materiales e Ingenieria Metaldrgica (CMEM) de la Universidad Politécnica de Catalufia. Antes
de realizar el proceso ECAP, las muestras de hierro ARMCO fueron obtenidas a partir de las
barras de 8mm de diametro por medio de corte de muestras de 60mm de longitud. Cabe
mencionar que las muestras para ECAP no necesitaron de ningun proceso extra de mecanizado,

ya que el diametro inicial de 8mm era el requerido para llevar a cabo el proceso ECAP.
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3.2.1 Tratamiento térmico.
Antes de procesar las muestras por ECAP y después de haberlas cortado de las barras, se realizo

un tratamiento térmico de homogenizacion para tener una microestructura de granos equiaxicos.
Este tratamiento térmico se llevo a cabo en un horno tubular de marca Hobersal modelo ST-16
equipado con atmdsfera protectora de gas inerte (argon) para evitar la oxidacion el cual permite
alcanzar una temperatura maxima de 1425°C con una velocidad de calentamiento de 10°C/min
(Figura 3.2.1).

Tubo de Al,O,

Flujo de argén

Burbujas
de argon

0930 - Argon

Al [V

[1777777777777777777777777777777

Figura 3.2.1. Horno tubular, a) vista frontal, b) vista lateral, y c) esquema de funcionamiento.

El ciclo térmico del tratamiento consisti6 en un calentamiento hasta 930°C para luego
mantenerlo 20 minutos. Acto seguido se dejo enfriar hasta 600°C y se mantuvo 15 minutos para

finalmente enfriar las muestras al aire como se ilustra en la Figura 3.2.2.
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3.2.2 Maquina y matriz ECAP.
Para el proceso de ECAP se utiliz6 una prensa hidraulica modelo DE-80 con una capacidad de

80 Tn, la cual esta equipada con sistema electrénico con el que se controla la velocidad de
desplazamiento del punzon y la presion registrada durante todo el proceso de extrusion a traves
de la matriz de ECAP aunque el proceso de extrusion se lleva a cabo de forma manual como se

muestra en la Figura 3.2.3.

A
g 930 > Enfriamiento
© en horno
3
T 600 .
] 1\ Enfriamiento]
o ! .
€ i \alaire
() i
- . !
20 min 15 min
>

Tiempo [minutos]
Figura 3.2.2. Ciclo térmico tratamiento de homogenizacion.

La matriz ECAP utilizada consta de 2 partes: la primera un bloque de acero de bajo carbono que
se encuentra alrededor de lo que en si es la matriz, para asi evitar la posible generacion y
propagacion de grietas. Esta matriz en el interior del bloque esta construida de un acero de
herramientas Bohler S390 al igual que el punzon utilizado durante la extrusion, como se muestra
en la Figura 3.2.3c. La matriz tiene una configuracion de angulos de ¢$=90° para el angulo
interior y de y=37° (Figura 3.2.4) para el angulo exterior que define la curvatura del arco
exterior, dando asi una deformacién real equivalente por cada pase de =1 [83]. Durante los
ensayos de ECAP fue muy importante la lubricacion para reducir la friccion de la muestra y el
punzon con las paredes de los canales. Por este motivo se utilizé un lubricante de la marca
Molykote del tipo G-rapid plus en espray (MoS,) el cual también puede ser utilizado hasta una

temperatura de 600°C.

Durante el proceso ECAP se obtuvo material con diferentes niveles de deformacion, es decir con
diferentes nimeros de pases, desde una pasada hasta dieciséis pasadas con el propésito de
analizar la evolucion en las propiedades como una funcion de la deformacion. Es importante
destacar que después de cada pasada del material por la matriz habia que eliminar unas pequefias
lineas de rebabas producidas por la linea de union de los dos elementos de la matriz (ver Figura

3.2.4 y Figura 3.2.5). Cabe indicar que las probetas procesadas no salian con un grado de
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curvatura muy grande y que podian volverse a insertar de forma inmediata para ser reprocesadas
debido a que la matriz disefiada para este trabajo presentaba una reduccion en el diametro del
canal de salida como se muestra en la Figura 3.2.4c para asi eliminar el efecto de la recuperacion

eléstica.

Pedales parasubir

y bajar el punzén}
N -

Punzdn

\
Canal d€ entrada’
Matriz s/

Bloque =~ l

- Canai-de salida

i il

Figura 3.2.3. Descripcién prensa hidraulica para el proceso ECAP, a) maquina en general, b)
control desplazamiento, ¢) montaje de elementos en la maquina.

Como se observa en la Figura 3.2.5 la longitud de las probetas disminuye con el incremento en el
numero de pasadas, lo cual se debe a que durante el paso través de la matriz en el punto donde se

interceptan los dos canales y se genera el efecto de cizalladura al fluir la muestra la Gltima parte
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de esta sufre un aplastamiento por parte del punzén generando un plano orientado a 45° como se
muestra en la Figura 3.2.4b, el cual con el incremento en el nimero de pases y debido a la
rotacion de la muestra entre cada pase por la ruta B¢ hace que se vaya desprendiendo pequefias
partes del material. Por esta razon solo se analiza la parte central donde la deformacion es
bastante mas homogénea [164, 165]. Durante el proceso la velocidad de movimiento del punzén

fue de 20mm/s y la presion maxima alcanzada fue de 60 bares.

b)

-----
-
-

DETALLEB

Figura 3.2.4. Matriz y punzén ECAP, a) y b) partes de la matriz de ECAP, c) geometria de la
matriz.
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Figura 3.2.5. Probetas hierro ARMCO procesadas por ECAP a) todos los pases y b)
comparacion entre la probeta de 1y 16 pases.

3.3 MICROESTRUCTURA Y TEXTURA

Dada la naturaleza de los materiales nanoestructurados, la observacién y evaluacion de las
caracteristicas a nivel microestructural es de gran importancia para poder entender y explicar su
comportamiento. Para la caracterizacion microestructural y textura se utilizaron diferentes
técnicas. Entre las técnicas utilizadas se destaca: 1) La microscopia electronica de barrido SEM
donde se utilizé la técnica de difraccion de electrones retrodispersados EBSD también conocida
como difraccion de Kikuchi retrodispersada (backscatter Kikuchi difraction-BKD) o técnica de
patron de electrones retrodispersados (electron backscatter pattern technique - EBSP). Es una
técnica relativamente reciente y se utiliza para estudiar aspectos relacionados con la
cristalografia de los materiales tanto monocristalinos como policristalinos. 2) La difraccion de
rayos-X que es un método no tan reciente como el EBSD y que es un método de medida
indirecto que aporta mucha informacion sobre las caracteristicas microstructurales de los
materiales policristalinos basados en los andlisis de los perfiles de linea (line-profile analysis) los
cuales, en el marco de la teoria de dispersion cinematica, muestran que los patrones ideales de
difraccién de un material policristalino consisten de picos angostos y simétricos de la funcion
delta en la posiciones exactas de los angulos de Bragg de acuerdo a la bien definida celda
unitaria del cristal [166]. 3) Finalmente la microscopia electronica de transmision, TEM, en la
cual un haz de electrones es transmitido a través de un espécimen de espesor muy delgado,
interactuando con el espécimen mientras es atravesado. La microscopia de transmision es capaz
de obtener imagenes a resoluciones significativamente altas, lo que permite examinar con un
grado de detalle muy fino. Ademaés, dentro de la microscopia electronica de transmision fue
utilizada una nueva técnica conocida como EBSD-TEM que incorpora un dispositivo conocido
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como ASTAR. Esta técnica permite a partir de la imagen de TEM obtener la orientacion de la

fase presente con una resolucion de hasta 1nm de forma similar a lo que se obtiene por EBSD.

3.3.1 Difraccion de electrones retrodispersados-EBSD y textura.
En esta técnica un haz de electrones estacionario incide sobre una muestra cristalina inclinada y

los electrones difractados forman un patrén en una pantalla fluorescente. Este patron es
caracteristico de la estructura del cristal y de la orientacion de la regiéon de la muestra desde
donde fue generado. Esta técnica proporciona la orientacion absoluta del cristal con una
resolucion sub-micrométrica. Con esta técnica se pueden obtener mediciones de orientacion del
cristal, diferencias de orientacion, tamafio de grano, textura global, textura local, fracciones
recristalizadas y deformadas, analisis de subestructuras, andlisis de deformacién, caracterizacion
del borde de grano, distribucion de los bordes CSL, actividad de los sistemas de deslizamiento,

identificacion y distribucion de fases, y analisis de fractura entre otros.

En EBSD, el haz de electrones es dirigido a un punto de interés en una muestra cristalina
inclinada 70 ° aproximadamente con respecto a la normal de incidencia del haz de electrones en

el SEM como se muestra en la Figura 3.3.1.

Canon
electrones

e Muestra
Detector
EBSD f\70°
Pantalla
fosforo

Figura 3.3.1. Principales elementos en el interior del SEM.

El mecanismo por el cual por el cual se forman los patrones de difraccion (lineas de Kikuchi) es
complejo. Los atomos en el material dispersan una fraccion de electrones con una pequefia
pérdida de energia para formar una fuente divergente de electrones cerca de la superficie de la
muestra. Algunos de estos electrones inciden en planos atdmicos en angulos que satisfacen la

ecuacion de Bragg [167]:
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Al = 2dsind (3.3.1)

donde 7 es un nimero entero, A es la longitud de onda de los electrones, d es el espacio del
plano difractando, y 8 es el angulo de incidencia de los electrones en el plano difractado. Estos
electrones difractan formando un conjunto de pares de conos de angulo grande correspondientes
a cada plano difractado. Cuando se usan para una imagen en la pantalla fluorescente, las regiones
con intensidad de electrones méas alta entre los conos producen las caracteristicas bandas de

Kikuchi de los patrones de difraccion de electrones retrodispersados (Figura 3.3.2).

Las lineas centrales de las bandas de Kikuchi corresponden a la proyeccién de los planos
difractando en la pantalla de fésforo. Por lo tanto, cada banda de Kikuchi puede ser indexada por
los indices de Miller del plano del cristal difracta. Cada punto en la pantalla de fdsforo
corresponde a la intercepcion de una direccion del cristal con la pantalla. En particular, las
intercepciones de las bandas de Kikuchi corresponden a la intercepcién de los ejes de zona en el
cristal con la pantalla de fosforo. Estos puntos pueden ser etiquetados por la direccion del cristal

correspondiente al eje de zona (Figura 3.3.3).

a) e'

Lineas de Kikuchi
Cono de difraccion

Centrodel
patrén

antalla
Muestra fésforo

Figura 3.3.2. Formacion de los patrones de Kikuchi [167].

Debido a que los patrones de difraccion estan ligados a la estructura del cristal de la muestra, si
la orientacion del cristal cambia el patron resultante de difraccion también lo hara. Por lo tanto

las bandas de Kikuchi pueden ser utilizadas para calcular la orientacién del cristal difractado.
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a) | . Proyecciéndel plano
e (hkl) en la pantalla

Angulo de Bragg

Electrones difractados

ﬁs del
cristal

difractando

(hkl)

Direccion cristal [uvw]

Pantalla

Figura 3.3.3. Relaciones entre el patron de difraccion y el cristal. a) Patrones de difraccion y
la estructura del cristal. b) bandas de Kikuchi etiquetadas con los indices de Miller de los
planos del cristal que los generan. Las intercepciones de las bandas de Kikuchi estan
etiquetadas con la direccion del cristal que encuentra la pantalla en ese punto. ¢) Celda
unitaria del cristal sobreimpuesta en el patrén de difraccion en la orientacidén que genera este
patrén. d) Ancho de la banda de Kikuchi del plano (200) que es mas ancho que el del plano
(2-20) por lo tanto las bandas de Kikuchi de los planos (200) son mas angostas que las que
provienen de los planos (2-20) [167].

Después de la obtencion de los patrones de Kikuchi, el paso siguiente es su indexacién. La
orientacion del cristal se calcula desde las posiciones de la bandas de Kikuchi por medio del
procesamiento computacional de los patrones de difraccién digitalizados grabados por medio de
una cdmara CCD. Las posiciones de la banda de Kikuchi se encuentran usando la transformada
de Hough. La transformacion entre las coordenadas (x,y) de los patrones de difraccion y las

coordenadas del espacio de Hough (w,6) esta dado por (ver Figura 3.3.4):

w = xcos + ysinf (3.3.2)
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w 1

—_) X —) 0O

Figura 3.3.4. La transformada de Hough transforma lineas en puntos en el espacio de Hough.

Una linea recta se caracteriza por w, la distancia perpendicular desde el origen y el angulo 6
formado con el eje x. Las bandas de Kikuchi se transforman en regiones brillantes en el espacio
de Hough las cuales pueden ser detectadas y usadas para calcular la posicion original de las
bandas utilizando un sistema de calibracién. Los angulos entre los planos producen que las
bandas detectadas puedan ser calculadas. Estos son comparados con una lista de angulos inter-
planares para la estructura cristalina analizada para asignar indices de Miller a cada plano. El
paso final es calcular la orientacion del cristal con respecto a las coordenadas fijas en la muestra

lo cual no lleva mucho tiempo gracias a los nuevos computadores.

En cuanto a las imagenes obtenidas por esta técnica, se construyen punto a punto a partir de las
medidas de las orientaciones de los cristales sobre la superficie de la muestra, como se observa
en la Figura 3.3.5b. Al final se obtiene una imagen que representa algin aspecto de la

cristalografia encontrada para cada punto (Figura 3.3.5¢).

Figura 3.3.5. Obtencion imagenes EBSD. a) Area seleccionada para el escaneo, b) escaneo en
progreso, y c¢) escaneo finalizado.
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Una vez se ha terminado con el escaneo del area seleccionada sobre la muestra, se obtiene una
tabla con la informacion de cada punto del area escaneada como se muestra en la Figura 3.3.6.
Es una simple base de datos de las medidas con cada fila un punto del mapa y cada columna uno
de los varios parametros medidos. Para crear esta base de datos, el haz es dirigido a cada pixel en
el mapa. Una EBSP se captura, analiza, y se obtiene ya sea la fase y orientacion o una “zero-
solutions” la cual proviene de los puntos donde ningln patrén EBSP estaba disponible, donde no
pueden resoverse patrones EBSP por solapamiento, o cuando se detecta una nueva fase. Los
patrones EBSP podrian no obtenerse cuando la deformacion de la superficie de la muestra es
muy alta de manera que no hay una difraccion coherente o cuando nos encontramos con un
material nanocristalino. El solapamiento de los patrones EBSP ocurre en los borde de grano
cuando el didametro del haz de electrones es demasiado grande para producir un patron EBSP
desde dos granos simultdneamente. Cuando un patron EBSP se resuelve, se graban su fase,
posicion X,Y, orientacion, calidad de ajuste, calidad del patrén, y otros valores.

Para especificar una orientacion es necesario definir un marco de referencia que debe tener por lo
menos dos ejes, conocido como sistema coordenado. Para definir estos ejes se utilizan
superficies importantes o direcciones asociadas con la forma de las muestras. La direccion
normal a la superficie de las muestras es denotada como (ND), mientras que para los otros planos
se denotan como la direccién transversal (TD) y la direccion de laminacién (RD) o para el caso
del proceso ECAP seria denotada como la direccion de extrusion (ED). El sistema coordenado
del cristal estd especificado por direcciones en el cristal. Para el caso de la simetria ortogonal
(que incluye simetria clbica) estos ejes estan determinados por las direcciones [100], [010] y

[001], como se observa en la Figura 3.3.7.

Record Browser for Project [1p-corre]

- . 8 L | Tge— - -
Orientations
Index Phaze X pm] | Y [pm] phil [*] PHI [] phi2 [*] MAD([*]  AFI BC BS Status
1 Iron b Told 1] I 197,80 jeiapel 7.3 0.300 0.000 a4 jila) 7 bands detected
2 Irom b [old) 05 I 193.72 34.00 41.29 0,700 1.000 35 jila) Indexing not possible
3 Iron boc [old] 1] 193,72 34.00 41.29 0,700 0.000 83 255 7 bands detected
4 Irom b [old) 15 0 13422 3376 41,38 0,600 1.000 72 255 Indexing not possible
] Iran b [old] 2 1] 201,06 3361 3465 0,700 0,000 76 255 ¥ bands detected
g Iram bec [old] 25 1] 19763 3363 5.8 0.600 0,000 76 255 7 bands detected
7 Iramn bee [ald] ] 194,38 34,10 3.9 0,700 0.000 80 255 7 bands detected
a Iramn bee [ald] 35 ] 19369 33.88 3749 0,700 0.000 g4 244 7 bands detected
9 Iramn bee [ald] 4 ] 186,30 618 39,30 0.500 0.000 71 255 7 bands detected
1a Iron b [old] 45 I 188,11 36,59 I7AT 0,300 0.000 75 jlila) 7 bands detected
1 Irom b [old) 0 19328 3200 4052 0.300 1.000 B4 173 Indexing not possible
12 Irom b [old) 55 0 19328 3200 4052 0.300 1.000 71 24 Indexing not possible
13 Iron b [old] 1] 133,50 3243 3313 1.100 0.000 7B 255 ¥ bands detected
14 Iron bec [old] ES 1] 191.96 33.70 41.20 1.000 0,000 EE 255 ¥ bands detected
15 Iron b [old] 7 1] 192,25 3365 421 0,500 0.000 72 255 ¥ bands detected
16 Iron bec [old] 75 1] 194,77 .12 41,48 0,600 0.000 i 255 7 bands detected
17 Iram bec [old] g 1] 19357 30,39 4292 0.400 0.000 a7 255 ¥ bands detected
18 Irat b [old) a5 0 193.41 31,36 40,45 0,600 1.000 a3 255 Indexing not possible
13 Iramn bee [ald] 9 I 191,32 30,44 4220 0.600 0.000 78 255 7 bands detected

F_igura 3.3.6. Informacidn obtenida después de finalizado un mapa con EBSD.
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La orientacion de un cristal puede ser ahora especificada con relacion al sistema coordenado de

la muestra mediante:

donde M. y M; son los vectores del sistema del cristal y muestra respectivamente, mientras g es
la matriz de rotacion. Las orientaciones pueden expresarse mediante la matriz de rotacion o
mediante los &ngulos de Euler. Cuando se cambia el sistema coordenado de la muestra a un
sistema coordenado de otro cristal pero de igual estructura cristalina, la diferencia de

orientaciones entre los dos cristales puede obtenerse mediante:

Im = MC1Mc_z1 (3.3.4)

donde M., y M., hacen referencia al sistema coordenado del cristal, y g,, es la matriz de
diferencia de orientacion. Las diferencia de orientaciones normalmente suelen reportarse
mediante la pareja &ngulo/eje de rotacion (8/<uvw>). Mientras que las orientaciones lo hacen por

la pareja plano/direccion ((hkl)/[uvw]).

Entre las ventajas que esta técnica proporciona se tiene: buena resolucién angular (~0.2°) y
espacial (~10nm), la posibilidad de visualizar fases, la distribucion de tamafio de grano y
subgrano, la visualizacion local de la textura y de las orientaciones del cristal, acertada
identificacion de fases menores, estadisticas razonables, variacion en la medidas de
caracterizacion cristalina. Sin embargo algunos de las posibles desventajas son que el tamafio de
la muestra debe ajustarse para que pueda ser inclinada 70° en el interior del SEM, vy la
preparacion de la muestra puede necesitar de mucho tiempo y requerir un cierto nivel en la

preparacion.
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D

» RD

Figura 3.3.7. Sistemas coordenados de la muestra y el cristal.

3.3.1.1 Preparacion de la muestra.
Después de haber procesado las muestras por ECAP a diferentes nimeros de pases (N=1, 2, 3, 4,

5, 6, 7, 8, y 16) se procedié a examinar la microestructura por EBSD para cada pase y para la
muestra homogenizada por el tratamiento térmico, para lo cual se procedio a obtener una
pequerfia probeta de cada muestra procesada. Fue muy importante antes de realizar el corte de la
probeta identificar el plano de corte sobre la muestra para asi poder observar el efecto del
proceso ECAP sobre la microestrcutura del material y ademas no tener problemas al momento de
caracterizar la textura del material (Figura 3.3.8a). Despues del corte, la probeta se pegé sobre un
pin de aluminio para su posterior preparacion metalografica y facilitar el montaje en el SEM
como se muestra en la Figura 3.3.8b. Es importante mencionar que después de pegar la probeta
en el soporte de aluminio se pintaba el contorno de la muestra con plata coloidal para asi mejorar
su conductividad eléctrica y de esta manera evitar problemas durante el proceso de escaneo que
puedan ocasionar un bajo indice de indexacion o movimiento en la muestra durante el proceso

Ilevando a obtener un mapa con deriva.

El proceso de preparacion metalografica se realizé siguiendo procesos de preparacion
estandarizados. Se empez6 por pegar la probeta en el soporte o pin de aluminio como se muestra
en la Figura 3.3.8b. Después de esperar unos minutos para que la muestra quedara
completamente fija, se procedia al pulido mecanico comenzando con un papel abrasivo de
carburo de silicio P2500. Una vez terminado con el papel abrasivo se pulia con suspensiones de

diamante de 9, 3, y 1 micrémetro de tamafio de particula.
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Figura 3.3.8. Muestra EBSD. a) Plano de corte de la muestra, b) montaje de la muestra.
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Para terminar con el proceso se pulioé con una solucion de silice coloidal de 0.04 um. Fue muy
importante durante todo el proceso utilizar un medio lubricante para evitar la acumulacion de
particulas y asi evitar posibles rayas sobre la superficie de la muestra. La Tabla 3.3.1 resume el
proceso de preparacién metalografica. Una vez terminado con el pulido la muestra se limpié con
agua y etanol para remover cualquier particula extrafia y posteriormente se dejé secar para
pintarla alrededor con plata coloidal como se muestra en la Figura 3.3.8b. Finalmente se dejo la
muestra por 2 horas en un desecador para que la pintura de plata secara completamente y se

eliminara cualquier burbuja de aire encerrada en la pintura.

Tabla 3.3.1. Preparacion metalogréafica.

Etapa Ti.empo Lubricante Velocidad .Carga
[minutos] [rpm] aplicada [Ib]
P2500 10 Agua 200 4
Diamante 9um 15 Diluyente ADS 300 4
Diamante 3um 15 Diluyente ADS 300 4
Diamante 1um 15 Diluyente ADS 300 4
Silica 0,04um 45-90 Goteo agua 300 4

3.3.1.2 Anadlisis de datos.
Para obtener la informacién de las muestras observadas en el SEM, primeramente se obtuvieron

los mapas de EBSD por medio de un microscopio electronico de barrido (SEM) de efecto campo
JEOL JSM-7001F (Figura 3.3.9) del cual se muestran sus condiciones de operacion en la Tabla
3.3.2.
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Figura 3.3.9. Microscopio SEM utilizado en este trabajo.

Tabla 3.3.2. Parametros operacion SEM

Parametros de operacion Valor
Voltaje [kV] 20
Corriente [A] 1*10°

Vacio [Pa] 9,6*10°

Apertura del objetivo [um] 30

Angulo de inclinacién [°] 70
Distancia de trabajo [mm] 10

Para la adquisicién, manipulacion y analisis de los datos de difraccion de electrones
retrodispersados (EBSD) se utilizo el software Oxford Instruments HKL Channel 5, el cual
permite la construccion de mapas de orientacion, analisis de textura, identificacién de fases,
andlisis de tamafio de grano, caracterizacion de limites de grano y determinacién de la fraccion
recristalizada y deformada en un material, mediante el uso de sus programas asociados tales
como: Flamenco, Twist, Map stitcher, Project manager, Tango, Salsa y Mambo.

Una de las maneras de asegurar una buena indexacion durante las pruebas EBSD es mediante el
factor “MAD” o “desviacion angular media”, el cual representa la maxima desviacién entre las
bandas de los patrones de Kikuchi detectados y los simulados por el software. MAD<1° son

aceptables en la mayoria de los sistemas. Por lo tanto cuando se obtienen MAD muy bajos se
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asegura que las bandas de Kikuchi detectadas estdn muy cercanas con las simuladas, por lo cual

se logrard muy buena indexacion del sistema. El valor maximo recomendado es MAD<1.3°.

Para obtener los mapas de la microestructura se escanearon diferentes tamafos de areas con
diferentes pasos, lo cual dependid basicamente de la condicion de deformacion del material
(material sin ECAP, con ECAP, con ECAP+ deformacion por traccién, ECAP+ deformacion por

fatiga, ECAP+ recocidos) como se resume en la Tabla 3.3.3.

Tabla 3.3.3. Parametros de los diferentes mapas obtenidos.

Material procesado por ECAP
. Area Nimero de Paso
Condicion ) 2 Aumentos

[pixeles”] puntos [um]

0 Pases 500x400 50X 200000 4
1 Pase 900x700 250X 630000 0,5
2 Pases 1200x1000 500X 1200000 0,1
3 Pases 700x700 1000X 490000 0,05
4 Pases 800x600 5000X 480000 0,03
5 Pases 800x600 5000X 480000 0,03
6 Pases 800x600 5000X 480000 0,03
7 Pases 800x600 5000X 480000 0,03
8 Pases 500x350 8000X 175000 0,03
16 Pases 500x350 8000X 175000 0,03

ECAP+Traccidn hasta fractura
0 Pases 1300x1000 300X 1300000 0,5
1 Pase 1300x1001 500X 1300000 0,1
4 Pases 800x600 5000X 480000 0,03
16Pases 750x560 8000X 420000 0,02
ECAP+Fatiga
0 Pases 1200x1200 200X 1440000 0,5
8 Pases 750x560 8000X 420000 0,02
ECAP+Recocido

16 Pases 750x550 5000X 412500 0,03

Una vez se obtuvo el mapa de la microestructura se procedié a la obtencion y analisis de los
resultados de las diferentes caracteristicas de la microestructura y textura. Para esto se utilizaron
los diferentes softwares del paquete Channel 5 hkl de Oxford Instruments. Inicialmente se
procedio a realizar una limpieza del mapa obtenido por el programa FLAMENCO mediante el
uso del programa TANGO para asi eliminar los puntos no indexados (zero solutions) (tomando
como angulo critico de diferencia de orientaciones entre limites de grano 6=15°), y ademas
eliminar los pixeles que han sido indexados incorrectamente. Los puntos eliminados son

reemplazados usando copias de puntos vecinos. Para este paso se tiene en cuenta el nimero de
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pares vecinos adyacentes, iniciando la eliminacién de los que tengan 8 pares vecinos. Se itera las

veces que sea necesaria hasta un valor constante. Luego se pasa a los que tengan 7 pares vecinos
y nuevamente se itera hasta un valor constante. Si aun quedan puntos no indexados se continua
con los que tienen 6 pares vecino y asi sucesivamente hasta obtener un valor muy bajo o igual a

cero de puntos no indexados.

Después de tener los mapas completamente corregidos, se procedio a realizar los diferentes
analisis de microestructura y textura. Con respecto a la microestructura se procedié a analizar los
mapas por medio del programa TANGO. Mediante este programa se obtuvieron resultados
relacionados con la morfologia y geometria del grano (tamafio de grano, area, relacién de
aspecto, fracciones de limites de grano de &ngulo grande (6>15°) y pequefio (2°<6<15°), centros
de gravedad de cada grano) la fraccion recristalizada, los porcentajes y distribucién de los
componentes y fibras de textura presentes en la microestructura, el factor de Taylor y los

porcentajes de los diferentes limites especiales de grano-CSL.

Para el analisis de textura se utilizaron los programas MAMBO y SALSA los cuales permiten
obtener la textura del material representada como figura de polos, figura inversa de polos y como
funciones de distribucion de orientaciones-ODF. También se calcularon los ejes de

desorientacion.

Ya que las figuras de polos no proporcionan informacién a cerca de la orientacion de un cristal
en particular con respecto a otro, mas informacion puede ser recogida desde el ODF. Los ODF
son construidos por la combinacion de datos de diferentes figuras de polos. La extension de los
calculos y la exactitud de los ODF variaran dependiendo del material y su simetria
cristalografica. Los ODFs describen la orientacion de cada cristal de forma relativa a los tres
angulos de Euler (¢1, @, ¢2, 0 angulos de Euler). Estos angulos constituyen tres rotaciones
consecutivas que aplicadas a los ejes [100], [010] y [001] de la estructura cristalina del grano la
hacen coincidir con los ejes RD, TD y LD de la muestra respectivamente. La descripcion de cada
uno de estos procedimientos se muestra en la Tabla 3.3.4.
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Tabla 3.3.4. Parametros de los diferentes célculos realizados con EBSD.

Programa Tipo de calculo Parametros de calculo
PROJECT MANAGER D|.str|buc.|ones de'angullos de Ancho de mugstreo.:/0.01; An%ulos de
diferencias de orientaciones desorientacién: 0-360

Tensor de NYE con cinco componentes: Subgranos
Calculo de GND (6<15°); granos (6>15°), angulos de Euler, posicidn
de cada pixel, centro de gravedad de cada grano.

Caracterizacion del grano Subgranos (6<15°); granos (6>15°)

Fraccion volumetrica de paredes .
granos (6>15°)

TANGO de celadas
Caracterizacion del borde d
araclerizacion defborde de grano Ancho de muestreo: 0.01; frecuencia normalizada
y subgrano
L s Criterio de GAM: Diferencias de orientaciones
Fraccion recristalizada .
menores a 1,5
CSL Criterio de Brandon
Factor de Taylor Ancho de muestreo: 0.01; frecuencia normalizada
Componentes y fibras de textura | Desviacién maxima: 15°; Ancho de muestreo: 0.01
Figura de Polos Ancho de medida: 10°; Agrupamiento de datos: 5°
MAMBO Figura inversa de polos Ancho de medida: 10°; Agrupamiento de datos: 5°
Ejes de diferencias de orientacién Ancho de medida: 10°

Ancho de medida Gaussiano: 10°; L max=22;
SALSA ODF Agrupamiento de datos: 5°; Calculo de coeficientes
(Método por expansion de serie)

3.3.2 Difraccion de rayos X.
Los rayos X son radiacion electromagnética que tiene propiedades similares a la de la luz. Su

longitud de onda se encuentra entre el ultravioleta (A = 1nm) y la de la radiaciéon y (A =
1073nm). En 1912 Laue explica que si el cristal se compone de atomos regularmente
espaciados, y si los rayos X son ondas electromagnéticas de longitud de onda cercanas a la
distancia inter-atomica entonces debe ser posible que los rayos X sean difractados por un cristal.
Bragg analiz6 el descubrimiento de Laue y expresé la condicion necesaria para la difraccion en

una forma matematica simplificada en comparacion con la utilizada por Laue (Figura 3.3.10):

2dsinf = Al (3.3.5)
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donde d es la distancia entre los planos de la red cristalina, & es el angulo entre los rayos
incidentes y los planos de dispersion 7 es un nimero entero y A es la longitud de onda de los

rayos-X

Figura 3.3.10. Principio ley de Bragg.

Esta relacion implica necesariamente tres condiciones:

1) Las dimensiones del cristal se consideran infinitas en comparacion con la distancia entre dos
centros adyacentes de difraccion.

2) Existe un orden perfecto tridimensional en la estructura cristalina.

3) La fuente puntual emite rayos X monocromaticos de longitud de onda A.

Si se cumple lo anterior entonces se producird una intensidad dispersada como una distribucion

de Dirac, situada en un angulo 26 con respecto al haz incidente.

3.3.2.1 Parametros que definen los perfiles de lineas de difraccion.
El conocimiento de los parametros que definen estas lineas es esencial para cualquier anlisis de

las lineas de difraccion de los perfiles. Una linea de difraccion se caracteriza por su posicion, la

intensidad y la forma (amplitud y asimetria).

e Parametros de posicion: La medicion de la posicion de los mas ampliamente utilizados en
el perfil de la linea de difraccion de rayos X es el de la posicion de la intensidad maxima
[168]. El perfil también puede ser identificado por la coordenada x del centro de

gravedad, llamado centroide.
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e Parametros de dispersion: Se puede definir para cualquier linea de difraccion de rayos X,
un dominio medio de difusion angular de dos maneras: 1) La anchura media: Introducido
por Scherrer [169] este pardmetro, también Ilamado anchura total a la mitad del méximo,
es la distancia angular entre los puntos en los que se mide la intensidad entre el pico o
valor maximo y la parte inferior o valor minimo, es decir a la mitad del valor maximo. 2)
El ancho integral: El ancho total esta dada por el cociente de la intensidad integrada (&rea
total bajo el pico) y la intensidad maxima [170]. Se corresponde a la anchura del
rectangulo que tiene la misma area y la misma altura que el pico. La anchura completa
tiene ventajas, ya que se basa en las intensidades observadas en todo el perfil [171].

e El factor de forma: En 1978, Langford [172] introduce el concepto de factor de forma de
una funcién analitica para estudiar la funcion de Voigt. Este pardmetro esta dado por la

relacion entre la anchura a media altura y la anchura completa.

3.3.2.2 Los coeficientes de Fourier.
Varios autores [173, 174, 175] han obtenido el perfil real a partir del analisis basado en la serie

de Fourier. Los coeficientes de Fourier contienen informacion sobre los efectos fisicos como del
origen del ensanchamiento del perfil. La deconvolucion del perfil experimental del perfil de la

linea de difraccidn de una muestra esta representada por una serie de Fourier:

+00

fx) = Z[Ancos(Znan) + B,sin(2nngx)] (3.3.6)

—00

donde x es la variable en el espacio reciproco y ny es el nimero armoénico de Fourier.

3.3.2.3 Principales efectos que modifican el perfil de linea.
El patron de la rayos puede alterarse por los siguientes efectos principales: 1) La geometria de

los accesorios de difraccion. De hecho, la fuente de rayos X, la anchura de linea espectral, la
divergencia axial de los haces y la transparencia de la muestra introducen un ndmero de
aberraciones que conducen a la obtencion de rayos mas o menos simétricos, mas 0 menos
grandes y mas o menos compensados desde el angulo de difraccion esperado tedricamente. La
funcidn obtenida por la convolucion de diferentes funciones elementales asociados con cada una
de las aberraciones se llama la funcion del dispositivo [176], también conocido como efecto o
perfil instrumental. 2) Los defectos estructurales: También inducen un cambio en su distribucion
de intensidad. El perfil de difraccion de rayos X asociado a estos efectos especificos de perfil que

muestra la microestructura se llama perfil fisico puro o verdadero [97].
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La sefial experimental obtenida es la suma de estas dos contribuciones, a la que se afiade un
fondo continuo, particularmente debido a la difusion de los haces incidentes y difractada por el

aire que rodea la muestra [176]

3.3.2.4 Funciones analiticas utilizadas para simular perfiles de rayos X.
El uso de funciones matematicas simples para simular perfiles de linea de difraccion demuestra

una técnica poderosa para el analisis fino de las lineas de difraccion. La interpretacion de las
mediciones de difraccion de rayos X se hace generalmente mediante la simulacion de la sefial
medida por una funcion continua calculada, cuyos pardmetros estan sintonizados de manera que

el perfil de esta funcion encaja mejor en el perfil experimental [176].

Las primeras funciones analiticas utilizadas fueron las funciones de Gauss y Lorentz (Cauchy)
[177]. A continuacidn se presentan las funciones analiticas mas populares en el analisis del perfil
de linea de difraccion de rayos X. La funcién de Voigt [172], es la convolucion de las funciones
de Lorentz y Gauss y se utiliza muy a menudo. La funcion de Pseudo-Voigt [178], es la suma de
los componentes gaussianos y lorentzianos. La funcidn Pearson VII, o también conocida como

pseudo-Voigt Il se deriva de una funcién de Lorentz.

Se ha comprobado experimentalmente que el perfil de la funcién Pseudo-Voigt da una muy
buena aproximacion de los picos del patrén de difraccion de rayos X [177]. Por esta razon y por
su expresion analitica sencilla, se opt6 por esta funcion en el presente estudio. Esquematicamente
las colas del perfil de una funcion gaussiana disminuyen rapidamente y de forma mas lentamente
para la forma de Cauchy, mientras que la funcion Pseudo-Voigt ocupa la posicion intermedia de

las dos funciones como se muestra en la Figura 3.3.11.

3.3.2.5 Andlisis-XRDLPA.
Los analisis de los perfiles de rayos X (XRDLPA) contribuyen a una caracterizacion de la

microestructura de materiales nanoestructurados mas completa especialmente cuando se combina
con otros métodos. Varias aberraciones del patrén ideal estan relacionadas con la microestructura
de los materiales y son objeto de los analisis XRLPA. Por ejemplo, los desplazamientos del pico
estdn relacionados con tensiones internas o defectos planares, especialmente fallas de
apilamiento o maclado [166, 179, 180, 181], o heterogeneidades quimicas [166]. El
ensanchamiento del pico indica un tamafio de cristal mas pequefio [182, 183, 184], granos o
subgranos, y/o la presencia de micro-tensiones [166]. Gradientes de tension y heterogeneidades
guimicas también pueden ocasionar el ensanchamiento de los picos [166]. La asimetria del pico
puede ser también causada por tensiones internas de largo alcance [185], defectos planares [179,

180] o heterogeneidades quimicas [166]. La anisotropia en el ensanchamiento del pico puede ser
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resultado de la anisotropia en la forma del cristal [186], o una anisotropia de la deformacion

[187]. Cuando el parametro de red es suficientemente grande y la muestra presenta ya sea una
textura local o general, también puede observarse un inusual estrechamiento, especialmente en
las primeras reflexiones de Bragg. Por lo tanto las propiedades de la microestructura pueden
resumirse en las siguientes categorias: a) tensiones internas, b) fallas de apilamiento, c) maclado,
d) tamafio del cristal o subgrano, e) micro-tensiones, f) tensiones internas de largo alcance, Q)
heterogeneidades quimicas, h) anisotropia en la forma del cristal o i) anisotropia en la
deformacion. No existe una correlacion uno a uno entre las diferentes caracteristicas del perfil
del pico y las diferentes propiedades de la microestructura como se muestra en la Tabla 3.3.5

[97].
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Figura 3.3.11. Comparacion de los perfiles de funciones utilizados para el anélisis de perfiles
de difraccién de rayos-X.

Para el andlisis de los resultados de los rayo-X se utilizaron los analisis de XRDLPA. Por lo
tanto a continuacién se describen los principios basicos de estos analisis. Si se asume que el
tamafio (S) y la distorsion de la red (D) son las dos fuentes del ensanchamiento de la linea de
rayos X, el perfil de una reflexion de Bragg puede estar dado por la convolucion del tamafio y la

distorsion de perfiles [167]:

¥ =15X1P (3.3.7)
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Tabla 3.3.5. Parametros de los diferentes calculos realizados con XRDLPA [97].

Caracteristicas del perfil de pico

Propiedades de la microestructura | pesplazamiento |Ensanchamiento | Asimetria Anisotropia de Forma del

de pico de pico de pico ensanchamiento de pico pico
*Dislocaciones X X X X
*Fallas de apilamiento X X X X X
*Maclado X X X X
*Micro-tensiones X

*Tensiones internas de largo
alcance o gradientes de tensiones
*Bordes de grano

*Sub-bordes

*Tensiones internas
*Heterogeneidades quimicas o
gradientes quimicos

*Defectos puntuales, precipitados,
inclusiones

*Reduccion del grano o subgranos X X X

X X X X X
x

donde el superindice F indica que I7 es el perfil fisico que no contiene efectos instrumentales. La

transformada de Fourier de esta expresion es la ecuacion de Warren-Averbach [174]:

InA(Lp) = InAj — 2n%LEg*(e  2) (3.3.8)

donde A(L) son los valores absolutos de los coeficientes de Fourier de IF, A3 es el tamafio de

los coeficientes de Fourier, g es el valor absoluto del vector de difraccion y (SQ’LZ) es la media

cuadratica de la deformacion. L es la longitud de Fourier.

Cuando la deformacion es causada por las dislocaciones o defectos de este tipo (g, ;2) puede

expresarse como:

(eg.2) = (b/21m)?pCf (Nrx) (3.3.9)

donde n,, = Lr/R,, siendo R, el radio de corte efectivo exterior, b el vector de Burgers de
dislocaciones y C el contraste o factor de orientacion de dislocaciones. Wilkens determind la
funcion f(n,,) para dislocaciones helicoidales rectas y paralelas en el rango entero Ly desde
cero a infinito. Se puede demostrar que la funcion de Wilkens tiene una validez mas general, es
decir que también es valida para dislocaciones de cufia y curvadas, y puede extenderse de una

manera simple para dipolos de dislocaciones infinitesimales cuando M tiende a cero [188], donde

M = R,./p es el parametro de arreglo de dislocaciones [189]. M es mas pequefio 0 méas grande
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que la unidad si las dislocaciones tienen un carécter de dipolo fuerte o débil, o en otras palabras,

mide si la deteccion de los campos de deformacion es fuerte o débil, respectivamente [185].

3.3.2.6 Métodos de amplitud.
Las dos medidas més simples del ensanchamiento del pico son la medida de la anchura total a la

mitad del maximo del pico (FWHM) y la integral de amplitudes. Las dos medidas se denotan

como AKpypyy Y AKp donde:

AK = (cos §/1)A(28) (3.3.10)

6 es el angulo de Bragg y A(28) es la anchura total a la mitad del maximo del pico o la integral
de amplitud en radianes respectivamente. Dado que el tamafio es independiente y la deformacion
se incrementa con el orden de difraccion, a fin de separar efectos de tamafio y deformacion,
Williamson y Hall [190] sugirieron graficar los perfiles de amplitud contra sinf. La
extrapolacion del intercepto de tal grafico a sind = 0 deberia dar el inverso de un tamafio

aparente y la pendiente deberia ser proporcional a la deformacion.

3.3.2.7 Meétodos de ajuste del perfil completo.
La idea de ajustar todo el perfil de difraccion se remonta a Rietveld, quien sugirio la medida del

patron de difraccion teniendo en cuenta todos los posibles efectos que contribuyen a la
distribucion de la intensidad, incluyendo todos los efectos instrumentales [97, 191]. El propdsito
de este método fue refinar los pardmetros de estructura desde patrones de difraccion de polvos.
En el método de Rietveld, se emplean funciones de perfil analiticas bien definidas tales como
funciones de Voigt o seudo-Voigt. Sin embargo, las formas del perfil correspondientes a cristales
dislocados no pueden describirse por simples funciones analiticas [97, 185, 189]. Por lo tanto, se
han elaborado procedimientos, en el cual el patron de difraccion se simula por el uso de
funciones mas complejas establecidas fisicamente tanto para los perfiles de tamafio como de
deformacion [97, 192]. Se puede asumir una forma del cristal ya sea esférica o elipsoidal con una
distribucion del tamafio log-normal. En el caso en que pueda asumirse una forma esférica, la
funcién se define por los dos parametros del tamafio de la funcién de distribucion: La media, m,
y la varianza, &. La funcion de deformacion, 17, viene dada por el uso de la funcion de Wilkens

f(nrx), como se definié anteriormente, (e, ,2) = (b/2m)*mpCf(n,,). La funcion IP esta

definida por dos parametros: la densidad de dislocaciones p y el parametro de arreglo de las
dislocaciones M. Esto significa en el caso més simple, junto con el parametro g en los factores

de contraste para cristales cubicos, que el procedimiento numérico es operado con cinco
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parametros independientes: m, &, p, M y q. Debido a la naturaleza de la microestructura, este es

el nimero minimo de parametros que tienen que usarse [193].

3.3.2.8 Anadlisis de datos.
Para analizar y ajustar cada uno de los perfiles de difraccion de rayos-X de las muestras del

hierro ARMCO tanto en estado de recocido como deformadas por ECAP para diferentes
numeros de pases se utilizo el software Maud y PM2K2 los cuales son software de uso libre para
fines de investigacion. El algoritmo implementado en el software PM2K adopta el analisis de
Fourier para procesar los diversos componentes que contribuyen al ensanchamiento de los picos
de difraccion de rayos X. Por lo tanto, el efecto del tamafio de los dominios coherentes de
difraccion se modeliza por una distribucion log-normal donde sus parametros son la media y la
varianza. La otra fuente importante de ensanchamiento de los picos se debe a defectos
microestructurales, en este caso las dislocaciones introducidas en el material por deformacion
plastica severa. Las dislocaciones se modelan segun la teoria de Wilkens [194] que las asume en
paralelo y distribuidas al azar en todos los sistemas de deslizamiento. La dependencia de la
ampliacion del perfil de acuerdo con la direccion cristalogréfica se tiene en cuenta mediante el
concepto de las relaciones de contraste.

Hay que mencionar que con el uso de esta técnica de caracterizacion de rayos X el principal
interés fue cuantificar los valores de densidad de dislocaciones y tamafio de grano para el
material bajo diferentes valores de deformacion introducida por el proceso ECAP. Para la
realizacion de estos ensayos se utilizé un difractometro PANalytical X’Pert PRO MPD del
laboratorio de quimica inorgénica de la Facultad de Ciencias en la Universidad de Sfax en
Tunez con radiacion monocromatica equipado con un goniometro dual de Cu-Ko (A=1.5406pm)
con un voltaje de aceleracion de 40kV. Los angulos de difraccion (20) fueron escaneados desde
30° a 110°, a un paso de 0.017° cada 4 segundos. El tiempo de adquisicién fue de 10 segundos.
Se ensayd una muestra por cada condicion de deformacion. Las muestras fueron obtenidas
mediante un corte paralelo al plano de extrusion (ED) como se puede observar en la Figura
3.3.12a. Cabe destacar que una vez cortadas las probetas, la preparacion de las muestras no fue
tan exhaustiva como con el EBSD, ya que las muestras solo fueron pulidas hasta obtener una
superficie limpia y libre de rayas para lo cual fue necesario pulir siguiendo los mismos
procedimiento de preparacion de muestra del EBSD pero solo hasta llegar a la suspension de

diamante de 9 pm.
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Figura 3.3.12. a) Plano de corte probeta rayos X, b) muestras utilizadas, c) equipo utilizado
en los ensayos.

3.3.3 Microscopia electronica de transmisiéon-TEM.
Como es bien sabido los electrones se comportan como ondas y particulas. Asi, al interaccionar

con un objeto periddico producen el mismo tipo de sefial que los rayos X. Sin embargo, existen
dos diferencias principales entre los electrones y los rayos X: los electrones presentan longitudes
de onda mucho mas pequefas que los rayos X y la muestra debe ser muy delgada en la direccion
del haz electrénico. Ademas el TEM permite obtener tanto las imagenes como los patrones de
difraccion-interferencia exactamente de la misma area de la muestra bajo analisis, siendo por

tanto una medida directa.

La formacion de la imagen de microscopia de transmision es posible debido a que los electrones
en el cafon son afectados en diferentes regiones de la muestra en diferentes maneras. Algunas
partes de la muestra permiten el paso de los electrones sin que sean afectados. Otras regiones
dentro del espécimen absorben algunos de los electrones o todos los electrones que alcancen, por

lo que menos electrones continGan hasta una region mas abajo en la columna hasta el plano de la
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formacion de la imagen, y los que contintan podrian hacerlo con menos energia ya que su

energia ha sido absorbida o se pasa a la parte de la muestra por donde los electrones han pasado.
Algunas regiones diminutas del espécimen podrian desviar el camino de los electrones que
forman el haz por lo que los electrones rebotarian en esas posiciones o areas dentro del
espécimen en un rango de direcciones. Esto significa que en lugar de continuar hasta abajo en la
columna, o detenerse al ser absorbidos, algunas partes del espécimen causarian que los

electrones rebotaran en diferentes direcciones, lo que se conoce como dispersar los electrones.

Dependiendo de si los electrones han sido afectados por el espécimen, y como, los electrones
continlan hasta debajo de la columna (a traves de mas lentes electromagnéticas). Estos
eventualmente forman una imagen cuando alcanzan un plano donde son detectados por un
material sensible adecuado como un film fluorescente. La imagen producida es una imagen en
escala de grises donde las areas mas oscuras representan las regiones de mayor absorcion de
electrones por parte del espécimen, mientras que las regiones mas claras corresponden a las

partes del espécimen que absorbieron menos electrones.

La imagen, o mejor dicho, el contraste de una dislocacion dependen de varios pardmetros. Los

mas importantes son:

e Las condiciones de difraccion. Se busca que la condicién de Bragg sea cumplida por un
punto en la red reciproca o un vector g de difraccion (usualmente con indices de Miller
pequefios). En caso de que no se consiga, se soluciona mediante el ajuste en la
inclinacion de la muestra con respecto al haz de electrones.

e La magnitud del producto escalar entre el vector g de la red reciproca y el vector de
Burgers b no debe ser cero (g - b # 0). Si es cero o un valor muy pequefio, el contraste es
débil, y por tanto la dislocacién serd invisible.

e EIl modo de imagen empleado, es decir el primario (condicion de campo claro) o un haz
difractado (condicion de campo oscuro) o varios haces cuya interferencia produce una

imagen de mayor resolucion.

La clave en el microscopio electronico de transmision para la obtencion de las imagenes pasa por
su sistema electron-dptico. Este sistema no solo magnifica la distribucion de intensidad de las
ondas de electrones que abandonan la probeta, sino que también provee los patrones de
difraccion de electrones. Al menos cuatro (usualmente cinco) lentes de imagen son necesarias

adicionales a las dos lentes condensadoras. Para la mayoria de los modos de imagen es necesaria
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una apertura justo después de las lentes objetivos. Las lentes mas importantes son las lentes

objetivos, ya que sus limites de resolucidn definen la resolucion de todo el microscopio (Figura
3.3.13).

3.3.3.1 Preparacion de las muestras.
La preparacion de las muestras para el TEM es uno de los factores mas importantes para poder

conseguir observar correctamente la microestructura. Al igual que para el EBSD inicialmente se
obtuvo una lamina al hacer un corte en la direccion de extrusion del mismo plano (TD) como se
muestra en la Figura 3.3.14a. Una vez se obtuvo la ld&mina, se procedié a reducir su espesor
mediante pulido mecénico hasta obtener un espesor de ~200um. Seguidamente se obtuvieron
pequefios discos de 3mm de didmetro por medio de una pequefia troqueladora como se muestra
en la Figura 3.3.14b y Figura 3.3.14c. Después de obtener los discos se volvid a pulir el material
hasta una reduccién en el espesor de ~80-100 um. De esta manera también se elimino el material

deformado por el efecto de la troqueladora.

Haz de electrones
Primera lente condensador

Segunda lente condensador

Apertura condensador

Muestra

Lente objetivo
Apertura objetivo
Apertura drea seleccionada

Primera lente intermedio

Segunda lente intermedio

Lente proyector

Pantalla

Figura 3.3.13. a) Microscopio electrénico de transmision-TEM. b) partes principales de la
columna del microscopio.
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Figura 3.3.14. a) Plano de corte probeta TEM, b) troqueladora, ¢) probetas cortadas.

La Tabla 3.3.6 resume el proceso de pulido de desbaste hasta obtener las probetas listas para la
preparacion final de la generacion de la playa para poder observar la microestructura del

material.

Tabla 3.3.6. Parametros de pulido de desbaste de muestras TEM.

Etana Espesor Lubricante Velocidad Carga
P [um] [rom]  aplicada [Ib]
P2500 200 Agua 100 4

Troquelado 200 i e e
Diamante9um 80-100 Diluyente ADS 100 4

Ya que el examen de la microestructura por medio de la microscopia electrénica de transmision
requiere que el haz de electrones pueda atravesar la muestra analizada, se requiere generar una
zona de un espesor muy delgado, lo cual ya no puede conseguirse por pulido mecanico. Para esto

se recurrié a la preparacion de la muestra por medio de electropulido para asi generar un
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pequefio agujero en el centro de la muestra en cuyos alrededores aun quedara una capa muy
delgada de material el cual pudiera ser atravesado por el haz de electrones. Para realizar este
procedimiento se utiliz6 una electropulidora modelo Tenupol-3 de la casa STRUERS del
laboratorio de microscopia electronica del Departamento de Ciencia de los Materiales e
Ingenieria Metallrgica de la Universidad Politécnica de Catalufia como se muestra en la Figura
3.3.15a. El método especifico de ataque electrolitico que se utilizo fue el de doble chorro como

se muestra en la Figura 3.3.15c.

El proceso de electropulido depende de muchas variables, entre ellas el tipo de electrolito
utilizado. En este estudio se utilizé 6% acido perclorico (HCIO4) +94% acido acético glacial
(CH3COOH). Los otros parametros a controlar (temperatura, voltaje, corriente, flujo del
electrolito) se resumen en la Tabla 3.3.7. Estos parametros son los que permitieron obtener en la
muestra una reduccion de espesor correcta. Es decir generaron un pequefio hueco como el que se
muestra en la Figura 3.3.14b alrededor del cual existia una playa o espesor lo suficientemente
delgado y amplio para que el haz de electrones atravesara la muestra y se pudiera observar la

microestructura del material.

3.3.3.2 Observacion de las muestras.
Debido a la gran dificultad y el gran tiempo que conlleva preparar muestras para TEM no todas

las muestras fueron observadas asi que se seleccionaron las mas representativas del proceso.
Estas muestras a observar fueron las muestras en estado de recocido y deformadas por ECAP con
1, 4, 8,y 16 pases. Para la observacion de la muestras se utilizo el microscopio Philips CM30 de
300 kV, de la unidad de MET de los Serveis Cientifico Técnico (SCT) de la Universidad de
Barcelona. Para la observacion de las diferentes estructuras de dislocaciones se decidio trabajar
en lo posible bajo el mismo patron de difraccion (SAD pattern) en todas ellas. Se eligio el patron
indexado con eje de zona B = [001] [195]. EI vector de Burgers de las dislocaciones en un
material cUbico centrado en el cuerpo (cristales bcc), se corresponde con las direcciones de
maximo empaquetamiento, (111), por ejemplo, b = 1/2¢111) [1]. El patrén de difraccién elegido
ofrece varios vectores de difraccion g que satisfacen la condicién de visibilidad g - b # 0, de

manera que todas las dislocaciones presentes en el material son visibles.

Todas las fotografias se realizaron en campo claro mediante la técnica de doble haz, tomando
como vector g la familia de planos {200}, para proporcionar un mayor contraste y permitir

observar con mas claridad las dislocaciones.
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Figura 3.3.15. a) Pulidora electropulido, b) muestra después de electropulido, c) esquema
electropulidora.

Tabla 3.3.7. Parametros electropulido muestras TEM con 6% HCIO4 +94% CH3;COOH.

G
Voltaje | Temperatura | Intensidad | Tiempo rz:cl)aseot; Flujo
V] [°c] [A] [min] | P Electrolito
[um]
16-20 19-20 0,04-0,05 {0,5-1,5] 0,4-0,6 1-1,5

Un problema asociado a la observacion mediante MET del hierro-a. es su magnetismo. La
interaccion del haz de electrones con el campo magnético del hierro-o provoca desviaciones del
haz, sacandolo del eje Optico. Esto, ademés de entorpecer el estudio, puesto que hay que estar
constantemente centrando el haz, hace que la imagen sea a menudo borrosa y muy dificil de

enfocar. Ademas de que puede ser un peligro para el microscopio ya que si la muestra no se
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encuentra muy bien sujeta al porta-muestras puede salirse y quedar atrapada en el tubo de vacio
haciendo que el microscopio no funcione de forma correcta. Para darle solucion a este problema

se pasaban las muestras por un desmagnetizador antes de llevarlas al microscopio.

3.3.3.3 Caélculo de la densidad de dislocaciones.
Existen dos formas para determinar la densidad de dislocaciones mediante una imagen de TEM.

El primero método es el de la linea de intercepto, en el cual se cuentan en nimero de
intercepciones entre la lineas de dislocacion y cuatro o cinco lineas aleatorias en la imagen de

TEM [196] como se muestra en la Figura 3.3.16.

La densidad de dislocaciones p es simplemente el nimero de puntos N, dividido por la longitud

total de las lineas aleatorias L,- multiplicado por el espesor del espécimen t segun.

- Lr td

p (3.3.11)

El segundo método es el de la medida de la longitud de linea, en el cual se miden todas las lineas
de dislocaciones en la imagen de TEM [197].

L¢
En este método, la densidad es medida adquiriendo una proporcion de pixeles en la imagen de
TEM mediante el uso de un software. L, y A; son la longitud total de la linea de dislocacion
reconocida y el &rea de la imagen de TEM. En este estudio se decidid trabajar con el primer

método dada su sencillez.

Figura 3.3.16. Método de intercepcion.
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3.3.3.4 Determinacion del espesor de la muestra de TEM.
Ya que los modelos de célculo de la densidad de dislocaciones estan relacionados con el espesor

de la muestra, es importante medir de forma precisa su espesor. Existen varios metodos para
determinar el espesor de la muestra de TEM. El método de la separacion de la mancha por
contaminacion (contamination spot separation-CSS), el método de difraccion del haz de
electrones convergente, el método del camino libre medio, el método de espectrometria en rayos
X, y el analisis del espesor de franja dependiendo de la condicion de dos haces. En esta tesis se

usa el primer método, ya que es un método razonablemente confiable y facil de utilizar.

Para la creacion de las manchas simplemente se reduce la intensidad al minimo sobre la zona
elegida y se deja en esa posicion un tiempo determinado. Sin embargo, para que estas manchas
no sean tan grandes que no puedan separarse mediante el giro permitido del goniémetro (unos
359), hay que concentrar también al maximo el haz de electrones en toda la columna. Asi, se
coloca una apertura de condensador y de la lente objetivo pequefia, y se minimiza ademas el
diametro del haz condensado mediante otra lente electromagnética (spot size). En este estudio se
trabajé con spot size de 6um. Asi, al trabajar con un minimo de intensidad y durante tiempos que
oscilan entre 10 y 15 minutos, se pueden conseguir manchas que con giros de la muestra de 20-
25° estan completamente separadas, como se observa en la Figura 3.3.17a. La Figura 3.3.17b y
Figura 3.3.17c muestran un diagrama esquematico de la formacion de una mancha de

contaminacion en el espécimen.

Cuando el espécimen se inclina por el &ngulo de inclinacion y° de la mancha como se muestra en
la Figura 3.21c, la longitud de separacion depende del &ngulo de inclinacion en las imagenes de
TEM proyectadas. La siguiente ecuacion muestra la relacion de espesor de espécimen tg,

aumentos M y la distancia de separacion r,; en esta configuracion:

Ta

(3.3.13)

t;, =
a Msiny

En caso de que el espécimen estuviese inclinado un angulo e, el espesor del espécimen seria

calculado con la siguiente ecuacion.

r4COSE

ta

= siny (3.3.14)

Se realizaron medidas de espesor para cada una de las probetas preparadas (0, 1, 4, 8, y 16 pases)
para poder calcular la densidad de dislocaciones. Se consider6 que dentro de cada zona escogida
el grosor era constante, lo que introduce un error al no calcular directamente el grosor en cada

una de las zonas fotografiadas.

148



DESARROLLO EXPERIMENTAL

—| Mancha inicial
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Figura 3.3.17. a) Generacion de la mancha, b) y ¢) geometria para el calculo del espesor de la
muestra de TEM.

3.4 PROPIEDADES MECANICAS

El conocimiento de las propiedades mecéanicas es de gran importancia en el estudio del
comportamiento de los materiales debido a que permite conocer su respuesta ante diferentes
estimulos (cargas bajo diferentes modos de deformacion) y ademas permite establecer relaciones
con la microestructura. Por esta razén diferentes ensayos mecanicos fueron realizados como
medidas de dureza, ensayos de traccion, de fatiga, y de tenacidad a la fractura tanto para el
material en estado de recocido sin deformacidn plastica severa como para el material deformado

a diferentes nimeros de pases.

3.4.1 Dureza.
Para cuantificar la dureza del material tanto en estado de recocido como deformado se realizaron

medidas de dureza en diferentes direcciones y planos de corte sobre cada material para asi tener

149



DESARROLLO EXPERIMENTAL

un mayor indice de confianza en los valores medios calculados. La Figura 3.4.1a muestra los

planos sobre los que se realizaron las medidas dureza. Para estas medidas se utilizd un micro
durémetro Vickers Akashi modelo MVK-HO como el que se muestra en la Figura 3.4.1c. Para la

toma de durezas se aplicd una carga de 100 gr por 15 segundos de penetracion.

a) ——~Muestra inicial b) Seccién C-C-corte muestradureza
Seccién C-C—corte muestra dureza

— O

Seccion B-B —corte muestra dureza

/ Medidas de dureza

; Seccion B-B —corte muestra dureza

1\9'0°
N\ X 4Y(ND) :
L L //Zl Z(Tl X (ED [ ! ‘.’“.’“
7 B Muestra ‘C 1’4
37&‘/ procesada <

Figura 3.4.1. a) Plano corte probetas dureza, b) medidas de dureza y c) equipo utilizado para
medir la dureza.

3.4.2 Traccion.
Las pruebas de traccion fueron evaluadas para todas las muestras (recocido y deformadas por

ECAP). Las probetas utilizadas tuvieron que ser escaladas de acuerdo a los lineamientos de la
norma ASTM E-8 y se maquinaron mediante la técnica de corte por hilo acorde al esquema de la
Figura 3.4.2a y Figura 3.4.2b. Las pruebas se llevaron a cabo en una maquina universal
INSTRON (Figura 3.4.2c.) del Centro Tecnologico de Manresa (CTM) equipada con un video
extensometro el cual permitia la medida del desplazamiento de la longitud calibrada sin contacto
mecanico con la muestra. La muestras fueron ensayadas a una velocidad constante de cabezal de
3.3*10® mm/s hasta fractura y otras muestras hasta una deformacion dentro de la zona plastica

del material.

Se efectuaron ensayos de traccion del material bajo diferentes condiciones con el propdsito de
estudiar la ductilidad del material y la capacidad de endurecimiento por deformacion del material

como se muestra en la Tabla 3.4.1.
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a) ~——~Muestrainicial b)
7mm

2mm 1lmm
2mm
e T

7mm

Seccion B-B —corte muestratraccion

Figura 3.4.2. a) Plano corte probetas traccidn, b) dimensiones probetas traccién y ¢) maquina
de ensayos de traccién y montaje de mordazas.

Tabla 3.4.1. Diferentes condiciones de ensayo en traccion.

3 Traccion Traccion hasta . ..
Numero . Recocido + traccion
hasta deformacion dentro
de pases o hasta fractura
fractura| de lazona plastica
0 X X
1 X X
2 X
3 X
4 X X
5 X
6 X
7 X
8 X
16 X X
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3.4.3 Fatiga.
Para evaluar la resistencia a la fatiga del material y debido al gran tiempo que este tipo de

ensayos demanda se optd por evaluar la resistencia del material en condiciones de recocido
(grano basto) y el material deformado con mayor reduccion en el tamafio de grano (tamafio
ultrafino). Hay que notar que aunque la probeta de 16 pases era la que presentaba la mayor
reduccidn en el tamafio de grano, no fue posible trabajar con ella debido a que durante el proceso
de ECAP hay un desprendimiento del material que hace que las probetas vayan perdiendo un
poco de su longitud lo que hizo dificil obtener una probeta de fatiga con la longitud de agarre
suficiente. Por este motivo se decidié trabajar con el material con 8 pases el cual también
presentaba una reduccion significativa en el tamafio de grano. Las pruebas se llevaron a cabo en
un equipo de fatiga por resonancia RUMUL TESTRONIC de 150kN de capacidad, a frecuencias

de ensayo entorno a los 60Hz del Centro Tecnoldgico de Manresa (CTM).

La Figura 3.4.3 muestra las dimensiones de las probetas utilizadas obtenidas a partir de la norma
ASTM E466 y la maquina utilizada en el ensayo. Para determinar las curvas S-N de las muestras
analizadas, se ensayaron 16 probetas de material con tratamiento térmico de recocido y 13
probetas de material deformado con 8 pases. La primera probeta de cada muestra se ensayé bajo
carga monotonica (1 ciclo), ensayandose las sucesivas probetas a cargas gradualmente mas bajas
hasta conseguir la vida infinita, definida en aquellas probetas que no llegaron a la fractura en
2.000.000 de ciclos.

3.4.4 Tenacidad a la fractura.
Los ensayos de tenacidad a la fractura se llevaron a cabo en las muestras del material con cero y

ocho pasadas por ECAP.

La Figura 3.4.4 muestra las dimensiones de las probetas utilizadas en los ensayos de tenacidad.
Existen diversas técnicas para determinar la tenacidad a fractura de los materiales, muchas de
ellas estandarizadas por diferentes instituciones. La mas conocida y utilizada es la técnica para
evaluar la tenacidad a fractura en deformacion plana (Kc) recogida en la norma ASTM E399.
Esta técnica, como muchas otras, utiliza probetas prismaticas para flexion por tres puntos o las
conocidas como Compact Tension (CT). Este tipo de metodologias, ademas de ser tediosas por
la necesidad de hacer propagar una grieta por fatiga, requieren de una gran cantidad de material
para poder mecanizar las probetas y que éstas cumplan con las limitaciones geométricas que les

confiere el estado de deformacion plana.
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b)

0 pases

a)l(Z)S.Smm R47mm ?8.3mm l

l¢5.5mm R47mm @8.3mm l 8 pases

Figura 3.4.3. a) y b) Dimensiones probetas fatiga, ¢) maquina de ensayos de fatiga y montaje
de mordazas.
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Tabla 3.4.2. Porcentajes del esfuerzo maximo utilizados en los ensayos de fatiga.

0 pases 8 pases
N2 de
probeta %UTS Smax %UTS Smax
[MPa] [MPa]

1 100 307 100 896
2 95 292 95 860
3 90 276 90 851
4 87,5 269 87,5 847
5 90 276 90 842
6 92,5 284 92,5 847
7 90 276 90 851
8 87,5 269 87,5 833
9 90 276 90 829
10 87,5 269 87,5 806
11 90 276 90 762
12 87,5 269 87,5 739
13 85 261 85 717
14 80 246 | et e
15 87,5 269 | et s
16 88,5 272 | e e

En este estudio, dado que tan solo se disponia de barras de didmetro 8mm para determinar la
tenacidad a fractura del material antes y tras la deformacion, no fue posible utilizar esta
metodologia. Existen autores [198, 199, 200], que han propuesto nuevas técnicas susceptibles de

ser empleadas con el tipo de muestras de que se disponia.

En este sentido, para determinar la tenacidad a fractura de estas dos muestras de material se
decidié utilizar probetas tipo CNT, utilizadas en varios estudios [198, 199, 200] cuando
coinciden dos limitaciones con el material a analizar: formato del mismo en barra y un diametro
excesivamente reducido, del que no pueden extraerse otro tipo de probetas. Esta técnica, utiliza
un sencillo ensayo de traccion uniaxial de una muestra cilindrica entallada en su zona central
para estimar la tenacidad a fractura del material. Diversos autores proponen utilizar las probetas
sin pre-fisurar por fatiga [198, 199, 200], mientras que en otros casos si que justifican la
necesidad de propagar la entalla mecanizada para que el radio de mecanizado no afecte al valor

de tenacidad obtenido [201, 202]. En este caso se efectud sin pre-fisura por fatiga.
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Figura 3.4.4. a) y b) Dimensiones probetas tenacidad a la fractura, c) maquina de ensayos de
traccién y montaje de mordazas.

3.5 ESTABILIDAD TERMICA Y RECOCIDOS

Con el proposito de conocer la estabilidad térmica del material bajo diferentes valores de

deformacion se realizaron ensayos de calorimetria diferencial de barrido (DSC).

3.5.1 Calorimetria diferencial de barrido-DSC.
Los ensayos de DSC se realizaron para todos los materiales con diferentes nimeros de pases

(N=0, 1, 2, 3, 4, 5,6, 7, 8, y 16). Las probetas utilizadas para estos ensayos se cortaron de las

muestras procesadas por ECAP como se muestra en la Figura 3.5.1a.
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Muestrainicial
a) — =3mm

Masa(m) =25-45mg

— (s
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Figura 3.5.1. a) Dimensiones probetas DSC b) Equipo utilizado en los ensayos, c) Crisoles de
alimina para los ensayos, d) vista del interior del horno del equipo.

Estos ensayos se llevaron a cabo en un equipo LABSYS evo (Figura 3.5.1b) en el cual también
se pueden efectuar ensayos para calcular valores de Cp de los materiales del Centro Tecnolégico
de Manresa (CTM). El equipo consta basicamente de una cafia o sensor ya sea para DSC o para
ensayos de Cp como se muestra en la Figura 3.5.1b y Figura 3.5.1d, sobre la cuales se colocan las
muestras a analizar. Las especificaciones del equipo utilizado se muestran en la Tabla 3.5.1.
Previamente las muestras fueron pesadas para que su masa no excediera los 50mg y no estuviera
por debajo de 20 mg teniendo en cuenta de no exceder en su diametro mas de 4 mm ya que de lo
contrario la muestra no podria entrar en los crisoles de alumina como se ilustra en la Figura
3.5.1c, lo que ocasionaba que no hubiese un buen contacto entre la muestra y el sensor de
temperatura. Se utilizaron 2 crisoles, uno de referencia vacio y otro con la muestra para asi
establecer las diferencias de temperatura producto de la energia que interviene en el proceso de
recristalizacion. Para estos ensayos se utilizaron 3 velocidades de calentamiento de 10°C/min,
20°C/min y 40°C/min, es decir, que al menos se ensayaron 3 probetas por cada muestra
procesada por ECAP. El ciclo térmico consistié en un mantenimiento a 30°C durante 10 minutos
para garantizar la mayor homogeneidad de temperatura en el interior del horno. Después se
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comenzo con el calentamiento progresivo hasta 700°C, y una vez alcanzada dicha temperatura el
horno inmediatamente comenzo con el enfriamiento hasta temperatura ambiente. Durante todo el

ensayo se trabajo con una atmosfera protectora de gas inerte argon para asi evitar oxidacion.

Tabla 3.5.1. Especificaciones LABSYS evo.

ESPECIFICACIONES EQUIPO DSC LABSYS evo
Rango de temperatura [°C] 25-1600
Presicion de temperatura (+/-) 1
Velocidades de temperatura de
escaneo programables

. L. 0,01-100
(calentamiento y enfriamiento)
[°C/min]
Enfriamiento del horno 32 minutos (1600°C-50°C)
Capacidad maxima de balance [g] 20
Rango de peso [mg] (+/-)1000; (+/-) 200
Presicion de pesaje [%] (+/-) 0,01
Resolucion TG [ug] 0,2ug 0,02ug
Resolucion DSC [uW] 0,4uW/10uW dependiendo
del sensor
Presicion Cp [%] <2
Vacio [mbar] <107

2 entradas para el escaneo,

Gases , .y
argon o nitrégeno

Requisitos de energia 230V-50/60Hz

Una vez se obtuvieron las curvas de flujo de calor-temperatura se procedio realizar el analisis por
medio del software CALISTO mediante el cual se determind la temperatura de inicio,
temperatura pico, temperatura final de recristalizacion y la energia almacenada durante el
proceso de recristalizacion para cada una de las muestras a las diferentes velocidades de
calentamiento. Antes de determinar el pico correspondiente a la recristalizacion del material se
realizd un suavizado de las curvas para eliminar el efecto de ruido sobre la curva y poder

determinar de forma mas precisa los puntos de interés sobre el pico de recristalizacion.

3.5.2 Recocidos.
Conocida la estabilidad térmica del material, se llevaron a cabo recocidos a diferentes

temperaturas y tiempos en busca de encontrar diferentes fracciones de recristalizacion en el
material como se muestra en la Tabla 3.5.2. Los tiempos y temperaturas de recocido se

determinaron a partir de un andlisis del pico de recristalizacién mediante el analisis de Avrami
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con el cual se predijeron las curvas para 10%, 30% y 50% de recristalizacion como funcion del
tiempo y la temperatura. Los tratamientos térmicos se realizaron en un horno tubular marca
Hobersal modelo ST-16 equipado con atmosfera protectora de gas inerte (argén) como se mostro
en la Figura 3.2.1. Los diferentes tratamientos térmicos se realizaron solo en muestras con 16

pases para posteriormente evaluar la microestructura por EBSD y su resistencia a la traccion.

Tabla 3.5.2. Temperaturas y tiempos de recocidos para el material con 16 pases.

Tiempo de

% Temperatura L.

. . mantenimiento
Recristalizacion [°C] .

[minutos]

50 400 60

50 350 109

30 400 31

30 350 56

10 400 9,4

10 350 17
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4 RESULTADOS Y DISCUSION.

4.1 MICROESTRUCTURA'Y TEXTURA

El capitulo cuarto comienza con la caracterizacion del material, tanto en estado de suministro
(material trefilado y recocido) como deformado por la técnica ECAP, mediante la técnica de
EBSD y luego mediante las técnicas de rayos X y TEM. Finalmente se caracteriza la textura del

material.

4.1.1 Caracterizacion microestructural por EBSD.
La caracterizacion de la microestructura con el material en estado de recepcion se muestra en la

Figura 4.1.1a donde se puede observar claramente una orientacion preferencial de los granos
(granos alargados en la direccion de trefilado). Debido a esta textura del material inicial, se
decidi6 aplicar un recocido (930°C durante 20 minutos, posterior enfriamiento hasta 600°C
manteniendo durante 15 minutos para terminar con enfriamiento al aire) para tener una
microestructura mas homogénea, con grano mas equiaxicos, sin ninguna orientacion preferencial

y sin el efecto de endurecimiento por deformacion debido al proceso de conformado.

Y (ND)
X (ED)

Z(TD)

2°<@<15° LAGB

6>15° mm—— HAGB

Figura 4.1.1. Microestructura del material inicial, a) antes de recocido, b) después de
recocido.
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La Figura 4.1.1b muestra la microestructura del material después de recocido observandose una

microestructura formada por granos equiaxicos de mayor tamafio con diferentes orientaciones y
con una fraccion predominante de limites de grano de angulo grande (lineas negras en la Figura
4.1.1b) con respecto al material sin recocido (Figura 4.1.1a) La préactica ausencia de limites de
grano de baja orientacion indica que la microestructura esta practicamente recristalizada al

100%. Se obtuvo un tamafio de grano medio de ~72um con una textura aleatoria.

La evoluciéon microestructural del material procesado por ECAP se puede observar en la Figura
4.1.2 y Figura 4.1.3 para los dieciseis pases por ECAP. Durante los primeros pases (Figura
4.1.2), se destaca una microestructura orientada de granos alargados tipo pancake, como es
caracteristico en este proceso. Los granos inicialmente equiaxicos adoptan una forma alargada,
especialmente en el material después de una y dos pasadas por ECAP. Estos granos alargados
forman un angulo de ~20-25° con respecto a la direccion de extrusion, tal y como ha sido

reportado por Furukawa et al [94] mediante los patrones de corte para el proceso ECAP.

A 3 pases comienza a observarse de forma masiva la formacidn de pequefios granos con una
forma mas equiaxica alrededor de granos de gran tamafio. La cantidad de LAGB es notablemente
alta cuando el material se somete a mayor deformacion (cuatro y cinco pases) se observa en la
Figura 4.1.2 que los granos dejan de estar totalmente alineados mostrando asi una
microestructura mas equiaxica. Cabe aqui mencionar que la ruta de procesamiento B¢ no sélo es
la que conduce a una estructura de granos ultrafinos equidxicos de forma més rapida [203] sino
que también permite obtener un arreglo de limites de grano de angulo grande de forma mas
rapida también [203, 204].

Para los materiales después de seis y siete pases como se muestra en la Figura 4.1.3 se puede
constatar la continua reduccién en el tamafio de grano a medida que se introduce mas
deformacion en el material. Esta evolucion en la reduccion del tamafio de grano desde las etapas
iniciales (un pase) hasta el final del proceso (dieciséis pases en esta tesis) se atribuye de acuerdo
con Téth et al. [205] a la presencia de un proceso de recristalizacion dinamica continua (CDRX)
lo que genera una renovacion de la estructura de granos. A diferencia de la recristalizacion
dindmica discontinua, los bordes de grano no se mueven (no hay nucleacion y crecimiento)
mientras que los nuevos bordes son creados continuamente a partir de las dislocaciones

geométricamente necesarias (GNDs) de las cuales se hablara mas adelante en este capitulo.

A medida que la deformacion se incrementa (materiales con mas de siete pases), se puede

apreciar en la Figura 4.1.3 que la reduccion en el tamafio de grano es cada vez mas pequefa en
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comparacion con las reducciones alcanzadas en los primeros pases. Con lo cual se puede

establecer que el material ha alcanzado una saturacion en la reduccién del tamafio de grano.

2°<0<15° LAGB

©6>15° m—— HAGB

Figura 4.1.2. Evolucion microestructureal del material procesado por ECAP durante los
primeros cinco pases.
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En las etapas finales de la deformacion (ocho y dieciséis pases) se puede apreciar mas

claramente una microestructura de granos equiaxicos muy finos, con tamafio de grano muy

pequefio.

2°<0<15° LAGB

0>15° —— HAGB

Figura 4.1.3. Evolucion microestructureal del material procesado por ECAP después de 6, 7,
8,y 16 pases.

En la Figura 4.1.4 se indican los mapas con los bordes de grano de &ngulo grande y pequefio
(lineas negras y rojas respectivamente) para cada uno de los pases por ECAP. Se puede apreciar
que en los pases iniciales (menos de cinco pases) hay un predominio en la fraccion de bordes de

grano de angulo pequefio como también lo indica la Figura 4.1.5a. Este comportamiento, de
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acuerdo con Bay et al. [208], se debe a que durante las etapas iniciales de la deformacion plastica
severa, se forman nuevos bordes de grano subdividiendo los granos grandes en bloques celulares,
los cuales con mayores deformaciones llegan a convertirse en bordes de grano de angulo grande,
como se puede constatar en la Figura 4.1.4 y Figura 4.1.5a para los materiales con mas de cinco
pases. Por lo tanto la evolucion de los granos hacia una forma mas equiaxica se debe a que los
bordes de subgrano pueden llegar a ser subgranos a partir de la absorcion de dislocaciones,
produciendo de esta manera arreglos de granos ultrafinos separados por bordes de grano de

angulo grande.

e
e
DL I  B

2°<@<15°mmm—— | AGB

©>15° wmmmmm HAGB

Figura 4.1.4. Representacion de los HAGB y LAGB para los diferentes pases por ECAP.
Como se aprecia en la Figura 4.1.5 tanto la evolucion en el tamafio de grano como la fraccién de

bordes de grano de angulo grande o pequefio comienzan a presentar una saturacion a altos

163



RESULTADOS Y DISCUSION

numeros de pases. Segun Valiev et al [81] en los primeros pases se generan grandes cantidades

de dislocaciones, las cuales todavia pueden interactuar entre ellas y los bordes de grano, debido a
que tienen un camino libre mas grande (granos mas grandes) mientras que a medida que la
deformacion se incrementa, la tasa de generacion de dislocaciones se reduce, llegandose a
alcanzar un valor de saturacion debido a que el tamafio de grano puede llegar a ser comparado

con el camino libre para el movimiento de las dislocaciones.

Por lo tanto el origen de las estructuras de grano ultrafino producidas por técnicas de
deformacion plastica severa puede relacionarse a dos fendmenos. La recristalizacion in situ
[207], y la formacion y evolucion de una estructura celular de dislocaciones cuya escala de
tamafio disminuye a medida que el esfuerzo aumenta durante el procesado por deformacion
plastica severa [208, 209]. Estas teorias relacionadas con la evolucion en la densidad de
dislocaciones que permiten explicar la evolucion en el tamafio de grano se constataran mas

adelante en este capitulo cuando se presenten los calculos de la densidad de dislocaciones.

En la Figura 4.1.5b, también se presenta la evolucion de la relacidn de aspecto para cada uno de
los materiales procesados por ECAP. Se puede observar un incremento hasta el cuarto pase,
seguido por una reduccion hasta el octavo pase con tendencia hacia un estado estable para
valores mayores a ocho pases. Cabe destacar que el valor conseguido después de dieciseis pases
es aun mayor que el valor obtenido después de un pase, lo que muestra que los granos aun no son
completamente equiadxicos. Este comportamiento es coherente con el hecho de que aun después
de dieciséis pases el material no haya alcanzado una microestructura de estado estable mediante
el proceso ECAP, por lo que se esperaria mediante la aplicacion de mayor deformacion por otro
proceso de deformacion plastica poder alcanzar una mayor reduccion en el tamafio de grano, ya
gue aun existe una fraccion considerable de bordes de grano de angulo pequefio (Figura 4.1.5a)
que pueden convertirse en bordes de grano de angulo grande.

Otra de las caracteristicas microestructurales analizadas por medio de EBSD es el tamafio de
grano y relacion de aspecto como se muestra en la Figura 4.1.5b. La evolucion del tamafio de
grano muestra una gran reduccion durante los primeros pases, mientras que la relacion de
aspecto evidencia un incremento notable durante los primeros pases del proceso. Sin embargo
estas dos caracteristicas microestructurales tienen en comun que presentan una tendencia a

estabilizacion y saturacion después del quinto pase.
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Figura 4.1.5. Propiedades microestructurales para el hierro ARMCO procesado por ECAP. a)
Porcentajes de LAGB y HAGB, b) tamafio de grano y relacidn de aspecto.

Se puede apreciar también en la Figura 4.1.5b que aunque la reduccién en el tamafio de grano
después de cinco pases no es muy grande, la reduccion en comparacion con el material de inicio
si que muestra una reduccién considerable al pasar de ~70um a ~300nm. Hay que mencionar que
aunque el proceso ECAP ha permitido reducir el tamafio de grano en gran medida, cabe la
posibilidad de alcanzar una mayor reduccion en éste, debido a que aun existe una cantidad de
limites de grano de angulo pequefio que podrian llegar a ser limites de grano de angulo grande al
ser sometidos a un proceso de deformacion con mayor presion hidrostatica como el HPT o
quizas con el cambio en el modo de deformacion. Con ello no solo se conseguiria afinar la

microestructura sino también incrementar alin mas la resistencia del material.

4.1.1.1 Sitios de red coincidente-CSL.
Con el propdsito de conocer mejor las caracteristicas de los limites de grano del material y el

efecto sobre ellos debido al proceso ECAP se estudiaron los sitios de red coincidente (por sus
siglas en inglés- coincident site lattice CSL) ya que estos limites especiales pueden influir en las
propiedades mecanicas. Los CSL describen los limites de grano que tienen una estructura
ordenada cuando la orientacion de dos granos adyacentes es tal que el limite de grano es un
plano con una alta densidad de sitios coincidentes [210]. En la Figura 4.1.6 se indica y compara
las fracciones mas dominantes de CSL para el material antes y después de ECAP para diferentes
nameros de pases, mientras que en la Tabla 4.1.1 se muestran los diferentes tipos de CSL con sus
respectivos ejes y angulos de rotacion. Inicialmente se puede observar que las fracciones de
todos los tipos de CSL después de ECAP se reducen en comparacion con el material en estado de

recocido.
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Tabla 4.1.1. Tipos de sitios de red coincidente (CSL) con sus respectivos ejes y angulos de
rotacion [55].

Tipo [(:-T csL EIE B '] Tipo [(;T csL EIE Omin [°] Tipo [‘;? st EJE BOrmin [°]
1 cualquiera 0 25a <100> 16.25 39a <111> 32.21
3 <111> 60 25b <331> 51.68 39b <321> 50.13
5 <100> 36.87 27a <110> 31.58 41a <100> 12.68
7 <111> 38.21 27b <210> 35.42 41b <210> 40.88
9 <110> 38.94 29a <100> 43.61 41c <110> 55.88
11 <110> 50.48 29b <221> 46.39 43a <111> 15.18

13a <100> 22.62 31a <111> 17.9 43b <210> 27.91
13b <111> 27.8 31b <211> 52.19 43c <332> 60.77
15 <210> 48.19 33a <110> 20.05 45a <311> 28.62
17a <100> 28.07 33b <311> 33.55 45b <221> 36.87
17b <221> 61.93 33c <110> 58.98 45c <221> 53.13
19a <110> 26.53 35a <211> 34.04 47a <331> 37.07
19b <111> 46.83 35b <331> 43.23 47b <320> 43.66
21a <111> 21.79 37a <100> 18.92 49a <111> 43.58
21b <211> 444 37b <310> 43.13 49b <511> 43.58
23 <311> 40.45 37c <111> 50.57 49c <322> 49.22

En el material recocido se puede observar claramente que el limite CSL mas dominante es el 23
debido al tratamiento térmico al que fue sometido el material. Ademas es también el que mayor

fraccion total de CSL tienes como se muestra en la Figura 4.1.6c.

Con respecto al material procesado por ECAP se puede observar que los limites con caracter de
23 decrecen considerablemente especialmente desde los primeros pases por ECAP, ya que para
el material con mas de seis pases se observa claramente en la Figura 4.1.6b que la fracciones de
este tipo de limite vuelve a incrementarse llegando a ser la mayor de todos los demas limites
CSL.

Se observa también que a medida que se incrementa la deformacion, o el nimero de pases, el
porcentaje de limites especiales crece hasta 16 pases, donde se observa la mayor fraccion como
se muestra en la Figura 4.1.6c. Esto es debido a que en la etapas iniciales de deformacion los
limites de grano estan conformados por bordes de grano de angulo pequefio como se mostré en

la Figura 4.1.5a.
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Figura 4.1.6. Sitios de red coincidente, a) comparacion antes y después de ECAP, b)
comparacion solo para el material procesado por ECAP y ¢) porcentaje de limites con caracter
de CSL o aleatorios.

En la Figura 4.1.7 y Figura 4.1.8 se muestran las microestructuras con la ubicacion de los CSL
mas importantes para el material a diferentes valores de deformacion. Se puede apreciar
claramente que de todos los CSL los limites con caracter de X3 son los de mayor presencia en
toda las microestructuras. De acuerdo con Lin et al [211] los limites especiales de angulo
pequefio pueden actuar como inhibidores del crecimiento del grano debido a que estos limites
presentan una relativa inmovilidad. También se ha encontrado que los limites X3 en una aleacion
Fe-3% Si podrian presentar poca movilidad, sin embargo, a diferencia de los materiales fcc, no
existen bases estructurales o energéticas para demostrar una mejora en la estabilidad de los

limites ~3 en materiales bcc.

Por otro lado, la mayor fraccion de limites especiales en el material en estado de recocido se
debe al tratamiento térmico de recristalizacion, ya que ha sido demostrado por V. Randle [212]
que un tratamiento térmico de recocido después de una deformacion media puede llegar a

incrementar la fraccion de limites especiales.
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Figura 4.1.7. Distribucidn de los sitios de red coincidente en la microestructura del material
desde cero hasta cuatro pases.
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6>15° s HAGB

3

Figura 4.1.8. Distribucion de los sitios de red coincidente en la microestructura del material
desde cinco hasta dieciséis pases.
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41.1.2 Textura.
La evolucién de las orientaciones cristalograficas predominantes (textura) como producto de la

deformacion plastica severa es otra de las caracteristicas importantes del procesamiento por
ECAP [163]. Ya que el corte simple es el procedimiento en el que se basa la técnica ECAP, se
puede hacer una comparacion entre las texturas desarrolladas durante ECAP y las texturas
establecidas como resultado de la deformacion por corte simple ya que ha sido demostrado por 1.
J Beyerlein y L. S Toth [163, 213] que existe una gran similitud en términos de componentes
principales ideales y sus variaciones de intensidad. Hay que destacar la peculiaridad de que las
orientaciones ideales aparecen en posiciones rotadas, siendo 10° después del primer pase, y

disminuyendo hasta 5° en los pases posteriores.

Para estudiar la textura del hierro ARMCO procesado por ECAP se muestran en la Tabla 4.1.2
las diferentes componentes ideales y las fibras a la que pertenecen encontradas en materiales
BCC deformados a través de corte simple para una matriz con ®=90° asi como su
representacion en dos secciones de ODF y en la figura de polos como se muestra en la Figura
4.1.9.

Tabla 4.1.2. Fibras y orientaciones ideales de ECAP para materiales bcc para una matriz con
@=90° [162].

Notacion |{hkl}<uvw> Angulos de Euler ] Fibraala que
$1 D ¢ pertenece
D, (112)111 54,74/234,74 45 0/90 (111)
144,74 90 45
D, 112)[111] 1256 45 0/90 (112)
35,26/215,26 90 45
E L10)[L11] 90 35,26 45 (111), {110}
E (110)[I11] 270 35,26 45 (111), {110}
(L10)[L12] 90/210 54,74 45 {110}
3 (110)[112] 30/150/270 54,74 45 {L10}
F {L10)002) 0/180 45 0/90 {110}
90/270 90 45

Por lo tanto las orientaciones ideales de textura en ECAP se definen directamente a partir de
aquellas de corte simple asumiendo que tiene lugar a lo largo del plano de intercepcién de los
dos canales en un sentido negativo [73]. Por otro lado, las orientaciones ideales de materiales bcc

en corte simple fueron identificadas en [214], donde estas orientaciones estan definidas por dos
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fibras: {110} || SP y <111> || SD. Sobre la primera fibra se sitGian las componentes F, |, J, Ey E

mientras que las componentes D;, D,, E y E se sitan en la segunda fibra. Las principales fibras

de textura encontradas en materiales bcc se muestran en la Tabla 4.1.3.

Tabla 4.1.3. Fibras de textura en ECAP en materiales bcc [163].

Notacion de ori . la fib
la fibra rientaciones en la fibra

bi —_> DQW — E(p — Dl<p<111>(/, fibra parcial
b2 —_ Fq) — J(p — E¢{110}¢, fibra parcial, E(p — D2¢<111>(pﬁbra parcial,
b3 —_—> Dl(p — E¢<111>¢fibra parcial, — E¢; — J(o — F(D {110}(/; fibra parcial,

Como ayuda para caracterizar la textura, es atil conocer la localizacion de las orientaciones
ideales de ECAE en la figura de polos y en las secciones de ODF como se muestran en la Figura
4.1.9 para la figura de polos (111) en el plano TD y para las dos secciones de ODF en el espacio
de Euler para ¢, =0y ¢, = 45. Sin embargo se debe tener en cuenta que las texturas para
diferentes nimeros de pases no estan directamente relacionadas con las del modelo de corte
simple por lo que son un poco mas dificiles de caracterizar. La evolucion de textura es
usualmente gobernada por tres factores principales: la deformacion aplicada, los mecanismos de
deformacion y la textura inicial. Por ello el analisis de textura debido a alguno de los factores

anteriores requiere del conocimiento de los otros dos.

En la Figura 4.1.10, se muestra la textura inicial del material antes y después del tratamiento
térmico de recocido. En los materiales bcc deformados en frio se suele identificar la existencia
de dos fibras conocidas como fibra-a y fibra-y como se muestra en la Figura 4.1.10a, donde la
fibra a varia desde 0° hasta~55° con el eje de fibra <110> paralelo a la direccién de laminacion y
se extiende desde (001)[110] hasta aproximadamente (111)[110]. Esta fibra incluye los
componentes {001}<110>, {211}<011>y {111}<011>. Por otro lado la fibra y que se presenta
para ®~55° se expande a través de todos los valores de ¢;. Esta fibra se puede describir como
una fibra de textura completa con <111> paralelo a la normal de la hoja.
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Esta fibra contiene dos pares de orientaciones equivalentes (111)[110], (111)[121], (111)[011] ¥

(111)[112]. La naturaleza de las texturas de recristalizacion de los materiales bcc es diferente a
la observada en materiales fcc. Aunque en los dos tipos de materiales (bcc y fcc) las texturas de
laminacion se describen principalmente por la fuerte existencia de dos fibras (a y v), en los
materiales bcc después de recristalizacion aun se observa la presencia de varias componentes de
estas fibras [55].

Direccién de rotacion del cuerpo rigido
¢1 % P 4 3600

a) o°

D[ p, D,

e

90°

b)

DyA D,w E;O Eeo ‘Je* ‘Ten Fyo

Figura 4.1.9. a) Posiciones ideales en materiales bcc para @=90°, b) figura de polos (111) en
el plano TD mostrando las orientaciones ideales de texturas de ECAE definida por el modelo
de corte simple [163].

Como se puede ver en la Figura 4.1.10b y Figura 4.1.10c el material en estado inicial sin
recocido muestra una textura mas fuerte en la fibra a que el material recocido como lo indica la
seccion de ODF a ¢, =45° y la funcion densidad de orientacion respectivamente. Se puede
observar en la Figura 4.1.10c como especialmente los componentes de la fibra o entre

(001)[110] y (112)[110] en el material recocido han disminuido en intensidad producto de la
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recristalizacion del material. Por otro lado el material recocido muestra un incremento en la
intensidad de la componente (111)[121] en la fibra y.

0 —— ag*

a) —_

L 01)[110] (001)1010] Moo1)(170]
l fibra- a
[113][1?"] E =2 E E E Iﬂiﬂ][iizl
(112)[110] = E = = & s(112)[111]
i P EH T N

- = .F - = o S
(111)[110] (] [ B k3 [535411}% % %as'}
(332)[110] ] (332)[113]

fibra-y
b) [110][110] a(110)[001]
Inicial-trefilado b= 45° Inicial-recocido
0 P1—» 90° o Pr—> 90°
[7 O \_/
90° E / 90°f1
¢, =45° ¢z =45°
Niveles de contorno:0,5/1/2/3/4/5/5,1 0,5/1/2/3/4
c
(112) (111) (111) (111) (oo1) (112) (111) (332) (110)
6[1»10] . . [1-'21] . . [0-'11] . . [-1-12] 6[1 10] [1-10] '[1-10] '[1-10]' . [1-10]
—o— Hierro ARMCO | —o—Hierro ARMCO

54 —o—Hierro ARMCO recocido 54 —O—Hierro ARMCO recocido
fibray | fibraa 4,=45°

L \J \J \J \J \J 0 L
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90
0, i

Figura 4.1.10. Textura material inicial. a) Orientaciones ideales materiales bcc, b) seccion

ODF material sin y con recocido y c¢) funcion densidad de orientacion para las dos
condiciones del material inicial.
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La textura inicial generalmente tiene un efecto sobre la evolucion de la textura durante ECAP
promoviendo el fortalecimiento de ciertos componentes de textura y la reduccion de otros. Se
debe tener en cuenta que la textura inicial previa al proceso ECAP, puede provenir tanto de un
material tratado térmicamente como de un proceso de manufactura al que fue sometida la
muestra previo al proceso ECAP. En la Figura 4.1.12 se muestran las figuras de polo patron para
diferentes planos mediante las cuales se analizara la textura del material antes y después de
deformacion por ECAP. La Figura 4.1.11 muestra la textura mediante la figura de polo del plano
{110} para el material en estado de recepcion y después de recocido previo al proceso ECAP.
Como ya se indico anteriormente mediante ODF la figura de polos del material en estado de

recepcion también muestra una textura mas fuerte con respecto al material después de recocido.

En el caso del material en estado de recepcion se puede apreciar en la Figura 4.1.11 que presenta
una fuerte preferencia hacia las direcciones [110] y [110]. De igual manera el material después
de recocido pero con una intensidad mas débil. En términos generales se puede observar que los
dos materiales tienen preferencias hacia las mismas direcciones pero que en el caso del material

recocido presentan una intensidad mas débil.

Inicial Recocido

0,5/1/2/3/4 0,5/1/2/2,9

Figura 4.1.11. Figura de polos {110} para el material en estado inicial y después de recocido
antes de ECAP.
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{100}
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i21
0 011
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17
1i0 211

Figura 4.1.12 Figuras de polos patron para los planos a) {100}, b) {110} y ¢) {111}

La figura de polos no solo permite observar la textura del material en estado inicial y después de
recocido sino también la del material procesado por ECAP como se muestra en las Figura 4.1.11
y Figura 4.1.13 respectivamente. Las texturas iniciales en materiales cubicos pueden variar desde
aleatorias (con intensidades entre 1.2-1.4), moderadas y simétricas (con intensidades entre 2-3) y

fuertes y sin simetria (con intensidades >5-6) [215].

Con respecto al material procesado por ECAP para diferentes numeros de pases (N=1, 2, 3, 4, 5,
6, 7, 8 y 16) el analisis de las componentes presentes se realizd en base a la ubicacion de las
componentes ideales producidas por corte simple como se muestran en la Tabla 4.1.2 y en la
Figura 4.1.9c. En el material con un pase se puede observar que las densidades de orientacion
mas altas pueden encontrarse cerca de las componentes Fy Y D;o mostrando que la componente
D, es mas fuerte que la componente D,, como resultado del efecto del corte simple negativo

[162]. Esto es debido a que la orientacién D, esta presente en las fibras (111), y {112} uvw),.
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Figura 4.1.13. Figuras de polos para el material procesado por ECAP para diferentes
nameros de pases.

Con el incremento en el nimero de pases se puede observar una evolucion gradual en la textura
caracterizada por la no-uniformidad y la no completitud en la densidad de orientacion entre las
diferentes fibras. Esto es atribuido a la rotacién de 90° alrededor del eje longitudinal. De esta
manera la textura, como resultado del procesamiento por la ruta Bc, tiende a hacer que la

componente D, 4 se vuelva mas fuerte, mientras que las componentes Fg y D,o Se vuelven mas
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débiles, en especial la componente F,. Para el tercer pase se puede observar un comportamiento
similar al del material con dos pases (fuerte presencia de la componente D,y y débil en las
componentes Fy ¥ D,p), como muestra la figura de polos. Sin embargo, se observa que existe un
desplazamiento de las componentes de sus ubicaciones tedricas lo cual también ha sido
observado en un acero libre de intersticiales y se relaciona con los cambios en el nivel de

deformacion de la textura observado también en experimentos de torsion [216, 217].

De acuerdo con Li et al. [218] después del cuarto pase se puede observar la reaparicion de
componentes que se observan en el material inicial de recocido, debido a que en la ruta B¢ es
conocido que la microestructura se regenera cada cuatro pases, lo cual refleja los efectos de la
inversion del deslizamiento incompleta que hace que solamente una parte de la subestructura
cambie a una configuracion equiaxica. Por otro lado, el cambio en la orientacion de las
componentes ideales, como se muestra en cada una de las figuras de polos de la Figura 4.1.13
mediante el cambio en A8 con respecto a los ejes principales (en especial para los materiales con
mayor namero de pases) se atribuye a la ausencia de orientaciones estables después de la
deformacion por corte [216, 218]. También se puede observar en la figura de polos como para
deformaciones mayores a cuatro pases se presenta una expansion de la densidad para las
componentes de orientacion individual lo cual se refleja en la disminucion de la intensidad de

textura maxima como muestran los niveles de contorno.

Para mirar mejor la distribucion de cada una de las componentes ideales en funcién del namero
de pases por ECAP se realiz6 también su representacién mediante ODFs en diferentes secciones

de ¢, constante como se muestra en la Figura 4.1.14 a Figura 4.1.22.

Después del primer pase se puede observar que existe contribucion de todas las componentes
ideales en la textura del material y que ademas se encuentran ubicadas a lo largo de fibras.
También se puede observar que aunque los ODFs se presentan mediante simetria triclinica, el
material despues del procesamiento por ECAP muestra simetria monoclinica, ya que la textura se
repite cada 180°. Se puede observar que las componentes principales se encuentran distribuidas a
lo largo de las fibras parciales (111) y {110}, representadas como las lineas de color (b, b, y
bs). Después del primer pase se puede observar que la componente principal de textura se

encuentra ubicada en (90°, 24°, 45°) muy cerca de la componente principal Eg y de la fibra b;.
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Niveles de contorno: 0,5/1/2/3/4/5/6/6,7

Figura 4.1.14. ODF material con 1 pase por ECAP.

En el segundo pase se puede observar en la Figura 4.1.15 que las componentes ideales de mayor
intensidad corresponden con D,y Y D,g Y Se encuentran dentro de la fibra b;. Ademas también se

observa que la componente F, presenta la intensidad mas débil seguida por las componentes Eg

y Eg.
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Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/8/9/10/11/12/13/13,3

Figura 4.1.15. ODF material con 2 pases por ECAP.
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Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/8/9/10/11/12/13/13,7

Figura 4.1.16. ODF material con 3 pases por ECAP.

En la Figura 4.1.16 se puede apreciar que despues de 3 pases las componentes D;g Yy D, SON
nuevamente las dominantes mientras que las demas componentes ideales presentan intensidades
muy bajas, aungue en este punto de deformacion es donde se registra la mayor intensidad de
todos los pases, la cual se encuentra en (1500, 90°, 45°) muy cerca de la componente D,y Y de la

fibra b,.
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4 PASES

00

90°

Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/8/9/10/11/11,2

Figura 4.1.17. ODF material con 4 pases por ECAP.
Después del cuarto pase, ver Figura 4.1.17, se observa como nuevamente aparece la componente
Fy, presentando la mayor intensidad dentro de las componentes ideales y como componente

principal de textura del material con cuatro pases y que se encuentra dentro de la fibra b,. Esto se

atribuye de nuevo al efecto de regeneracion microestructural cada cuatro pases por la ruta Bc.
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Al continuar con la deformacion se observa como nuevamente en el quinto pase (Figura 4.1.18)

el material vuelve a presentar sus maximas intensidades en la componente principal D, dentro
de la fibra b5 conservando una fuerte contribucion de la componente Fy que se encuentra dentro

de la fibra b, al igual que las componentes D,y, E, Yy J.

5PASES

Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/8/9/10/11/12

Figura 4.1.18. ODF material con 5 pases por ECAP.
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6PASES

Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/7,3

Figura 4.1.19. ODF material con 6 pases por ECAP.

Para los materiales con seis y siete pases se observa un comportamiento similar al del material
con cinco pases donde la componentes principales dominantes son la D,4 Y D,5 COMO Se muestra
en las Figura 4.1.20 y Figura 4.1.21 aunque con una menor intensidad que en el material con
cinco pases debido a una reduccion en la intensidad global de la textura del material, siendo

mayor esta reduccion en el material con 7 pases.
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7PASES

90°

Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/6,8

Figura 4.1.20. ODF material con 7 pases por ECAP.

Para el material con ocho pases, que se muestra en la Figura 4.1.21, se observa un incremento en
la intensidad global de la textura del material lo que genera que todas las componentes ideales
también incrementen su intensidad con respecto a los materiales con seis y siete pases. Las
componentes dominantes vuelven a ser D,y, Dyg Y Fg de mayor a menor intensidad

respectivamente. Se destaca también que las componentes D,q, E, ] Y Fg Se encuentra bien
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definidas dentro de la fibra b;. Aungue se espera que la microestructura en la ruta B¢ se regenera

cada 4 pases, la textura después ocho pases difiere de la textura después de 4 pases ya que la

textura ha rotado entre pases sobre un eje que no es el eje de simetria de textura del proceso

[218].

8PASES

Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/8/9/10/11/11,6

Figura 4.1.21. ODF material con 8 pases por ECAP.
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Después de dieciséis pases la Figura 4.1.22 muestra la misma tendencia que el material con ocho

pases aunque con una reduccién global de la intensidad de textura, donde las componentes
principales con mayor intensidad son las componentes D;q Yy D,y aunque la mayor intensidad no
se localiza sobre ninguna de estas componentes ideales pero si muy cerca de la componente D,g.
También se observa una contribucion importante por parte de las componentes ideales /, y J las

cuales no habian presentado una gran contribucion en los diferentes pases anteriores.

16PASES g >

Niveles de contorno: 1/2/3/4/5/6/7/7,3
Figura 4.1.22. ODF material con 16 pases por ECAP.
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En la Figura 4.1.23 se muestra el resumen de las componentes principales de textura para todos

los pases. Se observa que las componentes D;g Y D,g SON las que presentan una mayor
intensidad en la gran mayoria de pases siguiendo la tendencia de incrementarse hasta el quinto
pase y después comenzar a disminuir hasta el pase dieciséis. Con excepcion del primer y cuarto
pase (donde la componente E y F son las de mayor intensidad respectivamente) las componentes
Dig Y D, son las de mayor intensidad en todos los demas pases, lo cual es coherente con lo
reportado por Beyerlein et al. [163] donde la componente D, es la mas débil para materiales
procesados por ECAE bajo corte simple negativo. Por otro lado las componentes E y E
presentan su mayor intensidad después del primer pase, mientras que al incrementar la
deformacion su intensidad decrece hasta el pase dieciséis. Las componentes J y J muestran
también su maxima intensidad después del primer pase, seguido por una disminucion hasta el

cuarto pase, para volver a incrementarse hasta el final de la deformacion.

14
] I 1 PASE ]
12 I 2 PASES 1
I 3 PASES
l I 4 PASES 1
10- I 5 PASES -
. I 6 PASES .
8- I 7 PASES i
) B 8 PASES )
I 16 PASES

f(9)

DD D E E J J
Componentes de textura

Figura 4.1.23. Componentes de textura para el material con diferente nimero de pases.

Todas las variaciones en las componentes de textura a lo largo de las fibras b; — b; con los
diferentes pases por ECAP son esperados, especialmente cuando se utiliza como ruta de
procesamiento la ruta Ba y la ruta B¢ de acuerdo con lo observado por Li et al. [219] para un

acero libre de intersticiales procesado por ECAP. Se observa que la fibra b; que pasa a través de

187



RESULTADOS Y DISCUSION

D,o —Eg/Eg —Jo/Jo — Fg presenta la distribucion de orientaciones mas completa con sus

principales componentes de textura localizados entre D,g Y Jo/Jg.

Como se ha mostrado en la figura de polos (Figura 4.1.13), existen desviaciones de las
componentes ideales de sus posiciones teoricas, representadas como giros A8 alrededor de los
ejes principales, las cuales pueden llegar a ser tan grandes como 20° [220]. Por esta razon el uso
de ODFs permite identificar mejor la posicion de cada una de las componentes. Estos valores de
desviaciones son pequefios en los pases iniciales pero se incrementan con el mayor grado de
deformacion. Se puede observar en la Figura 4.1.13 que el incremento en las desviaciones se
produce hasta el cuarto pase donde estos valores vuelven a ser muy pequefios, debido a la
regeneracion microestructural cada 4 pases. A partir del cuarto pase las desviaciones vuelven a
incrementase con la deformacion. Sin embargo, las texturas de ECAE después de multiples pases
experimentan deformacidon por corte en diferentes planos y direcciones con cada nuevo pase, por
lo que no se espera su directa relacion con el modelo clésico de corte simple, generando mayor

dificultad al momento de su caracterizacion

Otro de los factores importantes que intervienen en la evolucion de la textura del material es la
generacion de subestructura por la deformacion del proceso, ya que esta deformacidn genera una
microestructura de subgranos los cuales pueden identificarse como bandas de corte y
deformacion del orden de 10-100um o como arreglos de estructuras de dislocaciones en forma de
paredes celulares espaciadas aproximadamente por una distancia de 1-0.1um. Estos tipos de
subestructura afectan la textura ya sea por medio de reorientacion de una fraccion de granos o
por la creacidn de barreras direccionales para el deslizamiento. Lo anteriormente mencionado
esta de acuerdo con los resultados observados en la Figura 4.1.5 para las fracciones pequefias de
limites de granos de angulo grande, donde se puede observar e identificar que antes del quinto
pase la fraccion dominante es la de LAGB, lo cual concuerda con lo observado en las
intensidades de textura, las cuales son mas fuertes hasta el quinto pase, a partir del cual la

intensidad disminuye de acuerdo con el incremento en la fraccion de HAGB.

Otro aspecto importante que se puede observar mediante el andlisis de textura, es el fenémeno de
recristalizacion de los materiales, para lo cual, de acuerdo con el tipo de estructura cristalina,
existen fibras y componentes que aparecen con mayor o menor intensidad segun sea el estado en
el que se encuentra el material. En los materiales bcc se habla de la existencia principalmente de
dos fibras, denotadas como fibra o cuyo eje de fibra es <110> y es paralelo a la direccion de la
deformacion, y la segunda se conoce como fibra y donde su eje <111> es paralelo a la direccion
normal de la hoja. Para el caso de la recristalizacion de materiales bcc se ha mostrado que ganan
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una mayor intensidad en la fibra y a costa de la reduccién en algunas de las componentes de la

fibra a [55, 221]. En la Figura 4.1.24a se observa como la evolucion de la fibra o muestra que
para los materiales procesados por ECAP hay una gran reduccién en las componentes de esta
fibra, y si se compara con las magnitudes de la fibra y se puede observar que la intensidad de esta
fibra para todos los materiales es menor que la gran mayoria de las componentes de la fibra v,
con la excepcion de los materiales con tres y cuatro pases, los cuales registran mayores
intensidades en la fibra a. En la Figura 4.1.24b se observa que las mayores intensidades de la
fibra y corresponden con las componentes (111)[121] y (110)[110] siendo los valores de los

materiales con 1y 2 pases mayores incluso que los del material inicial recocido.

(001) (112) (111) (332) (110)
3[1-10] [1-10] [1-10] [1-10] [1-10]
S —op fibraw
—1p ¢,=45°
—2p $=0°
24 -
~
(@)
N
e
1- -

A\ ]
> ?m?;»‘/z

0 =
a)O 10 20 30 40 50 60 70 80 90

()
(111) (111) (1112) (111)
6 [1-10] [1-21] [0-11] [-1-12]
< —0p fibra
5. —1p $y=45°
—2p ®=55°
4 —3p
44 —4p
> 31 —7p
= —8p
24
1
O -+ v | ] v | ] v L] v L]
b) 0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90

¢,

Figura 4.1.24. Evolucion de las fibras y y a para diferentes pases por ECAP.
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El hecho de que la textura en la fibra y sea mayor en los materiales con 1 y 2 pases se puede

atribuir a que una fibra de textura de recristalizacion de materiales bcc se da por la formacion
preferente de nucleos de recristalizacion en los bordes de grano de angulo grande entre los
granos deformados en el caso de recristalizacion dinamica discontinua. Esto se podria atribuir a
la creacion continua de nuevos bordes a partir de la dislocaciones geométricamente necesarias,
las cuales, como se mostrard a continuacion, presentan un gran incremento en su densidad

durante los primeros pases de deformacion por ECAP.

En conclusion, la textura del material procesado por ECAP para cada pasada presento
orientaciones predominantes con distribuciones continuas a lo largo de fibras de orientacion con
textura de corte simple. Sin embargo, también se encontrd la presencia de otro tipo de
componentes de textura aunque de menor intensidad, asociadas con la presencia de las fibras
a y y caracteristicas de los materiales bcc. Se encontr6 que las componentes sobre la fibra y eran
mas intensas que las componentes sobre la fibra «, siendo (111)[121] y (111)[112] las
principales componentes sobre la fibra y mientras que la componente (111)[110] de particular
interés para aplicaciones magnéticas de acuerdo con Gobernado et al. [222] ha desaparecido para
los materiales procesados por ECAP con respecto al material recocido.

4.1.1.3 Dislocaciones geométricamente necesarias.
Para conocer mejor las propiedades microestructurales del material como funcion del nimero de

pases por ECAP se han calculado las densidades de dislocaciones a traves de la técnica de EBSD
siguiendo el procedimiento descrito por Pantleon [223] mediante el cual se puede llegar a
conocer el valor de las dislocaciones geométricamente necesarias (por sus siglas en ingles GND).
Las dislocaciones geométricamente necesarias son las requeridas para soportar una curvatura
particular en la red cristalografica en cualquier punto dado en una estructura deformada [224]. La
razon de la creacion de las dislocaciones geométricamente necesarias es debido a que la
deformacion plastica no es homogénea. La deformacion puede variar de un grano a otro debido a
las diferencias de orientacion. Estas variaciones de deformacion tienen que ser compensadas por
las dislocaciones geométricamente necesarias cercanas a los bordes de granos vecinos. La
densidad de dislocaciones geométricamente necesarias puede ser determinada a partir de
mediciones de EBSD a partir de las diferencias de orientacion entre puntos vecinos separados

espacialmente por AX, donde las curvaturas de la red pueden expresarse con la ecuacion 4.1.1:

06, A6,

=—Fx 4.1.1
K= G~ A, (4.1.1)
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Una diferencia entre dos orientaciones esta definida por la rotacion requerida para poder obtener

una orientacioén B a partir de otra orientacion A y esta descrita por el angulo de diferencia de
orientacion A@,. Las curvaturas de la red en coordenadas de la red se encuentran facilmente si
los datos de orientacidn estan agrupados en un cuadricula alineada con el sistema coordenado de

la muestra como se indica en la Figura 4.1.25.

Figura 4.1.25. Sistema coordenado utilizado para EBSD.

Debido a que las orientaciones de la red sélo se determinadan en el plano de investigacion (a lo
largo de X, y X3) pero no en la direccion X3 solamente se pueden obtener seis componentes k;,;
y ki, con (i=1, 2, 3) del tensor de curvatura, pero no las componentes k;; debido a que la
diferenciacion en esta direccidon no es posible. Con las seis componentes de curvatura se pueden
obtener cinco componentes del tensor de densidad de dislocaciones (a,, = kyq, @13 = k34,
ay, = kyy, @y3 = ks,, az3 = —ky; — ky,) introducido por Nye [225]. La norma de estos
componentes nos da una densidad de dislocaciones escalar como se muestra en la ecuacién 4.1.2
[205].

1
pc(ijg = E\/afz +af; +aj; +aj; +ai; (4.1.2)

Los diferentes valores de densidad de dislocaciones calculados para diferentes nimeros de pases
se muestran en la Figura 4.1.26 mientras que la Figura 4.1.27 muestra los mapas de la

distribucion de las dislocaciones geométricamente necesarias para el material con 1y 16 pases.

La evolucién de la densidad promedio de dislocaciones con el nimero de pases muestra que el
material tiende a alcanzar una saturacion a partir del cuarto pase como se muestra en la Figura
4.1.26 lo cual corresponde bien con el comportamiento observado en la evolucion del tamafio de
grano donde también se aprecia una saturacion en la reduccion del mismo a partir del cuarto pase
como se mostrd en la Figura 4.1.5b. El estudio de las dislocaciones geométricamente necesarias

es de gran importancia, ya que se ha demostrado que se encuentran relacionadas con la aparicion
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de la etapa 1V en la curva de endurecimiento por deformacion de acuerdo con Pantleon [52] y
Toth et al. [205].

(\IJ'_| 1016! L) v L) v L) v L) v L) v L) v L) v L) v L) " 1016
I ]
§ : n el :
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[} E —a— EBSD 3
© b b
g d .

13 13

-'09) 10 10
c
o}
o

1012

4 6 8 10 12 14 16
Pases de ECAP

Figura 4.1.26. Densidad promedio de dislocaciones (GND) calculadas por EBSD.

I 100 pum (N 5 pm

| M2 EE - [m2]
5x10%3 2,5x10*4 3,5x10* 4,5x10%* 1,15x10%> 1,5x10%4 3,5x1024  6,5x10*  1,5x1015 2,8x106

Figura 4.1.27. Mapas representando las dislocaciones geometricamente necesarias (GND)
en el material procesado por ECAP a diferentes niUmeros de pases.

La evolucion de las dislocaciones geométricamente necesarias también es coherente con el
comportamiento observado en la evolucién de limites de grano de angulo grande y pequefio en la
Figura 4.1.5a ya que la generaciéon de nuevos limites de grano, producto de la recristalizacion
dinamica continua, son creados a partir de la GNDs, lo que permite entender porqué se satura la

generacion de estos nuevos limites a partir del cuarto-quinto pase, pues como se muestra en la
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Figura 4.1.26, ya que las GNDs también alcanzan una saturacion a partir de estos valores de

deformacion.

En la Figura 4.1.27 se ilustran los mapas de GNDs para el material con 1 y 16 pases, y puede
observarse que las dislocaciones estan agrupadas en paredes. En el caso del material con un pase
se puede diferenciar que las mayores densidades se registran dentro de los granos, en los
subgranos (color rojo), ya que en este punto de deformacion es donde se registra la mayor
fraccién de subgranos, los cuales evolucionaran en granos con el incremento en la deformacion.
Por otro lado, en el material con 16 pases se puede observar que las mayores densidades se
encuentran formando paredes que coinciden con los bordes de grano y ratifican el hecho de que
el material podria conseguir un mayor grado de reduccién en el tamafio de grano de acuerdo con
lo mostrado por Pougis et al. [226]. Esto también permite explicar el hecho de que los valores
promedio obtenidos alcancen un valor estable y no disminuyan debido a que la microescrustura
no ha alcanzado su estado estable. Es decir, su menor tamafio de grano por medio de

deformacion pléstica severa aun no ha sido alcanzado.

4.1.2 Caracterizacion microestructural TEM.
En muchas investigaciones las caracteristicas microestructurales debidas al proceso ECAP han

sido estudiadas por medio de la microscopia electronica de transmision (TEM) para la
determinacion de tamarfio de grano, y la naturaleza de las interacciones de las dislocaciones que
ocurren dentro de los granos. Todo el analisis de microestructura del material procesado y en
estado de recepcion se realiz6 en el plano TD, como se muestra en la Figura 4.1.28. La
microestructura del material en estado de suministro muestra la presencia de gran cantidad de
dislocaciones, las cuales en su mayoria son dislocaciones libres ya que se pueden identificar una
a una debido a que no estan agrupadas formando paredes de dislocaciones. También se puede
observar en la Figura 4.1.28 la presencia de paredes de dislocaciones (zonas mas oscuras y
gruesas) donde se encuentran concentradas una gran cantidad de dislocaciones haciendo de esta
manera que no puedan moverse de forma libre, lo que da lugar a una mayor densidad de

dislocaciones.

Es importante mencionar que para el material con cero pases por ECAP, (Figura 4.1.28) no es
posible observar la microestructura de forma completa, es decir que no se pueden observar
granos completos, debido a que el tamafio de grano inicial, como ya se mostro en la Figura
4.1.1b, es demasiado grande (tamafio promedio de ~70um ) para poder ser observado por medio

del microscopio electronico de forma completa, y también a que fue muy dificil generar una
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playa en la muestra con el area suficiente para poder observar toda la microestructura (varios

granos).

i _.'

b

Figura 4.1.28. Microestructura material en estado de recocido, antes de ECAP.

Para los deméas materiales procesados por ECAP para diferentes numeros de pases, se logrd
observar varios granos debido a la reduccién del tamafio de grano. En la Figura 4.1.29 se
muestran las microestructuras para el hierro ARMCO para diferentes pases. Se observa
inicialmente como la presencia de dislocaciones no es tan visible como en el caso del material en
estado de suministro, ya que debido a la propia deformacion muchas de las dislocaciones se
agrupan formando paredes de dislocaciones. Durante los primeros pases por ECAP se puede
observar una morfologia de granos alargados, los cuales, con el incremento en el nimero de
pases tienden a formar granos mas equiaxicos. Iwahashi et al. [204] y Oh-ishi et al. [203] han
mostrado experimentalmente que la ruta B¢ es la mas efectiva al momento de llevar a una
microestructura de grano ultrafinos formados por bordes de grano de &ngulo grande. También
Panin et al. [227] encontraron que el hierro ARMCO procesado siguiendo la ruta B producia

granos menos alargados que los obtenidos siguiendo la ruta A.

Para conocer mejor la evolucion microestructural a través de microscopia electrénica de
transmision se analizaron los materiales con diferentes nimeros de pases calculando el tamafio
de grano, porcentajes de HAGB y LAGB, y la orientacién de los granos a través de la
representacion de los mapas de figura de polos inversas como se muestra en la Figura 4.1.30-
Figura 4.1.35.
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Y (ND)

X (ED)
Z(TD)

Figura 4.1.29. Microestructura del material después de procesado por ECAP para diferentes
ndmeros de pases.

2 pases

Y (ND)

2°<0<15° mmmmm | AGB
X (ED) 0515° = HAGB

Z(TD)

Figura 4.1.30. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los
bordes de grano de &ngulo grande y pequefio, ¢) imagen IPF para el material con 2 pases.

Durante los primeros pases por ECAP (2 y 3 pases, Figura 4.1.30 y Figura 4.1.31
respectivamente) se puede confirmar la formacion de granos y subgranos alargados, con altas
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fracciones de limites de grano de angulo pequefio debido a la deformacion introducida por el

esfuerzo de cizalladura en la interseccion de los dos canales. Se puede observar como en el
interior de esas estructuras de bandas existen estructuras de dislocaciones formando paredes
(HAGB) y otras formando marafias de dislocaciones (LAGB).

Y (ND)
2°<0<15° mmmmm | AGB
X (ED) 0>15° m=mmmm HAGB

Z(TD)

Figura 4.1.31. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los
bordes de grano de dngulo grande y pequefio, ¢) imagen IPF para el material con 3 pases.

Y (ND)

2°<0<15° mmmmm | AGB
X (ED) 6>15° ==smm HAGB

Z(TD)

Figura 4.1.32. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los
bordes de grano de &ngulo grande y pequefio, ¢) imagen IPF para el material con 4 pases.

Con el incremento en la deformacién o ndmero de pases (Figura 4.1.32 y Figura 4.1.33), la

evolucién en la microestructura presenta un cambio de manera que muchos de los granos y
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subgranos inicialmente alargados formando bandas evolucionan para formar una estructura

celular de dislocaciones heterogénea, creando bandas mas alargadas pero mucho mas delgadas,
acompariada del incremento y reduccion en la fraccion de bordes de grano de angulo grande y de

angulo pequefio respectivamente, observandose asi bordes mucho mas definidos.

Y (ND)

2°<0<15° mmm—m | AGB
X (ED) 0>15° s HAGB

Z(TD) 100 101

Figura 4.1.33. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los
bordes de grano de &ngulo grande y pequefio, ¢) imagen IPF para el material con 6 pases.

Con el sucesivo incremento en el nimero de pases (Figura 4.1.34 y Figura 4.1.35), la estructura
de dislocaciones llega a ser mas homogénea, y se presenta una transicién gradual del arreglo
inicialmente predominante de limites de grano de angulo pequefio a un estado predominante de
limites de grano de angulo grande [81], como se muestra en la Figura 4.1.36b. Se pasa de esta
manera de una estructura de granos y subgranos alargados a una estructura formada por granos
mas equiaxicos con un tamafio de grano promedio de ~530nm después de dieciséis pases como
se muestra en la Figura 4.1.36a, lo cual es coherente con los valores reportados por Ivanov et al.
[228] para hierro ARMCO procesado por ECAP bajo similares condiciones de ensayo
(temperatura y geometria de matriz) mediante microscopia electronica de transmision. Sin
embargo se debe destacar que aun después de dieciséis pases por ECAP el material aun retiene
algunos granos con caracteristicas de granos alargados, lo cual es muy similar a lo reportado por
Gazder et al. [229] para un acero libre de intersticiales procesado por ECAE hasta ocho pases.

Por lo anteriormente dicho, se puede observar que incluso después de 16 pases los valores
calculados de las fracciones de limites de grano de angulo pequefio al igual que los calculados

con EBSD muestran un valor superior a 20%, lo que lleva a pensar que la microestructura no es
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completamente homogénea. Sin embargo, otros materiales como el aluminio puro alcanzan una

estructura homogénea después de 4 pases siguiendo la ruta B¢ [230].

8 pases

g- “_i n:‘_ 4.- e

iy Y(N;)

2°<0<15° mm—" | AGB
X (ED) 0>15° mmmmmm HAGB

Z(TD)

Figura 4.1.34. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los
bordes de grano de angulo grande y pequefio, ¢) imagen IPF para el material con 8 pases.

16 pases

Y (ND)
2°<0<15° mmmmm | AGB

X (ED) 0>15° m=mmmm HAGB

Z(TD)

Figura 4.1.35. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los
bordes de grano de &ngulo grande y pequefio, ¢) imagen IPF para el material con 16 pases.

Para alcanzar una estructura mas homogénea varios autores sugieren la combinacion de dos
procesos de deformacién plastica los cuales llevan a una mayor reduccion en el tamafio de grano
como se ha mostrado en titanio puro al combinar ECAP con extrusion en frio [231] o ECAP con
laminacion en frio [232]. Aunque las mejores ganancias en cuanto a la reduccion del tamafio de

grano se han encontrado al combinar procesos como ECAP y HPT donde para el titanio se
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consigue reducir el tamafio de grano de ~300nm a ~200nm [233], mientras que en el niquel puro

Zhilyaev et al. [234] consiguieron reducir el tamafio de grano desde ~350nm a ~140nm y

también una reduccién de la fraccidn de bordes de grano de angulo pequefio [234].
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Figura 4.1.36. Caracteristicas microestructurales ARMCO procesado por ECAP, a) tamafio de
grano, b) fracciones de HAGB y LAGB.

Los valores de LAGB y HAGB calculados por TEM para los primeros pases presentan una
diferencia con respecto a los calculados por EBSD. Esto puede atribuirse a que durante los
primeros pases el analisis por TEM no permite obtener un analisis de un area lo suficientemente

grande donde se pueden observar varios granos para obtener una mayor estadistica.

En resumen, se podria establecer que la evolucion de la microestructura por deformacién
mediante ECAP es similar a la observada en otros materiales como el acero libre de intersticiales
y cobre procesados hasta ocho pases [229]. De acuerdo a lo planteado en otras investigaciones
[235, 236] la evolucion microestructural comienza con la aparicion de paredes de subgranos
formados por el re-arreglo de dislocaciones que deslizan atrapadas después de un pase, las cuales
a su vez actlan como barreras para la propagacién durante los sucesivos pases. Como
consecuencia, los diferentes bordes de grano de angulo grande seleccionan diferentes
combinaciones de sistemas de deslizamiento para poder acomodar los futuros incrementos de
deformacion. Mientras la deformacion continua, cada subestructura rota hacia la orientacion
estable méas cercana dando como resultado la generacion de nuevos bordes y la orientacion

adicional de los bordes que ya existian hacia angulos de diferencia de orientacion mayores [237].

De esta manera se puede entender que se obtienen mayores areas con fracciones de bordes de
angulo grande por medio del incremento de las magnitudes de las dislocaciones almacenadas en
los bordes de célula y subgrano [238]. Pero al mismo tiempo, la densidad de dislocaciones para

materiales altamente deformados se caracteriza por un limite superior que se relaciona de forma
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inversa con el cuadrado del espaciamiento de las dislocaciones [239], por lo que, un incremento

en el nivel de deformacion mejora la probabilidad de la activacion de procesos de aniquilacion

mecanica lo que resulta incluso en angulos de diferencia de orientacion de los bordes mayores.

Por lo tanto, se puede decir que una de las ventajas del proceso ECAP es la variedad de perfiles
microestructurales obtenidos, es decir la posibilidad de obtener materiales con diferentes
fracciones de LAGB y HAGB como funcién del nimero de pases por ECAP o dicho de otra
manera de la deformacion introducida en el material como se muestra en la Figura 4.1.36b. Lo
cual lleva a tener variaciones en las propiedades del material mediante la variacion en la
distribucion de los angulos de los bordes, que es conocido hoy en dia como una importante

aproximacion en el estudio de la ingenieria del borde de grano [68, 240, 241].

4.1.2.1 Densidad de dislocaciones por TEM.
Otro de los célculos importantes mediante la microscopia electronica de transmision fue el

calculo de la densidad de dislocaciones. Para el calculo se utilizo el método propuesto por Martin
et al. [196] en el cual se cuentan el nimero de intercepciones entre la linea de dislocacion y cinco
lineas aleatorias en la imagen de TEM. De esta manera la densidad de dislocaciones es
simplemente el nimero de puntos N, divididos por la longitud total de las lineas aleatorias L,,

multiplicada por el espesor de la muestra t,;, como se muestra en la ecuacion 4.1.3.

Lty

p (4.1.3)

La Figura 4.1.37 muestra los valores calculados para diferentes valores de deformacion asi como
también los valores reportados por Ivanov et al. [228] para hierro ARMCO procesado hasta 12

pases.

Se puede observar como los valores reportados por lvanov et al. [228] son mayores que los
calculados en este estudio, lo cual se puede atribuir a las diferencias en las condiciones de
procesamiento (ruta A en lIvanov y ruta Bc para este estudio) y a la diferencia en la
microestructura inicial con respecto al tamafio inicial de grano. Aunque, quizds la mayor
diferencia provenga de la forma del calculo de las densidades, especialmente en las paredes

donde es mas dificil su observacion, lo cual no se especifica en el trabajo de Ivanov.
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Figura 4.1.37. Densidad de dislocaciones calculada por TEM y comparacién con los valores
reportados por Ivanov et al. [228].

4.1.3 Caracterizacion microestructural rayos X -XRDLPA.
Para completar y tener un mejor entendimiento de la caracterizacion del material tanto en su

estado recocido como después del proceso de deformacion plastica severa, se recurri6 al uso de
la difraccion de rayos X. Con esta técnica se calcularon principalmente caracteristicas
microestructurales como el tamafio del cristal, la deformacion de la red, la densidad de

dislocaciones y la energia almacenada.

En la Figura 4.1.38 se muestra los patrones de difraccion para el hierro ARMCO antes y después
de la deformacion por ECAP, donde se observan los principales picos (110), (200), (211), (220)
y (310) correspondientes con la fase de hierro. Con el incremento en el nimero de pases se
puede observar en la Figura 4.1.39 tanto el ensanchamiento de los picos de difraccién como la
disminucion de la altura de los mismos, originado por la reduccion en el tamafio del cristal y la

presencia de defectos y micro deformaciones dentro de los dominios de difraccion.

La Figura 4.1.39 muestra el ensanchamiento de los picos de difraccién de rayos-X con mayor
intensidad. Se observa el ensanchamiento progresivo con el incremento en el numero de pases.
Ademas, la inspeccion de los patrones de difraccion durante ECAP muestra que los picos se
mueven ligeramente hacia valores de 6 mas pequefios, lo cual puede explicarse por la creacion de
fallas de apilamiento debido a la intensa deformacién y al cambio en el parametro de red durante
el proceso ECAP.
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Figura 4.1.39. Perfiles de los picos de las reflexiones de Bragg como funcion del namero de
pases. a) Pico (110), b) pico (211).

Los cambios en el tamafio del cristal y la deformacién de la red fueron calculados para cada pase
por medio del método de refinamiento de Rietveld usando el software MAUD [242]. La
evolucion del tamafio del cristal y la distorsion de la red como funcién del nimero de pases se
muestra en la Figura 4.1.40. Se observa una fuerte disminucion del tamafio del cristal a partir del
primer pase junto a un incremento sustancial de la distorsion de red. Después de dieciséis pases
se obtiene un tamafio de cristal de ~136nm. Por otro lado, la deformacion de red se incrementa
hasta un 0.86% después de dieciséis pases. Este se debe a que la deformacion plastica incrementa
la distorsion de la red debido al aumento de la densidad de defectos asi como también las
dislocaciones, y bordes de grano respecto al material inicial el cual esta relativamente libre de
defectos.
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Figura 4.1.40. Evolucion del tamafio de cristal y la deformacion de la red con el nimero de
pases por ECAP.

4.1.3.1 Densidad de dislocaciones-Difraccién de rayos X.
La Figura 4.1.41 muestra la evolucion de la densidad de dislocaciones medida por difraccién de

rayos-X en funcién del nimero de pases. Para materiales deformados severamente, las
dislocaciones son los principales defectos, y su densidad puede expresarse en términos del
tamano del cristal (D) y de la deformacion media de la red e como se muestra en la ecuacion (
4.1.4) [243, 244].

(82)1/2

donde b es el vector de Burgers para una estructura bcc para el hierro a.

Se puede observar claramente en la Figura 4.1.41 como hay un incremento en la densidad de
dislocaciones desde 2.96x10™ hasta 9.01x10 m™ con el incremento en el nimero de pases
desde 1 hasta 8 pases, alcanzando al mismo tiempo una condicién de estado estable después del

2

octavo pase alrededor de una densidad de dislocaciones de 8,80 x 10**m 2. La energia

almacenada (E pmacenada) S€ Puede relacionar a la densidad de dislocaciones mediante la
ecuacion 4.1.5 [245]

-1
Edislocacién = Gb? Jﬁln ((b\/;) ) ( 4.1.5)

donde G es el mddulo de cizalladura para hierro o, b es el vector de Burger, k denota el

promedio aritmético de 1y (1 — v) siendo v el coeficiente de Poisson.
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Figura 4.1.41. Evolucion de la densidad de dislocaciones para el hierro ARMCO procesado
por ECAP calculadas mediante difraccion de rayos X.
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Figura 4.1.42. Energia almacenada calculada para cada pase por ECAP.

La energia almacenada calculada como funcion del nimero de pases se muestra en la Figura
4.1.42. Se observa un incremento en la energia desde 4J/mol hasta ~12J/mol entre el primer y el
décimo sexto pase respectivamente, lo cual comparando con los valores reportados por Harza et
al. [246] para un acero libre de intersticiales con 8 pases por ECAP con valores que oscilaban
entre 56-133J/mol, estas diferencias se pueden atribuir a la mayor cantidad de dislocaciones

obtenidas en el acero libre de intersticiales las cuales registraban valores del orden de 10 m™.
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Sin embargo se puede también observar que el incremento en la energia a partir del tercer pase es
pequefio, indicando posiblemente la recuperacion dinamica del material en las etapas avanzadas
de deformacion. La recuperacion se explica por la alta densidad de dislocaciones, lo que hace

posible un proceso de aniquilacion durante el procesamiento por ECAP.

Para terminar con este apartado en la Figura 4.1.43 se muestran los valores de tamafio de grano y
densidad de dislocaciones calculados mediante las diferentes tecnicas de caracterizacion
microestructural (directas e indirectas) utilizadas en este trabajo. Como se puede observar,
existen diferencias en los valores de tamafio de grano calculados por las diferentes técnicas en
especial entre los valores obtenidos por TEM y rayos X. De acuerdo con diferentes
investigaciones [192, 247, 248], el tamafio del cristal determinado por XRLPA es a menudo méas
pequeiio que el tamafio del grano o subgrano determinado por TEM, especialmente cuando el
material ha sido procesado por deformacion plastica. Esto se debe a que aunque existen
diferencia de orientacion entre granos y subgranos [249], los subgranos separados por paredes de
dislocaciones dipolares entre los cuales no existe diferencias de orientacion pueden romper la
coherencia de la dispersion de rayos X [250]. Este tipo de paredes de dislocaciones son una de
las configuraciones mas comunes en materiales cristalinos deformados plasticamente [251]. Esta
configuracién de dislocaciones no causa inclinacion o giro entre las dos regiones delimitadas
[252] lo que hace que no sea facil saber si rompen la dispersion coherente. Un esquema de pared
de dislocaciones dipolar se muestra en la Figura 4.1.44.
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Figura 4.1.43. a) Tamafo de grano calculado a través de diferentes técnicas de
caracterizacion, b) densidad de dislocaciones para el hierro ARMCO procesado por ECAP.

El desplazamiento t (desplazamiento de las dos mitades de la red en los dos lados de la pared

dipolar), puede variar de forma aleatoria de subgrano a subgranoentret = 0y t = b/2, siendo b
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el vector de Burgers. Estos desplazamientos de los planos de la red inducen desplazamientos de

fase en los rayos X dispersados. Y ya que no existe una correlacion entre los desplazamientos
causados por los diferentes subgranos, los desplazamientos de fase en los rayos X dispersados
no seran correlacionados, dando como resultado que las intensidades, pero no las amplitudes, de
los rayos dispersados se sumen, lo que significa que no habra coherencia entre los rayos
dispersados por los diferentes subgranos, y en consecuencia el ensanchamiento del perfil de linea

viene determinado por el tamafio promedio del subgrano.

Un ejemplo de los subgranos separados por bordes de grano de angulo pequefio o por paredes de
dislocaciones dipolares se muestran en la Figura 4.1.45a y b respectivamente. Los dos modelos,
el modelo de bordes de grano de angulo pequefio y el modelo de paredes de dislocaciones
dipolares de bordes de subgrano proveen juntos una base fisicamente bien establecida para la
suposicion de que el tamafio determinado por el andlisis de los perfiles de linea de rayos X

corresponde a los subgranos o a las células de dislocaciones.

A
z

Figura 4.1.44. Esquema de pared dipolar de dislocaciones, t representa el desplazamiento de
las dos mitades de la red en los dos lados de la pared dipolar.
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Figura 4.1.45 a) Representacion esquematica de subgrano o estructura celular donde las
dislocaciones constituyen los bordes del subgrano o células con pequefias diferencias de
orientacion, b) representacion de la estructura interior de un grano que contiene paredes de
dislocaciones.

Las diferencias encontradas en las medidas del tamafio de grano entre EBSD-SEM y TEM-
EBSD pueden ser atribuidas a que la técnica EBSD-SEM es muy sensible al ruido y depende
también del porcentaje de puntos indexados, lo cual, como es bien conocido para materiales con
deformacion plastica severa suele no ser mayor al 80%, por lo que al analizar la poblacion de
granos se pueden tener en cuenta granos de tamafios muy pequefios atribuidos a los puntos no
indexados o al ruido que lleven a tener un tamafio de grano subestimado. Sin embargo, aungue
las mediadas obtenidas por TEM-EBSD presentan mayor certeza, se debe tener en cuenta que la
poblacion de granos analizados no es muy grande lo que también podria llevar a céalculos
sobreestimados del tamafio de grano. Por lo tanto, ya que tampoco hay grandes diferencias entre
los valores calculados por estas dos técnicas, se puede decir que una buena medida del tamafio
de grano podria estar en la regién comprendida entre las curvas calculadas por EBSD-SEM y
TEM-EBSD.

Por otro lado los valores de densidad de dislocaciones muestran una tendencia a la saturacion
después del cuarto-quinto pase como se muestra en la Figura 4.1.43b. Esta saturacion en se
puede atribuir al estado de equilibrio dinamico alcanzado entre la multiplicacién y aniquilacion
de dislocaciones. Los valores de saturacion de densidad de dislocaciones a temperatura ambiente

suelen ser mayores en materiales que inhiben el proceso de aniquilacion de las mismas como
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ocurre en aleaciones de aluminio (Al-3%Mg) donde los &tomos de Mg dificultan el movimiento

de las dislocaciones dando lugar a valores maximos de hasta trece veces mayores que para el
aluminio puro [253]. Otro de los factores que influyen en el valor maximo alcanzado es la tasa
de auto-difusién ya que la velocidad de aniquilacion de las dislocaciones depende de la difusion
de las vacantes [254], lo cual se tratara en apartados posteriores cuando se estudie la energia

generada por las vacancias.

Las diferencias observadas en los diferentes calculos de densidad de dislocaciones por las
distintas técnicas utilizadas se deben a varias razones. Por un lado los valores calculados por
EBSD como ya se mencion0 anteriormente corresponden a dislocaciones geométricamente
necesarias. Las GNDs estan relacionadas con la curvatura de la red para generar la subdivision
de los granos, razon por la cual durante los primeros pases se generan un gran incremento en su
valor para luego alcanzar un estado estable, que deberia terminar por llevar a un valor mucho
menor cuando la microestructura haya alcanzado su estable y no sea posible reducir mas el

tamario del grano.

Por otro lado los valores calculados con TEM presentan la ventaja de que los calculos se realizan
en base a micrografias donde se aprecian las dislocaciones, especialmente las dislocaciones
libres, ya que las dislocaciones que forman paredes de dislocaciones hacen dificil su calculo al
ser muy dificil poder observar y diferenciar la magnitud de todas las dislocaciones que se
encuentran en dichas paredes, lo cual lleva también a un posible error de calculo. Sin embargo
cada uno de este tipo de dislocaciones permite obtener informacion de diferentes propiedades del
material ya que estan relacionadas con diferentes caracteristicas microestructurales, razon por la
cual sus valores cambian. Para tener una mayor certeza sobre estos valores en apartados
posteriores se comparan nuevamente estos valores con los valores obtenidos a partir de modelos

tedricos que se relacionan con diferentes caracteristicas microestructurales.

208



RESULTADOS Y DISCUSION
4.2 PROPIEDADES MECANICAS

En este apartado se muestran diferentes propiedades mecanicas del hierro ARMCO mostrando
sus mejoras pero también los problemas que el material presenta después de haber sido
deformado. Muchas de estas propiedades son determinadas por diferentes factores, sin embargo
se hard mucho mayor énfasis en el tamafio de grano, ya que este es uno de los principales

factores que juega un papel dominante en los materiales nanoestructurados.

Para caracterizar las propiedades mecénicas del hierro ARMCO, antes y después de ser sometido
a diferentes valores de deformacion mediante ECAP, se llevaron a cabo diferentes tipos de

ensayos como traccion, dureza, fatiga y tenacidad a la fractura.

4.2.1 Traccion.
En la Figura 4.2.1 se muestran las curvas de traccion para el material antes y después de ECAP.

La Figura 4.2.1a muestra las curvas ingenieriles hasta el punto de rotura de la probeta, mientras
que en la Figura 4.2.1b se puede observar las curvas esfuerzo-deformacion reales hasta el
esfuerzo méaximo. De esta forma también se puede apreciar de forma mas clara la extension de la
region de deformacion homogénea asi como la regidn de endurecimiento por deformacion (de la
cual se hablara en mayor detalle en capitulos posteriores de esta tesis), la cual se reduce de forma
considerable en los materiales deformados comparados con el material en estado de suministro.
Como primera observacion de las curvas de traccion destaca el hecho de que el material inicial
en estado de recocido presenta una region extensa con deformacion uniforme de ~22%
comparado con el material deformado por ECAP, en donde se observa que la deformacion
uniforme no supera el 4% para todos los pases.
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Figura 4.2.1. Curvas esfuerzo deformacion, a) Curvas ingenieriles para diferentes pases, b)
curvas esfuerzo-deformacién reales hasta el esfuerzo maximo.
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De forma general se puede observar en las curvas esfuerzo-deformacion (Figura 4.2.1) que el

material procesado por ECAP, aunque alcanza una deformacion a la fractura entre 15-30%
(Figura 4.2.3) obtiene su maxima resistencia a valores bajos de deformacion, lo cual indica que
la region de deformacion uniforme es muy baja (menos de 0.05 de deformacion verdadera) como
se puede observar en la Figura 4.2.1b. La mayor parte de la deformacién en el material se
presenta después del esfuerzo maximo en la region de plasticidad inestable debido a que la
deformacion se incrementa con la disminucion en el esfuerzo, lo cual es considerado como un
ablandamiento atribuido al efecto de “necking” o estrechamiento que la probeta experimenta a
partir de haber alcanzado el esfuerzo méximo. Sin embargo es importante resaltar que la
reducciéon en la ductilidad del material por el procesamiento por ECAP alcanza una saturacion
después de cierto nimero de pases (entre el 6 y 7 pases) algo que no pasa con otros procesos de
deformacion plastica como la laminacion donde la ductilidad decrece de manera apreciable con

el incremento en la deformacién como se reporta en [255].

Para el comportamiento a traccion, la deformacion uniforme puede describirse por el
ampliamente conocido criterio de Considére [256]. Este criterio geométrico establece que la
macro-localizacion de la deformacion plastica (necking) ocurre cuando la tasa de endurecimiento

por deformacion disminuye hasta el nivel del esfuerzo, llevando al material al fallo.

Como se muestra en la Figura 4.2.2. el criterio de Considére se cumple para todos los materiales
(suministro y procesados por ECAP a diferentes niUmeros de pases) mostrando que el punto
donde empieza la macro-localizacién de la deformacion plastica coincide con el punto donde se
alcanza el maximo esfuerzo en el material como se puede comprobar al mirar las Figura 4.2.1b 'y
Figura 4.2.2b.

Esta gran reduccion en el porcentaje de deformacion uniforme muestra tambiéen que el material
deformado por el proceso de ECAP presenta una gran pérdida en la capacidad de endurecimiento
por deformacion. La falta de endurecimiento por deformacion en materiales de grano ultrafino se
explica cominmente por dos hechos. EI primero de ellos es que el tamafio de grano es tan
pequefio como la longitud media libre de las dislocaciones [257]. El segundo es que bajo la
condicion de grano ultrafino la velocidad de generacion de dislocaciones es comparable con la
velocidad de aniquilacion, es decir la presencia de recuperacion dinamica [258]. Sin embargo se
puede observar que después de ocho pases el material presenta un pequefio incremento en la
region de deformacion uniforme que de acuerdo con Zhang et al. [215] puede deberse a la
contribucion de dos aspectos importantes referente a los limites de grano de angulo grande

(HAGB). Por un lado la presencia de HAGB ayuda al bloqueo del movimiento de las
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dislocaciones, lo cual incrementa la capacidad de endurecimiento por deformacion del material y

mejora la ductilidad en materiales procesados por SPD. Por otro lado la evolucion de los HAGB
favorecen la uniformidad de la microestructura homogeneizando la deformacion pléstica y

mejorando la ductilidad.
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Figura 4.2.2. a) Criterio de Considere, b) deformacién y esfuerzo donde se cumple el criterio
de Considere.

Con respecto a la resistencia del material se puede ver claramente su incremento con respecto al
incremento en el nimero de pases. El esfuerzo de fluencia y maximo en el material recocido son
de 204MPa y 277 MPa respectivamente. Después de cuatro pases se puede observar un gran
incremento en la resistencia con un esfuerzo de fluencia de 645MPa y un esfuerzo maximo de

700MPa con el inconveniente de una gran reduccion en la ductilidad (deformacién uniforme de
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1.27%) como se muestra en la Figura 4.2.1b. Estos valores son similares a los reportados por

Gang et al. [259] para un hierro con 99.86% Fe procesado por cuatro pases. Es importante
destacar que la resistencia después de dieciséis pases se incremente alrededor de 3 veces con
respecto al material en estado de recocido alcanzando una resistencia de 904MPa la cual es muy
similar a los valores reportados por Park et al. [260] para un acero de bajo carbono (Fe-0.15%C-
0.25Si-1.1%Mn (en % de peso)) procesado a traves de ECAP por la ruta C a 500°C, mientras
que Ding et al. [261] consiguié una resistencia de 680 MPa con hierro puro procesado por

laminacion asimétrica.
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Figura 4.2.3. Propiedades a traccion. a) Resistencia maxima, de fluencia y dureza como
funcion del nimero de pases, b) medidas de ductilidad como porcentaje de reduccion de areay
de alargamiento.

En la Figura 4.2.3a se muestran resumidas la resistencia a fluencia, la resistencia maxima y la
dureza del material en funcion del nimero de pases, donde se observa un comportamiento en el
que los valores se incrementan a medida que la deformacién lo hace también. Sin embargo, se
puede destacar que los valores de dureza no cambian mucho después de siete pases presentando
una saturacion. Por otro lado, los valores de resistencia a la fluencia y la resistencia maxima no
consiguen saturacion incluso después de dieciséis pases, lo cual lleva a pensar que el material es
capaz de seguir endurecimiento, ya sea mediante el proceso ECAP, o por medio de otra técnica
de deformacidn plastica severa, hecho que permitiria obtener mayores valores de resistencia que

los ya encontrados lo cual esta de acuerdo con Zehetbauer et al. [262].

4.2.1.1 Estudio de la zona de fractura de traccion.
Analizando las superficies de fractura mostradas en la Figura 4.2.4, se puede apreciar como a

medida que la deformacién del material se incrementa el area de fractura adquiere un mayor
tamano, indicando que el material a medida que se endurece soporta menos deformacion plastica

antes de la fractura final. Esto es debido a que la deformacion en el material recocido es
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relativamente uniforme, mientras que en el material con ECAP la deformacion es maés

heterogénea, ya que la mayoria de la deformacidn se encuentra restringida a la vecindad del
“necking” o estrechamiento lo que hace también que el alargamiento soportado por el material
disminuya en comparacion con el material recocido (Figura 4.2.3b). También es importante
destacar el hecho de que la medida de la ductilidad como porcentaje de reduccién de area
presenta valores grandes incluso después de dieciseis pases. De esta manera se comienza a
plantear el hecho de que el problema en la ductilidad del material de grano ultrafino esta mas
relacionado con la perdida en la capacidad de endurecimiento por deformacién a medida que el
tamafio de grano se reduce. Otro factor importante a destacar en estas medidas de ductilidad
(alargamiento y reduccion de area) es el comportamiento de saturacion observado a medida que
se incrementa la deformacion, lo cual no ocurre en materiales deformados por procesos
convencionales como la laminacion donde se encuentra una disminucion continua con el
incremento de la deformacion de acuerdo con Zhu et al. [255] para una aleacidén de aluminio

deformada por laminacion convencional y por ECAP.

Al mirar las superficies de fractura se puede observar la presencia de “dimples” o cavidades,
aunque en menor cantidad y de un tamafo mas pequefio en los materiales con mayor
deformacion. EI material recocido muestra una superficie formada por cavidades y con escalones
de deslizamiento caracteristicos en un material que ha sufrido una intensa deformacion plastica
como se puede observar en la Figura 4.2.4 al mirar la gran reduccion en el area de fractura,
donde el fallo final segin Hohenwarter [263] es dominado por la triaxialidad de esfuerzos que
promueven un proceso de fallo a través de la iniciacion de cavidades en inclusiones y posterior
coalescencia de las cavidades, las cuales se ven reflejadas por la presencia de grandes poros en el
area de fractura. Por otro lado aunque en los materiales procesados por ECAP se pueden
observar la presencia de cavidades también se pueden ver patrones formando venas que
recuerdan una fractura tipo clivaje que es mas caracteristica de materiales fragiles como los

vidrios metalicos [264].
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Figura 4.2.4. Superficies de fractura para el material antes y después de ECAP para diferentes
pases.

4.2.2 Fatiga.
Para los ensayos de fatiga se han analizado dos condiciones, una de ellas de grano basto y la otra

de grano ultrafino (0 y 8 pases respectivamente) analizando el comportamiento a alto namero de
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ciclos (HCF). Para el estudio del comportamiento a la fatiga se aplicaron esfuerzos del tipo

fluctuante (R = 6,0/ max = 0.1) como se muestra en la Figura 4.2.5. Un ciclo de esfuerzos
fluctuantes puede considerarse constituido por dos componentes: un esfuerzo medio o
estacionario g,,.4i0, Y Otra alternante o variable Ag. Sin embargo también se debe considerar el
intervalo de esfuerzos a,.. Estos esfuerzos pueden calcularse facilmente mediante las siguientes

ecuaciones [256]:

Or = Omax — Omin (4-2-1)
Ao =0,/2 (4.2.2)
Omedio = (Gmax + Umin)/z (4-2-3)

Todos los ensayos de fatiga se llevaron a cabo a diferentes porcentajes del esfuerzo méaximo a
traccion donde la primera probeta de cada muestra se ha ensayado bajo carga monotonica (1
ciclo), ensayandose las sucesivas probetas a cargas gradualmente mas bajas hasta conseguir vida

infinita, definida en aquellas probetas que no llegaron a la fractura en 2*10° ciclos.

R=0.1 EsfueArzo [MPa] Omax
f
__________ e LN ____Omedio
Traccion (+).< I
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>0
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Compresion (-).<

.

Figura 4.2.5. Ciclo de cargas utilizado durante los ensayos de fatiga.

En la Figura 4.2.6a se muestra las propiedades a traccion de los dos materiales analizados
durante los ensayos de fatiga, destacandose la gran diferencia que existe en la resistencia a la
traccion entre el material con 8 pases y el material en estado de recocido debido al efecto que la
deformacion pléstica severa del proceso ECAP tiene sobre el material. Por otro lado la Figura

4.2.6b muestra los resultados de fatiga (curvas S-N) de alto numero de ciclos obtenidos tanto
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para el material en estado de recocido como para el material con ocho pases. Ademas en la Tabla

4.2.1 estan registrados los valores de los esfuerzos y ciclos obtenidos para cada uno de los puntos
de la curva S-N para ambos materiales. Como primera observacion de las curvas de fatiga se
puede establecer la gran diferencia que existe en la resistencia a fatiga de alto nimero de ciclos
del material con ochos pases con respecto al material recocido. Aunque se podria decir que este
era un comportamiento esperado en el sentido de que la fatiga de alto niamero de ciclos (bajo
control de esfuerzo) depende en mayor parte de la resistencia del material. Esto es debido a que
la vida total a fatiga puede ser considerada como los tiempos requeridos para nuclear una grieta
y después propagarla [146, 147]. Como la resistencia a la iniciacion de la grieta naturalmente
requiere vencer un esfuerzo, por otro lado el avance de la grieta es menor si el material presenta
buena ductilidad. Por esta razén, el material con 8 pases presenta una mayor resistencia que el
material en estado de recocido, ya que el ensayar un material a fatiga de alto namero de ciclos
corresponde a probar la resistencia del material a la propagacion de grietas. Sin embargo,
también se podria esperar que dada la naturaleza de la microestructura del material con ocho
pases (combinacién de HAGB y LAGB con granos y subgranos alargados de diversos tamafios)
el avance de la grieta no seria tan facil, ya que no podria encontrar un camino facil por la
presencia de los granos y subgranos que la obligarian a cambiar de plano de propagacion de

forma constante.
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Figura 4.2.6. Materiales ensayados a fatiga de alto niumero de ciclos. a) propiedades a
traccion de los materiales ensayados, b) curva de fatiga para los materiales ensayados.

Para cuantificar el incremento en la resistencia a la fatiga se utilizo la ecuacion de incremento de
vida a fatiga mediante la cual se establece la diferencia entre la amplitud del esfuerzo para el

material con ocho pases y el material en estado de recocido (cero pases).
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Aog, — Ao,
M) 100 (4.2.4)

%Incremento vida fatiga = < A
Oop

El incremento en la resistencia a fatiga como funcién del nimero de ciclos al fallo se muestra en
la Figura 4.2.7, donde se puede observar un claro incremento en la resistencia a la fatiga,
superior al 190%. Este porcentaje corresponde también con el porcentaje en la diferencia de la

resistencia a traccion de los dos materiales.

Tabla 4.2.1. Resultados de ensayo de fatiga de alto niUmero de ciclos para los dos materiales
ensayados.

0 pases

2 max medio

p:\lobg:a %0uts [IclPa] [“2::3] [UMI:a] Ciclos Resultado
1 100 307 307 - 1 ROMPE
2 95 292 131 160 8500 ROMPE
3 90 276 124 152 9700 ROMPE
4 87,5 269 121 148 2000000 NO ROMPE
5 90 276 124 152 2000000 NO ROMPE
6 92,5 284 128 156 7400 ROMPE
7 90 276 124 152 22500 ROMPE
8 87,5 269 121 148 2000000 NO ROMPE
9 90 276 124 152 19200 ROMPE
10 87,5 269 121 148 2000000 NO ROMPE
11 90 276 124 152 1132200 ROMPE
12 87,5 269 121 148 1537900 ROMPE
13 85 261 117 144 1855600 ROMPE
14 80 246 111 135 2000000 NO ROMPE
15 87,5 269 121 148 64600 ROMPE
16 88,5 272 122 149 75500 ROMPE

8 pases

1 100 896 896 - 1 ROMPE
2 95 860 387 473 636600 ROMPE
3 90 851 383 468 4100 ROMPE
4 87,5 847 381 466 150100 ROMPE
5 90 842 379 463 228800 ROMPE
6 92,5 847 381 466 361800 ROMPE
7 90 851 383 468 213700 ROMPE
8 87,5 833 375 458 284300 ROMPE
9 90 829 373 456 93000 ROMPE
10 87,5 806 363 444 333300 ROMPE
11 90 762 343 419 183000 ROMPE
12 87,5 739 333 407 1617800 ROMPE
13 85 717 323 394 2000000 NO ROMPE
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Figura 4.2.7. Incremento en la resistencia a la fatiga de alto niumero de ciclos.

Ya ha sido establecido para un nimero de materiales que las estructuras ultrafinas usualmente
muestran una resistencia a la fatiga mas alta que los materiales de tamafio de grano convencional
bajo ensayos de fatiga de alto nimero de ciclos. Por ejemplo, el limite de fatiga y la vida a fatiga
para ciclos de amplitud de esfuerzo constante de Ni y aleaciones Al-Mg se incrementan cuando
la microestructura pasa del régimen microcristalino a ultrafino y nanocristalino [153]. Por otro
lado el Cu, quizés el material mas estudiado muestra un incremento en el tiempo de vida a fatiga
en estado de grano ultrafino cuando se compara con su estado de tamafio de grano convencional
[155, 265].

Para conocer mejor el comportamiento a fatiga la representacion mediante un grafico doble
logaritmico de la amplitud de esfuerzo contra el nimero de ciclos al fallo suele ser mas
adecuado. Mediante una regresion lineal de este grafico se puede obtener una descripcion

exponencial de la vida a fatiga conocida como la ecuacion de Basquin [266]:

0 =0f* Nf"b (4.2.5)

donde o es el coeficiente de resistencia a la fatiga y b es el exponente de resistencia a la fatiga.

En la Figura 4.2.8 se muestra el ajuste de las curvas de fatiga para los dos materiales (0 y 8

pases).
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Figura 4.2.8. Ajuste a la ecuacion de Basquin.

Los valores del coeficiente y exponente de resistencia a la fatiga se muestran en la Tabla 4.2.2

para el hierro ARMCO antes y después de ser procesado por ECAP. Los valores del exponente

de resistencia a la fatiga muestran valores similares para los 2 materiales.

Tabla 4.2.2. Coeficientes de la ecuacion de Basquin para hierro ARMCO con y sin ECAP.

Ecuacion de Basquin

o=0'f*N f'b
Material | o's[MPa] b [MPa]
Op 284,66 -0,069
8p 872,97 -0,07

El grafico de la Figura 4.2.8 muestra que para una vida a fatiga de 2*10°, el material procesado

por ECAP presenta un limite de fatiga de ~352MPa, mientras que el material en estado de

recocido tiene un limite de fatiga de ~120MPa, ambos en términos de la amplitud de esfuerzo.

Estos valores de limite de fatiga son menores si se comparan por ejemplo con los valores
reportados por Ruffing [267] para un acero de contenido medio de carbono después de ser

procesado por HPT lo cual se puede atribuir a la mayor resistencia que presenta este material.

Por otro lado el hierro ARMCO de grano ultrafino (8 pases por ECAP) dado la gran ganancia en
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resistencia producto de la deformacién plastica severa muestra un limite de fatiga superior que

otros metales de grano ultrafino como Cu [268] y Al [269].

4.2.2.1 Estudio de la zona de fractura por fatiga-HCF.
Para comprender mejor el comportamiento a fatiga del hierro ARMCO de grano ultrafino y

grano convencional en la Figura 4.2.9 se muestra el estudio de las zonas de fractura para
diferentes nimeros de ciclos para los dos materiales después de fatiga de alto nimero ciclos. Se
destacan dos condiciones en las superficies de fractura para los dos materiales, una analizando
las muestras que fracturaron a un numero bajo de ciclos y la otra mirando la superficie a un
namero alto de ciclos. De esta manera se puede identificar de forma clara dos tipos de fractura,
una de ellas caracterizada por la intensa deformacién plastica antes de fractura la cual
corresponde con los materiales que fracturaron a un bajo nimero de ciclos (8500 y 4100 ciclos
para las muestras de 0 y 8 pases respectivamente) es decir con una mayor amplitud de esfuerzo.
Sin embargo la muestra de cero pases después de 8500 ciclos muestra una fractura caracteristica
de un material ductil con la presencia de cavidades en toda el area de fractura la cual es muy
similar a la observada en las areas de fractura de las muestras ensayadas a traccion (Figura 4.2.4)
para cero pases. Por otro lado la muestra de bajo numero de ciclos (4100 ciclos) con ocho pases
por ECAP muestra una superficie de fractura con una menor presencia de cavidades
observandose una deformacion pléstica menos intensa lo cual es debido a que este material tiene
una ductilidad mucho menor que el material en estado de recocido como se mostro en la Figura
4.2.6. Esto hace que el material presente una superficie de fractura de mayor area y con

superficies planas sin la presencia de cavidades como un material de caracteristicas fragiles.

Analizando las superficies de fractura de los materiales que soportaron mayor numero de ciclos y
por lo tanto menores amplitudes de esfuerzo (1537900 y 1617800 ciclos para las muestras con 0
y 8 pases respectivamente), se aprecia un comportamiento mas caracteristico de un dafio por
fatiga donde se pueden identificar la nucleacién, crecimiento y propagacion de la grieta que
conduce a la rotura final. En las dos muestras con alto nimero de ciclos (0Op-1537900 y 8p-
1617000 ciclos) se puede observar como las grietas se forman en la superficie y se propagan
hacia el interior hasta producir la rotura final. La muestra con ocho pases y alto nimero de ciclos
muestra un patron mas correspondiente al de un material fragil donde se puede identificar un
zona lisa alrededor de las grietas seguida por una zona formando unas lineas con forma de
plumas indicando el sentido y direccidn de la propagacion de la grieta las cuales llegan hasta la
zona donde se produce la rotura final. En la probeta de cero pases y alto nimero de ciclos es mas
dificil identificar este patron ya que existe un mayor grado de deformacion plastica en el
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material. Sin embargo se observa como las grietas se generan en la superficie del material para

luego propagarse hasta la rotura final.

La localizacion de la deformacion ciclica, que da como resultado la iniciacion de la grieta por
fatiga es una caracteristica importante de los procesos de fatiga en materiales de grano ultrafino.
La formacion de bandas de corte macroscopicas (SB) se considera como una de las mayores
formas de dafio por fatiga en materiales de grano ultrafino. Estas bandas de corte suelen
encontrarse orientadas a 45° con el eje de la carga aplicada y ademas son paralelas al plano de

corte del ultimo pase de extrusion.

Para poder conocer mejor las razones del fallo de los materiales ensayados por fatiga de alto
numero de ciclos se examin0 el material después de fractura en el plano TD como se muestra en
la Figura 4.2.10. Para mirar la superficie se utilizo el microscopio electrénico de barrido antes de
efectuar los andlisis de EBSD, logrando de esta manera observar la presencia de defectos en el
material como la presencia de poros, aunque estos solo se encontraron en la muestra con cero
pases y bajo numero de ciclos. Estos defectos se atribuyen al proceso de fatiga debido a la
intensa deformacion plastica que se presenta en los alrededores del area de fractura y no como un
defecto propio del material debido a que estos poros se encontraron cerca de la zona de fractura
principalmente. Al mirar en zonas mas alejadas de la zona de fractura la densidad de poros

disminuye como se muestra en la Figura 4.2.10.
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Figura 4.2.9. Analisis de fractura para los materiales sometidos a fatiga de alto nimero de
ciclos.
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Figura 4.2.10. Anélisis de microscopia electrénica de barrido cerca de la zona de fractura.

4.2.2.2 Microestructura y textura de los materiales a fatiga.
Ya que el comportamiento a fatiga de nanomateriales no puede explicarse sélo por el efecto

Hall-Petch, se deben considerar aspectos como la estabilidad microestructural, bandas de corte,
distribucion de tamafio de grano para poder entender mejor la respuesta a fatiga de estos
materiales [81, 151, 152, 270]. En la Figura 4.2.11 se muestran las microestructuras obtenidas
mediante EBSD en el plano TD en las cercanias de fractura de los dos materiales para dos
condiciones, una a bajo nimero de ciclos y la otra para un alto namero de ciclos representadas
como figuras inversas de polos. En la Figura 4.2.11 se puede observar inicialmente como para
los dos materiales existe un cambio en la orientacion de los granos después de haber sido
sometidos a fatiga con respecto a los materiales iniciales de cero y ocho pases. Para el material
con 8 pases después de fatiga se observa claramente como los granos se orientan
preferentemente en la direccion <101> después de haber estado orientados con preferencia a la

orientacion <111> antes del ensayo de fatiga.

En el caso del material en estado de recocido es mas dificil identificar una direccion preferente
después del ensayo de fatiga tanto para la muestra de bajo como de alto nimero de ciclos.

Aunque se observa una combinacion de direcciones entre <100> y <101>.
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Figura 4.2.11. Microestructuras de los materiales después de fatiga para diferentes nimeros
de ciclos.
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Para entender mejor los cambios microestructurales debido al ensayo de fatiga, varias

caracteristicas microestructurales como el tamafio de grano, la relacion de aspecto, fraccion de
CSL vy fracciones de LAGB y HAGB se muestran en la Figura 4.2.12. Se ha reportado en [271]
gue en ensayos de fatiga se pueden diferenciar dos tipos caracteristicos de microestructura. Una
microestructura formada por subgranos casi equiaxicos, y otra formada por subgranos alargados
o con forma lamelar. Aunque estas caracteristicas se observan mayormente en fatiga de bajo
namero de ciclos (LCF) bajo el control de la deformacién [271], se aprecia también aqui un
comportamiento similar en la fatiga de alto nimero de ciclos del presente Fe Armco,
especialmente en el material con ocho pases donde se pueden observar subgranos y granos

alargados (Figura 4.2.11).

La Figura 4.2.12a y Figura 4.2.12b muestran la evolucion en el tamafio de grano, asi como los
valores de la relacion de aspecto para cada microestructura. Se destaca una reduccion
pronunciada en el tamafio de grano del material inicial después de fatiga con cambios en su
morfologia por el incremento en la relacion de aspecto, mientras que el material con ocho pases
presenta ligeros cambios en el tamafio de grano con grandes cambios en la morfologia de los
granos debido al gran incremento en la relacion de aspecto de los mismos especialmente a
mayores ciclos de ensayo. Estos cambios microestructurales son coherentes con las
microestructuras obtenidas (Figura 4.2.11) donde se observan granos muy alargados y delgados
orientados en la direccion de aplicacion de la carga de fatiga para el material con ocho pases y
una microestructura muy deformada para el material inicial que recuerda la microestructura del
primer pase por ECAP (dominada por LAGB). La microestructura de granos muy alargados para
el material con ocho pases también muestra que el material tendria una buena ductilidad ya que

le permitio trabajar a grandes esfuerzos por una vida de fatiga similar al del material recocido.

También se puede observar en la Figura 4.2.12c como existe un incremento en la fraccién de
limites de grano de angulo alto para el material con 8 pases lo cual confirma la existencia de
recristalizacion continua con el incremento en el nuimero de ciclos. El efecto de la
recristalizacion en el material con 8 pases tambien se puede observar en la generacién de una
fraccion mayor de limites especiales como se muestra en la Figura 4.2.12d, donde los limites que

presentan mayor variacion son los £3, X9, y ¥11.
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Figura 4.2.12. Caracteristicas microestructurales del material después de fatiga. a) Tamafio de
grano, b) relacion de aspecto, ¢) fracciones de limites de grano de angulo pequefio y grande y
d) fracciones de CSL.

Cabe sefialar que de acuerdo a la orientacion preferente de cada grano en el material se presentan
caracteristicas en las superficies de fractura por fatiga en los materiales. Por ejemplo, se ha
encontrado que para Cu ultrafino [272] las regiones orientadas preferentemente hacia la
direccién <110> tienden a formar en la superficie de fractura bandas de deslizamiento
persistentes. Las zonas con orientacion preferente hacia la direccion <100> presentan en la
superficie de factura morfologias tipo laberinto, mientras que las zonas orientadas hacia
direcciones <111> presentan morfologias tipo vena a amplitudes bajas de deformacion y tipo
celda o de pared para amplitudes de deformacion altas. En el presente hierro ARMCO se puede
observar claramente como en el material con 8 pases los granos tienen una clara orientacion
hacia la direccion <101> formando de esta manera bandas de deslizamiento que se pueden
observar en la Figura 4.2.9 en las zonas de fractura y que ademas también se presenta sobre la
microestructura del material con 8 pases al observar granos alargados formando bandas con una
direccion predominante en la microestructura <101> como se muestra en la Figura 4.2.11 la cual

es mas fuerte con el incremento en el nUmero de ciclos a fractura.
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Las superficies de fractura de los dos materiales (0 y 8 pases) muestran 2 comportamientos

diferentes en el sentido de que las fracturas del material recocido corresponden muy bien con
fracturas de un material ductil con la presencia de cavidades y gran deformacion plastica
alrededor de la zona de fractura. Por otro lado el material con 8 pases muestra una clara fractura
por fatiga donde se observa el inicio o nucleacion de la grieta, seguido por la propagacion y
rotura final. El hecho de que las probetas del material con 8 pases haya roto mas facilmente en
comparacion con las del material en estado de recocido para un mismo porcentaje del esfuerzo
maximo respectivamente, se debe al hecho de que los materiales con grano ultrafino no pueden
desarrollar una estructura caracteristica de dislocaciones [155], mientras que en el caso de las
estructuras de grano grande éstas desarrollan una estructura de dislocaciones especifica lo cual
permite que existan dislocaciones alrededor de las puntas de las grietas lo que ralentiza su
propagacion. Por lo anteriormente expuesto, se demuestra que el material con ocho pases por
ECAP no solo presenta un gran incremento en la resistencia a la fatiga sino que también esta
resistencia se mantiene para vidas a fatiga similares con respecto al material en estado de

recocido.

Para entender mejor la evolucion de las propiedades microestructurales de los materiales
sometidos a fatiga, se ha analizado la evolucién de la textura del material en funcién de las fibras
a y vy presentes en los materiales bcc, donde una fuerte presencia de la fibra y denota una
tendencia hacia la recristalizacién del material, mientras que la presencia de las dos fibras con
una mayor intensidad en la fibra a corresponde con una textura de un material deformado en frio
[55].

En la Figura 4.2.13, Figura 4.2.14 y Figura 4.2.15 se muestra la evolucion de la textura del
material para los diferentes nimeros de ciclos tanto para el material con cero pases como para el
material con ocho pases. Para ambas condiciones a diferentes ndmeros de ciclos se puede
observar que se presenta un incremento en las cantidades de granos orientados hacia estas fibras
después de haber sido sometidos a fatiga, aunque en el caso del material con cero pases después
de fatiga la intensidad de la textura no presenta un gran incremento como el material con ocho
pases después de fatiga como muestra la Figura 4.2.15. El principal efecto de la deformacién por
fatiga es que se presenta un incremento mayor en la fibra o que en la fibra vy, lo cual corresponde
con la textura de un material deformado en frio producto de la deformacion por traccion de

recristalizacion.
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fatiga.
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Figura 4.2.15. Evolucién de las fibras de textura y y a para las diferentes condiciones de
ensayo de fatiga.

4.2.3 Tenacidad a la fractura.
De igual manera que para los ensayos de fatiga, para medir la tenacidad a la fractura del material

se han analizado dos condiciones del hierro ARMCO, una en estado de suministro con recocido,

es decir el material con tamafio de grano basto, y otra con tamafio de grano ultrafino despues de
ocho pases por ECAP. Las mediciones de tenacidad a la fractura son esenciales para evaluar el

potencial de los materiales nanoestructurados como materiales estructurales, sin embargo, como
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ya se ha mencionado, existe una gran dificultad para llevar a cabo este tipo de ensayos debido a

la limitada disponibilidad de material nanoestructurado de alta calidad. De esta manera es dificil
conseguir la geometria de la muestra requerida para los ensayos. Dicho de otra manera, no se
podrian calcular valores de tenacidad a la fractura en deformacion plana, razon por la cual hoy en
dia en la literatura no existen estos valores para materiales realmente nanoestructurados, debido a
que no se pueden llevar a cabo ensayos estandar como flexion por tres puntos con probetas
prismaticas conocidas como compact tension (CT) y poder comparar los resultados con los de

metales convencionales, es decir de grano grueso.

En este sentido, para determinar la tenacidad a fractura de estas dos muestras de material se ha
decidido utilizar probetas tipo CNT [198, 199, 200]. Esta técnica, utiliza un sencillo ensayo de
traccion uniaxial de una muestra cilindrica entallada en su zona central para estimar la tenacidad
a fractura del material. Diversos autores proponen utilizar las probetas sin pre-fisurar por fatiga
[198, 199, 200], mientras que en otros casos si que justifican la necesidad de propagar la entalla

mecanizada para que el radio de mecanizado no afecte al valor de tenacidad obtenido [202].

Para determinar el valor de la tenacidad a la fractura K se utilizo la ecuacion 4.2.6. [198]:

K. = 7« [1 72 (Df) 1 27]

donde Py es la carga maxima en el ensayo de traccién, d¢ y D¢ son, respectivamente, los
diametros de la zona entallada y no entallada de la probeta cilindrica. Para determinar si la
probeta ensayada esta en condiciones de deformacion plana, pudiendo asi hablar de K¢, puede
utilizarse la ecuacion 4.2.7 [200]:

2

K

Dy > (i) (427
Oy

siendo K¢ el valor de tenacidad calculada y o, el limite elastico del material ensayado. En la

Figura 4.2.16 se muestran la carga empleada para romper las probetas de los dos materiales (0 y

8 pases) para asi calcular la tenacidad a la fractura, junto al esfuerzo generado en cada material.
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Figura 4.2.16. Curvas para calcular la tenacidad a la fractura de hierro AMRCO, a) carga-
extension de la probeta, b) esfuerzo-deformacion de ingenieria.

Las curvas muestran una gran diferencia en la carga maxima alcanzada por los dos materiales,
debido a la diferencia que existe en la resistencia de los dos materiales producto del proceso de
ECAP que afecta de forma drastica el tamafio de grano del material hasta reducirlo a escala

ultrafina como ya se ha mencionado en el capitulo anterior.

En la Tabla 4.2.3 se muestran las dimensiones de las probetas y propiedades de los materiales
utilizados para el célculo de la tenacidad a fractura mediante la ecuacién 4.2.6. Para determinar
el estado de tensiones de las muestras, se comprueba que en todos los casos estan bajo

deformacion plana mediante la ecuacion 4.2.7.

Tabla 4.2.3. Propiedades y dimensiones de las probetas durante el ensayo de tenacidad a la
fractura.

A K
Material s UTS Probeta Dy dr Anguloomuesca Lo Pr ¢ 1/2
[MPa] | [MPa] [mm] | [mm] [] [mm] [N] [MPam'/?]
1 794 | 6,54 58 7,15 | 11.754| 13,6
oP 202 307 2 794 | 6,46 58,6 7,5 | 11517 | 13,7 [13,7+0,1
3 7,95 6,49 61,3 7,21 | 11.564 | 13,7
1 7,96 6,42 59,8 7,15 | 34.726 | 42,2
8P 1000 | 1072 42,5+0,3
2 7,96 6,38 61,8 72 | 34.622| 42,7

Los valores de tenacidad obtenidos para los materiales muestran que el material con 8 pases
presenta un valor de tenacidad a la fractura mucho mayor que el del material en estado de
recocido (42.5 MPa mY? contra 13.7 MPa m*?). Este valor tan bajo en el material recocido
sorprende, dada la alta plasticidad que presenta este material, siendo previsibles tenacidades

mucho mas elevadas, de mas de un orden de magnitud por encima.
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Consultando datos bibliograficos de este mismo material y valores de tenacidad determinados

mediante técnicas convencionales, se observa que debido a la gran plasticidad del material
recocido la aplicacion de la Mecéanica de la Fractura Elastica Lineal (MFEL) resulta erronea
dado que el material presenta un comportamiento claramente plastico, siendo necesario la
determinacidn de su tenacidad a partir de criterios elasto-plasticos, como es el caso de la integral
J. Asi, si se consultan valores de tenacidad del material expresados en Jic y se transforman a
valores de K¢ a través del modulo de elasticidad del material, se obtienen valores de mas de 200

MPa.m"? [273], valor que resulta més creible para este material.

Para saber porque la plasticidad de este material no puede determinarse a través de la
metodologia de la MFEL, se analizo la curva carga-extension extraida de los ensayos de traccién
con muestras entalladas, Figura 4.2.17a. Asi, segun esta metodologia, el valor critico de K; se
estimo a partir de la carga a la cual se produce la primera extension medible de la grieta, Pq. Este
valor se determina convencionalmente como el punto en el que la grieta ha propagado un 2% del
valor inicial. Si el comportamiento fuera perfectamente elastico representaria una desviacion del
5% de la pendiente eléstica de la probeta con la grieta inicial [274]. En este sentido, la norma
ASTM E399 toma como carga de rotura para la determinacion de la K¢ la correspondiente a una
extension del 2% del valor inicial de la longitud de la grieta. Esta carga no puede ser muy
inferior al valor maximo de carga que puede soportar la probeta sin romperse, el cual fue
utilizado en la metodologia aplicada en el presente estudio, ya que significaria que la carga de
rotura calculada no tiene ningun significado para el célculo de un factor de intensidad de
tensiones critico para la rotura, no pudiéndose considerar el material elastico y lineal. Por este
motivo, el valor de Pq determinado tiene sentido siempre y cuando se cumpla la ecuacion ( 4.2.8)
[274]:

Pmax

Py

<11 (4.2.8)

donde Pyes la carga correspondiente al punto de interseccion entre la curva carga-extension y
una recta trazada a partir del origen con una pendiente igual al 95% de la pendiente elastica,
mientras que Py, €S la carga correspondiente al maximo de la curva carga-desplazamiento
[274], en este caso Pg. Los resultados de realizar estos calculos con las curvas carga-extension
obtenidas con el acero ARMCO tratado térmicamente y procesado por ECAP se muestran en la
Figura 4.2.17 y la Tabla 4.2.4.
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Figura 4.2.17. Calculo de Pq para los dos materiales a) 0 pases, b) 8 pases.

Asi, segun los datos publicados en bibliografia y el resultado de aplicar el criterio de validacion
de la técnica, parece claro que sobre este material no puede determinarse la tenacidad a partir del
criterio de la MFEL, siendo necesario determinarla a partir de la integral J. En cuanto al acero
tras las 8 pasadas por canal angular (8P), si se aplica el criterio de validacion de la técnica
comentado anteriormente, se concluye que en este caso si que es aplicable la metodologia de la
MFEL como se muestra en la Figura 4.2.17b y la Tabla 4.2.4.

Tabla 4.2.4. Valores para la condicion de la MFEL para los dos materiales ensayados.

K
Material| F¢ Pmax (Pr) Pmax / Pq 1 1/2
[N] [N] [MPam’/?]
0 PASES| 5689 10980 1,93 13,7
8 PASES | 32119 34406 1,07 42,5

Asi, con el acero ARMCO tras 8 pasadas por el canal angular, si que es posible considerar este
valor de tenacidad a fractura como valido. Este valor de tenacidad a la fractura se puede
comparar con los valores reportados por Hohenwarter et al. [263] para hierro ARMCO. Estos
autores presentas valores sobre barras de mayor tamario, sobre las que es posible extraer probetas
para aplicar técnicas convencionales, siguiendo la metodologia descrita por la norma ASTM
E399, con probetas CT, también normalizadas. En dicho trabajo, con probetas con la entalla
orientada en la misma direccion (transversalmente), se obtienen valores de tenacidad que oscilan
entre los 50 y 75 MPa mY2, no muy diferentes de los obtenidos a partir de las probetas CNT,

teniendo en cuenta que dichos autores realizan un proceso de ECAP con un canal angular de
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120° con solo 7 pasadas. Hohenwarter et al. [263], no obstante, ponen de manifiesto la gran

anisotropia en las propiedades de tenacidad que presenta el material, obteniéndose en las
probetas con la entalla orientada longitudinalmente, una tenacidad muy inferior, de entre 20 y 26

MPa m*2,
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4.3 ESTABILIDAD TERMICA Y RECOCIDOS

El analisis térmico se realizd con el propdsito de conocer la estabilidad térmica del material en
funcién del ndmero de pases por ECAP. Lo que permitio observar el rango de temperaturas
donde el material presenta recristalizacion convencional (inicio, 50% de recristalizacién y final
de recristalizacion). Con base al conocimiento del rango de temperaturas de recristalizacion se
establecieron temperaturas y tiempos para tratamientos de recocidos para diferentes fracciones
de recristalizacion para posteriormente estudiar la ductilidad del material mediante ensayos de
traccion uniaxial y de esta forma comparar el cambio en la ductilidad entre el material procesado

por ECAP y el material procesado con ECAP con tratamiento térmico.

En la Figura 4.3.1 se muestran las curvas DSC para el hierro-ARMCO procesado por ECAP para
tres velocidades de calentamiento. Inicialmente se puede observar como los picos
correspondientes a la recristalizacion del material se desplazan hacia menores temperaturas con

el incremento en la deformacion.

10°C/min. 20°C/min.

Flujo de calor [u.a]
y

Flujo de calor [u.a]
|l

100 200 300 400 500 600 700 800 900 100 200 300 400 500 600 700 800 900
a) Temperatura [°C] b) Temperatura [°C]

40°C/min’

Flujo de calor [lu.a]
g

100 200 300 400 500 600 700 800 900
c) Temperatura [°C]

Figura 4.3.1. Curvas de calentamiento en DSC para diferentes velocidades, a)10°C/min, b)
20°C/miny c) 40°C/min.
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Este comportamiento es debido al hecho de que cuando un material es deformado plasticamente

en condiciones de temperatura ambiente, la gran mayoria de energia mecanica gastada para
deformar el material se convierte en calor, sin embargo un poco de esta energia es almacenada en
el material en forma de defectos aumentando su energia interna [245]. De esta manera el material
debido a la energia introducida por la deformacién podria llegar a recristalizar a menores
temperaturas con el incremento en la deformacion. Los cambios de energia registrados por las
curvas DSC provienen de varias fuentes [275] como las dislocaciones, defectos puntuales,
limites de grano y tensiones internas asociadas, las cuales se eliminan cuando el material es
recocido. Esto también se observa reflejado en el tamafio del pico o el area bajo la curva que
representa la energia almacenada la cual se libera por una reaccién exotérmica, que es mayor

conforme se incrementa la deformacion.

Las curvas DSC muestran un pico exotérmico en el rango de temperatura de 325-700°C donde se
espera que sOlo opere la recristalizacion. La observacion de un solo pico contrasta con los
resultados obtenidos por Scholz et al. [276] quienes encontraron 2 picos para hierro de alta
pureza laminado en frio hasta un 80% de reduccion de espesor. Estos autores encontraron que la
energia almacenada en el pico correspondiente a la recristalizacion era de alrededor de 15.1
J/mol a una velocidad de calentamiento de 20°C/min la cual comparada con las calculadas para
el presente material (Figura 4.3.3) es inferior a la obtenida para el material después del primer
pase que esta alrededor de 50 J/mol. Esto puede ser atribuido a la diferencia en las magnitudes de
deformacion proporcionadas por ambos procesos (laminado y ECAP). Sin embargo Scholz et al.
[277] también encontraron un valor de energia almacenada de 47 J/mol para un hierro con
0.015% de niobio deformado por laminacion en frio hasta una reduccion en el espesor del 80%.
Esto se puede atribuir al hecho de que los materiales con aleacién presentan mayor estabilidad
que los materiales puros y también al hecho de posible precipitacion que hacen que la energia
almacenada se incremente. El hecho de que la energia almacenada sea mayor en los materiales
con deformacion plastica severa con respecto a los materiales deformados por métodos
convencionales esta ligado con la existencia de bordes de grano de mayor energia con una alta
densidad extrinseca de dislocaciones [83] y un gran volumen libre con una alta concentracion de
vacancias inducidas por la deformacion [278] caracteristicas que se presentan durante los

procesos de deformacion pléstica severa.
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Figura 4.3.2. Registro de las temperaturas de inicio, 50% recristalizacion y fin de la
recristalizacion para diferentes velocidades de calentamiento, a) 10°C/min, b) 20°C/min y c)
40°C/min.

En la Figura 4.3.2 se muestran las temperaturas de inicio, pico (correspondiente al 50% de
recristalizacion) y final para cada pase por ECAP para cada una de las tres velocidades de
calentamiento utilizadas. Se puede observar que estas temperaturas decrecen con el incremento
en la deformacion, y que ademas son mayores a medida que se incrementa la velocidad de
calentamiento. Se observa en las Figura 4.3.2b y 4.3.2c que los valores de la temperatura pico y
final de recristalizacion alcanzan una saturacion después del quinto pase. Mientras que la
temperatura de inicio muestra un comportamiento decreciente para las tres velocidades de

calentamiento.

4.3.1 Energia volumétrica almacenada.
Otra de las medidas realizadas mediante las curvas obtenidas por DSC es la energia almacenada

definida como el &area bajo la curva del pico de recristalizacion. Los valores obtenidos se
muestran en la Figura 4.3.3 para los diferentes pases por ECAP vy las tres velocidades de

calentamiento utilizadas en este estudio junto al valor a medio, el cual corresponde muy bien con
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los valores de la velocidad a 20°C/min. Se observa que la energia almacenada se incrementa con
el incremento de la deformacién. También se observa que esta energia es mayor cuando se
incrementa la velocidad de calentamiento, lo cual se explica por la cinética del proceso. A
velocidades de calentamiento mas altas la muestra gasta menos tiempo a una temperatura
especifica y por lo tanto el proceso es realizado a una mayor temperatura. El hecho de que la
temperatura de inicio y pico de recristalizacion (Figura 4.3.2) para una misma velocidad de
calentamiento disminuyan con el incremento en la deformacién es atribuido al incremento en la
energia almacenada, lo que promueve la recristalizacion. Los valores de la energia almacenada
calculados para el hierro ARMCO difieren en su magnitud en gran medida con otros valores
obtenidos para el hierro procesado por otras técnicas de deformacion plastica severa como la
molienda mecénica donde se obtienen valores entre 1800-2800 J/mol [279, 280, 281] y por HPT
con una energia almacenada de 2475 J/mol para un acero con 0.7%C [282]. Esta gran diferencia
se puede atribuir a la combinacién de las grandes deformaciones junto a la presion hidrostética

que estos procesos generan, la cual es mayor que la generada durante el proceso de ECAP.
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Figura 4.3.3. Energia almacenada para el hierro ARMCO procesado por ECAP.

Para calcular la energia de activacion del material para cada pase por ECAP se ha utilizado el
método propuesto por Kissinger [283] el cual relaciona la temperatura pico con la velocidad de

calentamiento mediante la ecuacion 4.3.1.
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In (T%) —A- (ﬁ—g) (4.3.1)

donde g es la velocidad de calentamiento (°C/min), Tp es la temperatura pico en Kelvin, A es

una constante, R es la constante universal de los gases (8,314 JK'mol™) y AG es la energia

aparente de activacion. Esta energia de activacion es calculada como la pendiente del ajuste

. . 1 . .

lineal en un grafico In (%) contra (T—) como se muestra en la Figura 4.3.4a para los diferentes
P P

numeros de pases por ECAP. Se debe mencionar que en el grafico no se muestran los ajustes

para todos los pases para mayor claridad.
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Figura 4.3.4. Calculo de la energia de activacion, a) ajustes método Kissinger, b) energia de
activacion para los diferentes pases por ECAP.

El comportamiento para el hierro ARMCO procesado por ECAP hasta dieciséis pases indica que
el material después de seis pases muestra una reduccion en la energia de activacion lo que
indicaria un comportamiento mas répido para la recristalizacion del material. Estos valores son
inferiores al compararlos con los valores reportados para otros materiales como los valores
reportados por Hazra et al. [246] para un acero libre de intersticiales, donde se encontraron
valores de energia de activacion entre 500-550 kJmol™. Los autores atribuyeron los valores
superiores de la energia de activacion al efecto del exceso de titanio en solucién solida que
genera un efecto de fijado en los bordes de grano por los finos precipitados de titanio. Sin
embargo hay mas acuerdo al comparar los valores obtenidos en este trabajo con los de un hierro
de alta pureza deformado en frio como reportaron por Scholz et al. [276] quienes encontraron un
valor de ~85kJmol™ mas de acuerdo con los valores encontrados en este estudio.

241



RESULTADOS Y DISCUSION

Para tener una mayor certeza de los valores de energia almacenada calculados, se han utilizado

estos valores para hacer una estimacion de la densidad de dislocaciones y del esfuerzo de

fluencia usando la ecuacion estandar para la energia almacenada por unidad de volumen
(~ 0.5pGb?) y la ecuacion del incremento del esfuerzo de fluencia (Ao ~ aGb\/ﬁ) con a como

una constante (0.3), G el modulo de cizalladura para el hierro (82GPa) y b el vector de Burgers
para hierro bee (0.248nm) y tomando el volumen molar del hierro como 7.11cm® mol™. Se puede
observar en la Figura 4.3.5a los valores de la densidad de dislocaciones calculados en base a la
energia almacenada para cada uno de los pases por ECAP, mientras que en la Figura 4.3.5b se
muestran los valores del esfuerzo de fluencia calculados a partir de estos valores de
dislocaciones. Se puede observar que aunque no existe una muy buena correlacion entre los
valores de fluencia encontrados con los ensayos de traccion y los calculados a partir de la
densidad de dislocaciones, se debe decir que los valores obtenidos no presentan una gran
diferencia con respecto a los de traccion, teniendo en cuenta que se ha utilizado un modelo
simple para predecir su comportamiento, lo cual ayuda a validar los resultados obtenidos
mediante por DSC y que ademas también muestra que los valores de la densidad de
dislocaciones calculadas por medio de la energia almacenada presentan un comportamiento un
poco diferente al observado en el apartado 4.1 ya que no se observa un comportamiento con

tendencia a la saturacién con el incremento en la deformacion.
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Figura 4.3.5. a) Densidad de dislocaciones calculadas a partir de la energia almacenada, b)
prediccion del esfuerzo de fluencia con base a las dislocaciones calculadas por DSC.

4.3.2 Energia del borde de grano
Otro de los medios que permite hacer calculos de la energia almacenada en el material es la

técnica EBSD, mediante la cual se pueden hacer estimaciones de la energia local almacenada a
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través del criterio basado en la diferencia de orientaciones. Asi, se calcula la energia por medio

de la contribucidn de las dislocaciones geométricamente necesarias usando la ecuacion de Read-

Shockley [55], de manera que:

Ym St 6, > 6,
y(0) = (@)[ B (@)] sif, <06, (4.3.2)
Ym o 1—-In o

donde y,, = 0.617Jm™ es la energia por unida de area de un borde de grano de 4ngulo grande,
6, es la diferencia de orientacion del borde de grano y 6,,, = 15° es el angulo de diferencia de
orientacion por encima del cual la energia por unidad de area es independiente del angulo de
diferencia de orientacion. La energia promedio del borde de grano se calcula como la suma de
todas las diferencias de orientacion de los bordes entre 2° < 6, < 62.8° como se muestra en la

siguiente ecuacion:

62.8

7= [r©)f(6,)] (433)
2

con f(6,) representado la fraccion de bordes para una diferencia de orientacion dada. De esta
manera la energia almacenada por unidad de volumen debida a la linea de dislocacion es
obtenida al multiplicar la energia promedio por unidad de area del borde y con el area por unidad
de volumen (S, = 2/dgcp donde dgqp es el didmetro del circulo equivalente considerando todas
las diferencias de orientaciones entre 2° < 6 < 62.8° y representa el tamafio del subgrano [34]).
De esta manera la energia almacenada debida a las dislocaciones se calcula como muestra la

siguiente ecuacion.

2y

dECD

E, =Sy7 = (4.3.4)

Hay que sefialar que estos valores calculados de la energia almacenada no cuentan para las

dislocaciones de la red, solo aplica para las GNDs.

Los valores calculados para la energia almacenada producto de las dislocaciones
geométricamente necesarias se muestran en la Figura 4.3.6 para cada uno de los pases por ECAP
junto a los valores de energia volumétrica calculados por EBSD. Se aprecia un comportamiento
creciente en los valores de la energia de bordes de grano con el incremento en la deformacién,
variando entre ~5-30Jmol™ para el material procesado por ECAP. Estos valores son muy
similares a los valores reportados por Choi et al. [284] para un acero libre de intersticiales con

titanio procesado por laminacion en frio hasta una reduccién del 80%. Los presentes valores
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también son similares al de un acero libre de intersticiales procesado via ECAP por Hazra et al.

[246] hasta 8 pases quienes mostraron un valor de 27Jmol™ mientras que en este hierro ARMCO

se obtuvo un valor ~25 Jmol™.

La Figura 4.3.6 también permite observar que existe una tendencia a la saturacion de la energia
almacenada en los borde de grano, pues después del sexto pase ya se observa que el incremento
con la deformacion es cada vez mas pequefio, 1o que es coherente con la saturacion también
observada tanto en el tamafio de grano como en la fraccion de bordes de grano de angulo grande.
Sin embargo Hazra et al. [246] encontraron que después de procesar su acero libre de
intersticiales por ECAP hasta ocho pases y someterlo a un proceso extra de deformacién por
laminacion en frio hasta diferentes porcentajes de reduccion de espesor (25%, 50% y 95%)
notaron que la energia almacenada se incrementaba desde 27 Jmol™ hasta 59.2 Jmol™ después de
una reduccion en espesor del 95%. Esto confirma que el cambio en el proceso de deformacion
ayuda a obtener una mayor reduccién en el tamafio de grano asi como un incremento en la
fraccion de bordes de grano de angulo grande permitiendo alcanzar una microestructura de

estado estable.
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Figura 4.3.6. Comparacion entre la energia volumétrica almacena y la energia almacenada
por dislocaciones GND calculada por EBSD.

En la Figura 4.3.6 también se observé la diferencia entre la energia volumétrica almacenada y la
energia almacenada en los bordes de grano, lo que muestra que existen otras contribuciones a la

energia volumétrica del material como se muestra a continuacion.
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4.3.3 Energia de vacantes y dislocaciones.
Una de las caracteristicas importantes que permiten entender la estabilidad térmica del material

como funcion del grado de deformacion, es el célculo de la cantidad de vacantes generadas
durante el proceso. La energia almacenada por las vacancias en el hierro ARMCO se representa
como la diferencia entre la energia total almacenada (area bajo el pico de la curva de DSC), la
energia del borde de grano asociada a las GND y la energia asociada con las dislocaciones
(energia calculada por medio de las dislocaciones calculadas en el capitulo 1) de acuerdo con la
ecuacion 4.3.5 [285].

ES=Ed+Eb+EV o EV=ES_Ed_Eb (4.3.5)

La contribucion de la energia de las dislocaciones en el interior de los grano/subgranos puede
estimarse si se desprecia la energia del nacleo de la dislocacion y si se asume elasticidad
isotropica. En este caso la energia por unidad de longitud de una dislocacion lineal estd dada

aproximadamente por [245]:

Gb? -1
Egistocacion = mln ((b\/;) ) (4.3.6)
donde G es el modulo de cizalladura para hierro o, b es el vector de Burger, k denota el
promedio aritmético de 1 y (1 —v) siendo v el coeficiente de Poisson para el hierro. En

consecuencia, la energia almacenada (Ed) para una densidad de dislocaciones (p) es:

Eq = pEgisiocacion (4-3-7)

Sin embargo, esta relacion solo se cumple si las dislocaciones estan dispuestas de tal manera que
los campos de esfuerzos de otras dislocaciones son detectados. Por lo tanto las energias de las
dislocaciones en materiales reales no se representan enteramente por consideraciones tan
sencillas puesto que, las dislocaciones en metales moderadamente trabajados estan apiladas e
intrincadas. Acorde a la teoria de dislocaciones la energia de una dislocacién depende de su
entorno y es mas alta, por ejemplo, en condiciones de apilamiento y méas baja cuando estan
ordenadas en una celda o en la pared de subgranos. Pero en muchos casos donde solamente son
necesarios valores aproximados de la energia de dislocaciones se puede asumir como validos los
valores calculados en el capitulo 1 para asi tener una idea de la energia producto de las vacancias
del material.
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En la Tabla 4.3.1 se muestran los valores de la energia de dislocaciones. Conociendo estos

valores es posible determinar la energia asociada a las vacancias mediante la ecuacion ( 4.3.5), y
de esta manera a través de la ecuacion ( 4.3.8) [246] calcular la concentracion de vacancias en el

material para el diferente nimero de pases.

donde C, representa la concentracion de vacancias, mientras que 1.4eV corresponde a la energia

para la formacién de vacancias en hierro o [245].

Los valores de la energia asociada a las dislocaciones en el interior de los grano/subgranos
muestran valores inferiores que los reportados para otros materiales. Asi para un acero libre de
intersticiales se han reportado valores de 56-133 Jmol™ después de 8 pases por ECAP més
deformacion adicional por laminacion en frio. Sin embargo al compararlos con los valores
obtenidos por Higuera et al. [286] para un cobre de alta pureza bajo las mismas condiciones de
procesamiento (ruta Bc y geometria de matriz) se encuentran valores similares, siendo las

energias del hierro Armco un poco mayores.

Tabla 4.3.1. Energia de dislocaciones

Pases de Densidad de dislocaciones Eq

ECAP [m?] [J/mol]
0 6,15E+13 1,01
1 2,96E+14 4,26
2 4,72E+14 6,50
3 6,00E+14 8,06
4 6,94E+14 9,19
5 7,45E+14 9,80
6 7,97E+14 10,41
7 8,65E+14 11,21
8 9,02E+14 11,63
16 8,80E+14 11,39

La evolucidon de la concentracion de vacancias asi como la energia almacenada asociada a ellas
se muestra en la Figura 4.3.7 para los diferentes nimeros de pases. La energia almacenada
producto de las vacancias muestran un comportamiento creciente con el incremento en la
deformacion variando entre 40-110J/mol para los diferentes pases por ECAP, y representa de

esta manera la mayor contribucion a la energia total almacenada. De esta manera la
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concentracion de vacancias muestra un comportamiento similar con valores que van desde 2x10°

* hasta 8x10™ a medida que se incrementa la deformacion. Las vacancias son producidas

constantemente en gran cantidad como un subproducto de la deformacion plastica.

Las vacancias juegan un papel importante en los procesos de aniquilacion de dislocaciones, de
manera que si la difusion de vacantes es mas dificil, la aniquilacion de dislocaciones disminuira,
y en consecuencia la velocidad de endurecimiento por deformacion se incrementara [262]. El
comportamiento observado en la Figura 4.3.7 muestra que el gran incremento en la
concentracion de las vacantes se produce durante los primeros pases del proceso ECAP sin
observarse un comportamiento de saturacion tan claro con el incremento en la deformacion como
en el caso de la densidad de dislocaciones, lo cual confirma que el comportamiento en la
evolucion de la densidad de dislocaciones calculadas en el capitulo 1 presente una tendencia a
saturase con la deformacion. Esto se debe a que al incrementar la concentracion de vacantes
también se incrementa su movilidad, lo que evita que se acumulen las dislocaciones en mayor
namero generando su aniquilacion. Este proceso de aniquilacion de dislocaciones ha sido
demostrado ser mas fuerte en ECAP que en otros procesos como HPT ya que la aniquilacion de
vacancias se hace mas dificil cuando hay involucradas mayores tensiones hidrostaticas las cuales

impiden el movimiento de las vacancias [205].

En la Tabla 4.3.2 se muestra el resumen de las energias junto a la evolucion de los parametros
mas importantes utilizados en el calculo de cada una de estas energias con el incremento en el
numero de pases. Se puede apreciar claramente como en todas las energias se sigue el mismo
comportamiento de un fuerte incremento en su magnitud durante las primeras etapas de

deformacion (hasta el cuarto/quinto pase) seguida por una tendencia hacia la saturacion.
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Figura 4.3.7. Concentracion de vacancias para diferente niUmeros de pases.
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Comportamiento que se corresponde con la saturacion observada en la evolucién

microestructural tanto del tamafio de grano como de la fraccion de limites de grano de angulo
grande mediante el proceso ECAP. La mayor contribucion a la energia almacenada del material
proviene de la energia de las vacantes, ya que el aporte de otro tipo de fuente a la energia del
material como precipitados se descarta en el presente caso. Se ha registrado en el trabajo de
Hazra et al. [246] que el aporte de energia por la precipitacion de TiC y FeTiP es la fuente que

mayor energia aporta en un acero libre de intersticiales bajo deformacion plastica severa.

Tabla 4.3.2. Resumen energias calculadas.

Energia almacenada bordes de grano Energia almacenada
Valor medio Energia Ep [J/mol] dislocaciones E4[J/mol] Energia almacenada Concentracion
Pases por i
almacenada DSC vacantes vacancias-Cy
ECAP Es [J/mol] Tamafio Densidad de Ey [J/mol] [fracci d 1]
s subgrano | %HAGB | Exi/mol] | . 2. | Eala/mon) v racciones de mo
dislocaciones [m™]
[um]
0o | e 67,24 95,4 0,13 6,15E+13 1,01 1,14 8,42E-06
1 67,26 1,0732 8,8 5,21 2,96E+14 4,26 47,34 3,50E-04
2 76,58 0,88 18,0 6,95 4,72E+14 6,50 57,93 4,29E-04
3 98,00 0,47 33,0 14,4 6,00E+14 8,06 69,96 5,18E-04
4 107,39 0,35 42,3 20,9 6,94E+14 9,19 67,43 4,99E-04
5 103,87 0,34 59,0 21,9 7,45E+14 9,80 76,38 5,65E-04
6 120,32 0,273 58,6 27,9 7,97E+14 10,41 97,49 7,22E-04
7 126,16 0,33 67,3 22,8 8,65E+14 11,21 78,09 5,78E-04
8 133,50 0,31 59,5 24,9 9,02E+14 11,63 103,88 7,69E-04
16 152,09 0,28 75,4 28,6 8,80E+14 11,39 109,64 8,12E-04

4.3.4 Tratamientos térmicos de recocido para aumento de la ductilidad.
Continuando con el estudio de la estabilidad térmica y basados en las propiedades mecanicas del

material, que muestran que a medida que el material gana resistencia pierde ductilidad, y
pretendiendo mejorarla, se decidid efectuar un estudio microestructural y mecanico mas amplio
del material con dieciséis pases por ECAP. Para llevarlo a cabo se disefiaron tratamientos
térmicos de recocido a diferentes temperaturas y tiempos de mantenimiento buscando obtener
diferentes fracciones de granos recristalizados, ya que es bien conocido que una las formas de
mejorar las propiedades de ductilidad de los materiales de grano ultrafino es mediante adecuados
tratamientos térmicos que permitan obtener una microestructura de granos heterogénea, es decir
una combinacién de granos de tamafio grande y pequefio 0 mas conocida como bimodal [134,
135].

Para establecer las temperaturas y tiempos de los recocidos primero se obtuvieron las curvas de
fraccion recristalizada a partir de los picos de recristalizacion de las curvas de DSC teniendo en
cuenta que la temperatura pico corresponde al 50% de recristalizacion para el material después
de dieciseis pases. Las curvas de fraccion recristalizada se muestran en la Figura 4.3.8a para las

tres velocidades de calentamiento empleadas durante los ensayos de DSC.
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La obtencion de las curvas de tiempo-temperatura para tres diferentes fracciones de

recristalizacion (10%, 30% y 50%) se realizaron mediante la aproximacion de la ley de Avrami
la cual establece la relacion entre la fraccion recristalizada y el tiempo necesario para poder
alcanzar dicha fraccidn para una temperatura determinada. Para esto se determind inicialmente el
exponente de Avrami mediante una regresion lineal de la fraccion recristalizada contra el tiempo
como se muestra en la Figura 4.3.8b. Con base en la ecuacion de Jonson-Mehl-Avrami se

establecieron los tiempos para las diferentes fracciones de recristalizacion (tos, tos Y to.1).

ty 14
Xprx =1 —exp [—an [— ] (4.3.9)
tos

siendo ¢, 5 el tiempo correspondiente al 50% del volumen recristalizado. Para poder expresar t
en términos absolutos es necesario determinar t, s, para lo cual se utiliza una ecuacion general

del tipo Arrhenius como se muestra en la ecuacién 4.3.10 [287].

tos = keosE™05exp (Q};‘;S) (4.3.10)

siendo k., 5 una constante. Asi combinando las ecuaciones 4.3.9 y 4.3.10 se logra establecer las
curvas tiempo temperatura para diferentes fracciones de recristalizaciébn como se muestra en la
Figura 4.3.8c.

Con base a los anteriores resultados, las temperaturas y tiempos de los tratamientos térmicos
efectuados se resumen en la Tabla 4.3.3 y posteriormente se evaluaron las microestructuras
generadas por cada uno de ellos mediante EBSD y se realizaron medidas de dureza y de
resistencia mediante ensayos de traccion uniaxial. Las microestructuras obtenidas se resumen en
la Figura 4.3.9 y Figura 4.3.10 para los recocidos con las temperaturas de 350°C y 400°C
respectivamente. Mientras que las mediciones de la resistencia mecénica se muestran en la
Figura 4.3.11.
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Figura 4.3.8. a) Curvas de fraccion recristalizada como funcion de la temperatura, b) ajuste
para el calculo del exponente de Avrami y c) curvas tiempo-temperatura para tres fracciones
distintas de recristalizacion.

Tabla 4.3.3. Condiciones de recocido

Recocidos material 16 pases
Temperatura Fr‘aca-o n Tiempo
°C] recristalizada [h]
[%]

350 10 0,28
350 30 0,94
350 50 1,81
400 10 0,156
400 30 0,52
400 50 1

Al analizar las microestructuras para las dos temperaturas a diferentes tiempos se puede observar
como el efecto del proceso ECAP (granos ligeramente alargados y orientados hacia la direccion

del corte macroscépico) va desapareciendo con el incremento en el tiempo de mantenimiento
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durante el recocido para dar lugar a una microestructura de granos mucho mas equiéxica. Este

efecto también se puede ver reflejado en la evolucion del tamafio de grano del material, ya que
para el material con recocido a 350°C se presenta un incremento con el tiempo de recocido de
0.5-0.56-0.58um, mientras que para el material a la temperatura de 400°C el crecimiento en el
tamano del grano promedio es de 0.62-0.64-0.66um partiendo de un tamaiio inicial promedio

para la muestra de dieciseis pases de 0.39um.

Este crecimiento en el tamafio promedio del grano se puede ver también reflejado en la
reduccién de la resistencia del material como se muestra en la Figura 4.3.11. En términos de
resistencia mecanica el material presenta una reduccién tanto en el esfuerzo de fluencia como en
el esfuerzo maximo a medida que se incrementa la temperatura y el tiempo del recocido.
Ademas la dureza en el material recocido a 450°C muestra una reduccion mas pronunciada que
la del material tratado a 350°C como se muestra en la Figura 4.3.11b, lo cual ratifica también el
mayor crecimiento del grano experimentado por el material a 400°C y estd de acuerdo con el
comportamiento observado por Hazra et al. [288] para un acero libre de intersticiales sometido a
diferentes recocidos, quienes observaron que a mayores temperaturas se obtiene similares

durezas en tiempos mas cortos.

Los tratamientos térmicos llevan a un incremento en el tamafio de grano, mas considerable en el
presente material que en el hierro ARMCO procesado por HPT por Ivanisenko et al [289] en
donde no reportan tamafios de grano menores a 0.32 um incluso después del recocido a 500°C
durante una hora, lo cual se podria atribuir a la mayor reduccion de tamafio alcanzada antes del
tratamiento, ya que reportan un tamafio menor a 0.2 um despuées de deformar el material por
HPT.
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Figura 4.3.9. Microestructuras del material luego de recocidos a 350°C a diferentes tiempos.
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Figura 4.3.10. Microestructuras del material luego de recocidos a 400°C a diferentes tiempos.

En este estudio lvanisenko et al. [289] atribuyen el incremento en el tamafio de grano en el rango
de temperaturas de 200-400°C a la coalescencia de grano vecinos de baja diferencia de
orientacion debido a efectos de recuperacién microestructural por medio del incremento en la

fraccion de limites de grano de angulo grande.
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Figura 4.3.11. Propiedades del material con dieciséis pases por ECAP y luego de recocido, a)
curvas de traccion, b) evolucién de la dureza con la temperatura y tiempo de recocido.

Con respecto al comportamiento a traccion del material recocido, se puede observar claramente
una reduccion en la resistencia del material, acompafiada de una ligera mejora en la cantidad de
deformacion plastica (Tabla 4.3.4), y en la capacidad de endurecimiento por deformacion. Sin
embargo, como en la mayoria de las propiedades a traccién de materiales de grano ultrafino tanto
el material procesado como el material después de recocido muestran muy poco endurecimiento

por deformacion (Figura 4.3.11a) al igual que en otras investigaciones [258, 290].

Tabla 4.3.4. Propiedades a traccion del hierro ARMCO procesado por ECAP y con recocido a
diferentes temperaturas y tiempos.

Esfuerzo | Esfuerzo .. |Deformacional
. . , . Deformacion
Condicion fluencia maximo al fallo [%] esfuerzo
[MPa] [MPa] ? maximo [%]
16P 835 920 15 1,56
16P-350°C-0,28h 654 826 22 1,79
16P-350°C-0,94h 612 792 23 2
16P-350°C-1h 516 681 23 1,5

Ya que el hierro ARMCO procesado por ECAP hasta dieciséis pases muestra muy poca
capacidad de endurecimiento por deformacion, la alta resistencia que el material alcanza puede
explicarse por el modelo de eliminacidn o arqueo de dislocaciones en lugar del mecanismo de
apilamiento de acuerdo con Valiev et al. [110]. En el modelo de arqueo de dislocaciones, se

establece que la fluencia ocurre cuando la configuracion de las dislocaciones alcanzan una forma
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semicircular donde el esfuerzo critico para esta condicién puede aproximarse por la siguiente

expresion [291]:

L R [ O LA PRy D 43.11
teritico = 511 — ) [( 7) "(3) E] (4.3.11)

donde G es el mddulo de corte, b es el vector de Burgers, v es la relacién de Poisson y L es la
distancia promedio de dislocacion, donde para tamafios de grano promedio mayores a 100nm, L
puede aproximarse a p~1/2 siendo p la densidad de dislocaciones [292]. Por lo tanto el esfuerzo

de fluencia de los materiales de grano ultrafino puede ser expresarse como:

Oy = 09 + MTcritico (4-3-12)

siendo o, el esfuerzo de friccion y M el factor de Taylor. Usando las dos ecuaciones anteriores se
puede estimar el esfuerzo de fluencia del material procesado por ECAP hasta dieciséis pases,
teniendo en cuenta que G = 82GPa, b =2,48*1071%m, p =9 % 10*m=2 calculada por
difraccién de rayos X, v = 0,23, M = 2,78 para una estructura BCC y g, = 76 MPa [293]. Con
estos valores el esfuerzo encontrado es de 891 MPa, muy similar al esfuerzo encontrado por
medio del ensayo de traccion como se muestra en la Tabla 4.3.4 por lo que el modelo del arqueo
de las dislocaciones daria una aproximacion buena del comportamiento a fluencia para el hierro

ARMCO deformado hasta dieciseis pases.

Es conocido que la recuperacion dindmica juega un papel importante en la ausencia del
comportamiento de endurecimiento por deformacion y en el estado estable de prolongada
deformacion plastica de los materiales de grano ultrafino. Esto se debe a que durante la
deformacion, las dislocaciones que causan deformacidn o tensién intragranular estan atrapadas
en los bordes de grano. En ese caso, la cinética de la recuperacion dinamica esta asociada con la
extension del agrupamiento de las dislocaciones en los bordes de grano de la red. De acuerdo con
Valiev, Lian y Lojkowski [110, 291, 294] el cambio en la densidad de dislocaciones durante la
recuperacion dinamica mediante la extension del agrupamiento de dislocaciones en los bordes de
grano se puede describir mediante la ecuacion ( 4.3.13):
dp a& p

_ae_p (4.3.13)
dt  bd o
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donde ¢ es la velocidad de deformacion, d el tamafio de grano y & es el tiempo caracteristico

para la extension del agrupamiento de las dislocaciones en los bordes de grano. En un estado de

., . . . d
deformacion estacionario, es decir donde d—f =0, 6 es:

_ pbd

§=— (4.3.14)
Gé

Para este caso p =9 10™m™2, b =2,48+10"%m, ¢ =2,4, € =0.003s"1 y d = 0,39 %
107°m se obtiene que § = 12.1s. Para el material con dieciséis pases el tiempo de deformacion
(deformacidn total del material dividido por la velocidad de deformacién utilizada en el ensayo)
estd alrededor de 70.2s, por lo tanto las dislocaciones que contribuyen a la deformacion
intragranular y estan atrapadas en los bordes de grano tienen tiempo suficiente para propagarse
dentro de los bordes de grano durante la deformacion, lo que lleva a la no acumulacion de
dislocaciones, y por consiguiente, al no endurecimiento por deformacion. Después de recocido,
la densidad de dislocaciones disminuye y por lo tanto 6 en la ecuacion 4.3.14 también disminuye
incluso si el crecimiento en el tamafio de grano es despreciable. Sin embargo, el tiempo de
deformacion en las muestras recocidas puede incrementarse debido al mayor alargamiento. Por
lo tanto no es sorprendente que no se haya observado un gran endurecimiento por deformacion

en las muestras recocidas.

Existe otra explicacion alternativa para la falta de endurecimiento por deformacién de los
materiales de grano ultrafino de acuerdo con Valiev et al. [110]. En los materiales de grano
ultrafino, solamente una pequefia cantidad de dislocaciones contribuyen a la deformacion
intragranular. Para el material con recocido a 400°C con una hora de mantenimiento se registro
un tamafno de grano promedio de 0.66um, con un alargamiento total del 28% lo cual podria
aproximarse a una deformacién individual por grano de ~0.18 um. Esto requeriria del
deslizamiento de 725 dislocaciones (b = 2,48 x107%m) lo que significaria que 8-9
dislocaciones por segundo se movieran a traves de un grano durante el tiempo de deformacion de
85s. Esto es un valor pequefio que no permitiria visualizar un gran endurecimiento por
deformacion. Sin embargo este valor es mayor que el reportado por Park et al. [258] para un
acero de bajo de carbono procesado por ECAP hasta 4 pases y recocido a 480°C por 72 horas.
Ellos reportaron que habria un movimiento de 2-3 dislocaciones por segundo para un tiempo de
deformacion de 152s. Esta podria ser la razon de que en el presente material después del
recocido exista una pequefia mejora en la capacidad de endurecimiento por deformacién del

material como se mostré en la Figura 4.3.11a.
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La estabilidad térmica de la microestructura del material con dieciséis pases recocida a dos

diferentes temperaturas, se estudié mediante la cinética del crecimiento del grano. Bajo
condiciones de recocido isotérmicas, el crecimiento del grano puede ser descrito por la ecuacion
general [55, 295]:

d/Ne — a7 = Kyt exp (— RQ—T) (4.3.15)

donde d representa el tamafio de grano para un tiempo de recocido determinado, d, hace
referencia al tamafio de grano inicial, N, es el exponente de crecimiento de grano, K, es una
constante cinética, t el tiempo del recocido, Q la energia de activacion para el crecimiento del
grano y RT es la constante universal de los gases y la temperatura de recocido. El exponente de
crecimiento de grano se determina como la pendiente en un grafico doble logaritmico del tamafio
de grano contra el tiempo de recocido. En la Figura 4.3.12 se muestran los valores de los
exponentes de crecimiento de grano para las dos temperaturas de recocido. Estos valores
encontrados son muy bajos, ya que se reportan en la literatura que los valores de N para

materiales de una sola fase estan en el rango de 0.1-0.5 [296].
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Figura 4.3.12. Célculo del exponente del crecimiento del grano.

Por esta razon, para conocer mejor el comportamiento del material después del tratamiento
térmico, se realizd un estudio méas detallado desde el punto vista estadistico del tamafio de grano
del material, para lo cual se siguiod la metodologia planteada por Cabrera et al. [297]. En esta

metodologia se busca el ajuste del tamafio de gano a una distribucion log-normal. De esta
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manera aprovechando las caracteristicas de esta distribucion se analizan las colas de la funcion

para poder establecer los granos de tamafio grande. Para ello se consideran como granos grandes
aquellos que satisfagan la condicion de valores superiores a la suma del valor de la media méas
dos veces el valor de la desviacion estandar. En la Figura 4.3.13 se muestra el ajuste del método

para la muestra de dieciséis pases luego del recocido de una hora.
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Figura 4.3.13. a) Ajuste de la distribucion del tamafio de grano a una funcion log-normal, b)
aplicacion del criterio para la separacion de granos de tamafio grande de los granos de
tamafio ultrafino.

Los valores de tamafio de grano considerando los granos que satisfacen la condicion de ser
mayores al valor medio mas dos veces la desviacion estandar de la distribucion log-normal como

se muestra en la Figura 4.3.13b han sido calculados para cada uno de los materiales después de
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los recocidos para las dos temperaturas y los diferentes tiempos. Con base a estos resultados de

tamano de grano grande se ha recalculado el exponente de crecimiento de grano como se muestra
en la Figura 4.3.14. En esta figura se muestra que el coeficiente de crecimiento de grano es
mucho mayor en especial para el material recocido a 400°C donde se encontré un valor de
exponente de 0,16 el cual esta de acuerdo con los valores reportados para materiales de una sola
fase [258, 296] mientras que para el material recocido a 350°C se encontr6 un valor de 0,05. Esto
muestra que el material recocido a 400°C presenta un microestructura mixta compuesta por
granos no recuperados y de granos recuperados, mientras que en la muestra recocida a 350°C los
granos grandes aun no se han recuperado totalmente. Este comportamiento es muy similar al
encontrado por Park et al. [296] para un acero de bajo contenido de carbono procesado por
ECAP hasta 8 pases donde encontraron valores del exponente de crecimiento de grano de 0,2 y
0,07 para los tamarios de grano recuperados y no recuperados respectivamente. Los bajos valores
del exponente de crecimiento del grano alejados del valor ideal de 0,5 [296] pueden atribuirse a
varios factores como la baja temperatura de recocido, asi como factores que afectan en gran
medida los valores de N como la distribucion del tamafio de grano, el estado de tensiones

internas y las caracteristicas de los bordes de grano entre otros [298].
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Figura 4.3.14. Recalculo del exponente de crecimiento considerando los granos de tamafio
grano de acuerdo a la metodologia planteada por Cabrera et al [297].

En conclusion el cambio en la microestructura del material después de dieciséis pases con los
recocidos estd dominado por la recuperaciéon en lugar de cualquier posible recristalizacion o

crecimiento del grano.
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Para terminar con el analisis de este capitulo se muestra el efecto del tratamiento térmico sobre la

textura del material, para lo cual se recuerda que las principales componentes de la textura
producto de la recristalizacion se localizarian sobre las fibras y y a siendo las componentes sobre
la fibra y més fuertes que las de la fibra o despues de recristalizacion como se ha indicado en el
capitulo 1. En la Figura 4.3.15 a Figura 4.3.17 se pueden observar los cambios en la textura del
material con 16 pases después de los diferentes tratamientos térmicos de recocido que se han
Ilevado a cabo. Inicialmente se puede observar que con el tratamiento térmico de recocido se
incrementa la cantidad de grano orientados en la direccion de la fibra y siendo mayor la fraccion

a medida que se incrementa el tiempo de mantenimiento durante el recocido y la temperatura.

En la Figura 4.3.17a, se puede apreciar claramente el incremento en la intensidad de la fibra y
después de los tratamientos térmicos de recocido, destacandose las componentes (111)[121] y
(111)[112]. También se puede apreciar que la intensidad de las componentes es mayor en el
material recocido a 400°C que en el material recocido a 350°C para el mismo porcentaje de
recristalizacion esperado, lo que demuestra que el incremento en la temperatura influye mas que
el tiempo del tratamiento. Lo anteriormente expuesto es coherente con el comportamiento
observado en el incremento del tamafio de grano, donde los materiales recocidos a 400°C
mostraron un mayor incremento. Con respecto a la fibra o se observa claramente una
disminucion notable de su intensidad, la cual antes de los recocidos para el material con 16 pases
ya presentaba un comportamiento menor con respecto al de la fibra y producto de la deformacion
introducida por ECAP la cual genera una textura diferente registrando sus mayores intensidades

en componentes que no se encuentran dentro de la orientacion de la fibra a.
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tratamiento térmico.
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4.4 ESTUDIO DEL ENDURECIMIENTO POR DEFORMACION Y MODELIZACION
DE LA CURVA DE FLUENCIA.

Para el estudio del endurecimiento por deformacién se utilizaron diferentes modelos y analisis
como los propuestos por Hollomon, Ludwik, Swift, la relacion modificada de Hall-Petch donde
se tiene en cuenta las diferentes contribuciones a la resistencia del material, el modelo propuesto
por Bergstrém basado en la evolucién de la densidad de dislocaciones con la deformacion, el
modelo de la densidad de dislocaciones moviles e inmdviles propuesto inicialmente por Malygin
y mejorado por Mayer, el modelo propuesto por Estrin y modificado por Toth que describe el
endurecimiento del material en la etapa IV por medio de la evolucion en la fraccion volumétrica
de paredes celulares y finalmente se plantea un modelo que describe la evolucion de los bordes

de grano de angulo grande.

Los materiales de grano ultrafino presentan una desventaja mecéanica, como ya se ha mencionado
en el apartado 4.3, esto es la falta de endurecimiento por deformacién, como resultado de que el
tamafo de grano se puede comparar con el camino libre medio para el movimiento de las
dislocaciones [299]. La falta de endurecimiento promueve una muy limitada ductilidad
homogeénea, y ya que el endurecimiento por deformacion estd directamente asociado con la
capacidad de conformado, su estudio es muy importante para establecer los mecanismos

responsables de este fendmeno.

En este capitulo se presentan diferentes modelos aplicados al analisis de la deformacion plastica
del material procesado por ECAP con diferentes pases y ademas se propone un modelo que
describe la evolucion de los limites de grano de angulo grande y pequefio basado en el
conocimiento de los exponentes de endurecimiento por deformacion calculados con el modelo de

Hollomon.

4.4.1 Aplicacion del modelo de Hollomon.
Para el modelo de Hollomon se estudiaron las zonas plasticas con deformacion homogénea para

cada uno de los materiales procesados por ECAP mediante ensayos de traccidon uniaxial, y
ademés también se utilizé el modelo para analizar la curva de fluencia del proceso utilizando la
ecuacion ( 2.2.11) descrita en el capitulo 2. La aplicabilidad de esta ecuacién a una curva
experimental puede verificarse en un grafico esfuerzo-deformacion en un diagrama doble
logaritmico. En la Figura 4.4.1 se muestra la aplicacion del modelo de Hollomon para cada unos

de los materiales antes y después de ECAP, asi como su ajuste a los datos experimentales.
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Figura 4.4.1. Modelo Hollomon, a) calculo del exponente de endurecimiento por deformacion,
b) ajuste del modelo a las curvas experimentales.

La aplicacion del modelo de Hollomon tanto para el material antes como después de ECAP
muestra un muy buen ajuste (valores de correlacion superiores a 0.95) a las curvas
experimentales de la zona plastica para cada uno de los materiales como se muestra en la Figura
4.4.1b. El modelo de Hollomon también ha sido aplicado a la curva de fluencia del proceso de
ECAP, y de igual manera se ha calculado el exponente de endurecimiento por deformacion para

el proceso, como se muestra en la Figura 4.4.2.
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Figura 4.4.2. Aplicacion modelo Hollomon a la curva de fluencia del proceso ECAP. a)

Regresion lineal, b) ajuste del modelo.

Los valores del exponente de endurecimiento por deformacion para cada pase por ECAP y para

la curva del proceso se resumen en la Figura 4.4.3. Se puede observar que la evolucién del

exponente de endurecimiento por deformacion para cada uno de los pases muestra un

comportamiento en el que hay un incremento hasta el primer pase, seguido por una inmediata

disminucion hasta el quinto pase, donde nuevamente se observa un ligero incremento seguido

por su estabilizacién a partir del octavo pase.
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Figura 4.4.3. Exponentes de endurecimiento por deformacion calculados a partir de la
ecuacion de Hollomon para cada uno de los materiales después de ECAP, asi como para la

curva de fluencia del proceso.
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El incremento inicial en el exponente de Hollomon hasta el primer pase puede atribuirse al gran

incremento en la cantidad de dislocaciones generadas por la gran deformacion plastica
introducida por el proceso de ECAP, ya que de acuerdo con el trabajo de Benito et al. [300], el
hierro ARMCO con s6lo una deformacion de 6% en traccion puede alcanzar un incremento en la
densidad de dislocaciones de un orden de magnitud al pasar de ~4x10"m en estado inicial hasta
~1.3x10%m™. Es de esperar por lo tanto un gran incremento después de un pase por ECAP, el
cual de acuerdo con la geometria de la matriz utilizada puede introducir un valor de deformacion

verdadera de ~1.

La gran reduccién observada en el exponente de Hollomon después del primer pase y hasta el
quinto pase podria atribuirse a la presencia de una microestructura heterogénea (fracciones
similares de LAGB y HAGB como se mostré en el capitulo 1), ademas de que hay una reduccion
en el tamafio de grano, lo que hace que exista menos libertad para el movimiento de las
dislocaciones. El nuevo pequefio incremento en el exponente de Hollomon hasta el octavo pase
con su estabilizacion hasta el dieciseisavo pase alrededor de 0.02, se puede atribuir a la
naturaleza de la microestructura a partir de estos pases, donde se presenta un predominio en la
fraccion de los limites de grano de angulo grande, por lo que se puede decir que la
microestructura se ha regenerado con un tamafio de grano mucho méas pequefio, como resultado
del nuevo arreglo de dislocaciones las cuales promueven una alta fraccion de limites de grano de
angulo grande. Los valores del exponente de Hollomon encontrados para el hierro ARMCO
procesado por ECAP son similares a los valores reportados por Mejia et al. [301] para un acero

con 0.18% de carbono después de deformacién en frio.

Finalmente para el analisis de la curva de fluencia del proceso de ECAP se puede ver como el
exponente de Hollomon presenta un valor mayor que el de cualquiera de los pases por ECAP
como se muestra en la Figura 4.4.3, lo que se puede explicar por la diferencia en los procesos de
deformacion, ya que mediante un ensayo de traccién se llega al fallo del material y la
deformacion es muy localizada, mientras que gracias a las bondades del proceso ECAP como se
sabe los materiales conservan sus dimensiones durante la deformacion y de acuerdo a las
condiciones de ensayo (temperatura, velocidad de deformacion, geometria de matriz) asi como el
tipo de material a ensayar, los materiales no deberian experimentan fracturas. Este valor elevado
permite ver como el material presenta un comportamiento creciente en cuanto a la resistencia a

medida que mas deformacion es introducida en el material.
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4.4.2 Aplicacion del modelo de Ludwik.
Ludwik propuso en 1909 [9], una relacion empirica como se mostrd en la ecuacion ( 2.2.9).

Crussard y Jaoul [10] identificaron la posibilidad de determinar los parametros de
endurecimiento por deformacion K;, y n; en un diagrama doble logaritmico que expresa la
diferenciacion del esfuerzo con respecto a la deformacion contra la deformacién (conocido como
el andlisis diferencial de Crussard-Jaoul (C-J)). Ya que el modelo propuesto por Hollomon no
permite obtener gran informacion sobre la zona plastica con deformacién homogenea, los
analisis de Crussard-Jaoul basados en la ecuacion de Ludwik y Swift permiten identificar la
existencia de varias pendientes (diferentes exponentes de endurecimiento por deformacién)
dentro de la zona pléstica con endurecimiento por deformacion. La Figura 4.4.4a y Figura 4.4.5a
muestran la aplicacion del anélisis de C-J y el analisis modificado de C-J, donde claramente se
observa la existencia de dos exponentes de endurecimiento por deformacion. También se puede
observar en la Figura 4.4.4b y Figura 4.4.5b que los dos analisis presentan un muy buen ajuste a

las curvas experimentales.

4.4.3 Aplicacion del modelo de Swift.
Ya que la ecuacion de Hollomon tiene solamente dos pardmetros, ésta ha sido reportada como

muy simple para describir el comportamiento del rango completo de algunos metales. Una
década después, Swift [12] propuso otra ecuacion, introduciendo un parametro &, el cual tiene
en cuenta una posible pre-deformacion como se mostro en la ecuacién ( 2.2.12) del apartado 2.
El caso de la ecuacién de Swift es una buena aproximacion, si la curva esfuerzo-deformacion es
lineal en un grafico doble logaritmico de la diferenciacion del esfuerzo con respecto a la
deformacion contra el esfuerzo. Basados en la ecuacion de Swift, los parametros Ks, y ng pueden
ser determinados por el ajuste de la ecuacion ( 2.2.13) a una linea recta (conocido como el
andlisis modificado de Crussard-Jaoul (C-J)) [13].

Por otro lado, ha sido reportado en literatura [13, 299, 302] que el analisis modificado de C-J es
mas sensible a la microestructura que los dos analisis anteriores. Ademas, se ha destacado la
facilidad que tiene este modelo para diferenciar las diferentes etapas de endurecimiento por
deformacion de materiales como Al, Cu y aceros con diferentes microestructuras [13, 299, 302,
303].
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Figura 4.4.4. Andlisis C-J. a) Calculo de exponentes de endurecimiento, b) ajuste del modelo.

Se puede observar en la Tabla 4.4.1 que tanto mediante el andlisis de C-J como el analisis
modificado de C-J se obtienen valores del exponente de endurecimiento por deformacion (n_y
1/ns respectivamente) mas grandes en la primera parte de la curva de fluencia que en la segunda
para los materiales deformados por ECAP, es decir, que el material muestra una velocidad de

endurecimiento por deformacion mas rapida en las etapas iniciales de deformacion.

Estos resultados estan de acuerdo con los reportados por Mejia et al. [301] y Huang et al. [304].
Como tendencia general, en el modelo de C-J, los dos exponentes de endurecimiento por
deformacion parecen ser constantes con el incremento en la deformacion, es decir el nimero de
pases por ECAP, aunque se pueden observar algunas pequefias oscilaciones. Sin embargo, en el
analisis modificado de C-J, el exponente de endurecimiento por deformacion (1/ns) tiende a

disminuir continuamente desde el estado inicial hasta el material con 5 pases. A partir de este
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pase se observa un valor constante. Esta saturacion podria atribuirse a la ocurrencia simultanea
de aniquilacion y multiplicacion de dislocaciones lo que lleva a la saturacion en la densidad de

dislocaciones, circunstancia bajo la cual el esfuerzo de fluencia se saturaria también [305].
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Figura 4.4.5. Analisis modificado de C-J. a) Calculo de exponentes de endurecimiento, b)
ajuste del modelo.
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Tabla 4.4.1. Exponentes de endurecimiento por deformacién calculados por tres analisis
diferentes.

Pases de ':n;::rﬁ:: Analisis C-J Analisis modificado de C-J
ECAP
NH n Etr 1/ng Etr
0.11 1°“parte 0.062 1°“parte
0 0.1112 - 3.7 - 3.4
0.63  2%parte 0.316 2% parte
-0.69 1°7parte 0.16  1°7parte
1 0.1273 - 2 - 2
-2.96 2% parte 0.048 2% parte
0.233 1°“parte 0.105 1°“parte
2 0.09386 " 0.88 " 0.88
-2.44 2% parte 0.014 2% parte
-1,072 1°@parte 0.034 1°“parte
3 0.04694 - 0.8 - 0.8
-10.3 2% parte 0.008 2% parte
-0.88 1°7parte 0.086 1°°parte
4 0.0194 - 0.43 - 0.43
-4.17 2% parte 0.01 2% parte
0.34 1°7parte 0.0144 1°“parte
5 0.00511 " 0.32 " 0.32
-2.24 2% parte 0.0074 2% parte
-3.05 1°“parte 0.00056 1°" parte
6 0.00722 - 0.3 - 0.3
-4.45 2% parte 0.00311 2% parte
-1.19 1°@parte 0.0082 1% parte
7 0.01645 - 0.5 - 0.5
-4.03 2% parte 0.011 2% parte
-0.26  1°“parte 0.026 1°“parte
8 0.0234 . 0.72 . 0.72
-2.14 2% parte 0.011 2% parte
-0.09 1°“parte 0.022 1°7parte
16 0.0227 " 0.59 " 0.59
-1.99 2% parte 0.011 2% parte

Que los materiales de grano ultrafino presenten una pequefia deformacién pléastica uniforme a
temperatura ambiente, ha sido confirmado en varios materiales como Cu, Ti y Ni [144, 306]. En
el caso de materiales de grano ultrafino como Cu, se ha establecido que el mecanismo de
endurecimiento en la primera etapa de la curva esfuerzo deformacién podria derivarse del hecho
de que hay un espacio limitado en los granos permitiendo cierto almacenaje de dislocaciones.
Por lo tanto, un rapido incremento del esfuerzo de flujo a tempranas deformaciones plasticas,
como el observado en las curvas de traccion (Figura 4.4.4b y Figura 4.4.5b) es lo esperado. Sin
embargo, no se puede esperar que en esta primera parte de la curva a traccion, el endurecimiento
por deformacion pueda mantener una larga deformacion pléstica, debido a la baja eficiencia para
almacenar dislocaciones dentro de los pequefios granos a temperatura ambiente. Después de esta
primera parte de deformacién, la segunda parte puede identificarse como una etapa de

ablandamiento como posible resultado de la recuperacién dinamica, que hace que el esfuerzo de
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flujo se incremente muy lentamente hasta que la estriccion ocurra. Como consecuencia, debido a

la limitada capacidad de endurecimiento por deformacién en la primera parte de la curva, mas el
hecho del ablandamiento en la segunda parte de la curva, hace que el material conforme se
incrementa la deformacion (nimero de pases de ECAP) presente una region con deformacién

uniforme muy pequefa, en comparacion con el material en estado inicial (recocido).

Se puede tambiéen destacar en la Tabla 4.4.1 que la deformacion de transicion &, (valor de la
deformacion donde se presenta el cambio en la pendiente) desde la etapa de endurecimiento a la
etapa de ablandamiento se presenta para valores mas pequefios con el incremento en el nimero
de pases por ECAP, siendo los valores encontrados con el analisis modificado de C-J maés
pequefios que aquellos calculados con el andlisis de C-J. Esto confirma que el analisis

modificado de C-J es mas susceptible al cambio de pendiente durante la deformacion platica.

La observacién de cambios en la velocidad de endurecimiento por deformacion en los materiales
de grano ultrafino ha sido reportados por varios autores [304, 307, 308]. Es bien conocido que
diferentes etapas pueden identificarse en la evolucion de la velocidad de endurecimiento por
deformacion. La etapa | estd asociada a la activacion de los sistemas primarios de deslizamiento.
La etapa Il esta asociada a la activacion adicional de sistemas de deslizamiento, y la etapa 111 a la
aparicion de mecanismos de ablandamiento. La etapa | y Il son reconocidas por ser
independientes de la temperatura. Sin embargo, etapas adicionales pueden aparecer dependiendo
de la naturaleza de la recuperacion o de mecanismos de ablandamiento, y si se alcanza un

equilibrio entre la generacion y aniquilacion de dislocaciones [307, 308].

Como se muestra en la Figura 4.4.6, la velocidad de endurecimiento por deformacién do/de es
mucho mayor en las muestras que han sido sometidas a deformacion plastica severa que en el
material en estado de recocido, especialmente a pequefias deformaciones. La falta de
endurecimiento por deformacion en materiales de grano ultrafino, como ya se ha mencionado
anteriormente es comunmente explicado mediante dos aspectos: 1) el hecho de que el tamafio de
grano es tan fino como el camino medio libre para el movimiento de las dislocaciones [257], y 2)
bajo esta condicion, la velocidad de generacion de dislocaciones, es comparable con su velocidad
de aniquilacion [258]. Se ha especificado que la eficiencia tanto en el deslizamiento de
dislocaciones como su almacenamiento dentro de los granos puede llevar a una alta velocidad de
endurecimiento por deformacion a bajas temperaturas [309, 310, 311]. Como estimaran Valiev et
al. [110] la densidad de dislocaciones se podria incrementar desde 10 hasta 10*°m™ en las
etapas iniciales de la deformacién. Esto explica la alta velocidad de endurecimiento por

deformacion en las etapas iniciales de deformacion de los materiales procesados por ECAP como
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se muestra en la Figura 4.4.6. Este hecho es especialmente promovido cuando los bordes de

grano se encuentran en un estado fuera del equilibrio [68]. Esto concuerda con lo observado en
las muestras con 1, 2 y 3 pases por ECAP, donde se observa la mas alta velocidad de
endurecimiento por deformacion, ya que en estos puntos de deformacién, como se mostré en el
apartado 4.1, existe un predominio de la fraccion de LAGB sobre la fraccion de HAGB, y
también es donde inicialmente se observan los mayores incrementos en la densidad de
dislocaciones, como también se mostré en el apartado 4.1 mediante los valores calculados por

medio de la difraccion de rayos X con el anlisis del perfil de linea (XRDLPA).
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Figura 4.4.6. Evolucién de la velocidad de endurecimiento por deformacion con el incremento
en la deformacion.

Para poder observar mas claramente la evolucion de los coeficientes de endurecimiento por
deformacion con el incremento en el nimero de pases por ECAP, la Figura 4.4.7 muestra que los
coeficientes de endurecimiento por deformacion calculados por medio del analisis de Hollomon,
son muy similares a los calculados por medio del andlisis modificado de C-J para la primera
parte de la curva para los materiales con ECAP. Esto lleva a confirmar que el modelo de
Hollomon funciona bien para describir la etapa inicial de deformacion, pero falla al momento de

describir la segunda parte de la curva esfuerzo-deformacion.

Dado el comportamiento observado mediante los analisis de C-J, queda claro que la evolucion en
el endurecimiento por deformacion se describe mejor por la existencia de dos etapas en la curvas

esfuerzo-deformacion, especialmente para los materiales procesados por ECAP.
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Figura 4.4.7. Evolucion de los exponentes de endurecimiento por deformacion con el nimero
de pases por ECAP.

Se ha estudiado la evolucién microestructural en diferentes puntos de la curva esfuerzo-
deformacion dentro de la zona plastica para diferentes pases por ECAP. Los valores de
deformacion seleccionados en la curva esfuerzo deformacion se han establecido con base a la
deformacion de transicion obtenida mediante el analisis modificado de C-J, de esta manera se ha
establecido un valor de deformacion menor y otro mayor a la deformacién de transicion.
Adicionalmente se ha estudiado también la evolucién microestructural al final del ensayo de
traccion (fractura final).

La Figura 4.4.8 a Figura 4.4.11 resumen tanto las microestructuras obtenidas por EBSD, asi
como las curvas esfuerzo-deformacion para los diferentes valores de deformacién por traccion

para 0, 1, 4,y 16 pases.

Para el material con cero pases por ECAP se puede observar en la Figura 4.4.8 que no existe un
gran cambio en la microestructura después de las dos diferentes deformaciones por traccion. Sin
embargo cuando se analiza la microestructura después de su fractura se puede apreciar un claro
cambio en la microestructura. Debido a la mayor deformacion introducida por el ensayo de
traccion en el material después de fractura, los granos se encuentran orientados en la direccién de
la aplicacion de la carga, ademas de un claro incremento en la fraccion de bordes de grano de
angulo pequefio junto con una clara orientacion hacia la direccién <101>, mientras que para las
dos deformaciones dentro de la zona pléastica homogénea no se observa a simple vista una clara

orientacion.
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Figura 4.4.8. Curvas de traccion y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona
plastica para el material inicial.

Para el estudio del material con un pase, como se muestra en la Figura 4.4.9 a simple vista se
observa un comportamiento similar al del material con cero pases, donde para los valores
iniciales de deformacion por traccion no se observan grandes cambios en la microestructura. Sin
embargo después de fractura es donde nuevamente se observan los cambios mas significativos,
ya que es evidente un cambio en la textura del material, mostrando que al igual que en el
material con cero pases después de fractura, el material también muestra una orientacion

claramente preferencial hacia la direccion <101>.
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Figura 4.4.9. Curvas de traccidon y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona
plastica para el material con un pase por ECAP.

Continuando con la deformacion del material por ECAP y traccién, la muestra con cuatro pases
evidencia un comportamiento que rompe la tendencia observada en los dos materiales anteriores,
como se ilustra en la Figura 4.4.10. Para el material con cuatro pases con deformacién dentro de
la zona plastica homogénea se puede mirar como los granos tienden a orientarse hacia la
direccidn de la aplicacién de la carga. Para el material después de fractura se observa claramente
como los granos se encuentran completamente alargados en la direccion de aplicacion de la
carga, lo cual ha hecho que se obtengan granos muy largados pero al mismo tiempo muy
delgados. Es importante mencionar que para estas condiciones de deformacion, ya no se observa
tan claramente una textura preferencial en el material, especialmente para el material después de
fractura, ya que para las primeras condiciones (materiales con deformacion dentro de la zona
plastica homogénea) se podria decir que existe una preferencia hacia las direcciones <100> y
<111>.
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Figura 4.4.10. Curvas de traccion y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona
plastica para el material con cuatro pases por ECAP.

Para el material con dieciséis pases donde una microestructura con una alta fraccion de HAGB
habia sido conseguida por el procesado ECAP con granos mucho mas equiéxicos, se puede
observar como a partir de la segunda deformacion por traccidn (16 pases 2) los granos presentan
una morfologia que cambia a una forma alargada de acuerdo con la direccién de la aplicacién de
la carga, siendo ain més notoria al final del ensayo de traccién (fractura) como se muestra en la
Figura 4.4.11. Para este material se observa un cambio en la textura del material cuando se
comparan los materiales deformados dentro de la zona platica homogénea (textura muy similar)
con el del material llevado hasta fractura, el cual presenta una orientacion preferencial en los

granos hacia las direcciones <100> y <101>.

Para poder observar de forma maés clara los cambios obtenidos por los materiales a medida que la
deformacion cambia, la comparacion de varias propiedades como el tamafio de grano, relacion
de aspecto, fracciones de CSL, y fracciones de LAGB y HAGB se presentan a continucacion.
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Figura 4.4.11. Curvas de traccion y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona
plastica para el material con dieciséis pases por ECAP.

Para mirar de forma més detallada la evolucion microestructural de los materiales en la zona de
deformacion pléstica por traccién, en la Figura 4.4.12 se muestra la evolucion de la fraccion de

HAGB y LAGB asi como la de la relacion de aspecto.
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Figura 4.4.12. Propiedades microestructurales en la zona plastica, a) fracciones de LAGB y
HAGB, b) evolucion de la relacion de aspecto.
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La Figura 4.4.12a muestra que el material después de fractura presenta las mayores fracciones de

HAGB (o las menores de LAGB), mientras que para el material con cero pases después de
fractura pasa lo opuesto, encontrando una fraccion de LAGB o HAGB muy similar a la del
material con un solo pase por ECAP. Esto se puede atribuir a que el material inicial después de
fractura soport6 una deformacién de ~0.7, lo cual es muy similar a la deformacién proporcionada
por el proceso de ECAP en cada pase (~1), con la diferencia que la deformacion por traccion esta
concentrada en una pequefia area alrededor de la zona de fractura. A partir de un pase por ECAP
se observa una evolucién de los bordes de grano como la presentada por el proceso ECAP
(mayores fracciones de HAGB con el incremento en la deformacién), destacandose el hecho de
que el material deformado por traccion en la zona de la primera etapa (antes de la deformacion
de transicion, que aqui se llamara ECAP+TRACCION 1) presenta mayores fracciones de HAGB
que el material con ECAP y que el material con ECAP deformado en la segunda etapa de la
curva esfuerzo-deformacion después de la deformacion de transicion (ECAP+TRACCION 2).
Después de dieciséis pases se puede observar como las fracciones de HAGB para todas las
condiciones presentan valores muy similares, confirmando que el material ha alcanzado una

saturacion en la generacion de bordes de grano de angulo grande.

La Figura 4.4.12b muestra la evolucion de la relacion de aspecto para todas las condiciones. Con
este comportamiento se puede confirmar lo observado en las microestructuras de los materiales,
donde se veia que para el material analizado después de fractura se observan granos muy
alargados pero muy delgados, razon por la cual la relacion de aspecto para estas condiciones es
la mayor de todas. También es importante destacar que durante la deformacion en la zona
plastica homogénea los granos tienden a tomar una forma mas equiéxica que durante el proceso
ECAP. Esto se puede explicar por el cambio en la direccion de deformacién con respecto a la
introducida por ECAP, como se explica en la Figura 4.4.13. Los granos orientados en la
direccién de la deformacion cortante producto del ECAP tienen una forma alargada en dicha
direccién. Dichos granos, con la deformacion extra introducida por el ensayo de traccion hace
que tomen una forma mas equiaxica ya que la aplicacion del esfuerzo durante este ensayo tiene
una direccién distinta a la del esfuerzo introducido por ECAP. Al continuar con mayor
deformacion por traccion hasta el punto de fractura se puede observar como los granos
nuevamente son altamente alargados en la direccion del esfuerzo de traccién y muy delgados
producto de la previa reduccion en el tamafio de grano por el proceso ECAP. Este alargamiento
excesivo, se presenta especialmente en los materiales previamente procesados por ECAP, y se
debe a que para estos materiales como se mostré en el capitulo 2, la mayor parte de la

deformacion plastica se localiza en la zona de la inestabilidad pléstica lo que hace que la
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deformacion se concentre en una pequefia region caracterizada por granos alargados como se

muestra en la Figura 4.4.13.
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Figura 4.4.13. Esquema de la evolucion de la microestructura para el estudio de la zona
plastica de los materiales procesados por ECAP.

Otra de las caracteristicas que muestran un comportamiento interesante es la evolucion del
tamafo de grano, como ilustra la Figura 4.4.14. Para todos los casos analizados (ECAP,
ECAP+TRACCION 1, ECAP+TRACCION 2 y ECAP+TRACCION FRACTURA) se observa
que el tamafio de grano disminuye a medida que la deformacion se incrementa (Figura 4.4.14a).
Sin embargo lo que es importante observar es como es la evolucion de cada uno de los materiales
con respecto a los otros. Para el caso del material con ECAP+TRACCION FRACTURA se
puede ver que hasta el primer pase se produce la mayor reduccion en el tamafio de grano. No
obstante, después del primer pase se puede ver que la mayor reduccion en el tamafio de grano se
obtiene con el material ECAP+TRACCION 1. Esto confirma una vez mas lo ya observado en las
microestructuras de los materiales asi como en la evolucion de la relacion de aspecto donde se

encontré que después del cuarto pase la morfologia de la microestructura se veia fuertemente
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influenciada por la deformacion durante el ensayo de traccion, haciendo que los granos tomaran

una forma muy alargada y delgada en el rango ultrafino con una alta fraccion de HAGB.

Algo que se observa en la Figura 4.4.14 es que para deformaciones mayores a un pase por
ECAP, cuando se analiza la primera y segunda etapa de deformacion por traccion establecidas
mediante el analisis modificado de C-J se encuentra que en la primera fase se produce una mayor
reduccion en el tamafio de grano. Posteriormente al continuar con mayor deformacion por
traccion hasta llegar a la segunda etapa se encuentra que el tamafio de grano crece sin ser mayor
al conseguido por el solo proceso de ECAP. Este comportamiento es consistente para los
materiales de grano ultrafino, que es donde mayor reduccién en la capacidad de endurecimiento
por deformacién fue observado de acuerdo con lo predicho por el analisis modificado de C-J, en
el que claramente se identificaban dos regiones, una caracterizada por un rapido endurecimiento
por deformacion (mayor exponente de endurecimiento por deformacién) y la segunda
caracterizada por una baja capacidad de endurecimiento por deformacion (regiones de
endurecimiento y ablandamiento respectivamente). Esto también es consistente con los posibles

mecanismos presentes en cada etapa, como son:

ETAPA |: La mayor reduccion en el tamafio de grano observada en esta etapa esta
relacionada con la deformacion de la ferrita asistida por el movimiento de las

dislocaciones de caracter libre [305].

ETAPA II: Deformacion uniforme de la ferrita endurecida por deformacion (tanto del
proceso ECAP como del ensayo de traccion en la etapa inicial) asistida por recuperacion
dindmica, que seria lo que haria que el grano creciera un poco en esta etapa, donde la
saturacion en el esfuerzo se puede explicar por el equilibrio entre mecanismos de

endurecimiento y de ablandamiento.

En el grafico de Hall-Petch que se muestra en la Figura 4.4.14b se puede apreciar como el efecto
de la deformacion dentro de la primera etapa de la curva esfuerzo deformacion permite obtener
una mayor reduccion en el tamafio de grano, y por lo tanto también se esperaria que el material
hubiese ganado resistencia, por lo cual se han ubicado los puntos después de la deformacion por
traccion asumiendo que siguen la misma linea del ajuste de la ecuacion de Hall-Petch hecho para
el material deformado s6lo por ECAP. Este comportamiento también confirma el hecho de que
en el material aln se puede conseguir una mayor reduccion en el tamafio de grano al cambiar el
modo de deformacién, como ya se habia planteado anteriormente y que ya ha sido confirmado

por varios autores, al combinar procesos como ECAP y laminacion, o ECAP y HPT [262].

282



RESULTADOS Y DISCUSION

100 5 1000
—_ —{— ECAP i —
= —O— ECAP+TRACCION 1 $ O ECAP ’ @)
= —/— ECAP+TRACCION 2 S 8004 O ECAP+TRACCION1 o
= —%— ECAP+TRACCION FRACTURA = A ECAP+TRACCION 2
S 10; { &
< {1 2 600- -
o (D)
3 =
o 1 5 400 ]
z% 3 E 4
] (D)
E ‘;,9, 200+ ‘ i
L 1 % ECAP+TRACCION FRACTURA |
011 L) v L) v L) v L) v L) v L) v L) v L) v L) 0 L) v L) v L) v L) v
a)O 2 4 6 8 10 12 14 16 b)0,0 0,5 1,0 15 2,0
e 412 [um12)

Figura 4.4.14. a) Evolucion del tamafio de grano con la deformacion, b) representacion del
tamafio de grano en el grafico de Hall-Petch.

El hecho de la mayor reduccidn en el tamafio de grano de los materiales deformados por traccion
en la zona plastica esta también ligado al incremento en la fraccion de los bordes de grano de
angulo grande como resultado del incremento en la deformacion. Segun reporta Valiev et al. [68,
240] un cambio en los mecanismos dominantes de deformacion debido al incremento en la
tendencia del deslizamiento y la rotacion de los bordes de grano seria el responsable de este

nuevo cambio en la microestructura.

En la Figura 4.4.15 se muestra la evolucion de los sitios de red coincidente para las diferentes
condiciones. De forma general se puede observar que a medida que se incrementa la
deformacion, ya sea de ECAP o de ECAP+TRACCION las fracciones de los diferentes limites
de red coincidente disminuyen como se observa en las Figura 4.4.15a-d. Con el incremento en la
deformacion los materiales con 1y 4 pases después de traccion muestran algunas reducciones en
los sitios de red coincidente teniendo en cuenta solo los materiales procesados por ECAP, ya que
el material con cero pases después de la deformacion por traccién hasta fractura muestra que casi
todos los sitios de red coincidente han sido eliminados. Por otro lado, el material con dieciséis
pases es el que menor reduccién presenta en la fraccion de limites con el incremento en la
deformacion por traccion. No obstante se puede observar que para el estudio de la zona plastica
no existe un gran incremento en los sitios de red coincidente en comparacién con los valores
encontrados solo para la deformacién por ECAP, por lo que no se podria establecer ninguna
relacion de las propiedades en la zona plastica con los limites de red coincidente diferentes a los
de caracteristica ), 1 (bordes de grano con diferencias de orientaciones 2°<6<15° es decir los

LAGB) para los materiales previamente procesados por ECAP.
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Figura 4.4.15. Comparacion de las fracciones de CSL para diferentes pases y condiciones de
ensayo, a) solo ECAP, b) ECAP+TRACCION 1, c¢) ECAP+TRACCION 2, d)
ECAP+TRACCION FRACTURA.

Finalmente, en la Figura 4.4.16 se indica la evolucion de la textura sobre las fibras oy y para la
condicion ECAP+ TRACCION FRACTURA donde se registraron los mayores cambios en la
textura.

Este estudio también se ha hecho para comparar si existe alguna similitud entre la textura
obtenida en el ensayo de traccion y el ensayo de fatiga. Mirando la Figura 4.4.16 se puede
apreciar que el material que presenta mayores intensidades en sus componentes es el material
con un pase por ECAP seguido por el material con cero pases. Por otro lado, los materiales con
cuatro y dieciséis pases presentan componentes de textura mucho mas débiles. De esta manera,
como primera observacion, si se compara la textura del material con ocho pases después de
fatiga descrita anteriormente en la seccion 4.2 (Figura 4.2.15) con la del material con 16 pases
después de fractura por traccién, se pueden observar dos comportamientos totalmente diferentes,
donde tanto la fibra y como o presentan mayores intensidades de componentes ((111)[011] y

(332)[110]) que el material con ECAP después de fractura. Por lo tanto, se puede decir que la
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textura conseguida durante el ensayo de fatiga (R=0.1, solo traccion) no se debe a la rotura final
sino al proceso de acumulacion de dafio. También se destacada que la textura de todos los
materiales despues de traccion sobre las fibras y y a (Figura 4.4.16a y Figura 4.4.16b) se ha

incrementado con respecto a los materiales solo con deformacion por ECAP (Figura 4.1.24).
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Figura 4.4.16. Evolucion de la textura sobre las fibras @ y y para la condicion
ECAP+TRACCION FRACTURA.
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4.4.4 Relacion modificada de Hall-Petch.
Aunque las propiedades mecanicas y fisicas de todos los materiales cristalinos estan

determinadas por diversos factores, es bien conocido que el tamafio promedio del grano
generalmente juega un papel significante, y algunas veces dominante. Asi, la resistencia de
diferentes materiales policristalinos esta relacionado al tamafio del grano, d, a través de la
ecuacion de Hall-Petch, la cual establece que el esfuerzo de fluencia (oy) esta dado por la

ecuacion (4.4.1):
oy = 0y + Kyd~1/? (4.4.1)

donde o, es conocido como el esfuerzo de friccion, K, es una constante de fluencia 'y d es el
tamafno medio de grano. El ajuste de la ecuacion ( 4.4.1) a los valores experimentales se muestra
en la Figura 4.4.17, de donde se deduce que g,=122.2 MPay Ky = 0.36 MPa m"2. En la Figura
4.4.17 también se pueden observar los puntos correspondientes a hierro ARMCO procesado por
HPT [289] y de hierro comercialmente puro procesado por ASR (laminacidn asimétrica) [261].
Se puede observar que el material procesado por HPT registra un mayor esfuerzo de fluencia que
el del hierro ARMCO procesado por ECAP hasta dieciséis pases. Esto se puede atribuir a la
capacidad que tiene el proceso HPT para conseguir mayores reducciones en el tamafio de grano
debido a la mayor presién hidrostatica empleada durante la deformacion plastica severa, lo que
hace también obtener mayores fracciones de HAGB. En este caso se registrd que el 80% de los
limites de grano tenian caracter de bordes de grano de angulo grande. Es importante destacar que
a pesar de la mayor reduccion del tamafio de grano alcanzada por el procesamiento por HPT se
puede observar que este punto estaria muy cerca de la linea correspondiente al ajuste de la
ecuacion de Hall- Petch para el presente hierro procesado por ECAP. Por otro lado para el hierro
comercialmente puro producido por ASR se puede ver que para un mismo tamafio de grano
producido por ECAP se consigue un esfuerzo de fluencia mayor mediante ASR, lo cual se puede
atribuir a la mayor fraccién de HAGB conseguida por este método para este tamafio de grano, la
cual es un poco mayor que el 60%, mientras que por ECAP para este mismo tamafio de grano
solo se ha alcanzado un 20% de HAGB.
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Figura 4.4.17. Ajuste de la ecuacion de Hall-Petch a los datos experimentales del hierro
ARMCO procesado por ECAP, juntos a los datos de hierro ARMCO producido por HPT [289]
y de hierro comercialmente puro obtenido por laminacion asimétrica (ASR) [261].

La aplicacion de la ecuacion de Hall-Petch a los materiales de grano ultrafino ha sido discutida
entre otros por Hansen [312, 313]. Los principales materiales analizados han sido Ti y Cu
procesados por ECAP en tibio y a temperatura ambiente [314, 315, 316, 317, 318], donde la
contribucion a la resistencia de granos y subgranos viene dada por la contribucion de
dislocaciones usando el modelo de Taylor y la relacién de Hall-Petch respectivamente. Por lo
tanto la contribucién al fortalecimiento del esfuerzo de fluencia puede expresarse mediante la

siguiente ecuacion:

Oy = 0g + 0gg + Osgp = Op_N + Osss + Ogp + Osgp (4.4.2)

En la ecuacién ( 4.4.2) g, toma en cuenta las contribuciones al fortalecimiento del esfuerzo de
Peierls-Nabarro, ogp_y [319, 320], mientras oggs, toma en cuenta la contribucion al
endurecimiento por solucion sélida y oz and a5 son las contribuciones al endurecimiento por

parte de HAGB y LAGB respectivamente.

El esfuerzo de Peierls—Nabarro puede ser calculado mediante la siguiente ecuacion [319]:

.26

-2na/b(1-v)
Op_nN a—v e (4.4.3)
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donde v es el coeficiente de Poisson, a es el espaciado interplanar de deslizamiento primario, G
es el modulo de cizalladura y b es el vector de Burgers. De acuerdo con Rodriguez-Calvillo et al.
[318] y Luo et al. [314] oy~ osss l0 que indica que el termino op,_y puede despreciarse, sin
embargo para el hierro o este término no es tan pequefio. Usando la ecuacion ( 4.4.3) y tomando
a = 0.2nm [319] se tiene que op_y = 91MPa, el cual es importante en especial para el material
inicial. Por otro lado la contribucién al endurecimiento por parte de los elementos en solucion

solida puede calcularse por medio de la ecuacion ( 4.4.4).

Osss = 0.02Gcgs/? (4.4.4)

donde ¢, es la concentracion atomica del soluto. Dado que el hierro ARMCO presenta una muy

baja aleacion, esta contribucion también puede despreciarse.

Mediante el analisis de EBSD se puede evaluar la contribucion al endurecimiento de los LAGBs.
Ya que el endurecimiento puede tratarse como una contribucion de las dislocaciones mediante la
ecuacion de Taylor [314, 315, 318]:

Oseg = aGMb,/poy + pracs (4.4.5)

donde M es el factor de Taylor (3.06, calculado mediante EBSD), a es una constante que tiene
un valor entre 0.3-0.5 [321], p, es la densidad inicial de dislocaciones, tomada como
po =10%m2[15], y pLacs €s la densidad de dislocaciones almacenada en los bordes de grano

de angulo pequefio (subgranos) estimada mediante la ecuacion ( 4.4.6) [51]:

3(1 - fHAGB)H_LAGB

= 4.4.6
PraGB bdgep ( )

En la ecuacion anterior fy.cp €s la fraccion de HAGB, 0, .5 la diferencia de orientacion
promedio de los LAGBs y dg.p €l tamafio de subgranos, tomando 2° como el angulo critico de
diferencia de orientacion. Ademas, la contribucion al endurecimiento por parte de los bordes de

grano de angulo grande se adapta a la relacion de Hall-Petch mediante la ecuacion (4.4.7):

1/2

— (fH;lGB) (4.4.7)
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Con las ecuaciones antes descritas y siguiendo los procedimiento descritos en la literatura

cientifica [314, 318], las contribuciones para cada uno de los componentes se resumen en la
Figura 4.4.18 y la Tabla 4.4.2.
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Figura 4.4.18. Contribuciones al esfuerzo de fluencia por parte de LAGB y HAGB.

Cabe destacar que existe una muy buena correlacion entre los resultados calculados con la
ecuacion modificada de Hall-Petch y los valores experimentales como se muestra en la Figura
4.4.18. Se puede observar también que para los materiales procesados por ECAP la mayor
contribucion al esfuerzo de fluencia viene dada por parte de los bordes de grano de angulo
pequeiio (LAGB). Sin embargo esta contribucion tiende a disminuir con el incremento en la
deformacion, para dar paso a una mayor contribucion por parte de los bordes de grano de angulo
grande (HAGB). Un comportamiento similar ha sido reportado por Rodriguez Calvillo et al.
[318] para dos aleaciones de Cu procesadas por ECAP hasta dieciséis pases y para Ni procesado
por ECAP [118, 119, 120, 132], donde se muestra que el material con subestructura presenta

mayor resistencia que el material con granos sin subestructura.

El incremento en la contribucion de los bordes de grano de angulo grande con el aumento en la
deformacion permite ratificar nuevamente que el material aun después de dieciséis pases por
ECAP podria alcanzar una mayor resistencia ya que aun existe una fracciones de bordes de grano
de angulo pequefio que con mayor deformacion podrian llegar a transformarse en bordes de
grano de angulo grande, los cuales junto a la mayor reduccién en el tamafio de grano producto de

la deformacidn extra llevarian a ese incremento en la resistencia. Un comportamiento similar se
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ha encontrado en Ni el cual al ser procesado por HPT permitia obtener una fraccion dominante
de HAGB que después de ser procesado por la combinacion de ECAP+LAMINACION [322].

Tabla 4.4.2. Resumen de los factores contribuyendo a la resistencia del hierro ARMCO
procesado por ECAP.

Pases por | f-HAGB Oiacs Pracs Oscs Ocs
ECAP [%] [°] [m?] [MPa] [MPa]
0 95,4 0,64 1,41E+12 96,53 19,67
1 8,8 2,55 4,83E+14 415,73 35,63
2 18 3,39 5,83E+14 454,67 67,65
3 33 1,66 9,74E+14 582,57 104,41
4 42,3 1,52 1,08E+15 612,07 138,23
5 59 1,50 1,01E+15 594,39 162,29
6 58,6 1,57 1,11E+15 620,04 171,12
7 67,3 1,46 1,10E+15 618,35 164,56
8 59,5 1,49 1,03E+15 597,97 198,97
16 75,4 1,67 8,42E+14 542,80 322,49

4.4.5 Aplicacion del modelo de Bergstrom.
El analisis de Bergstrom ecuaciones ( 2.2.17) a ( 2.2.21), se utilizo para estudiar la evolucion de

la densidad de las dislocaciones tanto para las curvas de traccion para cada uno de los pases por

ECAP, asi como para la curva de fluencia del proceso ECAP.

En la Figura 4.4.19 se muestran los valores de la densidad de dislocaciones obtenidos mediante
el uso de la ecuacion ( 2.2.19) para la curva de fluencia del material, en la cual se calcularon las
dislocaciones teniendo en cuenta los esfuerzos de fluencia para cada pase por ECAP, mientras
que en la Figura 4.4.19b, se utilizd el modelo para calcular la densidad de dislocaciones para la

zona pléstica de cada muestra durante el ensayo de traccion.

En la Tabla 4.4.3 se indican los valores de las constantes utilizadas durante los ajustes del
modelo de Bergstrom [14, 321].
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Figura 4.4.19. Aplicacion modelo de Bergstrom. a) Para la curva de fluencia del proceso

ECAP, b) para las curvas de traccion de cada uno de los pases por ECAP.

Tabla 4.4.3. Valores de las constantes utilizadas en el modelo de Bergstréom

G [MPa]

b [m] a oo [MPa]

po [m™]

82000

2,48*1071° 0,3 19,58

7*10%?

Se puede observar que existe una buena correlacion entre los valores experimentales y los

calculados mediante el modelo de Bergstrom, el cual ya ha mostrado buenos resultados en el
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andlisis de curvas de traccion para materiales como aceros blandos [15]. El analisis de la

evolucion de la densidad de dislocaciones con la deformacion por el ensayo de traccidn muestra
gue bajo estas condiciones se presenta un gran incremento en la densidad de dislocaciones para
pequerfios valores de deformacion. Sin embargo, también se puede observar que la evolucion de
la densidad de dislocaciones durante el ensayo de traccion para algunos materiales es
practicamente nula (5 y 6 pases). Esto permite entender porque en estos materiales el porcentaje
de deformacion homogéneo era practicamente cero. Ademas se puede observar también que para
los materiales con mayores deformaciones por ECAP (>6 pases) existe nuevamente una
evolucidon de la densidad de dislocaciones después de traccion, lo que justifica nuevamente el

incremento en la zona de deformacion homogénea observado en las curvas de traccion.

El comportamiento descrito se puede comprender mejor al observar la evolucién del pardmetro
Q para cada uno de los casos (curvas de traccion y proceso ECAP) como se muestra en la Figura
4.4.20. Este parametro expresa la probabilidad de la re-movilizacion y aniquilacion a través de
reacciones entre dislocaciones moviles e inmoviles y por tanto mide la capacidad de
ablandamiento o saturacion. La evolucion de este parametro muestra que se incrementa con la
deformacion por ECAP y traccion hasta el quinto pase, donde se observa una pequefia reduccion

y posterior estabilizacion.

Basados en los resultados de las Figura 4.4.19b y Figura 4.4.20 se puede concluir que el
incremento en el parametro Q hasta el segundo pase estaria mas relacionado con la re-
movilizacién de dislocaciones que con la aniquilacion, ya que como se observa en la Figura
4.4.19b después de 1 y 2 pases por ECAP hay un mayor incremento en la densidad de
dislocaciones que en el material inicial. No obstante como es ya conocido, el proceso de re-
movilizacién de dislocaciones es un proceso térmicamente asistido, por lo que al estar trabajando
en condiciones de temperatura ambiente, este incremento en la densidad de dislocaciones se
deberia a un aumento en la densidad de dislocaciones moviles debido a la creacion de nuevas
dislocaciones. Asi el incremento y reduccién en la densidad de dislocaciones estaria controlado
por el aumento en la densidad de dislocaciones moéviles y en la probabilidad de que las
dislocaciones se encuentren con otras dislocaciones de signo opuesto o con los bordes de grano

A partir del tercer pase y hasta el sexto pase se observa una reduccion en la evolucion de
dislocaciones, por lo que en estos puntos se estableceria que el incremento en el pardmetro Q
estd mucho maés relacionado con la aniquilacion de las dislocaciones por interaccion con ellas
mismas y por la posible interaccién con los nuevos limites de grano generados por el proceso

ECAP lo cual hace que se generen paredes de dislocaciones donde la movilidad es reducida.
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Finalmente a partir del sexto pase se puede observar nuevamente un incremento en la evolucion

de la densidad de dislocaciones, lo que llevaria a pensar que el incremento de las dislocaciones
libres vuelve a tener protagonismo por encima de la aniquilacion, aunque en menor proporcién

que la observada durante los primeros pases de ECAP.

Cabe destacar que este comportamiento es coherente con el comportamiento observado en la
evolucién de los limites de grano de angulo grande y pequefio para los diferentes pases por
ECAP. Entonces se observé que durante los primeros pases habia un gran incremento en la
fraccion de los LAGBs y que con el incremento en la deformacion la fraccion de HAGB
comenzaba a incrementarse hasta llegar al quinto o sexto pase donde la fraccion de HAGB
Ilegaba a ser la dominante. Por lo tanto, ya que el hierro ARMCO no presenta una contribucién
de precipitacion, el proceso de aniquilacion de las dislocaciones esta altamente relacionado con
la interaccion con los bordes de grano, el cual es mayor cuando existe en la microestructura una
mezcla entre LAGB y HAGB (entre 3 y 6 pases). Cuando existe una fraccion dominante, ya sea
de LAGB (< a 3 pases) o de HAGB (>6 pases) se produce mayormente un proceso de creacion

de dislocaciones libres que lleva a un aumento en la densidad total de dislocaciones.

100 L L A 100
' — o
1_ —=— ECAP+Traccioén _ 1
c 3 ECAP
014 - 0,1
0,01 . -——— . 0,01

Figura 4.4.20. Evolucién del coeficiente @ para el proceso ECAP y para las curvas de
traccion.

Por otro lado, para el estudio de la curva de fluencia del proceso ECAP, se ha obtenido un valor
del parametro Q, que es muy similar al del material inicial, como se observa en la Figura 4.4.20
es un valor que est4 entre los valores encontrados para las curvas de traccion de los materiales
con cero y un pase. Esto indicaria que para el proceso de deformacion plastica severa el material

podria seguir incrementando su valor de densidad de dislocaciones, debido a que seria mayor la
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probabilidad de creacion de dislocaciones moviles que el de la aniquilacion. Esto es coherente

con el hecho de que el material podria alcanzar una mayor reduccion en el tamafio de grano,
mediante mayores valores de deformacidn, especialmente si se utilizan diferentes métodos de
deformacion plastica severa que involucren mayores presiones hidrostaticas de acuerdo con
Zehetbauer et al. [262] e lvanisenko et al. [289].

Para entender mejor el comportamiento del proceso de ECAP, en la Figura 4.4.21 se muestra la
evolucion de los coeficientes de endurecimiento por deformacion calculados segun Bergstrém
(ecuacion ( 2.2.20) tanto para el proceso ECAP como para cada unos de los pases despues de
traccion. En este grafico se puede observar como los valores del exponente de endurecimiento
por deformacion para la curva de fluencia del proceso ECAP se incrementan hasta el primer pase
alcanzando un valor cercano a 0.65 y a partir de este punto comienza a disminuir hasta el pase
dieciséis hasta un valor de ~0.1. No obstante, aunque los valores del exponente de
endurecimiento decrecen después del primer pase, se puede ver que el valor del exponente aun
después de 4 pases en la curva de fluencia es mayor al maximo encontrado para la curva de

traccion del material con 1 pase donde se registra el mayor valor del exponente para las curvas

de traccion.
o, rrrrm™—m—mmr— 0,7
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Figura 4.4.21. Evolucion del exponente de endurecimiento por deformacion calculado con el
analisis de Bergstrom.

Esto demostraria que hasta el cuarto o quinto pase se daria el mayor endurecimiento. A partir de
este punto, se podria decir que el endurecimiento seria menor debido a que el incremento en la
densidad de dislocaciones es menor entre cada pase. Analizando la evolucion en el coeficiente de

endurecimiento en las curvas de traccion, se puede ver en la Figura 4.4.21 que solo los materiales
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con cero, uno y dos pases presentan una region con incremento en el exponente de
endurecimiento por deformacién, seguidas por una region donde el exponente disminuye
continuamente. Mientras que para los materiales con mas de tres pases solo se observa una
disminucion constante con el incremento de la deformacion. Este comportamiento es coherente
con lo predicho por los modelos de Hollomon y C-J donde se observaba un mayor
endurecimiento por deformacién en las etapas iniciales de deformacion (<2 pases), seguido por
una reduccién hasta el quinto-sexto pase, y donde se observaba a partir del octavo pase un
pequefio incremento y estabilizacion en los valores del coeficiente de endurecimiento eran

observados.

Dado que el modelo anterior no permite conocer por separado la contribucion de cada tipo de
dislocaciones (mdviles e inmdviles), un nuevo modelo basado en el modelo cléasico propuesto

por Malygin [21] ha sido propuesto por Mayer et al [22, 23, 24].

4.4.6 Aplicacion del modelo de la densidad de dislocaciones mdviles e inmdviles.
En la Tabla 4.4.4 se indican los valores de las constantes utilizadas para llevar a cabo el célculo

de la densidad de dislocaciones en el material, mientras que en la Figura 4.4.22 se muestra la
evolucion de la densidad de dislocaciones calculadas con el modelo (ecuaciones ( 2.2.24) y (
2.2.25)) junto a los datos calculados por medio de microscopia electronica de transmision para el
hierro ARMCO.

Observando el comportamiento presentado en la evolucion de las densidades de dislocaciones
moviles e inmdviles se puede entender mejor el comportamiento presentado por el modelo
propuesto por Bergstrom donde se observaba un incremento en el exponente de endurecimiento
por deformacion el cual a partir del tercer pase disminuia notablemente hasta volver a presentar
un pequefio incremento a partir del séptimo pase con su posterior estabilizacion para el octavo y
décimo sexto pase. Se podria atribuir el incremento en el exponente de endurecimiento por
deformacion al hecho de que hasta el primer pase la densidad de dislocaciones méviles es mayor
que la densidad de dislocaciones inmoviles, pero que con el incremento de la deformacion hace
que a partir de 2 pases la densidad de dislocaciones inmdviles sea mayor debido a la mayor
acumulacién de dislocaciones en los bordes de grano, lo que produce la disminucion en la
capacidad de endurecimiento del material. Sin embargo, a partir del séptimo pase la densidad de
dislocaciones inmdviles comienza a alcanzar un estado estable llevando asi a un incremento en la
capacidad de endurecimiento del material, con una posterior estabilizacién a partir del octavo
pase, ya que la densidad total de dislocaciones también alcanza su estado estable a partir del

octavo pase.
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Tabla 4.4.4. Parametros utilizados para el modelo de dislocaciones inmdviles y moviles.

Parametro Valor Descripcion
b 2'48*10'10 m  Vector de Burgers para Fe
G 82000 Mpa  Mddulo cizalladura Fe
V¢ 1*10'7m/5 Velocidad de inmovilizacién
€. 8eV/b Energia el3stica de dislocacién
0
GY 200MPa Esfuerzo fluencia material recocido
a 0,3 Constante que varia entre 0,3-0,5
0
p 5 1013m'2 Densidad de dislocaciones material recocido
k " >0 Velocidad aniquilacién dislocaciones méviles
o
kI >0 Velocidad aniquilacion dislocaciones inméviles
(¢4
b-t=0
pzo ' 5*]_013m’2 Densidad dislocaciones moviles inicial
:mf{zo 10 m3? Densidad dislocaciones inméviles inicial
n 0,01 Fraccion de endurecimiento por deformacion por defectos
1,2x10" ——r———T——T1——1—r——1————r——p——— 1,2x10"
5 1 1
E. 1,0x10"~ 41.0x10”
[} . .
e
S 8,0x10"4 48,0x10"
Q
8 1 —— Total 1
- 6,0x10"1 ——inmoviles 4 6,0x10"
° | ——moviles
(]
o 4,0x10"4 4 4,0x10*
3 ]
£ 2,0x10"1 4 2,0x10"
D L
0,0 0,0

Figura 4.4.22. Densidad de dislocaciones calculadas con el modelo de dislocaciones moviles e
inmdviles.

Por otro lado, para analizar el ajuste del modelo se ha encontrado que sus valores son similares a
los obtenidos mediante el modelo de Bergstrom. Una de las posibles razones para la prediccién
de valores altos en la densidad total de dislocaciones es que el modelo es totalmente tedrico y no
involucra directamente ningln parametro de las propiedades microestructurales y mecanicas del
material con el incremento en la deformacién (es decir tamafio de grano, esfuerzo de fluencia

para diferentes nimeros de pases). Sin embargo, se puede decir que el modelo si que permite
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explicar de manera conjunta con el modelo de Bergstrom el comportamiento del material con el

incremento en la deformacion generando la reduccion en el endurecimiento por deformacion.

Para conocer mejor la evolucién en la densidad de dislocaciones del material, es necesario el uso
de un modelo méas completo, que relacione varios parametros del material como funcion de la
deformacion. Por lo tanto, un mejor conocimiento del comportamiento de las dislocaciones
dentro de la microestructura del material, vendria dado por el modelo de paredes y células
propuesto inicialmente por Estrin et al. [27] y modificado posteriormente por Téth et al [45], el

cual se utilizara a continuacion.

4.4.7 Aplicacion modelo de Estrin para grandes deformaciones.
Aunque este modelo fue inicialmente propuesto en 1998, hoy en dia se podria considerar uno de

los modelos mas completos para describir el comportamiento pléastico de los materiales
metalicos, después de deformacion plastica severa como ya han hecho diferentes autores [323,
324].

Como se indicd en el capitulo 2 en este modelo se describe el comportamiento de
endurecimiento a grandes deformaciones de materiales cristalinos que forman células. En este
modelo se considera una estructura de dislocaciones celular que consiste de dos partes: las
paredes de la célula y los interiores de la misma. Por lo tanto, el conocimiento de la evolucion de
la fraccion volumétrica de las paredes celulares con el incremento de la deformacion es un
parametro importante en este modelo. De esta manera todas las etapas a grandes deformaciones
se pueden reproducir correctamente, ya que se ha sugerido que el factor responsable para la
ocurrencia de las etapas de endurecimiento IV y V es una disminucion continua de la fraccion

volumétrica de las paredes celulares a grandes deformaciones [27].

Antes de efectuar el analisis mediante el modelo de Estrin, es necesario conocer algunos valores
de constantes y valores iniciales para poder llevar a cabo la solucion del sistema de ecuaciones
diferenciales ordinarias no lineales de primer orden (ecuaciones ( 2.2.33) a ( 2.2.35) descritas en
el capitulo 2). Estos valores se indican en la Tabla 4.4.5.
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Tabla 4.4.5. Parametros utilizados para la solucion de las ecuaciones del modelo de Estrin.

Parametro Valor Descripcion

b 2'48*10'10 m  Vector de Burgers para Fe

G 82000 Mpa  Méddulo cizalladura Fe

fo 0,34836 Valorinicial de f

foo 0,08986 Valor final de f

K >0 Constante de proporcionalidad entred y 1/Vp 1
o 0,3 Constante que varia entre 0,3-0,5

y >0 Velocidad de deformacién plastica

’YO >0 Velocidad de deformacion plastica de referencia
aj 0,06 Fraccion activa de fuentes Frank-Read

B 0,012 Fraccién emigrante de p ¢

(t=0) 14 -2 - . .

N 100" m Valorinicial de dislocaciones en las paredes
(t=0) 13 -2 - . . . .

X 5*¥107° m Valor inicial de dislocaciones en el interior

n >0 Exponente de recuperacion dindmica

Ya que las ecuaciones de la evolucion de la densidad de dislocaciones dependen de la velocidad
de deformacién cortante en los interiores, en las paredes y de la velocidad de deformacion
cortante macroscopica, se puede asumir de acuerdo con Toéth et al. [45], que las dislocaciones de
las células de un grano son idénticas y su respuesta mecanica puede caracterizarse por una Unica
velocidad de deformacion cortante, por lo que las velocidades de deslizamiento son las mismas

en las paredes como en los interiores, por lo tanto:

Ye =Vw =Y (4.4.8)

Como ya se menciono anteriormente, la fraccion volumétrica de paredes celulares es de gran
importancia al momento de calcular las dislocaciones. De acuerdo al trabajo de Miller et al. [41]
la fraccion volumétrica de paredes celulares varia con la deformacion cortante mediante la

siguiente ecuacion:

fw = foo + (fo = feo)exp (=v/¥") (4.4.9)

donde f, es el valor pico de f,, ¥ f. €s su valor de saturacion a grandes deformaciones. El

termino y” describe la velocidad de disminucion de f,,. Con base a esta ecuacion y las
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propiedades microestructurales para cada uno de los diferentes valores de deformacion por

ECAP la evolucion de la fraccion volumétrica de las paredes celulares se ha ajustado como se

muestra en la Figura 4.4.23.

0,35 ———r—r 7777 0,35
0,304 - 0,30
0,25 - 0,25
f =0,089+0,26*xp(-&/1,97)
0,204 - 0,20
-4—;
0,154 - 0,15
0,104 - 0,10
u ]
0,05 0,05

Figura 4.4.23. Evolucién de la fraccion volumétrica de las paredes celulares para el proceso
ECAP.

Con toda la informacion disponible, la solucidn al sistema de ecuaciones diferenciales se llevo a
cabo mediante Matlab, con lo cual se obtuvieron las evoluciones de las dislocaciones para cada
uno de los pases por ECAP (ver Figura 4.4.24). El modelo muestra un buen ajuste con los

valores experimentales como se ilustra en la Figura 4.4.24b, para lo cual se utilizo la ecuacion,
T = aGb,/pr.

La evolucion de las densidades de dislocaciones muestra comportamientos crecientes con la
deformacion, donde efectivamente los valores de las densidades en las paredes son mucho
mayores a los registrados en los interiores alcanzando valores del orden de 10*® m?, y donde
practicamente el maximo valor alcanzado en los interiores (10" m™) es comparado con el
minimo en las paredes, lo que realmente demuestra el gran movimiento de dislocaciones desde
los interiores hacia las paredes producto de la deformacion plastica severa. También se puede
observar en la Figura 4.4.24 que tanto el valor total de dislocaciones como las dislocaciones en
los interiores muestran una saturacion mas temprana, encontrandose alrededor del sexto pase,
mientras que la densidad de dislocaciones en las paredes alcanza la saturacion a partir del octavo

pase.
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Otros valores de densidad de dislocaciones reportados en bibliografia para hierro calculados por

TEM después de ECAP [228] y mediante difraccion de rayos-X [325] asi como los valores
calculado con el modelo de Bergstrom también se muestran en la Figura 4.4.24a. Los valores
calculados mediante el modelo de Bergstrom son muy similares a los obtenidos con el modelo de
Estrin en las paredes, lo que se podria atribuir a la sencillez del modelo propuesto por Bergstrom
el cual no tiene en cuenta factores como la aniquilacion por recuperacion dindmica o también el
numero de fuentes de Frank Read que estan realmente operativas llevando a tener valores de de
densidad de dislocaciones sobreestimadas. Por otro lado, los valores calculados por Schafler et
al. [325] presentan una buena correlacién con los predichos por el modelo de Estrin. Sin
embargo, los obtenidos por Ivanov et al. [228] son inclusive inferiores a los obtenidos en los
interiores mediante el modelo de Estrin, lo cual se supone, ya que en el articulo no se especifica
la forma en que se calcularon, fue debido a la dificultad que se suele presentar al momento de
cuantificar las densidades de dislocaciones en las paredes (sitios de altas densidades) llevando a

un valor total de dislocaciones subestimado.

Para comprender mejor la evolucion de las dislocaciones en el material se ha calculado la
velocidad de endurecimiento total definida como la competencia de tres componentes de
endurecimiento como se mostré en la ecuacion ( 2.2.35). La evolucion de estas tres componentes
normalizadas a través de la velocidad de deformacion total como funcion del esfuerzo aplicado
se muestra en la Figura 4.4.25, donde se puede ver como la contribucién de la componente de
ablandamiento 8/ /6" comienza a ser mas importante a partir de ~160MPa. Antes de este valor
las contribuciones por parte de las paredes y los interiores al endurecimiento total se da en
proporciones similares. A partir de 160MPa donde la contribucidon por parte de las paredes
alcanza su maximo se observa una disminucién hasta 225MPa, mientras que la contribucién por
parte de los interiores de la células presenta el comportamiento opuesto, lo cual presenta un
comportamiento similar al reportado por Y. Estrin et al [27] para cobre deformado por torsion. A
partir de 225MPa se observa que la contribucion por parte de los interiores muestra una
tendencia a saturacion, mientras que las contribuciones por parte del ablandamiento y las paredes

muestran unas ligeras variaciones con tendencia a incrementarse y finalmente volver a disminuir.
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Figura 4.4.24. Aplicacion del modelo propuesto por Estrin, a) Evolucion de dislocaciones en
las paredes e interiores, junto a valores de bibliografia para hierro Armco [228] y para hierro
puro [325] y calculados con el modelo de Bergstrom b) ajuste del modelo a los valores

experimentales.

Este comportamiento es coherente con cada una de las etapas observadas en la curva de
endurecimiento global que se muestra en la Figura 4.4.26. Por lo que la etapa Il la cual se
caracteriza por la disminucion continta de la velocidad de endurecimiento, se asociaria al
incremento en la componente de ablandamiento como lo muestra la Figura 4.4.25. Después viene
la etapa IV donde aun se observa una disminucion de la velocidad de endurecimiento de una

forma mas lenta debido a la estabilizacion de la componente de ablandamiento y al incremento
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de la componente de endurecimiento por parte de los interiores celulares, finalmente la etapa V
donde vuelve a observarse un incremento en la disminucion de la velocidad de endurecimiento
se puede asociar con la nueva disminucién en la componente de endurecimiento por parte de las

paredes mientras la componente de los interiores se mantiene casi constante.
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Figura 4.4.25. Evolucion de la velocidad de endurecimiento
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Figura 4.4.26. Velocidad de endurecimiento por deformacién y curva de fluencia del proceso
ECAP para el hierro ARMCO procesado hasta dieciséis pases.
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4.4.8 Modelo que predice la fraccion de HAGB y LAGB.
Dada la gran importancia en la evolucion de las propiedades del material (mecanicas,

microestructurales entre otras), y en especial como ya se ha mencionado y mostrado
anteriormente, la gran influencia de la fraccion de los limites de grano de &ngulo grande y
pequefio con la deformacién en las propiedades mecanicas del material, especialmente en los
materiales puros como el hierro ARMCO donde no existe ninguna otra contribucion al
endurecimiento del material mas que la debida a la interaccion de las dislocaciones con ellas
mismas y con los bordes de grano, se presenta a continuacion un modelo que predice los valores
de HAGB y LAGB.

Los HAGB y LAGB emigran por medio de procesos atomisticos que ocurren en las vecindades
de los bordes de grano. Los mecanismos de la emigracién dependen de varios parametros que
incluyen la estructura del limite el cual, en un material dado, es una funcion de la diferencia de
orientacion y el plano del borde. También depende de las condiciones experimentales, en
particular de la temperatura y la naturaleza y magnitud de las fuerzas en el borde, y también esta
fuertemente influenciado por los defectos puntuales como solutos y vacancias. Es bien conocido
que los bordes de grano de angulo pequefio emigran a través del movimiento por el
deslizamiento y escalamiento de las dislocaciones las cuales comprenden el borde, y por lo tanto
muchos aspectos de la emigracion de LAGB pueden ser interpretados en términos de la teoria de
las dislocaciones. El proceso basico durante la emigracion de los bordes de grano de angulo

grande es la transferencia de &tomos desde y hacia los granos adyacentes al borde.

Mirando la evolucion de los HAGB y LAGB como se muestra en la Figura 4.4.27 se pueden
identificar dos etapas, la primera y menos extensa caracterizada por un incremento en la fraccién
de LAGB (o disminucion de HAGB) y la segunda caracterizada por la disminucion de los LAGB
de forma inicialmente rapida para luego alcanzar un estado estable. Este comportamiento ha sido
observado en muchos materiales deformados severamente tanto a temperatura ambiente como en
condiciones en tibio [286, 318] donde dependiendo de la microestructura inicial y las

condiciones de procesamiento la etapa | podria no estar presente [326].

De esta manera y de acuerdo con la teoria, el incremento en la fraccién de LAGB o la reduccion
de los HAGB en la etapa | se puede atribuir al hecho de que se presenta una reduccion de la
movilidad de los bordes de grano debido a un gran incremento en la diferencia de orientacion
para los bordes de grano de angulo pequefio como se muestra en la Figura 4.4.28 junto con el
hecho del incremento en la densidad de dislocaciones durante las primeras etapas de

deformacion.
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Figura 4.4.27. Evolucién de los HAGB y LAGB para diferentes pases por ECAP.

A partir de la etapa Il se puede apreciar que la diferencia de orientacion media de los subgranos
disminuye generandose de esta manera mayor movilidad de los granos que junto a la
recristalizacion dinamica continua permiten generar una mayor fraccion de limites de grano de
angulo grande ya que durante el proceso de recristalizacion los bordes se mueven a una alta
velocidad muchas veces incluso mayor a la velocidad durante un proceso de transformacién de

fase controlado por difusion [55], de esta manera los bordes emigran hacia el material altamente

defectuoso.
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Figura 4.4.28. Variacion de la diferencia de orientacion media para los subgranos.
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La velocidad V con la que se mueve un borde de grano en respuesta a una presion neta P en el
borde, viene dada por la ecuacion ( 4.4.10) [55], donde se asume que la velocidad es

directamente proporcional a la presion, siendo M la movilidad del borde.
V =MP (4.4.10)

La movilidad M es dependiente de la temperatura y obedece una relacion de Arrhenius del tipo:

M = Mye(#P) (4.4.11)
siendo Q la energia de activacion.

De esta manera al analizar la evolucion de los bordes de grano de angulo grande de la Figura
4.4.27 se encuentra que la funcion que describe de una forma acertada la evolucion de los HAGB

es una funcion del tipo exponencial como la siguiente:

HAGB = HAGBye*€) + HAGB 4, (1 — e(-*0))T (4.4.12)

Esta expresion muestra la evolucidn de los limites de grano de angulo grande como funcion de la
deformacion, donde HAGB, corresponde a la fraccion de bordes de grano de angulo grande para
el material libre de deformacion, mientras HAGB,,,, €S el valor de bordes de grano de angulo
grande maximo alcanzado mediante el proceso de deformacién, n corresponde al exponente de
crecimiento en la fraccion de HAGB, el cual interviene a deformaciones mayores o iguales de 1
y 1 se denomina como el exponente de generacion de LAGB, mientras que & se denomina como
el exponente de generacién de HAGB o de probabilidad de convertir los LAGB en HAGB
debido al proceso de recristalizacion dindmica continua mediante el cual los subgranos llegan a

convertirse en granos.

Tomando los valores de HAGB calculados por medio de las medidas de EBSD, se puede

observar que el ajuste del modelo presenta buena correlacion con los valores experimentales.
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Figura 4.4.29. Ajuste del modelo de HAGB y LAGB.

Para mostrar la aplicacion del modelo, diferentes datos de materiales procesados mediante

deformacion plastica severa se han ajustado utilizando el modelo como se muestra en la Figura

4.4.30. Los valores de los diferentes parametros obtenidos por el ajuste del modelo de HAGB se

muestran en la Tabla 4.4.6 para cada uno de los materiales analizados en la Figura 4.4.30.

100 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1
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Figura 4.4.30. Aplicacion del modelo propuesto en diferentes materiales deformados por
técnicas de deformacion plastica severa, Al-0.13Mg y AA8079 procesados por ECAE [327],
acero IF procesado por ARB [328], Cu procesado por ECAP [329] y Cu-Mg0.2 procesado por

ECAP [318].

Analizando los valores de los pardmetros obtenidos para cada uno de los materiales se puede

observar que el material Cu-Mg0.2 y el hierro ARMCO presentan los valores méas pequefios del
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exponente A1 que los demas materiales, lo que muestra que este tipo de materiales permiten
obtener una fraccién mucho menor de HAGB (o mucho mayor de LAGB) para menores valores
de deformacion, como se observa en la Figura 4.4.30 al mirar las curvas més desplazadas hacia
la izquierda. Por otro lado el exponente n indica la capacidad que presenta el material para
generar bordes de grano de angulo grande con el incremento en la deformacion. De igual manera
como se muestra en la Figura 4.4.30, se puede observar que el material Al-0.13Mg v el acero IF
presentan los mayores valores debido a que presentan un comportamiento creciente en la
fraccion de HAGB con el incremento en la deformacién, mientras que los materiales como el Cu
y la aleacion AA8079 presentan valores mas pequefios ya que como indica la Figura 4.4.30
aunque presentan un crecimiento en la fraccion de HAGB también se produce una saturacion a
partir de ciertos valores de deformacion. Finalmente la aleacion de cobre Cu-Mg0.2 muestra el
valor de n mas pequefio ya que no presenta un gran incremento en la fraccion de HAGB a
medida que se incrementa la deformacion. El exponente § también permite entender cuan rapido
se produce el cambio de una fraccion predominante de LAGB hacia una fraccion de HAGB, y de
esta manera se puede entender que un valor grande de & representaria que el material pasa
rapidamente de tener una microestructura dominada por LAGB hacia una microestructura

formada por fracciones dominantes de HAGB a menores valores de deformacion.

Tabla 4.4.6. Parametros obtenidos mediante el ajuste del modelo de HAGB para diferentes
materiales.

Material A H n
Fe-Armco -3,634 0,383 2,176
Acero IF -1,407 1,000 6,353
Cu -1,107 0,658 4,197
Cu-Mg0,2 -3,243 0,152 0,769
Al0,13Mg -0,888 0,385 6,828
AA8079 -2,794 0,678 2,979

Comparando los resultados obtenidos para los diferentes materiales en bibliografia con los del
hierro ARMCO se puede establecer que presentaria una transicion media de una microestructura
dominada por LAGB hacia una microestructura donde la fraccion de HAGB es la mayor.
También de acuerdo al valor del exponente n obtenido se puede concluir que el material presenta
un crecimiento apreciable en la fraccion de los HAGB el cual comienza a alcanzar un valor de
saturacion a partir de valores de deformacion mayores a siete pases lo cual es comparable al

comportamiento obtenido por Cu procesado por ECAP bajo las mismas condiciones de ensayo
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(tipo de matriz, numero de pases y temperatura) [329] asi como con el comportamiento obtenido

con la aleacion AA8079 [327] en el cual las condiciones de procesamiento fueron diferentes

(diferente geometria de matriz y ruta de procesamiento).

Finalmente una comparacion directa de la evolucion de los bordes de grano de angulo grande del
hierro ARMCO procesado por dos técnicas diferentes de deformacion pléstica severa como
ECAP y ARB [330] se indica en la Figura 4.4.31. Inicialmente se puede observar que el hierro
procesado mediante ARB permite obtener mayores fracciones de HAGB que el hierro procesado
por ECAP para valores similares de deformacion. Esto se puede atribuir a las diferencias en la
microestructura inicial, ya que el hierro ARMCO procesado por ARB presenta un tamafio de
grano inicial promedio de 18um mientras que para el hierro ARMCO procesado por ECAP se
partié de tamafio promedio de ~70 um lo que lleva a una reduccion del tamafio de grano mas
lenta y por lo tanto la evolucion de HAGB también se hace lenta. Los valores obtenidos
mediante el ajuste del modelo para el hierro ARMCO procesado por ARB fueron: 1 = —3,94,
=242y § =0,76. Comparando estos valores con los encontrados para el hierro ARMCO
procesado por ECAP como se muestran en la Tabla 4.4.6, se puede comprobar como el hierro
procesado por ARB genera una fraccion de LAGB ligeramente mayor a menores deformaciones
que la obtenida por ECAP (valor de A menor en Fe con ARB que con ECAP). El exponente it
mayor para el caso del hierro procesado por ARB comprueba el hecho de que el material
presenta un incremento mas rapido en la fraccion de HAGB con el incremento en la deformacion

que el hierro con ECAP.

100l'l'l'l'l'l'l'l'l
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Figura 4.4.31. Comparacion de la evolucién de los limites de grano de angulo grande para el
hierro ARMCO procesado por ECAP y ARB [330].
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5 CONCLUSIONES

El hierro ARMCO fue sometido a deformacion plastica severa a diferentes niveles de
deformacion (1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8 y 16 pases) por medio de la técnica de extrusion en canal
angular de seccion constante-ECAP a temperatura ambiente siguiendo la ruta de procesamiento
Bec.

En este trabajo se hizo especial énfasis en el estudio de la ductilidad del material de grano
ultrafino (procesado por ECAP) mediantes estudios microestructurales, ensayos mecanicos,
térmicos y mediante la aplicacién de modelos teoricos para el estudio de la deformacion plastica,
analizando especialmente la capacidad de endurecimiento por deformacion. De esta manera, se
encontrd que la relacion entre la reduccién en el tamafio de grano y el incremento en la densidad
de dislocaciones juegan un papel clave en la reduccion de la ductilidad del material a

temperatura ambiente.

A continuacion se presentan de forma més detallada las conclusiones obtenidas a través de los

diferentes estudios llevados a cabo en esta investigacion:

1. Se obtuvieron diferentes microstructuras a través del procesamiento del hierro Armco por
ECAP pasando de forma progresiva de una microestructura dominada por bordes de grano de
angulo pequefio (menos de 4 pases por ECAP) a una microestructura donde los bordes de grano
de angulo grande son los dominantes (mas de seis pases) donde la recristalizacion dinamica

continua es el principal responsable de dicha evolucion.

2. Se observd una gran reduccion en el tamafio de grano en funcion de la deformacion en el
material. Las mayores reducciones en el tamafio de grano se obtuvieron durante los primeros
pases por ECAP (hasta el quinto pase), y posteriormente se observé una tendencia hacia la
saturacion como consecuencia también de la saturacion en la evolucion de la densidad de
dislocaciones debido a que el proceso ECAP ya no permite una mayor reduccion en el tamafio de

grano.

3. La evolucidn en la densidad de dislocaciones geométricamente necesarias confirmé el hecho

de que el material no ha alcanzado aun una microestructura de estado estable incluso después del
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décimo sexto pase, lo que muestra el potencial del material para alcanzar mayores reducciones
en el tamafio de grano

4. La evolucién en la fraccion de los sitios de red coincidente-CSL con la deformacion mostro,
una reduccion en todos los diferentes tipos de limites con respecto al material recocido. Sin
embargo entre los diferentes materiales deformados se observd como la fraccion de estos limites
se incrementa, a medida que lo hacia la deformacion, con la excepcién del quinto pase, donde
practicamente la fraccion de estos limites era comparable a la del material con un pase. Este
comportamiento se podria describir como el punto de cambio donde la microestructura pasa del
dominio de LAGB hacia el dominio de HAGB, lo cual se observé reflejado también en otras
propiedades como la ductilidad del material, siendo el material con cinco pases el que presento

una zona de endurecimiento practicamente nula.

5. La caracterizacion de la textura por medio de EBSD mostré una buena correlacion con el
modelo de corte simple. Las componentes D; y D, fueron las mas representativas para el
material procesado por ECAP, con excepcion de los materiales con uno y cuatro pases, donde las
componentes mas representativas fueron E y F respectivamente. Se destaca que todas las
componentes de textura predichas por el modelo de corte simple se localizaron sobre tres fibras
principales (b1, b, y bs) como se mostr6 en los ODFs. Por otro lado, se observd una tendencia en
la intensidad de las componentes E, E, Jy J a disminuir hasta el cuarto pase, para luego
incrementarse con respecto a este punto (cuarto pase). Tambien se encontro que la intensidad
global de la textura fue mayor para en los primeros pases (hasta el sexto pase) para luego
disminuir hasta el décimo sexto pase, lo cual se atribuyé al desarrollo de otro tipo de
componentes de textura propias de los materiales bce. De esta manera, se encontré el incremento
en componentes localizadas sobre la fibra y a costa de la reduccion en la intensidad de

componentes sobre la fibra a, indicativo de procesos de recristalizacion.

6. Mediante la microscopia de transmision-TEM se logré cuantificar la densidad de
dislocaciones en el material, observandose el cambio en su distribucidn sobre la microestructura,
pasando de un estado inicial con dislocaciones libres facilmente reconocibles, a un estado donde
las dislocaciones se agrupaban formando paredes de altas densidades donde dificilmente se
podian identificar de forma separada, como producto de la gran deformacion. Sin embargo
gracias a la técnica combinada de TEM-EBSD se logré observar como las dislocaciones que
formaban paredes durante los primeros pases por ECAP correspondian con los bordes de grano
de angulo grande, mientras las dislocaciones formando marafias correspondian con los LAGB.
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Por otro lado para mayores deformaciones (> 4 pases) se observd que tanto las dislocaciones
formando paredes o marafias podrian ser HAGB o LAGB, siendo efectivamente mayor la

fraccion de dislocaciones formado HAGB.

7. Con la difraccion de rayos-X se realizaron calculos de tamafio de cristal como de densidad de
dislocaciones, con comportamientos similares a los encontrados por TEM y EBSD, (una
disminucion con tendencia a la saturacion para el caso del tamarfio de grano y un incremento con
tendencia a la saturacion para la densidad de dislocaciones). Sin embargo, lo que llamo la
atencion fueron las diferencias encontradas con respecto a las magnitudes del tamafio de grano
calculados por cada una de las técnicas. Estas diferencias, especialmente las encontradas entre
los calculos de TEM-EBSD y rayos-X se atribuyeron al efecto de las paredes de dislocaciones
dipolares las cuales son configuraciones cominmente observadas en materiales con deformacion
plastica severa que rompen la coherencia de la dispersion de rayos-X, lo que hace que el tamafio
del cristal venga determinado o corresponda con el tamafio del subgrano o con las células de

dislocaciones.

8. Continuando con las diferencias observadas en el tamafio de grano, las diferencias obtenidas
entre TEM-EBSD y EBSD-SEM se atribuyen al efecto del porcentaje de puntos indexados
mediante EBSD-SEM el cual, como es bien conocido, para materiales procesados por
deformacion plastica severa no suele ser mucho mayor al 80%, ademas de que es una técnica
altamente sensible al ruido generado por la aparicion de puntos no indexados, los cuales se
pueden haber considerado como granos durante el analisis estadistico llevando a tener valores
medios ligeramente inferiores. Por otro lado se concluye diciendo que el tamafio medio del grano
podria estar entre los valores calculados por TEM-EBSD y EBSD-SEM vya que también se debe
considerar que los valores obtenidos por TEM-EBSD aunque pueden tener mayor certeza de su

calculo representan una pequefia poblacion.

9. Los ensayos de traccion uniaxial mostraron un gran incremento en la resistencia del material
con el incremento en el nimero de pases, observandose una tendencia a saturacion a partir del
sexto pase. Sin embargo, se observd una disminucion en la ductilidad del material con el
incremento de la deformacidn. Esta disminucion en la ductilidad del material fue asociada con la

pérdida en la capacidad de endurecimiento por deformacion del material.
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10. El estudio de las zonas de fractura revelo que la ductilidad como medida de la reduccion de
area presentaba altos porcentajes mas caracteristicos de un material con comportamiento ductil
ya que incluso después del décimo sexto pase fue encontrada la presencia de “dimples”. Por otro
lado la ductilidad como medida de alargamiento a fractura en el ensayo de traccion mostré un

comportamiento méas decreciente que el de la medida de reduccién de area.

11. Los ensayos de fatiga de alto numero de ciclos permitieron observar que el material con ocho
pases de ECAP presentaba un incremento en la resistencia a fatiga mayor que el 195% con
respecto al material en estado inicial recocido. También se destaca que el gran incremento en la
resistencia a fatiga del material con ocho pases no fue solo debido a la mayor resistencia
mecanica obtenida por la deformacion del proceso, sino también a la capacidad que presenta el
proceso ECAP para cerrar defectos como poros, los cuales fueron encontrados en el material en

estado inicial pero no en el material con ECAP.

12. Una caracteristica importante encontrada en el estudio de la microestructura de los materiales
después del ensayo de fatiga fue la aparicion de una textura de granos orientados hacia las
direcciones <101> y <111> que corresponden con la fibras a y y respectivamente, siendo mucho
mas intensa en el material con ocho pases donde las principales componentes fueron
(111)[110] y (111)[011] en la fibra y mientras que en la fibra « la principal componente fue la
(332)[110]. Se destaca que el efecto generado en la textura mediante el ensayo de fatiga es
diferente al generado mediante el ensayo de traccion hasta fractura. Por lo que el ensayo de
fatiga genera mayores intensidades sobre las componentes de ambas fibras (@ y y) mientras que
en el ensayo de traccion las componentes sobre las fibras son de menor intensidad siendo casi

nulas sobre la fibra «.

13. El ensayo de tenacidad a la fractura sobre los materiales con cero y ocho pases por ECAP
mostré que el material con ocho pases present6 un valor superior al del material recocido, lo cual
se atribuyd a que la mecanica de la fractura eléstica lineal no se puede aplicar para un material
que presenta un comportamiento claramente plastico como el material recocido, sin embargo si
es valido para el material con ocho pases. Por lo tanto, estos resultados validarian nuevamente el
hecho de que el material procesado por ECAP presenta un problema de pérdida de

endurecimiento por deformacién en lugar de ductilidad.
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14. Se encontro que la principal contribucion a la energia almacenada por deformacion provenia
de las vacantes seguida por la energia aportada por los bordes de grano y finalmente la energia
aportada por las dislocaciones. Esta apreciacion es coherente con el hecho de la saturacion
observada en la densidad de dislocaciones, ya que al existir mayor concentracion de vacantes
(mayor energia de vacantes) estas tendrdn mayor movilidad evitando la acumulacion de

dislocaciones generando su aniquilacion.

15. Los tratamientos térmicos llevados a cabo para el material con dieciséis pases mostraron una
ligera mejora en la ductilidad del material, sin embargo no se obtuvo una gran extension en la
region de endurecimiento por deformacion, ya que los tratamiento efectuados generaron
principalmente un proceso de recuperacion microestructural en lugar de recristalizacion donde
pudiesen coexistir granos de mayor tamafio recristalizados que aportarian ductilidad con granos

de menor tamafio producto de la deformacion plastica por ECAP que aportarian la resistencia.

16. El estudio de la microestructura por EBSD de los materiales recocidos mostré la existencia
de dos familias de tamafios de grano, una familia de grano ultrafino (mayoritaria) y una familia
de granos mas grandes (menor proporcién) los cuales al analizarlos por separado se encontrd que
al calcular el exponente de crecimiento de grano, el valor correspondia con valores
caracteristicos para procesos de recuperacion, siendo el exponente mayor en el caso de los
recocidos a 400°C que para los recocidos a 350°C, por lo que se demuestra que el material es mas

sensible a los incrementos de temperatura que a los tiempos de mantenimiento.

17. El modelo de Hollomon mostré que el material procesado por ECAP incrementa su
exponente de endurecimiento por deformacion hasta el primer pase seguido por una constante
disminucion hasta el quinto pase donde un nuevo incremento con tendencia a la saturacion se
presenta para los siguientes pases. Por otro lado la curva del proceso de ECAP mostré un valor
de exponente de endurecimiento por deformacion muy superior al encontrado en cada uno de los
materiales, sugiriendo la posibilidad de que el material puede ser sometido a mayores

deformaciones por otros procesos de deformacion plastica severa.

18. Los analisis de C-J y C-J modificado mostraron la existencia de dos zonas de endurecimiento
por deformacion, una caracterizado por un mayor exponente de endurecimiento por deformacion,
y una segunda donde el exponente disminuye con respecto a la primera. De esta manera,

mediante el analisis microestructural en cada una de las zonas se encontré que para el material
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ultrafino el mayor endurecimiento en la primera zona era debido a una disminucion en el tamafio
de grano debido al incremento en la fraccién de los HAGB con respecto al material antes de
deformacion por traccién. Mientras que en la segunda zona se encontrd un crecimiento en el
tamafio de grano sugiriendo la ocurrencia de la recuperacién dindmica como principal

responsable.

19. El anélisis modificado de Hall-Petch mostré que la mayor contribucion a la resistencia del
material provenia de los bordes de grano de angulo pequefio, pero que a medida que se
incrementaba la deformacién en el material (nUmero de pases) tomaban mayor importancia
debido al continuo incremento en la fraccion de los HAGB como consecuencia de la

recristalizacion dinamica continua-CDRX.

20. Mediante el modelo propuesto por Bergstrom se calculd la densidad de dislocaciones tanto
para los diferentes pases por ECAP, asi como para las deformaciones por el ensayo de traccion
para cada uno de los pases. Este modelo mostr0 que a medida que la deformacion se
incrementaba el valor del coeficiente ablandamiento se incrementaba hasta alcanzar su maximo
en el sexto pase para luego disminuir hasta el octavo pase. Esto demuestra la mayor probabilidad
de aniquilacion de las dislocaciones a medida que el valor del exponente se incrementa de forma
coherente con la evolucion de la densidad de dislocaciones, donde para el material con cinco y
seis pases la evolucion de la densidad de dislocaciones fue practicamente nula durante el ensayo

de traccién.

21. La evolucién del coeficiente de endurecimiento por deformacion calculado mediante el
modelo de Bergstrom mostrd que el material inicial recocido presentaba un comportamiento
principalmente creciente mientras que los materiales con ECAP alcanzaban su valor méximo en
el inicio de la deformacién para luego disminuir de forma continua con el incremento en la

densidad de dislocaciones.

22. El modelo planteado por Mayer de las dislocaciones moviles e inmdviles mostré que durante
las etapas iniciales de deformacion la densidad de dislocaciones moviles es mayor a la de las
dislocaciones inmoviles, lo que explica que para deformaciones menores a un pase se presenten
mayores elongaciones que para el material con mas de un pase. Posteriormente, la densidad de
dislocaciones inmdviles crece en mayor proporcion que las moéviles, generando de esta manera

que el material presente mayor endurecimiento.
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23. El modelo de Bergstrom mostré que la evolucion del endurecimiento por deformacion esta
altamente ligado a la evoluciéon de la fraccion volumétrica de las paredes celulares encontrandose
que durante la etapa Il de deformacidon la contribucion al endurecimiento proviene
principalmente de las paredes y los interiores de la célula, mientras que a partir de la etapa IV la
contribucion por parte de los interiores comienza a ser mas importante que la de las paredes y la
contribucion del ablandamiento por parte de la fraccion volumétrica de las paredes celulares
toma mayor importancia alcanzando su valor minimo al inicio de la etapa IV para posteriormente

estabilizarse.

24. El modelo propuesto que predice la fraccion de los limites de grano de angulo grande para
los materiales metalicos sometidos a procesos de deformacion plastica severa mostrdé un buen
ajuste no solo para el hierro Armco procesado por ECAP sino también para otros hierros
deformados por otros procesos asi como para otro tipo de materiales como aluminio y
aleaciones, cobre y aleaciones y aceros. Este modelo introduce parametros que cuantifican la
velocidad de generacion de HAGB como de LAGB y la magnitud del crecimiento en la fraccién

de HAGB con la deformacién.
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