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L qu"to lavoro si conduce un'analisi microstruîturale di due lamiere per impieghi sour service inacciaio alto-resistenziale microlegato.al Ti, Nb, V (Grado eru xosl, fioaofte con analogo ciclotermomeccanico di lam.inazione-in^campo intercritico e rffieddamento'aàcekrato. L'obiettilo era quellodi evidenz.iare le ragioni del dffirenie rapporto Rs/R e àel dffirent" roiori ai resitienia *lrirotì ,rilaminati. Si sono osservate strutture mistébostituite essenzialmente daferrite con substruttura, ferritepoligonale fine e ferrite aciculare. La correlazione tra struttura e propríetà meccaniche è stata condottasulla base di analisi.metallografiche quantitative e analisi in miLroicopi,a ele:ttronica in trasmissione(TEM), ed ha evidenziato come gli altiiarichi di snervamento delle lamiere siano in buona parte dovutialle alte .frazioni volumelyichg di ferrite con substruttura.formata e deformata in campo intercritico,
mentre il contributo di indurimento dovuto atta precipitazione di càrbonitruri di Ti, Nb e V siapraticamente trascurabile. La variabilirà del rapporro h,1n a da correlarsi alle dffire"tl luoniiia ai

ferrite aciculare presente. Qu.esto componentn ,u*bro inffuenzare il solo carico a rottura dell,acciaio,aumentandolo, determinando così una certavariabitità nel rapporto n6 aàle n*i"ri. ai*iii p*questi acciai a basso carbonio, inoltre, una maggiore quantità d'i ferritesacicilar" sembra determinare
anche un incremento dell' energia afrattula. iafoinazione deítaferriite àiicutare è favorrita iallapratica del raffreddamento accelerato, ma 

-è 
,o*irqw dipendente a"U" tr*pi*bilità dell,austenite dipartenza' oltre alla composiTione chimica di quest'uitima, gioca un ruolo iif,ortort, anche l,accumulodi deformazione plastica realizzato in regiòne dt non-íiàristallizzazione dàll'austenite , in r:àipointercritico. La lamiera con frazione vo.lumetrica di ferrite deformato *"gjlo* esibiva di fatto óinori

. quantità di feruite aciculare, come risultato della maggiori perdita di1ímp,rabilità dell'austeniteprimaria' Thli variazioni potrebbero minimizzarsi attravàíto ui rontrollo *oito accurato tlella sequenzatemperatura-tempo-deformazione delle lamiere, controllo tutîavia dfficilmente raggiungibile su ikpianti
di grande produzione industrialè.
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I trasporto su. lunghe distanze di grandi quantità di gas e
rrodotti petroliferi impone la realiziazioneii tubazioni sal_
hte di grossa sezione con acciai capaci di elevate resistenze
neccaniche, in modo da poter incrèmentare le portate a pa_
ità di pressione di esercizio senza dover aumeniare gli spàs_

91 P."r queste applicazioni sono stati messi a puntó gf ac_
iai microlegati al Ti, Nb e V e alroresistenzialilHsLÀ; con
ombinazione ottimale di resistenza meccanica, tenacità e
aldabilità. Gli alti limiti resistenziali (R. da 350 Mpa fino a
00 MPa) e.le basse temperature di transìzione duttile_fragi_
: (anche minori di -50 "C) sono conseguenza soprattuffJdi
n grano ferritico molto fine (<10 pm), ottenuto mediante
'attamenti termomeccanici ben controllati nella sequenza
:mpo-deformazione-temperatura.
ili acciai HSLA per h cóstruzione di tubazioni devono an_
re esibire valori controllati del rapporto carico di snerya_
rento su carico a rottura, R,iR. Nel processo produttivo
:lle tubazioni, infatti, all'aiciaio viene imposto un ciclo
rmplesso di piegatura, raddrizzamento, compressione ed

espansione, tale da indurre differenze significative tra le ca_
ratteristiche meccaniche del tubo rispetto a quelle originali
della lamiera. L effetto del ciclo produttivo àipende óolto
dalle caratteristiche microstrutturali dell' acciaió. La struttu_
ra ferritica poligonale comporta tendenzialmente uno sner_
vamento discontinuo e una perdita di resistenza sul tubo per
effetto Bauschinger [1], mentre una struttura di ferrite acièu_
lare (bainite a basso carbonio) tende ad uno snervamento
continuo con incrudimento, e quindi si verifica un incre_
mento del limite elastico sul prodotto finale [2].
Nei trattamenti industriali, dopo riscaldo dèlla bramma ad
alta temperatura, si conduce di norma un primo ciclo di
deformazione ad alta temperatura al laminatòio sbozzatore,
in modo da ridurre notevolmente gli spessori e ottenere
strutture più omogenee, per poi condurré un secondo ciclo
di deformazioni a temperature di non ncnstallizzazione del-
I'austenite al laminatoio finitore. L'accumulo di deforma_
zioni plastiche in campo yintroduce substrutture e bande di
deformazione che costituiscono la base ideale per I'otteni_
mento di ferrite fine nel successivo raffreddamènto. Tutta_
via, per soddisfare le specifiche resistenziali su lamiere di
elevato spessore può essere necessario estendere la lamina-
zione al finitore in campo intercritico o + y. Oltrepassata la
temperatura di trasformazione \ dell,acciaio, nuclei di fer_
rite vengono a formarsi sui bordi-di grano dell,austenite. Le
deformazioni plastiche incrudiscono così sia l,austenite non
ancora trasformata che la ferrite di nuova formazione. Sotto
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Tabella 1. Composizione chimica degli acciai studiati.

I'influenza della temperatura, hanno luogo fenomeni di rias-
setto strutturale, che portano alla formazione di substrutture
in entrambe le fasi. Nuovi grani di fenite possono così nu-
cleare sui bordi di grano e di subgrano dell'austenite defor-
mata. L'incrudimento progressivamente accumulato nella
ferrite può portare a r\crìstallizzazione, oppure a semplice
riassetto strutturale, in funzione della riduzione percentuale
imposta e degli elementi di lega presenti, quest'ultimi in
grado di stabilizzare la substruttura e ritardare la ricristalliz-
zazione. La struttura finale dopo raffreddamento è così co-
stituita in buona parte da una miscela di fenite poligonale fi-
ne e ferrite con substruttura, in grado di incrementare sensi-
bilmente il carico unitario di snervamento dell'acciaio. Per
la produzione di lamiere per tubi di grado elevato e negli im-
pieghi sour service è inoltre consentito l'impiego di un raf-
freddamento accelerato dopo laminazione al finitore. Questa
pratica presenta diversi vantaggi, tra i quali: i) possibilità di
produrre lamiere di spessore altrimenti non producibile per
semplice laminazione termomeccanica, ii) incremento della
resistenza a trazione e quindi possibilità di ridurre in modo
significativo il carbonio equivalente dell'acciaio (possibile
risparmio di costose ferroleghe), iii) miglioramento della te-
nacità in termini di maggiori resilienze e minori temperature
di transizione duttile-fraglle, grazie ad un affinamento del
grano ferritico iv) miglioramento della resistenza all'infragi-
limento da idrogeno, attraverso la riduzione/eliminazione
della perlite, costituente strutturale sensibile a tale fenome-
no. Con I'applicazione di un raffreddamento accelerato, si
tende a formare femite aciculare al posto della perlite e le

540 t78
580 260

Tabella 2. Proprietò meccaniche delle lamiere studiate.

Table2. Mechanical properîies of steel plates.

Fig.l Micrografia ottica dalla regione centrale della bramma
dell'acciaio X65-A. Particelle cuboidali in zona di segregazione di
soluto.

Fig. I Optical micro graph from central re gion of the bloom of the
X65-A steel. Large cuboidal particles formed in the region of
solute segregation.

Table I. Chemical composition of microalloyed steels here studied.

strutture di fine trattamento divengono in tal modo più com-
plesse.
Nel presente lavoro si studiano le microstrutture di due la-
miere commerciali in acciaio Grado API X65, prodotte con
analogo ciclo termomeccanico, ma che esibiscono tuttavia
valori diversi del parametro R./R e di energia a frattura. L'o-
biettivo dello studio è quello di migliorare la conoscenza
metallurgica di questi prodotti, per meglio comprendere I'o-
rigine di tali differenze e operare per soddisfare con maggio-
re consistenza le specifiche resistenziali.

p${*{*st$ ${K s*}€f{ge€ gÍ*T&'-;

Le composizioni chimiche delle due colate in acciaio micro-
legato al Ti,Nb,Y di seguito indicati come X65-A e X65-8,
sono riportate in Tabella 1. Dalle bramme originali sono sta-
ti estratti alcuni campioni su cui simulare il trattamento di
omogeneizzazione industriale di2 ore a 1200 'C e verificare
lo stato residuo di precipitazione. Le lamiere sono prodotte
mediante trattamento termomeccanico, che prevede una la-
minazione estesa in campo intercritico, seguita da raffredda-
mento accelerato. Dalle informazioni fornite dal produttore,
le bramme dipafienza, di dimensioni 2060 mm x2921 mm
e spessore 246 mm, sono riscaldate in forno a l20O oC per
ci.r.ca2,5 ore, in modo da solubilizzare i precipitati da fuso e

omogeneizzare la composizione chimica nello spessore.
Viene poi condotta una prima laminazione ad alta tempera-
tura (1100'C) in 14 passaggi al laminatoio sbozzatore, con
riduzione dello spessore fino a circa 82 mm. Dopo raffred-
damento naturale (3 'Clsec), le lamiere subiscono un secon-
do ciclo di deformazione in 14 passaggi al laminatoio finito-
re,fino a portare lo spessore finale a circa20,5 mm. Le tem-
perature di riferimento per I'inizio e la fine della laminazio-
ne sono rispettivamente 1'10 "C e 740 "C. Alla temperatura
dí125 'C iniziala fase di raffreddamento accelerato con ve-
locità di raffreddamento di 10 'Cls, fino ad una temperatura
di arresto di 460 'C. Il raffreddamento finale è rcalizzafo in
aria calma.
Si sono condotte analisi microstrutturali in microscopia otti-
ca ed elettronica, quest'ultima impiegando un microscopio
elettronico a scansione (SEM) JEOL JSM 5600LV e un mi-
croscopio in transmissione (TEM) JEOL 2010, entrambi in-
terfacciati con microanalisi con raggi X a dispersione di
energia (EDS). Le lamine sottili trasparenti agli elettroni per
I'analisi in TEM sono state preparate mediante tecniche
standard.

$elsu g-T&rT s p r Rg $4 fr il,*TA La E mx${{j ssr& FI r
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La Tabella 2 riassume le caratteristiche resistenziali ed i va-
lori di resilienza HCV a -10 "C forniti dal produttore. L'ac-
ciaio X65-B presenta un carico unitario di snervamento vi-
cino in valore all'acciaio X65-A (circa 480 MPa), ma il suo

carico di rottura risulta apprezzabrlmente superiore ( 580
MPa contro 540 MPa).
Ne consegue un rapporto R^/R sensibilmente inferiore per
I'X65-B 1"0,S: contìò 0,88 ier l'X65-A). Il valore di rési-
lienza a -10'C è elevato in entrambi gli acciai, ma comun-
que superiore per I'acciaio X65-B (261 J contro 180 J per
l'x65-A).
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Fíg.2 Profili di concentrazione
con microanalisí a raggi X

(EDS): a) profilo del riranio;
b) profilo del níobio.

F ig. 2 C onc entration p rofile s
by X-ray microanalysis (EDS):

a) Ti-content; b) Nb-content.

Fig. 3 Optical mícro graphs
from longitudinal sections

showing the formation of
mixed structures in: a) X65-A

and, b) X65-B plates.

Fig.3 Micrografie ottiche da
sezioni longítudinalí delle

lamiere con evidenza della
presenza di strutture miste
neglí accíai: a) X65-A e b)

x65_8.
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Gli spezzoni di bramma sono stati mantenuti peî 2 oîe a
1200 'C e poi analizzati. La Fig.1 mostra una micrografia
Jgl_ltiyaalla regione centrale della bramma per 1'aJciaio
X65-A. Si osservano numerose particelle di forma cuboidale
con dimensioni fino a diversi micrometri. Lanalisi chimica
semiquantitativa (EDX) evidenziava nei precipitati la pre_
senza di forti quantità di titanio e, in misura mblto minàre,
di niobio, v.Fig.2 a./b. E'evidente che questi precipitati si so_
no formati durante solidificazione, soprattutto a centro
bramma inzona di segregazione di solutò. Dalla loro com_
posizione chimica e considerando che sono rimasti indi_
sciolti dopo trattamento di riscaldo a 1200.C, si può sup_
porre.che siano prevalentemente costituiti da TiN, fàse poóo
solubile anche a tali temperature. Le piccole quantità dinio_
bio rilevate derivano dal fatto che i-carburi/nitruri dei mi_
croalliganti sono tutte fasi cubiche isomorfe, pertanto solu_
bili una nell'altra. Dato il numero e dimensioni di tali parti_
celle, si è ritenuto utile stimare quale fosse l,ordine di gran_
dezza della loro frazione volumetrica, e quindi la quanùtà di
microleganti, in gran misura titanio, non passati inìoluzione
solida nell'austenite. Per tale analisi si iono impiegati 200
campi di 0,2 x 0,2 mm a 500 ingrandimenti. Supponendo
che le particelle siano costituite esclusivamente aa fiN. si e
stimata una frazione volumetrica totale pari a l0 4. Si presu_
me che tale valore sottostimi la frazioie reale di pariicelle
indisciolte, considerando la difficoltà di rilevazione in mi_
croscopia ottica delle particelle di minori dimensioni. Itman
e Kestenbach [3] condussero dei rilievi analoghi su acciai
microlegati commerciali e identificarotro queJte particelle
cuboidali come costiruite dalla fase (Ti,Nb)(C,N) molto ric_

Tab e ll a 3. Ri s ult ati dell' anali s í met all o g rafi a q uant it ativ a.

Table 3. Quantitative metallography results.

ca in TiN e stabile fino a temperature anche superiori a 1300
"C. 

. Queste particelle agiscono nel controllo àel grano au-
stenitico ad aTta temperatura, ma una buona parte del titanio
aggiunto alla lega non è poi disponibile dlà formazione di
carbonitruri durante successiva laminazione. La frazione vo-
lumetrica totale teorica di TiN precipitati può stimarsi dalla
composizione chimica dell'acciaio, impiegando le seguenti
relazioni:

MXVo = (M7olPMr)*PMr"
fr*=(MX7o. pp")/( I 00. pr")
dove M indica I'elemento microalligante, X il carbonio o
I'azoto. PMno* e PMM il peso molecolare della fase MX e
del microalligante. pM; e pFe le densità del feno e della fa-
se MX. Per I'acciaio X65-A,- lafrazione volumetrica di ni-
truro di titanio si calcola pari a 1,6 x 10-4. Da questo dato ri-
sulta che almeno 11 607o del titanio dell'acciaiò rimane indi-
sciolto sotto forma di particelle primarie TiN.
Su campioni estratti dalle lamiere si sono quindi condotte
gna!9i metallografiche quantitative in micrbscopia ottica.
La Fig.3 mostra la microstruttura dell'acciaio X-65-A rile-
vata sulla regione centrale della sezione L delle lamiere. In
entrambi i prodotti si possono distinguere i seguenti costi-
tuenti microstrutturali :

1- ferrite poligonale a grano fine;
2- fernte aciculare;
3- ferrite con substruttura, formata e deformata durante la-

minazione intercritica;
4- perlite degenere, presente come aree di arricchimento in

carbonio.
Le frazioni volumetriche dei costituenti microstrutturali, la
dimensione del grano ferritico e dei subgrani nella ferrite
deformata sono state rilevate mediante il metodo delle inter-
cette nelle direzioni verticale e orizzontale e sulle sezioni L
e T. I risultati ottenuti, riassunti in Tabella 3, evidenziano si-
gnificative differenze tra i due acciai. Il grano di ferrite poli-
gonale risulta più fine nell'acciaio X65-B (dg=6,5 pm; ri-
spetto all'acciaio X65-A (dg=j,1 pm), mentre nella ferrite
dislocata le dimensioni di subgrano sono grosso modo le
stesse (1,1 pm contro 1,2 trrm). Per quanto riguarda la ripar-
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Fig.4 Collage di micrografie
e I err roni c he ( TEM ) de lla
struttura de ll' ac c iaio X6 5 _A.

F i g.4 El ecr ron m i c rog ra ph s
(TEM) showing rhe
microilructura! details of X65_
A steel.

l1S_,],flecrron 
mi.g19g11nh showing a ferritic re gion with evidence

oJ substructures 665 -A ).

Fig,..6 Mic_rogyqfia elettronica clella strutturaferuitica a granopoligonale (X65-A).

F i 9..6 E 
! : :: lon .mí 

c ro g r ap h s how in g de t ai I s oJ p o li g o nal fe r riti cgrains (X65-A).
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tizione dei costituenti, nell,acciaio X65-A si rilevano per_
centuali di ferrite dislocata maggiori (70Vo contro S}Viper
I'X65_-B) e percentuali di feniie"acicìlare dlclsamente mi_
nori (I}Vo contro 3OVo per I'X65_B) . Lafraiionedi perlite è

P":.rl,t" .lrr.uTgigti. aòciai e in peícentuatiiìgnricaitve so_
ro nel accraio X65_A(9qo).

&mxffis3 Yffff
L'analisi in TEM è ,!i13.condotta per osservare dettagli
strutturali non osservabili in microsc'opia ottica. Nel proíe_
guo veruanno mostrati-solo i risultati per I,acciaio X65'_A, in
grTjo analoghi a quelli ottenuti per l-'acciaio X65_B.
La ttg.4 mostra un collage di nucrogralie elettroniche a bas_
so ingrandimento. Nelle àree di ferrite con substruttura, vedi
llq 5:i bordi di subgrano appaiono U"n O"ii.r"uti e con den_srta dr drslocazioni ben più elevata di quella nei grani poli_gonali, vedi Fig.6.

!:Itg:1ry:tra,il tipico.aspetro di un paccheto di aghi fer_ntrcr lomati nel corso del raffreddamènto accele.aó deilelamiere. Questo costituente è indicato in lÀlieratura comeferrite aciculale [5], ma anche com" bairrite a basso carbo_
nio, ferrite,bainitica, bainite granulare, ;;..- 

- 
Come si può

î:l:lyi.. dalla Fig.5b, nella sua struftura non appare evi_
dente I ex.-bordo di grano austenitico e le parl.icelle di carbu_ro sono distribuite sull'intera matrice. Siiono rilevati spes_
sori medi degli aghi ferritici di circa 0,7 micrometri, con for_
parJgng di paccherti di diametro fino a 5_6 -i"ro_"t i.
La Fig.8 mostra infine la costituzione delle arìe di arricchi_
mento in carbonio, indicate nel presente studio come perlite
degenere.
Nell'analisi in TEM si è cercato di caratfenzzare lo stato diprecipitazione di carburi/carbonitruri degh eìementi di lega.Negli accìai HSLA, I'aggiunta di microfilig;nti fi_m_V fru
sostanzialmente una triplice finalità: i.; conirollare l,i"gros_
samento del grano austenitico durante riscardo dela biam-
ma (Ti), ii ) ostacolare la úcnstallizzazione dell iaustenite 

du_rante la laminazione al finitore medianre prà"iplturion" àicarbonitruri (soprattutto di TiNb), liil innaiz;u;ei limiti resi_
stenziali per_precipitazione in fase ierritica di carbonitruri
(soprattutto di V/Nb) coerenti con la matrice.
La Fig.9a mostra lo stato di precipitazione rilevato all,inter_
19 dl un grano di fenite poligonaie. Le pafti;;ile pit granai
(da 30 fino_-a 150 nm) mostrano un,evidente allineaóentò,
mentre quelle di minori dimensioni (fino a cjrca 20 nm) so_

i: f:-t:.4ùrraggruppari a ,grappolo' 
ail,inrerno dei giani.

La magglor parte di questi precipitati si è formata in càmpo
austenitico, risultando del iutto incoerente con la matrice

m

n

$l

Fíg.5 Micrografia elettronic.a della struttura ferritica conpresenza di substrutrura (X65_A).
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Fig...I1 Acc.iaio X65-A: a) polo cristallografico [7jj]a; b)
indicizzazíone delle riJ'lessioni attese datti prri"rzi di ossido di
ferro superficiale e dalla fase cubica di ca;buro dí U
FiS^ lI .X65 A steel: a) [011]a zone axis; b) índexing of extra
reflection arisíng from Fe oxide and vanadium ,ortii, coherent
wíth the matrix.

Fig.12 Micrografia elettronica TEM in campo scuro ottenuta
selezionando le riflessioni aîtese da carbonitruri coerenti con la
matrice ferritica.
Fig.12 Darkfield image from extra spots from coherent
carbonitríde s particle s.

per i carburi/carbonitruri di TilNb. E'quindi presumibile che
qqgst! particelle siano costituite da carboiitruri del tipo
(Nb, îXC,N), in accordo con quanto rilevato da [3]. Anc'he
considerando la frazione volumetrica non elevat;, è pr"su_
mibile che il loro contributo al rafforzamento strutturàle sia
esiguo. La diversa dimensione e disposizione nella struttura
delle particelle lascia suppoffe che quelle di maggiori di_
mensioni si siano formate alle tempeiature più elàiate e in
colrispondenza dell'ex-bordo di giano austenitico, mentre
quelle di minori dimensioni si siano formate durante defor_
mazioîe plastica al finitore in regione di non ricÀstallizza_
zicjne dell'austenite, quindi in buóna parte sui bordi di sub_
grano e bande di deformazione

, 
Come detto in precedenza, la precipitazione di carbonitruri

in fase ferritica è possibile sia nel corso della laminazione in
campo intercritico, sia durante raffreddamento finale delle
lamiere. L individuazione sperimentale di questi precipitati
coerenti è tuttavia complessa, sia per le 1orò ridofte dimen_
sioni (di norma pochi nanometri) sia per le basse frazioni
volumetriche.
La Fig. 1la mostra la diffrazione elettronica relativa al polo
l0lllc ottenuta restringendo il campo di analisi all'intèrno
ttri un singolo grano nella strutturaàeil'acciaio X65_A. Si
pnò osservare con chiarezza la sola presenza delfe riflessioni
anÈ€ per 1a matrice ferritica. La formazione di precipitati

coerenti presuppone la presenza di un'orientazione cristallo_
grafica tra fase secondaria e matrice, rilevata in diffrazione
gra"ie alla presenza di riflessioni non imputabili alla matri_
ce. Grazie alla selezione di queste riflessioni .extra', di in_
tensità proporzionale alla frazione volumetrica dei precipita_
ti, .si possono ottenere immagini in campo scuro deì pr"òipl_
tati. In questo lavoro si è ottenuto un càmpo scuro ielezio_
nando un'area in diffrazione dove si attend]eva una delle ri_
flessioni'extra' proveniente dai carbonitruri coerenti di
V/Nb, sebbene non fossero evidenti riflessioni estranee alla
matrice. I carburi/carbonitruri di Nb/V precipitati in forma
fine nella ferrite sovrassatura esibisc-ono ina relazione
orientazione con la matrice ferritica del tipo Baker_Nutting:

(0lt)MC // (O}I)u
[100]Mc // [tt}]u

Altre riflessioni extra possono derivare dalla strato d'ossido
di.ferro Fe,Oo normalmente presente sulle superfici delle la_
mine sottili per esposizione all'atmosfera. Là fase cubica di
quest'ossido (an= 9,339 nm) esibisce invece un'orientazione
cristallografica del tipo Nishiyama-WasseÍnan:

(0-11)F.3o4 // (00I)a
[111]r.":o+ // lrr}la

Grazie all'uso delle proiezioni stereografiche, è agevole ri_
salire all'aspetto del polo [110]u con annesse le r]flessioni
'extra'di queste due fasi. In Fig. llb si mostra l,indicizza_
zione delle riflessioni "exfra", supponendo in questo caso la
formazione della fase VC (an=0,4f6 nm) in campo ferritico.
Si osserva come sia possibilè ottenere un'immagìne in cam-
po scuro selezionando un'area di diffrazione chè non inclu_
da le riflessioni dell'ossido. L'immagine in campo scuro ad
alto ingrandimento mostrato in Fig.12 è stato otienuto sele_
zionando I' area in corrisponden za della rifl essione (002) dei
carbgf. Sono visibili particelle di dimensione molto ridorte,
con diametri di solo pochi nanometri.Laloro frazione volu_
metrica lppare tuttavia molto modesta, lasciando suppolre
una precipitazione non completa di elementi di lega in fase
ferritica. Per verificare tale ipotesi, si è condotto un tratta_
mento di invecchiamento all'acciaio X65-A per 5 ore a 550oC, in modo da portare la precipitazione di càrburi a compi_
mento. Come indicatore dello stato di precipitazione si è
considerato il valore di microdurezza dèll'aiciaio prima e
dopo trattamento. I risultati ottenuti hanno evidenziaò un si_
gnificativo rafforzamento per precipitazione dell' acciaio, con
un incremento di microdurezza da 178 HV^ , a 206 HV ^ ..
Da una stima di massima. condorra renendo trònto della pid-
porzionalità esistente tra dtrezza e resistenza meccanicà, si
può stimare un incremento resistenziale intorno ai 70 Mpa.
Si rjtiene ragionevole concludere che I'imposizione del raf_
freddamento accelerato (10 "Cis) e, sopraitutto, la tempera_
tura bassa di arresto (460 'C), abbiano in pratica impedito lo
sfruttamento delle potenzialità di indurimènto per precipita_
zione in questi prodotti.

Larn{fi as'{exn* $n e;:rmpe interenit*ec
Le elevate frazioni di ferrite con substruttura in entrambi i
prodotti lasciano pensÍìre che la laminazione abassa tempe_
ratura sia stata condotta in gran parte in campo intercritico.
Per avere un'indicazione in tal senso, può éssere utile un
confronto tra la temperatura di trasformazione y-c in raf-
freddamento. Ar,, e le temperature di inizio e fine lamina-
zione al finitore. -Per il calcolo della temperatura {r, la re_
laziote.più frequentemente impiegata neúa pratlca lngegne-
ristica è stata proposta da Ouchi e al.[4]:
Ar, ('C) = 910 - 310(VoC) - 80(%Mn) -20 (VoCu)

- 15 (%oCr) - 55 (7oNi) - 80 (VoMo) + 0,35(s-8) Ill
dove s è lo spessore della lamiera, espresso in millimetri.
Questa equazione permette di calcolare la temperatura di
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rig.7 Micrografi.a elettronica da una
èrrite aciculare (X6 5 -A).

tig.7 Electron micrograph showing a
x6s-A).

regione con fomtaTione di

regíon oJ acícular Jèrrite

ig.B Micrografia elettronica di una regione tlí arricchímento ín
tbonio (perlíte degenere, X65-A).

i_g.B Electron micrograph showing a regíon with clívorced perlite
:65-A).

)ritica. Sono stati condotti rilievi dimensionali dei preci_
itati, misurando le dimensioni di circa 400 particelle iu di_
)rse lamine sottili. Dalla distribuzione delle frequenze /ile_

Fig.9 Precípítazíone di carbonitrurí incoerenti di Ti/Nb: a)
micrografia elettroníca TEM; b) microanalisí a raggiX (EDS)
dalle particelle.

Fig.9 Precipitation of incoherent Tí/Nb-rich carbonitrides : a)
TEM electron micrograph; b) X-ray microanalysis.from patficles.

vate si è ottenuto un diametro medio dei precipitati di circa
25 nm. I precipitati risultavano molto ricchi inìiobio e tita-
nio, come evidente dallo spettro della microanalisi a raggi X
in Fig. 9b. Dallo studio in diffrazione elettronica con-sele-
zione di campo (SAD) si sono ottenute diffrazioni prove-
nienti da singoli precipitati. La Fig.10 mostra f indiciizazjo-
ne di un polo cristallografico principale dei precipitati, in
accordo con una fase cubica con parametio reìicolare
ao=0,42 nm, valore che si può assumere come riferimento

íg.10 Indicizza<ione del polo
crístallografico [ 00 I ] della

fase cubica del carbonítruto
di Nb, ottenuto medíante

;elezione di campo (SAD) da
una singo Ia partic ella.

Fig.l0 Indexing ofthe [001]
zone axis ofthe Nb

carbonitríde cubic phas e
obtained from a síngle

particle (SAD).
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inizio trasformazione y-c sulla base della composizione
chimica dell'acciaio e dello spessore della lamiera, -u C up_
plicabile solo per riduzioni oltre il 50Vo inregione di non_ri_
cristallizzazione dell'austenite. più recentem"ente sono state
proposte altre relazioni, in cui si tiene conto non solo della
composizione chimica dell'acciaio ma anche della dimen_
sione del grano austenitico, della velocità di raffreddamento
della lamiera e dell'entità delle deformazioni plastiche accu_
mulate nell'austenite non ricristallizzata [5]. Sulla base dei
propri risultati_,sperimentali e di dati riportàti in letteratura,
J.Majta e al. [6] hanno proposto per il òdcolo di Ar, la for_
mula seguente:

Ar3 =
A - 19(C,)0'481 - 0,5 exp[(0 ,042Dy + 7,8)/ (2,1I + e")1,35] [2]
dove A è una costante che dipende solo dalla composizione
chimica, C, è la velocità di raffreddamento deilà lamiera
(dopo sbozzatore, in questo caso 3 "C/s), Dy è la dimensio_
ne del grano austenitico ed eu è la deformazione accumulata
in campo austenitico (in conàizioni di arresto della ricristal_
lizzazìone). Nel presente caso si assume per A il valore di
830, come indicato dagli Autori per acciai al niobio di com_
posizione equivalente a quella dei materiali qui considerati.
Considerando una dimensione del grano ausìenitico dopo il
primo stadio di laminazione pari a 4O pm, e supponendo tra_
scurabile l'effetto di eventuali deformazioni pùitiche impo_
ste-- all' au_stenite prima della trasform azione- y_u, si offiène
dall'eq. [2] un valore di Ar, pari al66.C, temperatura mol_
to.vicina alla temperatura di riferimento per t'inizio della la_
minazione (710 "C). Appare quindi 

"vident" 
I'intento di

condurre la laminazione prevalentemente in campo intercri_
tico.

Corretxxisne struttr.lrx*pr*pr{**à n:eeex*.e.iefu e
La correlazione tra parametri microstrutturali e limiti resi_
stenziali è stata condotta in vario modo sia per strutture pure
che per strutture miste e sono disponibililn letteratura un
gran numero di relazioni semiempiriche di calcolo. Tuttavia,
l- applicazione della maggior paftè di queste relazioni non ha
dato in questa sede buoni risultati, soprattutto per quanto ri_
guarda il carico di snervamento delltlamiere.in eifetti, per
strutture di una certa complessità bisognerebbe tener conto
anche di come si distribuisce la deformazione tra i vari co_
stituenti. e questo in ragione delle loro caratteristiche speci_
fiche. Come primo approccio, può essere utile distinguere in
componenti "soffici" e componenti ..duri". Si può pi"ru-"_
re che durante applicazione del carico ail,inizìo si deformi
solo la matrice "soffice", mentre i componenti più duri si
comportano in questa fase come particèlle rigide, contri_
buendo alla deformazione del campione solo successiva_
mente, quando la matrice si incrudisce abbastanza. Rag_
gruppando i costituenti in due classi distinte, fase ..sofficè,'
e fase "dura" si può applicare la regola delle miscele a due
componenti proposta da Speich [7]:
o, _ir".= o. roff. X frazionerou. + e/3) o, do.o X frazioneorr. t3]
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Table 4. Solid solution strengthening cofficíentfor dffirent
elements.

resistenza intrinseca del reticolo del ferro puro, pari a 50
Mfu 3 tempe,ratura ambiente t8l, Ao". = rafiorzamento per
soluzion^e^ solida. Aoo- rafforzameniò per precipitazione,
Aoo= rsfforramenro_ óa dislocazioni. Aò, = contiibuto per
presenza di orientazioni cristallografiche'preferenziah (ès_
situra), Kr = costante,do= dimeniione deigrano ferritico.

Rafforzamento per soluzione solida.I coefficienti di induri-
mento per soluzione solida di vari soluti sostituzionali e in_
terstiziali nella struttura della ferrite cubico cotpo centrato
sonopresi da Pickering e Gladman [9], vedi Tabéila 4, assu_
mendo che i singoli contributi siano praticamente lineari alle
bas se concen tr azioni tipiche degli acìiai microlegati :

Aorr= Kx. + ...
dove x, = coîc.entîazione del soluto i-simo in percento in pe_
so, K,= coefficiente di rafforzamento per il soluto i-simó Il
contributo totale al rafforzamento per soluzione solida risul_
ta in tal modo 89 Mpa per I'acciàio X65-A e g7 Mpa per
I'X65-B.

Rafforzamento per precipitazione. L analisi in TEM ha evi-
denziato la presenza di carbonitruri incoerenti di Nb/Ti for_
mati in campo austenitico, oltre che una frazione volumetri_
ca molto minore di carbonitruri coerenti precipitati nella
ferrite deformata in temperatura. per condirre un calcolo
approssimato del contributo resistenziale per precipit azione
si può impiegare la relazione di Ashby-Oiowàn [1b], cono_
scendo il diametro medio delle pafiicèile e la loio irazione
volumetrica nella struttura. eueit'ultima non è stata rileva_
ta sperimentalmente, ma una sua stima può condursi calco_
lando su basi termodinamiche il massimo di precipitazione
ottenibile alle varie temperature in campo auitenitico. Si è
fatto riferimento al modello di calcolo di Heitong Zou e
J.S.Kirkaldy [11]. La composizione chimica di partenza del_
l'austenite è stata assunta come quella nominalé deil,acciaio
sottratta 9elle quantità di Ti e N rimaste nei precipitati indi_
sciolti. Il risultato ottenuto per I'acciaio X65-A è mostrato
in Fig.13, sotto forma di aadamento della frazione volume_
trica di precipitato al variare della temperatura. Da questo ri_
sultato si può vedere come per tempèrature intorno a g00
'C, la frazione volumetrica attesa è pan a circa 1,3 x l0 5.

OR _ir..= OR ,off X frazionerou * oR duro x frazioneou.o I4l

I

I

I

I

Nel presente lavoro si considera come costituente ..soffice"
la struttura composta da ferrite poligonale + ferrite con sub_
struttura + perlite, come costituente ..duro" la fer:rite acicu_
lare.
Bisogna adesso calcolare quali siano i carichi di snervamen_
to e di rottura della componente ,,soffice" 

e di quella ..dura',
considerate singolarmente.
Come noto, il carico unitario di snervamento di una struttura
l"tpl poligonale può esprimersi come somma di più ad-
dendi che contribuiscono al rafforzamento del materiàle:
or= 6o + Ao,, + Aoo + Aoo + Ao. + K, do-trt t5]
dove o, = carico unitario di snervamento dell'acciaio, oo=

Fig.I3- Acciaio X65-A, frazione volumetríca tli precipitato
calcolata in fase austenitica.

Fig.l3 X65-A steel, calculatedvolumetricfractíon of precipitate in
austenitic fíeld.
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Dalla relazione di Ashby_Orowan, considerando un diame_
tro.medio 

-{e1_ lrecrpltgti di 25 nm, si otrengono contriburi
resistenziali di circa 9 Mpa.

Rafforzamento per affinamento deil'unità strutturare. per
quanto riguarda la componente "soffice" delra struttura, sipuò considerare la sola presenza di ferrite pàhgonale 

" 
f;;i_

te con substruttura, avendo cura di aggiungeré a quest,ulti_
ma le piccole frazioni volumetriche-li p.itit" rilàvate. La
classica relazione di Hall-petch di propoàionalità tra il con_
tributo al rafforzamenlo e dimensióni àel grano ferritico po_
ligonale (ao = Kd-trz) può essere estesa cònsiderando un
diametro equivalente [14]:
ao = K2(dr-1 (fr) + dc 111_1;1vz 

t6l
In acciai ferritico-perlitici ottenuti per laminazione in con_
trollo, il contributo dovuto alla presènza di subgrani e dislo_
cazioni nella struttura può variare in ragione él g_tS Upa
per incremento unitario in d 12 [12]. Coísiderando un valo_
re intermedio \t= 12 e utllizzindó i parametri strutturali ri_
g9{qt! in Tabella 3, si otengono daîl'eq. [6] incrementi di
325 MPa per I'X65-A e 29g Mpa per t,XàS_n.
Per il componente ..duro',, cioè là ferrite aciculare, si può
conservare lo stesso tipo di espressione e considerare la di_
mensione media dell'ago ferritlco (dr) come unità struttura_le:
716 = \(d1) 1/2 

1ll
Impiegando un valore d E= 17 Mpa si incorpora anche il
contributo delle disl0cazioni tt:l all'interno dell'ago r"oiti-
co e dall'eq. [7] si calcola per 4=0,7 pm un contributo
strutturale pari a 642 Mpa.

Rafforzame.nto per tessitura cristallografica. Nel caso di la_
minazione in campo intercritico, la feiiie deformata presen_
ta la classica tessitura per deformazione plastica .,a freddo,,,
con <11O>//DL e <001>DN, orientazionè comune anche al_la ferrite aciculare prodotta durante raffreddamento accele_
rato. Tuttavia, il maggior apporto al carico di snervamento si
reahzza in direzione trasvèrìale, mentre in direzione longi_
tudinale I'effetto è di norma ridotto. Una valutazione iel
contributo per tessitura in funzione della temperatura di fine
laminazione è riportata in [13], " 

n"t 
"aro 

ìi esame si può
stimare di circa 10 Mpa.

Carico unitario di snervamento delle lamiere. Sostituendo
nell'equazione [3] i diversi contributi resistenziali per i due
acciai, si ottiene un carico di snervamento calcolato. o
pan a.472.Mpa per I'X65_A e.384 Mpa p..l.X6j_À. L!ài_
prossimazione con il carico di snervaménto reale è buona
per I'acciaio X65-A, mentre per I'acciaio X65_B il calcolo
sottostima fortemente la resistenza meccanica misurata.
Questo errore potrebbe spiegarsi consideranào I arta frazio-
l.,loly-.*"_1 $ loqqglente "duro" (ferrire aciculare) nel_

l1,t1aTl*î di X65-B É}Vo): in questo caso è infatti preíumi
Dle cne rl componente duro non si comporti come previsto
dal modello, cioè come particelle Oure e isotate in unà matri_
ce morbida, ma costituisca in realtà un reticolo in grado diinigidire I'inrera srrutura. Si ritiene p".r;;;; che"nelt,eq.
[3], in luogo del valore costante I/3 per il costituente ..du_
ro", si debba considerare una funzione del rapporto tra le
frazioni volumetriche dei componenti. ---

Carico di rottura della lamiera. per la previsione del caricodi rottura si sono ottenuti i migliori risultati combinando
nell'eq.[3] la relazione di Hodgion e Gibbs [14] per la fase
"soffice" ferritica e la relazionJdi Mesplont iiSj b".la fase
"dura" di ferrite aciculare:

9F"-xr-=JJ64 .1^$!.tluic) + 53,6(voMn) + 99,7(VoSi) +
65r.9(VoP) + 472,61%oN1) + 3339,4(VoN) + 11d" 1i2l * (f; *

lql,Sll t28^8^i }:?!E?c) + 83(voMn) + 178(vosi) +
!l!17:9:t y 320(c(Mo)_+ 60(voCu) + 118}('VoTij +
1326(Vop).+2500(7oNb) + 36000(%8)l x',f- tSlImpiegando i dati di_composizione chimiÉa degli acciai, si
gtle-ng_ono dall'eq. f8l cqg!r]-q rotura pari a 5?8 Mp;;;;I' X65-A e 576 Mpa per I'X65_B, vatori ragion"uot_"'ni"
vicini a quelli misurati.

&es{{ten;s
Le prove meccaniche hanno evidenziato un valore di resi-
]:y.l " -]9 '!,yyqsigry per I'acciaio X65-B (260 J) rispei
to all accraro Xó5-A (180 J). Sebbene I'energia di.frattura
sia in entrambi i casi elevata, I'incremento--isurato pei
I'acciaio x65-B è considerevore. Alti valori di resilienzà si
attribuiscono soprattutto al notevole affinamento del graao
rernttco. In aggiunta, in entrambi questi laminati in címpo
intercritico, 1'anisotropia piana coiseguente alla tessitura
:iirl"t1"C13fica comporta ùn cerro graéo di infragilime;i;
lungo la direzione dello spessore, ma anche un deiremento
della temperatura di transilione duttile_fragile nelle direzio_
ni longitudinale e trasversale. Non vi sonJ infine gli effetti
di infragilimento dov rti all' indurimento per precii itazione
in fase ferritica. Il valore piir alto misuiato-per j,acciaio
16l-8 si può anribuire alla minor frazione vólumetrica di
ferrite con substruttura, costituente capace più di incremen_
tare la resistenza meccanica che di rèsistàe alla prop;;;_
zione di una cricca, ed alla più alta fuazioneai ferriìe acióu_
].are,-gompgnente altoresisténziale ma anche molto tenace alivelli così bassi di carbonio [15].

e&$,,e1$srsld{.
La lamiere commerciali di acciaio X65 prodotte mediante
laminazione in campo intercritico e raffréddamento accele_
rato esibiscono una struttura mista costituita essenzialmente
da ferrite con substruttura, ferrite poligonale fine e ferrite
aciculare. Le conelazioni tra struttùra Jproprietà meccani_
che hanno evidenziato come gli alti carióhi ài snervamento
siano raggiunti in questi prodótti grazie all,altafrazione vo-
rumeurca dr îerrlte con substruttura ed alla formazione difenite poligonale fine, mentre il contributo di indurimento
dovuto alla precipitazione di carbonitruri di Ti, Nb e V sia
praticamente trascurabile. Sebbene le resilienze u _tO ;ó
siano elevate in entrambe le lamiere, I'acciaio contenente
meno ferrite con substruttura e più ferrite aciculare esibisce
valori sensibilmente migliori. Lé relazioni di calcolo qui im_
piegate forniscono buoni risultati per quanto riguardaia pre-
visione della resistenza aîotturaàegdacciai, Éosì come del
carico unitario di snervamento delà lamiera con basse fra_
zioni volumetriche di componente ..duro", 

cioè di ferrite aci_
culare- Da quanto appare, nel caso di struiture miste occorre
considerare in quale modo intervengono durante deforma_
zione del materiale le fasi ..dure" 

e lJfasi ,.roffr"i,,, 
poiché il

diverso contributo e le stesse modalità possono variare sen_
sibilmente anche in ragione delle frazioài voluÀetriche rela_
trve.

Ll lT"giltJà del rapporto Rs/R sembra amribuirsi in primo
luogo a drîrerenti frazioni volumetriche di ferrite aciiulare.
Una maggior quantità di questo componente non modifica il
carico di sneryamento dell'acciaio, Àa aumenta in modo si_
gnificativo il suo carico a rottura. Ne risulta una tendenza ad
ottenere per la lamiera rapporti Rs/R minori. La ferrite aci_.ulg.,:i forma in luogo dèlla perlite grazie allapratica del
ralfreddamento accelerato, ma questa trasformazlone è an_
che legata alla temprabilità del giano austenitico dipntenza.
Oltre alla composizione chimióa dell'austenite diventa im_
portante I'entità delle deformazioni plastiche accumulate in
regione di non-ricristallizzazione e in campo intercritico. In
base alle struttue osservate e alla npartiziàne delle frazioni
volumetriche dei costituenti, I'acciaio X65_A sembra aver
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rccumulato maggiori deformazioni plastiche in campo bifa-
;ico e nell'austenite primaria, con maggiore perdita di tem-
rabilità. Di fatto, in questo acciaio si sono riscontrate
naggiori frazioni volumetriche di perlite degenere e frazioni
nolto minori di ferrite aciculare. Tali variazioni potrebbero
rssere ridotte atÍaverso uno stretto controllo della sequenza
emperatura-tempo-deformazione sulle singole lamiere, tut-
avia solo in parte realizzabile su impianti di produzione in-
lustriale.
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E$I.ITS IN ÍNTTSTRTTTCAL frTGIAN

a this work, two commercial plates of high-strength n, Nb,
'microalloyed steels for sour service applications have
een characterised in terms of microstructure and of resul-
'ng mechanical properties. The plates were produced in the
eme industrial plant and using the same thermomechanical
rocess, which included intercritical rolling and accelerated
ooling practices. The base steels were very similar in che-
ùcal composition, but the final products exhibited a dtffe-
znt yield strength to tensile strength ratio (sy/suts), as well
s significant dffirences in the fracture energy value. The
ùcrostructure of plates were studied using standard practi-
es of quantitative metallography and Transmission Elec-
"on Microscopy (TEM) techniques. A simple model based
n the law of mixtures was used to predict the strengthening
omponents in the steels.
'he resulting mixed structures mainly consisted of deformed
:rrite with substructures, fine poligonalferrite and acicular
trrite. The main dffirence between these plates was the vo-
tme fractions of structural components. The plate having
rc highest fraction of acicular ferrite exhibited higher ten-
t.le strengths in correspondence of the same level of yield
:rength and this occurrence led to an increase of the sy/suts

ratio. TEM analysis showed structural details of deformed
ferrite grains and acicularferrite laths, which were useful to
calculate the dffirent contributions to strenghtening. Mo-
reover, the study of the precipitation state within products
showed the presence of large cuboidal primary particles of
(fi,Nb)(N,C) in the cenîral regions of blooms and the forma-
tion of Nb/Ti carbonitrides during rolling at high temperatu-
res in the austenite field. It has beenfound that high levels
of strength are reached in these products as a consequence
of high volume fractions of deformed ferrite and that the
practice of accelerated cooling (10 "C/s) to relatively low
temperatures (460 "C) strongly inhibited the precipitation of
coherent V/I,{b-rich carbonitrides in the ferrite field.
The calculation of yield and tensile strengths of these mixed
structures was canied out by considering dffirent contri-
butions to strength from "soft" and "hard" components.
The calculation was in excellent agreement in the case of
tensile strengths of both plates. Nevertheless, the prediction
of yield strength was in good agreement with the measured
value only for the plate where low volume fractions of aci-
cular ferrite ( I 0Vo) were observed.
The dffirent amounts of acicular ferrite formed during ac-
celerated cooling was explained in terms of dffirent levels
of plastic deformation accumulated within prior austenite
grains, which would significantly affect austenite hardena-
bility.
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