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Resumen

Austempering en dos etapas en aceros bainiticos colados de alto silicio

Los aceros bainiticos libres de carburos presentan excelentes combinaciones de
resistencia y tenacidad. Sin embargo, su aplicacién en piezas coladas se ve limitada por la
microsegregacion quimica inherente al proceso, la cual genera una distribucién
microestructural heterogénea y promueve la retencidn de una significativa cantidad de
austenita. Con el objetivo de resolver este problema, este proyecto evalda el tratamiento
de austempering en dos etapas sobre un acero de alto silicio (aprox. 2% en peso). La
metodologia consistié en aplicar una primera etapa de austempering a 330 °C por
90 minutos, garantizando el estado de reacciéon incompleta, seguida de una segunda etapa
a 230 °C, con tiempos de mantenimiento de hasta 48 horas. Mediante microscopia dptica,
SEM, DRX y medicién de dureza Rockwell C, se observd que la adicién de silicio logré
inhibir la precipitacién de carburos durante la primera etapa, evidenciandose la
formacién progresiva de carburos en los tratamientos prolongados. La segunda etapa de
austempering reactivé la transformacidén selectivamente en las zonas segregadas (LTF),
consumiendo la austenita retenida del tipo blocky para formar ferrita bainitica
secundaria mas fina. Se estima que la reaccién bainitica alcanz6 su maximo grado de
avance a las 8 horas de tratamiento. Posteriormente, el fendmeno de auto-revenido
promovié la difusidn del carbono desde la ferrita bainitica hacia la austenita residual,
alcanzandose un pico maximo de dureza a las 24 horas, originado por el balance entre el
refinamiento microestructural, la precipitacion secundaria y el enriquecimiento
austenitico. Finalmente, se concluye que un tiempo de segunda etapa de 24 horas
optimiza la dureza del material, mientras que la extension del ciclo a 32 y 48 horas
provoca su sobreenvejecimiento. Esta degradacién genera una severa caida de la
macrodureza, la cual se atribuye a la recuperacion térmica de la ferrita bainitica, el
agotamiento del carbono en solucidn y la coalescencia de los carburos precipitados.

Palabras clave: Aceros colados, austempering en dos etapas, bainita libre de carburos



1. Introduccioén

La optimizacién de las propiedades mecanicas en aceros de alta resistencia depende
directamente del control de las transformaciones de fase durante el tratamiento térmico.
Dentro de las distintas alternativas microestructurales, la transformacion bainitica permite
obtener una combinacién superior de resistencia y tenacidad en comparaciéon con las
estructuras martensiticas convencionales. Sin embargo, el comportamiento en servicio final
de estos aceros esta condicionado por la morfologia y distribucién de los microconstituyentes,
particularmente en lo que respecta a la formacion de fases fragiles, como los carburos. En este
contexto, el desarrollo de aceros bainiticos libres de carburos representa una evolucion
orientada a eliminar los puntos de inicio de dafio asociados a la precipitaciéon de carburos,
principalmente cementita. Algunos autores (Tenaglia (2019), Bhadeshia y Edmonds (1983),
Caballero y Bhadeshia (2004)), han determinado que el incremento en el contenido de silicio
o aluminio (>1 wt%) retardan la precipitacién de carburos, pudiendo incluso inhibirla en
determinados ciclos térmicos; promoviendo el enriquecimiento de carbono en la austenita

retenida de la microestructura final.

Hase et al. (2006) estudi6 el comportamiento de un acero laminado de 0,79 wt% de
carbono, con silicio y aluminio (>1wt%) ante un ciclo térmico consistente de un austenizado,
seguido por un primer austempering a 350°C y luego un segundo austempering a 250°C, y lo
comparo con el mismo acero tratado en una sola etapa de austempering a 350°C. El tiempo
para cada etapa fue suficiente como para que la trasformacién cese. Como resultado se
observd una reduccion en la cantidad de austenita blocky presente. Un hallazgo importante
se realiz6 en las zonas que correspondian a austenita blocky al final del primer austempering.
Estas resultaron reemplazadas por una ferrita bainitica mas fina que la que precipit6 en
primera instancia, dando como resultado una distribucién bimodal de tamafios de plumas de
ferrita bainitica. Se registro un aumento en la resistencia y ductilidad en las muestras
sometidas a dos etapas de austempering. También se obtuvieron las mejores combinaciones
de resistencia y tenacidad para las muestras tratadas en dos etapas, las cuales poseen una

austenita blocky mas estabilizada que las muestras tratadas solo en una etapa.

Dados los resultados satisfactorios arrojados por Hase et. Al (2006) en aceros bainiticos
libres de carburos laminados, resulta interesante estudiar un ciclo térmico similar para el
caso de aceros colados. Estos son mas econémicos que los laminados, y a su vez permiten
conseguir piezas con geometrias mas complejas. Sin embargo, la heterogeneidad quimica

resultante de la microsegregacion en piezas coladas complejiza el andlisis, por lo que
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diferentes zonas podrian tener diferentes avances de transformacién y, en consecuencia, una
heterogeneidad microestructural mas elevada en comparacion con los aceros laminados de
igual composicion. Entonces se puede pensar que un doble austempering en estos aceros
podria reducir las grandes regiones de austenita blocky y asi homogeneizar la

microestructura, conduciendo a una mejoria en las propiedades mecanicas.

Un ejemplo de un ciclo térmico de austempering en dos etapas en un material colado se
llevo a cabo en fundiciones nodulares austemperizadas - ADI - (del inglés Austempered Ductil
Iron). Estos, resultan interesantes por su bajo costo de procesamiento y su excelente
combinacién de tenacidad y resistencia. Las ADI poseen una microestructura similar a la
bainita libre de carburos en los mencionados aceros. Francucci et al. (2007) analizaron el uso
de un ciclo térmico dado por un austempering en una etapa contra uno de dos etapas, a
distintas temperaturas. Observaron que las muestras austemperadas en 2 etapas presentaron
un mayor avance de la reaccién ausferritica (término usualmente utilizado en el campo de las
fundiciones de hierro para hacer referencia a la mezcla de ferrita bainitica y austenita
retenida), particularmente en las regiones microsegregadas correspondientes a las ultimas
zonas en solidificar (LTF). Estos cambios microestructurales se vieron reflejados en las
propiedades mecanicas, como un aumento en la tension de fluencia, y en la dureza, asi como
también una disminucion en la elongacion a la rotura. En cuanto a la tenacidad, se vio, en
primer lugar, que esta aumenta a medida que aumenta la temperatura de austempering, como
es esperado. Por otro lado, se obtuvieron mayores valores de tenacidad en las muestras
sometidas a dos etapas de austempering que en las que solo se las trato en una etapa. Esto va
en contra de lo esperado teniendo en cuenta el aumento en la resistencia y en la dureza, ya
que la tipica respuesta en aceros y fundiciones muestran una reduccién en la tenacidad

cuando estas propiedades aumentan.

En este contexto, el presente trabajo tiene como objetivo general la exploracién de un
método de procesamiento econdmico y versatil que permita obtener piezas de acero colado
con una combinaciéon 6ptima de propiedades mecanicas. Particularmente, se analizaran
microestructuras obtenidas a partir de tratamientos térmicos de austempering de dos etapas,
modificando el tiempo de tratamiento durante el segundo austempering. El analisis se
realizara sobre un acero colado de alto silicio y composicién quimica definida. Se analizara la
microestructura y la dureza obtenida para las distintas variables microestructurales de cada
caso, con el objetivo de encontrar condiciones de tratamiento térmico que lleven a una mejora
en las propiedades mecanicas del acero, respecto de las que se reportan para un tratamiento

en una etapa.



2. Revision bibliografica

2.1 Aceros

El acero, aleacion hierro - carbono con concentraciones de carbono menores al 2,1% en peso
(wt%), es el material estructural lider en la industria. Su importancia tecnoldgica radica en la
versatilidad de sus propiedades mecanicas y microestructuras, las cuales pueden modificarse con

precision mediante diferentes tratamientos térmicos y métodos de procesamiento.

2.1.1 El diagrama Fe-C metaestable

A continuacion, se analizara el diagrama de equilibrio Fe-C metaestable, figura 2.1, debido a que
tiene mayor relevancia en el comportamiento de los aceros que el diagrama estable. En este, el
equilibrio ocurre entre soluciones sélidas de carbono en hierro. Dependiendo de la variable
alotroépica del hierro, podemos tener carbono en hierro delta (llamada ferrita delta, §), carbono
en hierro gama (llamada austenita, y) y carbono en hierro alfa (llamada ferrita alfa, ). En el

equilibrio también esta presenta la fase FesC, denominada cementita.

Atomic %
0 25 5 75 10 125 15 175 20
o0 | | I | I 1 |

Temperature (°C)

700|[3p S 723 K—
600|— a+Fe,C
500 | 1 | | | | | | i [
0 05 10 15 20 25 30 35 40 45 50
Weight % Carbon

Figura 2.1 Diagrama de equilibrio metaestable Fe-C (Bhadeshia, 2006).
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Alatemperatura A;, 723 °C, ocurre la reaccion eutectoide, donde la austenita se transforma en
perlita. El punto S corresponde al punto eutectoide, 723 °C y 0,8 %wt de C, donde solo ocurre la
transformacion de austenita a perlita. La temperatura As; corresponde a aquella donde la
austenita se transforma en a-ferrita, esta disminuye a medida que aumenta la concentracion de C
en la aleacién. A la temperatura Acm la austenita transforma a cementita y esta temperatura de

transformacion aumenta con la adicién de C.

Si a los aceros se los someten a distintos tratamientos térmicos, se pueden obtener distintas
variantes microestructurales que le confieren distintas propiedades mecanicas, segin tipo y
cantidades de fases presentes en su microestructura. Una de las razones por la cual hay una gran
variedad de microestructuras en los aceros, es porque la transformaciéon de la austenita puede
ocurrir de distintas formas segin como se mueven los &tomos para alcanzar la nueva estructura
cristalina. Es asi como se pueden distinguir dos mecanismos de transformacion. Es reconstructiva
si se da por la ruptura de enlaces y el reordenamiento de los atomos en un nuevo patrén. En esta
hay difusion de todos los atomos durante la nucleacién y el crecimiento, es por esto que se ve
favorecida cuando en el material hay una alta movilidad atémica. En cambio, la transformacién
es desplazativa si se da por una deformacién homogénea de la estructura original, que involucra
un movimiento coordinado de los 4&tomos. Estas ultimas se dan a menores temperaturas donde
hay baja movilidad atémica y no hay difusion del Fe ni de atomos sustitucionales. En la tabla 2.1
se muestran las fases resultantes de la descomposicion de la austenita clasificadas por el tipo de

transformacion por la que se forman.

Tabla 2.1. Clasificacién de fases segiin su mecanismo de transformacion.

Reconstructivas Desplazativas

Ferrita alotriomorfica Ferrita Widmansitten

Ferrita idiomorfica Ferrita acicular
Ferrita masiva Bainita
Perlita Martensita



2.1.2 Transformaciones de fase reconstructivas

En la figura 2.2 se muestran algunas de las microestructuras resultantes mas comunes de aceros,
obtenidas por transformacién de la austenita mediante mecanismo reconstructivo, y ante un

enfriamiento continuo.

En la figura 2.2.A se puede observar la transformacién de un acero eutectoide (0,8 wt% C), en
el que se parte de la fase madre (austenita) y en el punto eutectiode se comienzan a formar

laminas de fases ferrita y cementita, dando lugar al microconstituyente denominado perlita.

En la figura 2.2.B se ilustra la transformacidn de aceros hipoeutectoides que son aquellos con
contenido de carbono inferior al eutectoide (entre 0,022 y 0,77 % C). A la temperatura A3 se
empiezan a formar granos de ferrita a partir de la austenita hasta alcanzar la temperatura Aj,

donde la austenita residual se transforma en perlita.

Finalmente, en la figura 2.2.C se ve la formaciéon de aceros hipereutectoides que poseen
composicién comprendida entre 0,77 y 2,11 %wt C. En estos se forma cementita a partir de la

austenita a la temperatura Acm. Por lo tanto, al final se obtiene perlita y cementita proeutectoide.
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Austempering en dos etapas en aceros bainiticos colados de alto silicio C. Fernandez Nucci
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Figura 2.2. Microestructuras resultantes de un enfriamiento continuo. A- Acero eutectoide. B- Acero

hipoeutectoide. C- Acero hipereutectoide
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2.2 Bainita

2.2.1 Tratamiento térmico de austempering

El tratamiento térmico de austempering es el proceso por el cual se obtiene la bainita, este se ve
reflejado en la figura 2.3. Comienza con un austenizado completo del acero que es seguido de un
enfriamiento tal que ninguna transformaciéon de alta temperatura tenga lugar, hasta la
temperatura isotérmica de transformacion banitica, Ts. Una vez alcanzada esta temperatura, se
desarrolla la transformacion bainitica en un tiempo determinado (ts). La Tg es de gran
importancia en este tratamiento ya que determinara la morfologia de la bainita resultante, la
cinética de la transformacion y, consecuentemente, las propiedades mecanicas del acero. El rango
de temperaturas de austempering esta delimitado por las temperaturas Bs (temperatura de inicio
de la transformacion bainitica) y Ms (temperatura de inicio de la transformacién martensitica).
Tratamientos térmicos por encima de Bs conducirian a microestructuras con fases de alta
temperatura (ferrita, perlita), mientras que tratamientos térmicos por debajo de Ms llevarian a la
formacién de una microestructura mixta compuesta por una fraccién de martensita y bainita.
Ambas temperaturas dependen exclusivamente de la composicion quimica del acero,
especialmente de su contenido de carbono y, por lo tanto, el rango de temperaturas en el cual se
puede realizar el austempering varia segtn el acero a tratar. Por lo general, la temperatura de

austempering se sitia entre los 200 y 500 °C (Tenaglia, 2019).

Temp A

Austenizado

Ms

>

Tiempo

Figura 2.3. Ciclo térmico para el tratamiento de austempering (Tenaglia, 2019).
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Cabe aclarar que también es posible obtener microestructuras bainiticas mediante
enfriamiento continuo (Caballero, 2009). Sin embargo, este tipo de tratamiento térmico no sera

tenido en cuenta durante el desarrollo del presente trabajo.

2.2.2 Morfologia de la bainita

De acuerdo con lo que explican Bhadeshia & Honeycombe (2006), 1a bainita superior se forma en
un rango de temperaturas aproximado entre 550 y 400 °C, mientras que la inferior se forma entre

los 400 y 250°C.

La microestructura de la bainita superior consiste en finas placas de ferrita, cada una de
aproximadamente 0,2 um de espesory 10um de largo. Estas placas crecen en agregados llamados
plumas. En cada pluma, las placas son paralelas y con la misma orientacion cristalografica. Las
placas individuales dentro de las plumas son usualmente llamadas sub-unidades de bainita. Estas
estan separadas por particulas de cementitas sin ninguna orientacién cristalografica en

particular, y por pequefias cantidades de austenita retenida residual.

La bainita superior evoluciona en distintas etapas, empezando con la nucleacidon de las placas
de ferrita en los bordes de grano de la austenita. El crecimiento de cada placa induce tensiones en
las regiones sin transformar que generan una deformacién plastica de la austenita adyacente. El
aumento local de dislocaciones aumenta la tension de fluencia de la austenita. Esto bloquea el
movimiento posterior de la interfaz ferrita-austenita (o/y). Esta deformacion plastica localizada
detiene, por lo tanto, el crecimiento de las placas de ferrita, de modo que cada subunidad solo

alcanza un tamano limitado, menor que el de un grano de austenita.

Anteriormente se destacd que la bainita superior se forma en dos etapas distintas: la primera
implica la formacién de ferrita bainitica, la cual tiene una solubilidad muy baja para el carbono
(<0,02 % en peso). Por lo tanto, el crecimiento de esta enriquece la austenita restante con
carbono. Finalmente, la cementita u otros tipos de carburos precipitan a partir de las capas

residuales de austenita entre las subunidades de ferrita.

La microestructura de la bainita inferior y caracteristicas cristalograficas son similares a la
bainita superior. La principal diferencia es que la ferrita bainitica es mas fina y las particulas de
cementita también precipitan dentro de las subunidades de ferrita bainitica. Hay entonces dos
tipos de precipitados de cementita: los que crecen desde la austenita enriquecida en carbono que
separan las placas de ferrita bainitica, y otros que precipitan desde la ferrita bainitica
supersaturada en carbono. Los carburos no son necesariamente cementita. Dependiendo de la

composicién quimica del acero y la temperatura de transformacion, otros carburos de transicién
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pueden precipitar. Los carburos en la bainita inferior son extremadamente finos, solo de unos
nandémetros de espesor y aproximadamente 500 nm de largo. Como estos precipitan dentro de la
ferrita, una menor cantidad de carbono es particionado en la austenita residual. Esto significa que
menos y mas finas particulas de cementita precipitaran entre las placas de ferrita, comparado con
la bainita superior. En la figura 2.4 se puede ver una ilustracién de la morfologia de ambos tipos
de bainita. Una consecuencia importante es que la bainita inferior posee una tenacidad
significativamente superior a la bainita superior a pesar de que suele ser también mas resistente.
Las particulas gruesas de cementita presentes en la bainita superior tienden a nuclear grietas y
huecos (Bhadeshia & Honeycombe, 2006). Por otro lado, la bainita inferior tiene una

microestructura mas refinada, lo que lleva a una mayor resistencia del acero.

Carbon supersaturated plate

Carbon diffusion into Carbon diffusion into
austenite austenite and carbide

X precipitation in ferrite
s et N L

l Carbide precipitation 1
from austanite

Upper bainite Lower bainite
(high temperature) (low temperature)

Figura 2.4. Representacién esquematica de la morfologia de la bainita superior e inferior (Bhadeshia &

Honeycombe, 2006).

Como se menciond previamente, entre las subunidades de ferrita bainitica, se encuentran
presentes films de austenita. Segin Garcia-Mateo y Caballero (2005), estos films de austenita
alcanzan niveles de carbono muy superiores al promedio debido a la corta distancia de difusion
desde la ferrita bainitica, aumentando la tenacidad del material y permaneciendo estables
mecanicamente. Por otro lado, pueden existir regiones de austenita de mayor tamaiio,
denominada austenita blocky, que se presenta como grandes regiones aisladas entre las plumas
de bainita. Bhadeshia (2015) sefiala que estas zonas son perjudiciales para las propiedades
mecanicas. La presencia de estos bloques en la microestructura, pueden convertirse en zonas
metaestables susceptibles de transformar a martensita fragil bajo carga o tensiones (efecto TRIP
inducido por deformacién) o incluso térmicamente, lo que podria disminuir la tenacidad del

material.
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2.2.3 Fendmeno de reaccion incompleta

La transformacién bainitica se distingue por un comportamiento termodindmico singular
denominado fenémeno de reacciéon incompleta. A medida que progresa el crecimiento de las
placas de ferrita, el carbono es particionado hacia la austenita circundante, lo que genera un
enriquecimiento progresivo de la fase matriz. Este incremento en la concentraciéon de carbono
disminuye la fuerza impulsora para la nucleacién de nuevas subunidades, provocando el cese de
la transformacién en el momento en que la variacion de energia libre entre la austenita

enriquecida y la ferrita se hace nula (AGy».=0).

En la figura 2.5 se ilustran las curvas de energia libre de Gibbs para ambas fases, donde se
aprecia que para cada temperatura de transformacion existe una cantidad de carbono especifica
en la que las energias libres se igualan. La representacién de estos puntos en funciéon de la
temperatura y la composiciéon define la denominada linea To. No obstante, debido a la
deformacion plastica asociada al caracter desplazativo de la reaccidn bainitica (estimada en unos
400 ]J/mol), la curva de energia libre de la ferrita se desplaza, estableciendo una nueva condicién
limite conocida como linea Ty’. Como consecuencia, la reaccidén no alcanza su composicion de
equilibrio tedrico dada por la linea Ae3, sino que se detiene prematuramente al alcanzar la

composicién definida por la linea To', resultando en una transformacién incompleta.
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Figura 2.5. Curvas de energia libre de Gibbs para las fases ferrita y austenita, en funcién del contenido de

carbono en la austenita residual y de la temperatura.

Esta estabilizacién termodindmica de la austenita a una temperatura dada es una

caracteristica fundamental para el desarrollo del presente trabajo. La detencién de la
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transformacion durante la primera etapa de austempering, realizada a una temperatura mas
elevada, permite que un posterior enfriamiento hacia una segunda temperatura de austempering
menor incremente nuevamente la fuerza impulsora disponible, reactivando asi la transformacién
bainitica. Esto facilita el avance de una nueva etapa de formacién de ferrita bainitica mas fina a
partir de la austenita residual, optimizando el refinamiento de la microestructura final (Tenaglia,

2019).

2.2.4 Cinética de transformacion

La velocidad de la reacciéon bainitica debe considerarse en funcién de varios eventos distintos
(Figura 2.6). Una subunidad nuclea en el limite de grano de la austenita y se alarga a una velocidad
determinada antes de que su crecimiento se vea frenado por la deformacién plastica dentro de la
austenita. Nuevas subunidades nuclean en su extremo, y la estructura se desarrolla a medida que
este proceso continda. Por lo tanto, la velocidad de alargamiento total de las plumas es menor que
la de una subunidad individual, debido a que existe un intervalo entre la formacién de
subunidades sucesivas. La fraccion volumétrica de bainita depende de la cantidad total de plumas
que crecen desde diferentes regiones de la muestra. Los eventos de precipitaciéon de carburos
también influyen en la cinética, principalmente al eliminar carbono de la austenita residual o de
la ferrita sobresaturada. Se sabe poco sobre la nucleacidn de la bainita, excepto que la energia de
activacion para la nucleaciéon es directamente proporcional a la fuerza impulsora de la

transformacion (Bhadeshia & Honeycombe, 2006).
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Figura 2.6. Ilustracién esquematica de la evolucién de la ferrita bainitica durante la transformacién

bainitica.
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La reaccién bainitica presenta varias de las caracteristicas reconocidas de un proceso de
nucleacién y crecimiento. Se produce de forma isotérmica, comenzando con un periodo de
incubaciéon durante el cual no se detecta ninguna transformacidn, seguido de una velocidad de
transformacion que aumenta hasta alcanzar un maximo y, posteriormente, disminuye
gradualmente. Estas caracteristicas se ilustran en los resultados dilatométricos de la figura 2.7,
para tres temperaturas de transformacion en el rango bainitico para un acero Fe-1Cr-0,4C wt%,
la extensién de la transformaciéon aumenta al disminuir la temperatura. En este acero,a 510 °C la
reaccion se detiene después de aproximadamente 1 hora, y la austenita restante es estable a esta

temperatura durante un largo tiempo.
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Figura 2.7. Reacciones isotérmicas para transformaciones bainiticas en aceros de Fe-1.0Cr-0.4C wt%

(Bhadeshia & Honeycombe, 2006).

2.2.4.1 Seguimiento de la cinética de transformacion

La dilatometria es una de las técnicas experimentales mas precisas y difundidas para el estudio
de las transformaciones de fase en estado sélido en aceros. Su principio se basa en la medicién
continua de los cambios dimensionales longitudinales de una probeta (AL) frente a variaciones
controladas de temperatura y tiempo. La eficacia de esta técnica para detectar cambios
microestructurales reside en que cada fase o constituyente metalirgico posee una estructura
cristalina, un parametro de red y, por ende, un volumen especifico caracteristico. En el caso de los
aceros, la transformacién de la austenita, que posee una estructura cubica centrada en las caras

(FCC), hacia productos de descomposiciéon como la ferrita, la bainita o la martensita, estructuras
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cubicas centradas en el cuerpo (BCC) o tetragonales (BCT), implica una variacién en el
empaquetamiento atémico. Debido a que la austenita es la fase con mayor densidad atémica, su
transformacion a ferrita bainitica resulta en una expansion volumétrica que se registra como una

dilatacion lineal en la muestra.

En el estudio de la cinética bainitica, el seguimiento de la curva de dilatacién permite
determinar con exactitud los puntos criticos de transformacién y cuantificar el avance de la
reaccion en tiempo real. Especial relevancia adquiere el andlisis de la derivada del cambio de
longitud relativo (DRCL) respecto al tiempo. Una derivada elevada al inicio del tratamiento
isotérmico refleja la alta velocidad de transformacion debido a la fuerza impulsora disponible;
por el contrario, cuando la derivada tiende a cero, se identifica el cese de la reaccion. Para los
aceros objeto de este estudio, la estabilizacion de la expansion dilatométrica es el indicador
experimental de que se ha alcanzado el limite de "reaccién incompleta”. En este punto, la
austenita residual ha alcanzado un enriquecimiento de carbono tal que se igualan las energias
libres de ambas fases (condicién de Ty") impidiendo termodinamicamente la formacién de nueva

ferrita bainitica adifusional.

2.2.5 Influencia de aleantes

El carbono es el elemento que mas influencia tiene sobre el rango de temperaturas en el que se
presentan la bainita superior e inferior. La temperatura Bs disminuye debido a la presencia de
algunos elementos de aleacion, tales como el Mn, el Ni, el Cr y Mo. El componente que mas
influencia tiene es el carbono. Este, tiene una solubilidad mucho mayor en la austenita que en la
ferrita, y es un estabilizador de austenita muy potente que conduce a una ralentizaciéon general
de la cinética de reaccion. La fraccién de carburos que se encuentra en la microestructura final
aumenta en proporcién a la concentracion de carbono, por lo que esta debe mantenerse por
debajo de aproximadamente el 0,4 % en peso para garantizar propiedades mecanicas fiables. Un
aumento de carbono facilita la formacién de bainita inferior, ya que resulta mas dificil que las
placas de ferrita bainitica sobresaturada se descarburen antes de que comience la precipitacion

de cementita (Bhadeshia & Honeycombe, 2006).

Los elementos del grupo del Mn (Cr, Ni, Mo, etc.) producen un retraso en las transformaciones
reconstructivas y desplazativas, es decir, corren las curvas TTT hacia tiempos mayores. Esto
significa un aumento en la templabilidad de los aceros, lo cual es una caracteristica deseada e
indispensable en el disefio de aceros, y tiempos mas largos de transformacion bainitica. A su vez,
producen un corrimiento de la curva Ty hacia menores concentraciones de carbono, esto se

traduce en una microestructura final con mayor contenido de austenita retenida (Tenaglia, 2019).
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Por otro lado, los elementos del grupo del Co (Co, Al) tienen un efecto totalmente opuesto:
desplazan las curvas TTT hacia tiempos menores, acelerando las reacciones en estado sélido, y
producen un corrimiento de la curva Ty hacia la derecha, obteniendo microestructuras con
mayor fraccién de ferrita bainitica. La influencia de estos dos grupos de aleantes sobre la cinética

de transformacién bainitica se encuentra esquematizado en la figura 2.8.
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Figura 2.8. Efecto de los elementos de aleacidn sobre la cinética de reaccion y en el contenido de carbono

de la austenita retenida (Tenaglia, 2019)

La adicion de elementos del grupo del manganeso provoca, consecuentemente, un aumento de
la austemperabilidad, definida como la capacidad del material a transformar en bainita durante
el tratamiento térmico sin la precipitacion de fases de alta temperatura. Esto se traduce en la
posibilidad de obtener microestructuras bainiticas libres de carburos en piezas de mayor tamafio,
lo cual es, sin dudas, una caracteristica deseable si se piensa en la produccion de piezas de acero
colado. Sin embargo, estos elementos producen un retraso en la reaccion bainitica, por lo que se
necesitara un mayor tiempo para obtener las microestructuras deseadas. Ademas, provocan que
las microestructuras resultantes tengan mayor cantidad de austenita retenida, debido al
corrimiento de la linea Ty¢'. En contrapartida, los elementos del grupo del cobalto tienen un efecto

contrario y contrarrestan los efectos de los elementos del grupo del manganeso.
Aparte de los efectos mencionados, los elementos de aleacion tienen caracteristicas singulares:

¢ Manganeso: aumenta la templabilidad del acero y la estabilidad de la austenita, pero corre la
curva To" hacia la izquierda, provocando una microestructura con mayor cantidad de austenita

retenida. Este elemento también aumenta la resistencia de la ferrita (Sherif et. al, 2004).

¢ Aluminio y cobalto: debido a que las transformaciones a baja temperatura pueden ser muy

lentas, estos elementos se usan para acelerar las reacciones en estado sélido a la temperatura de
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austempering, ya que producen un aumento en la energia libre para la transformaciéon de
austenita en ferrita. Ademas, el aluminio retarda la precipitacion de carburos, al igual que el silicio

(Garcia Mateo, 2003).

¢ Molibdeno: inhibe la fragilizaciéon del acero debido a la presencia de impurezas (como, por
ejemplo, el fésforo) en borde de grano austenitico. También produce un importante aumento en

la templabilidad y un ligero aumento en la resistencia mecanica (Sherif et. al, 2004).

¢ Cromo: aumenta considerablemente la templabilidad del acero y desciende la temperatura de

inicio de transformacion bainitica Bs (Sherif et. al, 2004).

¢ Vanadio: se usa como refinador de grano, ya que limita el crecimiento del grano austenitico

durante el austenizado (Caballero, 2001).

¢ Niquel: produce un leve aumento de la templabilidad y de la tenacidad de la bainita.

2.2.6 Revenido en aceros bainiticos

El revenido es un término histéricamente asociado al tratamiento térmico de la martensita en los
aceros. Describe como cambian la microestructura y las propiedades mecanicas a medida que la
muestra con estructura martensitica metaestable se mantiene isotérmicamente a una
temperatura por debajo de Aj, en la que no se puede formar austenita. Los cambios durante el

revenido de la martensita se pueden clasificar en etapas.

Durante la primera etapa, el exceso de carbono en solucién sélida se segrega en defectos o
forma agregados dentro de la solucidn sélida. Luego precipita, ya sea como cementita en aceros
con bajo contenido de carbono o como carburos de hierro de transiciéon en aleaciones con alto
contenido de carbono. La concentracién de carbono que permanece en solucién sélida puede ser
elevada si el precipitado es un carburo de transicion. Un recocido posterior conduce a la etapa 2,
en la que casi todo el exceso de carbono precipita y los carburos se convierten en cementita mas
estable. La austenita retenida puede descomponerse durante esta etapa. El revenido conduce
entonces a la esferificacion de los carburos, a una extensa recuperaciéon de la estructura de

dislocaciones y, finalmente, a la recristalizacion de las placas de ferrita en granos equiaxiales.

La descripcion anterior es idealizada. Muchas de las reacciones atribuidas a la etapa 1 pueden
ocurrir durante la formaciéon de la martensita cuando la Ms es suficientemente alta, fen6meno
conocido como auto-revenido. La bainita se forma a temperaturas adn mas altas, por lo que el

auto-revenido se convierte en una parte inevitable de la transformacion. La redistribucién del
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carbono de la ferrita sobresaturada a la austenita residual y la precipitacién de carburos durante

la reaccion de bainita ocurren rapidamente y son auténticos efectos de auto-revenido.

Seglin Bhadeshia (2015), grandes cantidades de austenita enriquecida en carbono pueden
retenerse en aceros bainiticos ricos en silicio, en dos formas: como films delgados entre las placas
de ferrita y como bloques entre las plumas de bainita. Ambos estan enriquecidos en carbono, pero
los films lo estan ain mas. La secuencia de revenido de dichas mezclas se puede resumir de la

siguiente manera:

En primer lugar, si la austenita blocky es lo suficientemente grande puede facilitar el
desarrollo del crecimiento cooperativo de ferrita y cementita (es decir, perlita), suponiendo que
la temperatura sea lo suficientemente alta como para permitir la difusién reconstructiva, de modo
que la austenita esté sobresaturada con respecto a la ferrita y la cementita, se descompone
formando perlita y ferrita bainitica (ap). En las mismas circunstancias, los films de austenita
tienden a descomponerse en particulas discretas de cementita u otros carburos (8), y ferrita con
la misma orientaciéon que la ferrita bainitica adyacente. Las fases 8 y a pueden no precipitar

simultaneamente.

Debido a que la austenita en forma de film estd mas enriquecida en carbono que la austenita
blocky, es la primera en precipitar cementita durante el revenido. Por lo tanto, su fraccion
volumétrica disminuye mas rapidamente que la de la austenita blocky. En consecuencia, si bien
las peliculas de austenita son mas estables frente a la transformaciéon martensitica inducida por
deformacién que las regiones mas gruesas de austenita (Bhadeshia y Edmonds, 1983b), son
menos estables frente a los tratamientos térmicos de revenido (Saha Podder y Bhadeshia, 2010).
Cuando el acero se encuentra en una etapa donde la austenita no se ha eliminado por completo
durante el revenido, la precipitacion de cementita y el consiguiente agotamiento del carbono
hacen que la austenita sea menos estable a la transformacién martensitica si el material se enfria
a temperatura ambiente donde la cantidad de austenita se reduce en cada etapa del proceso.
Como consecuencia, la austenita retenida medida a temperatura ambiente es menor que la

medida a la temperatura de revenido.

Durante la transformacién bainitica no ocurre la particién de solutos sustitucionales. Cabe
destacar que la ausencia de particidon es completa, en el sentido de que no hay segregacion en la
interfaz ay,/y. Sin embargo, si se les da el tiempo necesario, los solutos tienden a redistribuirse de

forma que se reduzca la energia libre total.

La bainita nanoestructurada consiste en una mezcla excepcionalmente fina de placas de ferrita

bainitica en una matriz igualmente fina de austenita retenida enriquecida con carbono. Estos
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aceros poseen una austenita altamente enriquecida en carbono (1,2 % en peso) que provoca la
deposicion de una gran densidad de precipitados de cementita precisamente en los limites de las
placas de ferrita bainitica, impidiendo asi el inicio del crecimiento de grano o la recristalizacidn.
La figura 2.9 muestra que, si bien se produce cierta precipitacion a partir de la fase oy
sobresaturada, la mayor parte proviene de la descomposicion de la austenita retenida con alto

contenido de carbono.
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Figura 2.9. Distribucién de tamafios de carburos que precipitan durante el revenido de una bainita

nanoestructurada a 475°C durante 60 min. Chen et. Al (2014)

El endurecimiento secundario suele ocurrir en aceros que contienen elementos formadores de
carburos fuertes como Cr, V, Mo y Nb. El revenido provoca inicialmente una disminucién de la
dureza, ya que la cementita precipita a expensas del carbono en solucién sélida, pero la dureza
comienza a aumentar de nuevo a medida que se forman los carburos de aleacién. De ahi el término
endurecimiento secundario. El crecimiento de grano provoca finalmente una disminucién de la
dureza en tiempos de revenido prolongados, de modo que la curva de dureza neta en funcién del
tiempo muestra un pico de endurecimiento secundario. Baker y Nutting (1959) e Irvine et al,,
(1957) revelaron clara evidencia de endurecimiento secundario en aceros bainiticos de bajo
carbono que contienen hasta un 2,95 % en peso de Mo y un 2,12 % en peso de Cr, asi como en

aceros bainiticos que contienen vanadio.

Cuando el tratamiento isotérmico se extiende por tiempos excesivamente prolongados, mas
alld de lo requerido para alcanzar el estado de reaccién incompleta, la microestructura
experimenta fendémenos de degradaciéon conocidos como sobre envejecimiento. Este estadio se
caracteriza por una pérdida de las propiedades mecanicas debido a la ocurrencia de dos procesos

fisicos principales. Por un lado, ocurre la recuperacion térmica de la ferrita bainitica, en la que la
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exposiciéon prolongada a la temperatura de tratamiento provee la energia térmica necesaria para
activar procesos de recuperacion en la red cristalina. Durante este fendmeno, las dislocaciones
generadas por la transformacion desplazativa adquieren movilidad, permitiendo su
reordenamiento y aniquilacién parcial. Esta reduccion en la densidad de defectos disminuye las
tensiones internas de la fase ferritica, provocando un ablandamiento generalizado de la matriz.
Por otro lado, puede ocurrir la coalescencia de carburos. Si bien la adicion de silicio es efectiva
para retardar la formaciéon de cementita, este efecto no es permanente frente a tiempos de
permanencia muy altos. Segun sefiala Bhadeshia (2015), la austenita eventualmente descompone
su exceso de carbono mediante la precipitacion de carburos para reducir su energia libre. Una vez
formados, estos precipitados tienden a esferoidizarse y aumentar su tamafio promedio a
expensas de las particulas mas finas para minimizar la energia interfacial total. La coalescencia
de los carburos reduce significativamente su capacidad para anclar dislocaciones, eliminando el

aporte del endurecimiento por precipitacion.

2.2.7 Mecanismos de endurecimiento presentes en la bainita

La resistencia mecanica y la dureza de las microestructuras bainiticas son el resultado de una
combinacidn de diferentes mecanismos fisicos que actiian a nivel microscépico. De acuerdo con
lo detallado por Bhadeshia y Honeycombe (2006), la resistencia global de la bainita no depende
de un unico factor, sino de la suma de contribuciones dadas por el refinamiento microestructural,

el aumento deformacion, el endurecimiento por solucién sélida y la precipitacidon de carburos.

- Refinamiento microestructural (Efecto Hall-Petch): El factor que mayor influencia tiene sobre
la resistencia de la bainita es el tamafio de las placas de ferrita bainitica. Las interfaces entre
las subunidades de ferrita bainitica y los films de austenita acttian como obstaculos efectivos
que impiden el deslizamiento de las dislocaciones. Un mayor refinamiento de estas placas,
fendmeno que ocurre al disminuir la temperatura de transformaciéon o a medida que avanza la
reaccién y la austenita se vuelve mas resistente, incrementa significativamente la tension de

fluencia del material (Avishan et al., 2017).

- Endurecimiento por deformacién: Debido al caracter desplazativo de la reaccién bainitica, el
crecimiento de la ferrita bainitica induce deformaciones plasticas localizadas en la austenita
adyacente para acomodar el cambio de volumen y forma. Esto genera una red con una
densidad de dislocaciones significativamente alta, lo cual aporta un grado importante de

endurecimiento por deformacién a la microestructura final (Bhadeshia, 2015).
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Endurecimiento por solucidn sélida: La presencia de elementos aleantes en solucion en la red
cristalina distorsiona la estructura y dificulta el movimiento de las dislocaciones. El silicio, el
manganeso y, principalmente, el carbono intersticial actia mediante este mecanismo. A
medida que el carbono es reyectado durante la transformacion, el alto enriquecimiento de este
elemento en la austenita retenida incrementa fuertemente la dureza intrinseca y la estabilidad

de dicha fase (Caballero y Bhadeshia, 2004).

Endurecimiento por precipitacion: En la bainita convencional, la precipitacion de carburos es
una parte intrinseca de la transformacién y actia como un importante mecanismo de
endurecimiento. Dependiendo de la temperatura a la que se desarrolle la reaccién, el carbono
particionado puede precipitar en forma de finas particulas de cementita u otros carburos de
transicion, ubicdndose ya sea en las capas de austenita residual entre las subunidades o
directamente en el interior de la ferrita sobresaturada. Adicionalmente, los tratamientos
isotérmicos prolongados o de revenido pueden inducir un fenémeno de endurecimiento
secundario, particularmente en aceros que contienen elementos formadores de carburos
fuertes como Cr, V o Mo. Durante este proceso, la dureza experimenta un aumento a medida
que precipitan nuevos carburos de aleacion finamente dispersos. No obstante, si el material es
sometido a tiempos de tratamiento excesivos, se produce un sobreenvejecimiento donde los
carburos tienden a esferoidizarse y coalescer para reducir su energia superficial. Esta
coalescencia disminuye drasticamente el efecto de anclaje de las dislocaciones sobre los
precipitados, resultando en una caida de la dureza y en un ablandamiento generalizado de la

matriz.

2.3 Aceros bainiticos libres de carburos

2.3.1 Mecanismo de inhibicién de carburos por Silicio

En la practica, los aceros bainiticos convencionales no han dado resultados tan satisfactorios

como los aceros con temple y revenido, ya que la presencia de particulas de cementita entre las

placas de ferrita bainitica perjudican la tenacidad y la ductilidad, debido a que actiian como sitios

preferenciales para la nucleacion de fisuras.

El descubrimiento de que ciertos elementos aleantes, como el silicio o el aluminio, son capaces

de retardar la precipitacion de los carburos a partir de la austenita enriquecida en carbono, ha

sido crucial en el desarrollo de nuevos aceros bainiticos con propiedades mecanicas mejoradas.

Este efecto ocurre cuando la concentracion de silicio o aluminio es mayor al 1 %wt.
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A medida que se forman las plumas de bainita, el carbono es particionado hacia la austenita
residual, como ya se explicéd previamente. Sin embargo, como el silicio y aluminio son solutos
sustitucionales, permaneceran en soluciéon durante la transformacion debido a su baja movilidad
atémica a las temperaturas en las que se forma la bainitica. Estos elementos son estabilizadores
de la austenita, por lo que su efecto serd hacer que esta fase pueda solventar mayor contenido de
carbono por un cierto tiempo. Es asi como se logra, con la correcta adicién de silicio y aluminio,
la retardacién de precipitacién de carburos. Esta precipitacién de carburos se puede incluso
inhibir si el tiempo empleado para el ciclo térmico estd dentro del rango de eficacia del efecto de
estos aleantes. A medida que avanza la transformacién bainitica, aumenta la cantidad de carbono
que es reyectado hacia la austenita residual y, por ende, la austenita se vuelve cada vez mas
estable. Esta estabilidad térmica es consecuencia de una disminucion de la Ms, de modo que un
enriquecimiento adecuado puede incluso estabilizar la austenita residual a temperatura

ambiente.

2.3.2 Constituyentes de los aceros bainiticos libres de carburos

La microestructura de un acero bainitico libre de carburos, estard compuesta, en una primera
instancia, por plumas de ferrita bainitica y austenita retenida. La austenita retenida puede tener
dos morfologias distintitas. Por un lado, se encuentra la austenita film que esta presente entre las
subunidades de las plumas de bainita y, por otro lado, esta la austenita blocky que se presenta

como grandes islas de austenita entra las plumas de bainita.

Si bien se busca aumentar la resistencia y tenacidad de los tipicos aceros bainiticos con estos
tipos de aceros en los que no precipitan carburos, la microestructura no siempre resulta en una
buena combinacién de resistencia y tenacidad. Esto es consecuencia de que las grandes regiones
de austenita blocky entre las plumas de bainita (Figura 2.10-b) transforman facilmente de manera
masiva a martensita bajo la influencia de tensiones (Bhadeshia, 2015). Esto se da si, por un lado,
la austenita no estd lo suficientemente enriquecida en carbono, como para suprimir la Ms lo
suficiente como para estabilizarla a temperatura ambiente y para aumentar ligeramente su

resistencia. Mas adelante se estudiara la estabilidad de esta fase ante esfuerzos mecanicos.
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(@)

Figura 2.10. (a) Micrografia TEM de las plumas de ferrita bainitica separada por films de austenita

estable. (b) Micrografia dptica que muestra grandes regiones de austenita blocky (Bhadeshia, 2015).

Esta martensita fresh de alto carbono y que no se encuentra revenida, fragiliza la
microestructura, actuando como centros de nucleacién de fisuras. La apariciéon de grandes
bloques de austenita retenida puede disminuirse y hasta evitarse si se promueve un mayor
avance de la transformacién bainitica. Esto llevaria a una menor cantidad de austenita retenida y
una mayor concentracion de carbono en esta fase, lo que la haria mas estable ante solicitaciones

de tension/deformacion.

2.3.3 Estabilidad mecanica de la austenita retenida y efecto TRIP

El efecto TRIP consiste en la transformacién de la austenita retenida a martensita durante la
deformacion. Esta transformaciéon proporciona un efecto localizado de endurecimiento por
deformacion, que retrasa el inicio de la estriccion local y mejora el alargamiento. Ademas, el
aumento local del volumen especifico causado por el efecto TRIP puede ayudar a cerrar grietas
en propagacion. Por otro lado, la transformacion puede tener un efecto perjudicial, ya que crea
particulas duras de martensita que proporcionan sitios de nucleacién de huecos a partir de los

cuales se pueden iniciar fisuras.

La estabilidad de la austenita retenida en los aceros TRIP se refiere a su resistencia a la
transformacion bajo tension, deformacion y temperatura. Existen varios factores que afectan la
estabilidad de la austenita retenida, uno de los cuales es la concentraciéon de elementos de
aleacion estabilizantes en la austenita. El elemento estabilizante mas importante en los aceros
TRIP de baja aleacidn es el carbono. Es decir, los granos de austenita con niveles muy bajos de

carbono (<0,6 %wt C) hacen que la austenita retenida se transforme a bajos niveles de
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deformacion, y niveles muy altos de carbono (>1,8 %wt C) impiden que la austenita retenida se
transforme por completo. Ambos casos extremos son perjudiciales para el endurecimiento y el
alargamiento del acero porque la contribucién de la transformacién de la austenita no esta

presente.

Otros factores que afectan la estabilidad de la austenita son el tamafio de los granos de
austenita, las propiedades de la matriz circundante y la morfologia de los granos de austenita. Se
ha encontrado que los granos mas pequefios de austenita retenida son mas estables bajo
deformacién debido a una disminucién resultante de la temperatura de inicio de martensita y a
una reduccién en el niimero de sitios de nucleacion de martensita en cada grano. Las propiedades
mecanicas de la matriz circundante afectan la tensiéon y la deformacién soportadas por la
austenita a un nivel dado de deformacién total, como ocurriria en un material compuesto. En
consecuencia, el tamafio, la forma y la composicién de las fases que rodean la austenita retenida
influyen en su comportamiento de transformacion. Por ejemplo, cuando la fase de austenita esta
rodeada por ferrita blanda, experimenta mas de la tensién y deformacion globales que si estuviera
rodeada por una fase bainitica mas dura. Diferentes morfologias de la fase de austenita también

proporcionan a la austenita diferentes estabilidades mecanicas (Chiang et al. 2011).

2.3.4 Propiedades mecanicas de aceros bainiticos libres de carburos

Los aceros bainiticos libres de carburos (ABLC) son potencialmente capaces de combinar altos
valores de ductilidad con elevada resistencia mecanica. Esto se debe a la combinacién de fases
ductiles en dominios muy pequefios: estos aceros tienen un tamafio de grano aparente menor a 1
um. Las propiedades obtenibles en los ABLC son similares a las que caracterizan a aceros de alta
performance, como los Maraging. Sin embargo, su principal ventaja es que dichas propiedades
pueden alcanzarse sin recurrir al uso de cantidades importantes de elementos de aleacion,
indispensables para la obtencion de otros aceros de alta resistencia. Este aspecto es
particularmente relevante a nivel industrial, dado el elevado costo que presentan los elementos

de aleacion tipicos en los ultimos afios (en especial el niquel, molibdeno y cobre).

Estos aceros presentan una alta tenacidad debido a su pequefio tamafio de grano efectivo
junto a la ausencia de fases fragiles (como los carburos y la martensita). Sin embargo, es
imprescindible evitar la presencia de grandes bloques de austenita retenida, que tienden a

transformar a martensita cuando se aplica deformacién.

De acuerdo con Garcia-Mateo (2005), la tensién de rotura muestra una dependencia lineal con
la temperatura de austempering (figura 2.11). Por otro lado, la ductilidad no tiene una clara

dependencia de la temperatura de austempering ni de la cantidad de austenita retenida. En un
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principio se creia que un valor optimo de austenita retenida le otorgaba mayor elongacién a los
ABLC, sin embargo, ahora se cree que la ductilidad depende de la estabilidad de la austenita
retenida. Aunque segun Garcia-Mateo(2005) la ductilidad de los ACBL estd asociada a la

transformacion de la austenita retenida por efecto TRIP.
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Figura 2.11. Propiedades mecéanicas de los ABLC reportadas en bibliografica. A) Tensién de rotura vs T

B)Elongacion vc Tri. C) Elongacién vs austenita retenida.

2.4 Aceros bainiticos libres de carburos colados

2.4.1 Microsegregacion en aceros colados

Durante la solidificacion de aceros fuera del equilibrio, (por ejemplo, por la técnica de fusién y
colada) se produce una distribuciéon no uniforme de elementos de aleacién, lo que se denomina

microsegregacion y da lugar a una composicion quimica heterogénea en la pieza colada.

Durante la solidificacion de aleaciones, se esperaria que se formen cristales con la misma

composicién quimica que el liquido, sin embargo, en la mayoria de los casos esto no ocurre ya que
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el soluto no posee la misma solubilidad en el liquido que en el sélido. De aqui se desprende el
concepto de coeficiente de particion (k) que relaciona la concentracién de soluto en el s6lido y la

concentracion del mismo en el liquido, tal como muestra en la siguiente ecuacién:

k=Xs /XL

Si k<1, el so6lido a formarse tendra una concentracion de soluto menor a la del liquido, por lo
tanto, el soluto serd reyectado hacia este ultimo, que ird incrementando su concentracion a
medida que avanza la solidificacion. Por el contrario, si k>1 el s6lido a formarse tendra una
concentracion de soluto mayor a la del liquido y, por lo tanto, éste tltimo sufrird una disminucion

de soluto durante la solidificacién (figura 2.12) (Tenaglia, 2019).

Temp
Temp

Liquido

Liquido
X

Solido

k<1 k>1

= B
> -

Conc. Soluto X Conc. Soluto X

Figura 2.12. Solidificacién en aleaciones con k>1 y k>1.

Para el caso de aleaciones base hierro, es importante destacar que el coeficiente de particion
de los elementos de aleacién varia segun el contenido de carbono presente, como se muestra en
la figura 2.13 (Morita, 1983). De hecho, algunos elementos quimicos tales como el Si, Cu y Ni
cambian su comportamiento notablemente, llegando a invertir su segregacion. En el caso del Si,
por ejemplo, presenta segregacion directa (k<1) en el rango de los aceros (C<2 %), mientras que

para las fundiciones de hierro (C>2 %) su coeficiente de particién es k>1.
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Figura 2.13 Coeficientes de particion en funcién del porcentaje de carbono (Morita, 1983).

La microsegregacion da lugar a una diferencia de composicién entre la primera zona en
solidificar (FTF del inglés First to Freeze), que corresponde con el centro de la dendrita y la tiltima
zona en solidificas (LTF del inglés Last to Freeze) (Bhadeshia, 2001). La diferenciacién de las

zonas se da de la siguiente manera:

- Zonas LTF: corresponden a las regiones interdentriticas que aparecen con una coloraciéon
distinta, debido a la mayor cantidad de elementos de aleacion. Estas zonas al ser ricas en
aleantes, son la ubicacién principal de la yre: blocky. Ademas, al ser las ultimas zonas en
solidificar, suelen ser los lugares donde se concentran los micro rechupes e inclusiones no

metalicas resultantes del proceso de colada.

- Zonas FTF: corresponden a los centros dendriticos, que poseen una menor concentracion de

elementos de aleacion.

Es importante destacar que en el caso de aceros colados en los que la microsegregacion juega
un papel crucial en el comportamiento del acero durante tratamientos térmicos, se debe
considerar este factor a la hora de determinar la cantidad de silicio o aluminio adicionados a la
aleacion. Probablemente se deba agregar mas que la cantidad minima efectiva ya que estos
elementos no estaran distribuidos uniformemente en todas las zonas de la microestructura. Es
asi que se para lograr un efecto eficaz en la inhibicién de precipitacién de carburos en aceros

colados, se debe sobredimensionar el porcentaje en peso de silicio o aluminio necesario.
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2.4.2 Propiedades mecanicas de aceros bainiticos libres de carburos

colados

Si se comparan los resultados obtenidos para ACBL colados obtenidos por Tenaglia (2019) con
los de ACBL laminados estudiados por Avishan (2012), se observa que en general, los laminados
poseen mejores propiedades a la traccidn y, en particular, mayor ductilidad, ya que poseen menor

cantidad de defectos microestructurales.

La tenacidad al impacto de los aceros colados es similar a los valores de la bibliografia
(Tenaglia (2019), Caballero (2009) y Avishan (2012)) tanto para laminados como para colados.
Por lo tanto, los aceros colados con microestructura bainitica libre de carburos pueden
desarrollar la misma combinacién de resistencia y tenacidad al impacto que los aceros laminados,

cuando son sometidos a similares ciclos térmicos.

En comparacion con los aceros Complex Phase, Dual Phase y TRIP, los ABLC colados poseen
generalmente mayor resistencia mecanica y menor ductilidad. Por otro lado, de acuerdo con
Caballero (2002) y a Tenaglia (2019), los maraging poseen mejor ductilidad para los grados con
tension de rotura mayor a 1700 MPa. Sin embargo, para aleaciones con resistencia alrededor de
1600 MPa, los ABLC colados poseen mayor ductilidad. Cuando se compara la resistencia a la
traccion, los aceros colados bainiticos con bajo contenido de aleantes <10 %, son comparables

con ciertos grados de aceros maraging con un contenido de aleantes cercano al 40 %.

2.5 Austempering en dos etapas

Como ha sido mencionado anteriormente, ha sido reportado en la literatura que la austenita
retenida en la microestructura de los aceros bainiticos libres de carburos puede disminuir la
resistencia mecanica si no sufre efecto TRIP, o si lo hace de manera masiva. Con el objetivo de
obtener aceros con mayor cantidad de ferrita bainitica y reducir la austenita retenida,
manteniendo valores elevados de tenacidad y ductilidad, se puede realizar un austempering en
dos etapas. Con este procedimiento puede lograrse una disminucién de la austenita retenida
respecto de un tratamiento de una sola etapa. Se realiza primero un primer austempering a
elevada temperatura (aproximadamente 350-450 °C), donde se obtiene una bainita ductil y tenaz.
En esta etapa del tratamiento se genera una elevada cantidad de austenita retenida en la
microestructura y se aumenta su contenido de carbono, lo que lleva a una disminucién de la Ms
(temperatura a la cual comienza la transformacién martensitica), pudiendo de esta manera
disminuir la temperatura de transformacioén evitando la formacién de martensita. Luego se

realiza inmediatamente una segunda etapa de austempering a una temperatura mas baja; en esta

31



etapa se incrementa la fuerza impulsora para la transformacién bainitica, logrando que ésta
avance ain mas. Esto lleva a la formacién de una nueva generacién de bainita, mas fina que la
formada inicialmente y a una disminucién de la austenita retenida. Esto es de vital importancia
en aceros colados, que por tener una alta concentracién de aleantes en ciertas zonas de la matriz
metdlica, presentaran altos porcentajes de austenita retenida y bajos de ferrita bainitica. La
segunda etapa de austempering podria disminuir la austenita residual en estas zonas. Esto, podria
incrementar la resistencia del material ya que se disminuiria la cantidad de austenita retenida, la
cual es una fase blanda y ductil, y se incrementaria la cantidad de ferrita bainitica (fase de alta
resistencia y tenacidad). Esta estrategia ya ha sido utilizada en aceros forjados con estructura
bainitica libre de carburos (Chengcong, 2021) y fundiciones nodulares austemperizadas (las
cuales poseen una estructura bainitica similar) (Francucci et al. 2007) mostrando un incremento
en las propiedades en traccién y en la tenacidad. Sin embargo, los estudios en aceros son escasos
y no hay investigaciones realizadas en aceros colados. Esto abre un importante nicho de estudio,

y el tema que se desarrolla en el presente proyecto final.
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3. Objetivos

El objetivo general del presente trabajo es evaluar el uso de tratamientos térmicos de
austempering en dos etapas como medio para mejorar las propiedades mecanicas de aceros
colados con de alto silicio. Particularmente se busca analizar las modificaciones en el material
tratado en una etapa de austempering cuando se lo trata en dos etapas, con distintos tiempos

en el segundo austempering.
Los objetivos especificos que se plantean son los siguientes:

e Disefiar un ciclo térmico de austemperizado en dos etapas que permita maximizar las
propiedades mecdanicas de un acero con composiciéon quimica definida.

e Analizar la influencia del tiempo y temperatura empleados en el segundo austempering
sobre la microestructura obtenida y su dureza, y comparar las propiedades mecanicas
con respecto a una estructura bainitica obtenida con un tratamiento convencional de
austemperizado (de una etapa, la de mayor temperatura).

e Evaluar las microestructuras obtenidas, a través del uso de las técnicas de microscopia
oOptica y electronica de barrido (SEM), difracciéon de rayos X (DRX) y dureza.

e Analizar la influencia de la microsegregacion en la microestructura obtenida.

e Desarrollar una discusion de los resultados que permita incorporar todos los

conocimientos generados durante el proyecto final de grado.
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4. Metodologia experimental

4.1 Seleccidon de composicion quimica

Para el desarrollo del presente trabajo se utilizé un acero de composicién quimica (% peso)

detallada en la tabla 4.1.

Tabla 4.1 - Composicion quimica del acero estudiado (%Peso).

%C %Si %Mn %Cr %Ni %Mo %Al %Co
0,43 2,06 0,58 0,59 0,56 0,53 0,61 0,21

Para lograr una mejor combinacién de resistencia y tenacidad, se afiade silicio con el fin de
inhibir la precipitaciéon de carburos. Se requiere un minimo de 1,5 % de silicio para evitar la
precipitacion de carburos durante la transformacion (Caballero, 2012). Sin embargo, en el caso
de aceros colados, si se usa un contenido de silicio de 1,5 %, la microsegregaciéon durante de
solidificacidn provocaria que en algunas porciones del material el contenido de silicio sea inferior
a 1,5 %, no pudiendo asegurar obtener alli bainita libre de carburos. Por el contrario, un excesivo
contenido de silicio provocaria una disminucién en la tenacidad al impacto del acero (Caballero,
2001-A). De acuerdo con lo mencionado, se ha decidido utilizar un contenido de silicio de 2 % en

el acero de este trabajo.

Tenaglia (2019) analizd el coeficiente de particion del silicio en un acero de igual composiciéon
al estudiado, que resulto ser de aproximadamente 0,8. De esta manera usando un 2% en el acero
estudiado se puede asegurar que en toda la microestructura haya mas del 1,5% minimo que se

debe tener para retardar la precipitacion de carburos.

En cuanto al contenido de carbono, se decidié utilizar un acero de medio de carbono el cual
permite reacciones bainiticas mas rapidas, lo que es clave si se piensa en la aplicacién industrial,
y un mayor avance de la reaccién, que se traduce en una menor fracciéon de austenita retenida y
consecuentemente un bajo porcentaje de austenita blocky, respecto de un acero de bajo carbono.
Ademas, el uso de contenidos medios de carbono permite obtener piezas con buena soldabilidad
y generalmente conduce a microestructuras con buena combinacién de ductilidad, resistencia

mecanica y dureza (Garcia-Mateo, 2017).

Con respecto a los elementos de aleacion, se buscaron distintos contenidos de aleantes

teniendo en cuenta dos aspectos fundamentales. Un bajo contenido de aleantes permite
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reacciones mas rapidas y una reducciéon de costos. Por otro lado, los aleantes mejoran la
austemperabilidad, permitiendo obtener piezas con las microestructuras deseadas de mayor

tamainio.

El Mn produce un aumento notable de la austemperabilidad del acero y de la estabilidad de la
austenita a un muy bajo costo. Por otro lado, se decidié usar cromo, niquel y molibdeno para el
aumento de la templabilidad y no un mayor contenido de manganeso, ya que pequefias cantidades
de distintos aleantes producen un efecto mayor en la templabilidad que una gran cantidad de un
unico aleante. Con el aluminio y el cobalto se buscé acelerar las reacciones bainiticas a baja

temperatura (Garcia-Mateo, 2003).

4.2 Material de partida

El material de partida del presente trabajo es un acero colado de medio carbono y alto silicio. El
mismo fue previamente obtenido en una compra industrial a la empresa Microwen S.A ubicada
en lalocalidad de Bella Vista, provincia de Bs As. Para ello, se utilizé un horno de induccién marca
Inductotherm de 90 kg de capacidad de donde se colaron bloques U (Keel Block) de 1 %4“ de
espesor, cuya geometria se encuentra estandarizada y detallada en la norma ASTM A781
(figura 4.1). Los dos prismas inferiores de los bloques, denominados “longitud calibrada”, son las
porciones de material utilizable, mientras que la parte superior funciona como mazarota, por lo
tanto, se desecha y se utiliza como retorno para futuros procesos. El acero fue colado en moldes
de arena ligados con resina, abiertos y sin sistemas de alimentacién. La composiciéon quimica

resultante del acero colado se lista en la tabla 4.1.

4.3 Seccionamiento de los blogues U

Una vez obtenidos los bloques U colados de dimensiones mostradas en la figura 4.1.A, se
realizaron una serie de cortes con el fin de obtener las secciones calibradas, utilizadas para la
generacidn de diferentes probetas necesarias para el presente trabajo, tal como se esquematiza
en la figura 4.1.B. El primer seccionamiento consisti6 en cortar la longitud calibrada de los
bloques U y desechar la mazarota. Luego, las longitudes calibradas se seccionaron en tres partes
segin su generatriz. Para ambos procedimientos se utiliz6 una sierra de corte continuo

perteneciente al area Metalurgia del INTEMA.

Posteriormente, a partir de las zonas calibradas se mecanizaron probetas tanto para los
ensayos de dilatometria (probetas cilindricas de 4 mm de didmetro y 12 mm de longitud) como

para tratamientos térmicos (prismas rectangulares de aprox. 10x10x40 mm). Los cortes
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metalograficos se realizaron con una cortadora metalografica refrigerada con agua mientras que

el rectificado se desarrolld con una rectificadora de banco del tipo “de bandera”.

101,26 | 1287

Mazarota

\ 2
\| 3375 & w7 ||

f 8 Nivel 3

| h | Nivel 2
3175 | | 3575 ;_,9.'.‘.7.5?“,‘

Nivel 1

Figura 4.1. Representacién esquematica del seccionamiento de los bloques U utilizados. A) Plano del

bloque colado. B) Seccionamiento del bloque para descartar la mazarota.

4.4 Dilatometria

El seguimiento de la transformacion bainitica mediante dilatometria se realiz6 sobre una probeta
del acero estudiado y se utilizé una temperatura de austempering de 330 °C por 2 horas. El equipo
utilizado es un dilatometro de alta resolucion Adamel Lhomargy DT1000 perteneciente al
Departamento de Transformaciones de Fase, Comision Nacional de Energia Atomica (CNEA). El
mismo transmite las variaciones dimensionales de la probeta (cilindro de 4 mm de diametroy 12
mm de largo) mediante un rodillo de silica amorfa y las mide mediante un transformador
diferencial de variacion lineal (LVDT). Ademas, el equipo cuenta con dos filamentos de tungsteno
para el calentamiento de la probeta y mide la temperatura en tiempo real utilizando una

termocupla tipo K.

4.5 Tratamiento térmico

Los tratamientos térmicos consistieron en el desarrollo de un ciclo de austempering en 2 etapas,
seguido de un enfriamiento en agua hasta temperatura ambiente. El tratamiento térmico de
austempering consta de una primera etapa de austenizado completo a 920°C por 1 hora en una
mufla eléctrica (figura 4.2 A). Luego, las muestras se retiran de la mufla y son sometidas a un
enfriamiento rapido hasta un primer ciclo de austempering a una temperatura determinada, en
este caso de 330 °C. Esta temperatura debe estar en el rango de temperaturas comprendidas
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entre Ms y Bs para este acero. Para la determinacién de dichas temperaturas se utilizaron las

ecuaciones 4.1 ay b. Los resultados se muestran en la Tabla 4.2.

Ecuacién 4.1. Férmula para el calculo de a) Bs b) Ms (con concentraciones en wt%) (Bhadeshia &

Honeycombe, 2006).

a) Bs(°C)=830-270C-90 Mn -37 Ni- 70 Cr - 83 Mo
b) Ms (°C) = 539 - 423 C-30,4 Mn - 17,7 Ni -12,1 Cr - 7,5 Mo

Tabla 4.2. Temperaturas Ms y Bs y temperaturas seleccionadas para el ciclo térmico.

Bs 555°C
Ms 310°C
Temperatura para el primer austempering 330°C
Temperatura para el segundo austempering | 230 °C

La primera etapa del austempering fue para todas las muestras igual y tuvo una duracién de
90 minutos a 330 °C, mientras que la segunda etapa se desarroll6 a una temperatura de 230 °C,
por distintos tiempos. La identificacién de las muestras y los parametros de los distintos
tratamientos térmicos se detallan en la tabla 4.3. Para los ciclos de austempering se utilizaron
hornos para tratamientos isotérmicos con una mezcla de sales fundidas de bajo punto de fusion
(KNO3-NaNO; en proporciones iguales), cuyo rango de trabajo se establece entre 160-550 °C

(figura 4.2 By C). El ciclo térmico con los distintos tiempos ensayados se muestra en la figura 4.3.

Todos los tratamientos fueron finalizados con un temple al agua.

Figura 4.2. Hornos empleados para el ciclo termico. A) Austenizado a 920°C por 1 hora. B) Primer

austempering a 330°C por 90 minutos. C) Segundo austempering a 230°C en distintos tiempos.
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Figura 4.3. Ciclo térmico empleado.
Tabla 4.3 Identificacién de muestras segtn su ciclo térmico.
Muestra Austenizado Primer austempering Segundq
austempering
MO -
M4 4 horas a 230 °C
M8 o . o 8 horas a 230 °C
M24 1 horaa 920 °C 90 minutos a 330 °C 24 horas 4 230 °C
M32 32 horas a 230 °C
M48 48 horas a 230 °C

4.6 Preparacion metalografica y reporte fotografico

Luego del tratamiento térmico propuesto, se procedié a preparar metalograficamente la muestra

para su posterior reporte fotografico.

En primer lugar, las muestras se seccionaron a la mitad de su longitud y se realiz6, sobre la
cara transversal de la probeta, un proceso de desbaste sucesivo con lijas al agua de
granulometrias entre 100-1000mesh. Luego, se realizé el pulido metalografico en pafio (pulido
espejo), utilizando una suspensién de particulas de alimina de 0,3 um como abrasivo. Una vez

culminado el proceso de pulido espejo, se lavd 1a muestra con alcohol isopropilico y se revelé la
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microestructura por medio del uso de Nital 2% como reactivo quimico. Las observaciones
metalograficas se realizaron en un microscopio metalografico invertido Leica DMI 3000M. Tanto
el reporte fotografico, a diferentes aumentos, como el procesamiento digital de las imagenes se

desarrollé mediante el software Image Pro-plus.

4.7 Determinacion de la austenita retenida

La determinacién de la fraccion de yre se realizé por medio de ensayos de difraccion de rayos X
(DRX). Se utiliz6 un difractémetro Panalytical X'pre-Pro operado a 40 kV y 40 mA perteneciente
al laboratorio de DRX del INTEMA. Los barridos se realizaron abarcando el intervalo de 20 =
[38- 86]° con pasos de 0,05 ° y un tiempo de conteo de cuatro segundos por paso, utilizando
radiaciéon de Cu Ka, conforme a la norma ASTM E 975. El analisis se realiz6 sobre la misma
muestra que se usé para la observacién metalografica. La fraccion de austenita retenida se
determiné mediante el refinamiento por Rietveld de los patrones obtenidos, los cuales incluyen
los picos {111, 200, 220} de la austenita y {200, 112, 022} de la ferrita, utilizando los programas
X’Pert HighScore, X'Pert Data Viewer y Powder Cell (PCW) 2.4. Las mediciones se hicieron sobre

todas las muestras.

4.8 Dureza

Se midio la dureza Rockwell C de todas las muestras con el uso de un durémetro universal Ibertest
modelo DU-250, conforme los procedimientos establecidos por la norma ASTM E-18. Se tomaron

tres mediciones y luego se calcul6 el promedio.

4.9 Microscopia electrdnica de barrido (SEM)

Las imagenes fueron obtenidas en un microscopio electrénico de barrido Zeiss Crossbeam 350
perteneciente al laboratorio de microscopia electronica del INTEMA, empleando una apertura de
120 um y un voltaje de 15 Kv. Las imagenes fueron tomadas a partir de lo recibido por el detector

de electrones secundarios, los cuales brindaron informacidn topografica de la muestra.
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5. Resultados y discusion

5.1 Austempering en una etapa

5.1.1 Estudio del avance de la transformacién a 330 °C mediante ensayos de

dilatometria

El seguimiento de la transformacion a 330 °C se realizé a través del ensayo de dilatometria. En la
figura 5.1 se puede ver la variacion del cambio de longitud relativo (AL/LO) y de su derivada
(DRCL) con el tiempo.

""""""" AL/LO Derivada de AL/LO 4% DRCL
60 0,2
...... 0,18
50 N ———————————————_emm
""""" 0,16
40 0,14
0,12
< 30 e
] a4
5 01 ~A
2
0 0,08
10 0,06
ts G 0,04
0
l 0,02
PN |
10 bV W TR TR TR W TS TV WY O P TRRT verT W 1 F I
0 20 40 60 80 100 120
Tiempo [min]

Figura 5.1. Variacién del cambio de longitud relativo y de su derivada con el tiempo a 330 °C.

Se observa que la transformacion inicia a los pocos segundos de alcanzada la temperatura del
tratamiento y avanza rapidamente debido a la fuerza impulsora disponible a este
subenfriamiento. Ademas, a los 14 minutos se alcanza el 4% de la DRCL (criterio adoptado para
definir el stop de transformacion bainitica), y alos 20 minutos la derivada se hace nula, indicando
el cese de la transformacién (Santajuana, 2019). El tiempo seleccionado para el tratamiento
térmico (90 minutos) supera ampliamente este periodo, asegurando que el material ha alcanzado

el estado de "reaccién incompleta”.

40



Es crucial entender que la estabilizaciéon de la curva dilatométrica no implica que toda la
austenita se haya transformado. Debido al mecanismo desplazativo de la transformacién
bainitica, esta se detiene cuando el contenido de carbono en la austenita residual alcanza la curva
To’, donde las energias libres de la ferrita bainitica y la austenita se igualan, haciendo
termodinamicamente imposible la formacién de mas ferrita bainitica (Bhadeshia, 2001). Por
tanto, el hecho de que la curva dilatométrica muestre una estabilizacion de la dilataciéon no
implica la ausencia de austenita retenida, sino que indica el fin de la transformacién a esa

temperatura particular.

5.1.2 Microestructura resultante

La figura 5.2 presenta la metalografia dptica, a distintos aumentos, de la muestra tratada con un
solo ciclo de austempering (330 °C, durante 90 minutos) y atacada con Nital 2%. No se
identificaron fases de alta temperatura, como perlita o ferrita equiaxial. Tampoco se obtuvo
martensita de forma masiva. Se pueden notar una gran cantidad de pequefias regiones claras
entre las plumas de ferrita bainitica, que corresponden a austenita blocky. Naturalmente, el
refinamiento microestructural y los posibles cambios microestructurales asociados a las
heterogeneidades quimicas presentes fundamentan la necesidad de utilizar técnicas de analisis
complementarios y microscopia electronica. En este sentido, el resultado de los ensayos de DRX
sobre estas muestras indica que la fraccidn de austenita retenida es de aproximadamente 30 %.
Del procesamiento de estos resultados, fundamentalmente de los parametros de refinamiento de
los picos de difraccidn, se determiné que el contenido de carbono en dicha fase es de 1,26 wt%.
La determinacién del %C promedio de la austenita blocky y film, se llevé a cabo a través del uso
de la ecuacién de Dyson y Holmes (1970), que correlaciona el parametro de red de la austenita

con su composiciéon quimica como:

Ecuacién 5.1. Formula de Dyson y Holmes para calcular el carbono disuelto en la austenita.

a, = 3,5780 + 0,033%C, + 0,00095%Mn, + 0,002%Ni,, + 0,0006%Cr, + 0,0031%Mo,
+0,0015Cu,
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Figura 5.2. Microscopia 6ptica de la Mo. Atacada con Nital 2%

Por otro lado, las metalografias resultantes del uso de microscopia electrénica de barrido se
presentan en la figura 5.3. Se observa la presencia de austenita film (yam) que coexiste con
grandes regiones de austenita blocky (yuiocky), €n convivencia con una fase de morfologia acicular
asociada a la ferrita bainitica (o). Una limitacion de la técnica de DRX es que no permite distinguir
claramente la martensita de la ferrita bainitica. Esto se debe a que esta técnica utiliza los
parametros de red para identificar cada fase y la martensita tiene la estructura de una ferrita
sobresaturada en C. Como consecuencia, sus picos se superponen. En el caso de las micrografias
SEM de la muestra estudiada, no es posible identificar martensita, la cual se deberia encontrar
dentro de la austenita blocky. Esto se debe a que ésta estara menos enriquecida en carbono que
la austenita film y, por ende, tendra una menor Ms. La Ms promedio aproximada de la austenita

retenida al final de la transformacion, tras el enfriamiento se calcul6 con la ecuacién 4.1 y resulto

de -30,95 °C, lo cual es consistente con la ausencia de martensita en esta muestra.

1um EHT= 500kV Signal A=SE2 Mag= 6.00KX A 2 prn EHT= 500kV Signal A= SE2 Mag= 350K X 2. ..
= WD= 186 mm Apertura = 30.00 : LaMED — = = : CAMED
. = pm  Date: 20 Apr 2026 AR S WD=186mm Apettura= 30.00um  Date: 20 Apr 2026 "

Figura 5.3. Imagenes obtenidas por SEM de la muestra MO.
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Al analizar en mayor detalle la microestructura resultante en la muestra Mo, figura 5.4, se
observa una marcada heterogeneidad en las dimensiones de las plumas de ferrita bainitica. En
primer término, debe considerarse que el crecimiento de la ferrita bainitica esta fisicamente
limitado por el tamafo del grano de la austenita previa, ya que las plumas no pueden atravesar
los limites de grano de la fase madre. Por este motivo, es comun identificar plumas que se
extienden de extremo a extremo del grano de austenita (un ejemplo se sefiala con un recuadro
blanco en la figura 5.4). Sin embargo, en la micrografia también se registran plumas que no logran
completar dicho recorrido (ejemplo sefalado con un recuadro negro en la figura 5.4). Este
fenémeno se atribuye al incremento en la resistencia mecanica de la austenita residual a medida
que avanza la transformacién y se enriquece en carbono. Debido al caracter desplazativo de la
formacién de la bainita, el crecimiento de la ferrita requiere de una deformacién plastica en la
austenita circundante para acomodar el cambio de forma. Al aumentar la resistencia de la
austenita madre, dicha deformacién se vuelve mas dificultosa, lo que termina por bloquear el
movimiento de las interfaces austenita/ferrita bainitica antes de que la pluma alcance el limite de
grano opuesto (Avisan B., 2017). Es por esto que las plumas que nuclean en estadios avanzados
de la transformacién resultan ser mas cortas y finas que las iniciales, dando lugar a una

distribucién de tamafios de plumas que no es homogénea en todo el acero.

Por otro lado, de la observacion de las figuras 5.4 y 5.3, no se evidencia la existencia de
carburos. Esto es consistente con lo esperado en funcién del contenido de silicio propuesto para
la composicién quimica del acero en estudio. Es decir que, el 2 % de silicio que compone al acero

estudiado cumplié su funcién de inhibir la precipitacién de carburos durante 90 minutos.

i : \\i\; g A Sl

1 um EHT= 500kV Signal A=SE2 Mag= 6.01KX (& 3
— ) ANMEN
WD= 186 mm Apertura= 30.00um  Date: 20 Apr 2026 RERBRSL R

Figura 5.4. Micrografia SEM de la muestra MO.
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5.1.3 Conclusiones parciales

Del estudio y andlisis microestructural del acero colado de alto Si austemperado en una etapa a

330 °C durante 90 minutos, surgen las siguientes conclusiones:

Se obtuvo una microestructura compuesta por ferrita bainitica y un aproximado de 30% de
austenita retenida, libre de carburos, de fases de alta temperaturas y de martensita.

El enriquecimiento de carbono permiti6 estabilizar térmicamente la austenita retenida a la
temperatura de austempering evaluada, la transformacién bainitica se detiene a los 14
minutos de tratamiento. La estabilizacion de la expansion dilatométrica permite establecer
que, para este tiempo, se alcanza el limite de la reaccién incompleta gobernada por la
condicién Ty'.

La presencia significativa de austenita retenida blocky indica que el material posee el
potencial para ser optimizado mediante una segunda etapa isotérmica.

La supuesta ausencia de carburos indica que el efecto de retardo en la precipitacion de

carburos fue eficiente durante el tiempo que duro el ciclo térmico.
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5.2 Austempering en dos etapas

5.2.1 Introduccién de una segunda etapa de austempering

Como se explicd en la seccién 2.2.2, la presencia de grandes bloques de austenita, poco

enriquecidos en carbono, hace que el acero tenga baja estabilidad mecanica. La martensita fresh
es una fase que se busca evitar por su baja tenacidad. Ademas, la austenita retenida,
principalmente la austenita blocky, disminuye la resistencia global del acero. Es por esto que se

busca minimizar su presencia y formar mas ferrita bainitica a expensas de la austenita retenida.

En este contexto, se realizé un segundo austempering a una temperatura menor a la de la
primera etapa del ciclo térmico. Es importante destacar que la temperatura seleccionada (230 °C)
es menor que la Ms determinada para el acero sin tratar, es decir, considerando la composicion
quimica nominal del acero. Esto se debe a que, como se explico previamente, la Ms depende de la
composicién del acero, principalmente del contenido de carbono. A medida que avanza la
transformacion bainitica el carbono particiona desde las plumas de la ferrita bainitica a la
austenita circundante. Es asf como un mayor enriquecimiento de esta disminuira su Ms haciendo
posible un segundo austempering a la temperatura seleccionada. Como se comentd en la
seccidn 4.3, la Ms resultante para el final promedio de la muestra con un solo austempering

resulto de -30,95 °C, haciendo posible un segundo austempering a 230 °C.

En esta segunda etapa a una menor temperatura se busca un mayor avance de la
transformacion que, a su vez, forme una nueva generacion de ferrita bainitica mas fina que la que
precipité en una primera instancia. La fase que se cree que estard mas influenciada por este
segundo austempering, es la austenita blocky, ubicada preferencialmente en las zonas LTF. La
austenita film se presenta en finas laminas con alto enriquecimiento en carbono y es, por lo tanto,

considerablemente mas estable, ya que tendra una menor Bs y Ms.

Otra consecuencia esperable es que al final de la transformacidn se obtenga menor cantidad
de austenita retenida con un mayor enriquecimiento de carbono, lo cual aumentara tanto la
resistencia de esta fase como su estabilidad, minimizando la posibilidad que transforme a

martensita fresh por efecto TRIP.

La seleccion de distintos tiempos para el segundo austempering se lleva a cabo con el fin de
determinar el tiempo 6ptimo tal que se maximicen los beneficios obtenidos por el ciclo térmico

ensayado.
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5.2.2 Microestructuras resultantes

Las metalografias dpticas resultantes de las muestras austemperadas en dos etapas, a diferentes
tiempos se presentan en la figura 5.5. Al igual que para la muestra austemperada a 330 °C (en una
sola etapa), se puede observar una estructura refinada, compuesta por fases de morfologia

acicular y zonas claras vinculadas a la austenita retenida. Para ninguno de los tiempos evaluados,

se identifico la presencia de fases de alta temperatura como perlita o ferrita.




Figura 5.5. Micrografia de las muestras resultantes del austempering en dos etapas a diferentes tiempos,
a 500X. Atacadas con Nital 2% A) Muestra 0. B) Muestra 4 C) Muestra 8. D)Muestra 24 E) Muestra 32 D)
Muestra 48.

Mayores detalles se pueden observar al analizar las microestructuras obtenidas por medio de
SEM, tal como se presentan en la figura 5.6. En primer lugar, como se esperaba, en la muestra M0
se evidencian bloques de austenita de mayor tamario, los cuales, a su vez, estan en mayor cantidad
que los que se observan para el resto de las muestras. Esto permite inferir que parte de esta
austenita blocky continu6 transformandose durante la segunda etapa de austempering a la que

se sometio al resto de las muestras.

Con respecto ala morfologia de las fases, se evidencia que la muestra tratada en una sola etapa
(MO) presenta plumas de ferrita bainitica considerablemente mas gruesas que las observadas tras
el segundo tratamiento térmico. La ferrita bainitica que se forma durante el segundo
austempering (a 230 °C) nuclea y crece a expensas de los bloques de austenita residual que
quedaron sin transformar en la primera etapa. Debido al enriquecimiento progresivo en carbono
experimentado a 330 °C, esta austenita matriz posee una mayor resistencia mecdanica, lo que
restringe significativamente el crecimiento espacial de las nuevas placas. Sumado a esto, el brusco
descenso de temperatura a 230 °C incrementa la fuerza impulsora disponible (mayor
subenfriamiento), favoreciendo una alta tasa de nucleaciéon. La combinacién de una matriz
austenitica fuerte y una alta fuerza impulsora da como resultado la formaciéon de una 'ferrita
bainitica secundaria' (identificada en la Figura 5.6) a una escala notablemente mas fina. Es
fundamental destacar que la nucleacion de esta segunda generacidn de ferrita bainiticaes posible
debido a que el enfriamiento a 230 °C elude la condicién de reaccién incompleta alcanzada a
330 °C, restaurando la inestabilidad termodinamica necesaria para que la transformacion prosiga

en la austenita blocky (Garcia-Mateo & Caballero, 2011).
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Figura 5.6. Micrografias SEM de las muestras Ay B) M0. Cy D) M4. Ey F) M24. Gy H) M32.1y ]) M48.

Un aspecto relevante observado en las micrografias es la notable uniformidad y reducido
espesor de los films de austenita retenida situados entre las placas de ferrita bainitica. Esta
caracteristica microestructural estd intrinsecamente vinculada al proceso de particion de
carbono durante el crecimiento de las placas de ferrita bainitica. Debido a la casi nula solubilidad
del carbono en la ferrita bainitica, el exceso de soluto es reyectado hacia la interfase a,/y en
distancias de difusién sumamente cortas a las temperaturas de austempering ensayadas. Este
enriquecimiento local eleva rapidamente la concentracién de carbono en la yuim hasta alcanzar el
limite termodinamico definido por la linea T¢’, punto en el cual la formacién de nueva ferrita se
detiene por la estabilizaciéon quimica y mecanica de la fase matriz. Como consecuencia, los films
de austenita resultantes poseen muy bajos espesores y constantes en toda la microestructura, lo
cual es fundamental para la integridad mecdanica del acero, dado que su reducido tamafio aumenta
su estabilidad frente a la transformacién martensitica inducida por deformacién en comparaciéon

con los bloques de mayor tamafio.
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5.2.3 Influencia de la microsegregacion: diferencias entre zonas LTF y FTF

La influencia de la microsegregacion quimica, inherente al proceso de colada, sobre la respuesta
del material al tratamiento térmico de austempering en dos etapas se puede observar tanto en
las metalografias épticas como en las electrénicas (SEM). Vale la pena recordar que la
solidificaciéon dendritica de la austenita primaria divide la microestructura en dos regiones: las
primeras zonas en solidificar (FTF) y las dltimas zonas en solidificar (LTF). Al observar las
metalografias 6pticas de la figura 5.5, es posible identificar la heterogeneidad microestructural
general, fundamentalmente vinculada por la observacion de diferentes cantidades de austenita
retenida en las zonas LTF y FTF. Mayores detalles microestructurales se pueden identificar al
analizar, para cada muestra evaluada, las micrografias SEM tanto para las zonas FTF como para

las LTF respectivamente, tal como se presenta en las figuras 5.7 y 5.8.

WO = 4.2 mm Mag= 200KX

4pm EHT=15.00 kV/ Signal A= SE2 Date: 4 Jul 2023 | 4um EHT= 1500 kV Signal A= SE2 Date: 4 Jul 2023
WD= 4.2 mm Mag= 2.00KX

LN & .
4 pm EHT= 1500 kV Signal A= SE2 Date: 4 Jut 2023 4pm EHT=15.00kV Signat A= SE2 Date: 4 Jul 2023
WD= 46 mm Mag= 200KX ‘ Wo= 59 mm Mag= 200K i

Figura 5.7. Metalografias SEM. Zonas FTF de las muestras A) Mo B) M4 C) M24 D) Mag

50



Austempering en dos etapas en aceros bainiticos colados de alto silicio C. Fernandez Nucci
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Figura 5.8. Metalografias SEM. Zonas LTF de las muestras A) Mo B) M4 C) M24 D) Mas

e,

Las micrografias de las zonas FTF (figura 5.7) muestran una estructura formada
principalmente por plumas de ferrita bainitica de morfologia comparativamente gruesa y
homogénea, con austenita film entre dichas plumas. A lo largo de la evolucion temporal del
tratamiento (Mo = Masg), no se observan cambios apreciables en la morfologia general de estas
zonas. Esto se puede explicar por el hecho de que las regiones FTF son mas pobres en elementos
solutos estabilizadores de la austenita (como Mn y C) y en endurecedores por solucién sélida
(como Si) debido al coeficiente de particion k < 1 de estos elementos. Al tener menor contenido
de aleantes, la austenita en las zonas FTF posee una menor estabilidad termodinamica y una
temperatura Bs mas alta. Esto promueve una transformacion bainitica rapida y extensa durante
la primera etapa del tratamiento. Por el contrario, las zonas LTF (figura 5.8) presentan una
microestructura mas refinada. A diferencia de las FTF, las zonas LTF muestran una distribucién
mas heterogénea de tamafios de ferrita bainitica, especialmente visible en las muestras

austemperadas en dos etapas.

La morfologia de la austenita retenida es predominantemente blocky en las zonas LTF. La alta
concentracion de solutos estabilizadores permite retener bloques mas grandes que pueden ser

poco estables mecanica y termodinamicamente si no se enriquecen lo suficiente en carbono.
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La comparacioén entre las zonas FTF y LTF demuestra que el tratamiento de austempering en
dos etapas actia selectivamente, teniendo su mayor impacto en las zonas LTF. Mientras que las
zonas FTF transforman casi completamente a alta temperatura, las zonas LTF retienen el
potencial de transformacion. La segunda etapa a 230°C aprovecha esta austenita retenida blocky
para lograr un mayor avance de la transformacién, llevando a un refinamiento de grano y
enriquecimiento de la austenita residual. Este comportamiento coincide con lo observado por
Avishan (2017), quien sefiala que la heterogeneidad quimica en aceros colados de alto silicio
puede ser reducida mediante ciclos térmicos disefiados para agotar la austenita en las regiones

segregadas, homogeneizando asi la respuesta mecanica global del componente.

5.2.4 Formacioén de carburos

Un punto importante para destacar es la observacidén de la presencia de carburos en las muestras
que se trataron en dos etapas de austempering, los cuales tienen forma de esfera y una tonalidad
clara, tal como se ejemplifica en la figura 5.6, para las diferentes muestras evaluadas. Se observa
que estos carburos ya han precipitado paralas 4 horas de tratamiento isotérmico (M4). Un detalle
de los carburos presentes en las muestras M24, M32 y M48 se presenta en la figura 5.9. Se puede
ver que se forman preferentemente en las zonas LTF, ya que se espera que esta posea mas
carbono que la FTF debido a la particién de este elemento durante la transformacién hacia las
zonas LTF. Por otro lado, es posible notar que los carburos se ubican en las zonas donde se
encuentra la austenita film, lo cual es coherente con lo reportado por Saha Podder y Bhadeshia
(2010) que dicen que como esta fase tiene una alta concentracién de carbono serd mas propensa
a la precipitacion de carburos que la austenita blocky. Si se comparan los carburos de las 3
muestras, se puede identificar una tendencia al aumento en el tamafio de carburos a medida que

aumenta el tiempo de tratamiento, lo que podria indicar una coalescencia de estos.

Con el fin de determinar qué tipo de carburos precipitaron en las muestras, se realizé un
analisis por medio de espectroscopia de energia dispersiva de rayos X (EDS), el cual permite
realizar un analisis quimico semicuantitativo sobre una regién puntual o un area de la muestra
en estudio. Dicho analisis se desarrollé sobre las muestras M4 y M32, utilizando un potencial de

15keV. Los resultados se listan en la tabla 5.1.
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Austempering en dos etapas en aceros bainiticos colados de alto silicio C. Fernandez Nucci
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Figura 5.9. Carburos en las muestras A) M24. B) M32. M) M48

Tabla 5.1 Analisis de EDS sobre los carburos presentes en las muestras M4 y M32, reportados en % peso.

Fe Mo Cr Si

Carburol1 | 74,5+27 8,8+0,60 5521 2,8+0,3

M4
Carburo2 | 73,1+2,4 | 10,7+0,90 6,6 2,7 2,8+0,3

M32 | Carburo3 | 84,6 +3,0 1,004 7,830 2,4+0,3

En primer lugar, para analizar los resultados es importante comparar el tamafio de los
carburos identificados con el volumen de interaccidon de la técnica EDS (efecto de volumen de
interaccion). En cuanto al tamafio, los mismos pueden ser cuantificados aproximadamente por
medio de las imagenes SEM, de donde surge que tanto el carburo 1 como el 2 presentan un
didmetro de aprox. 0,24um, mientras que el carburo 3 presenta un didmetro de 0,26 um, tal como

se observa en la figura 5.10, respectivamente.
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Austempering en dos etapas en aceros bainiticos colados de alto silicio C. Fernandez Nucci

Carburo 1 j i Carburo 2

4 (0,24 um) (0,24 pum)

Carburo 3
0,26 pm)

Figura 5.10. Micrografia SEM de los carburos analizados por medio de EDS. A) Carburo 1(M4), B)
Carburo 2 (M4), C) Carburo 3 (M32)

En cuanto al volumen de interaccién, existen varias ecuaciones empiricas para calcular la
profundidad maxima de penetracién de los electrones (rango de electrones, Re). Una de las mas
utilizadas y precisas para el analisis de rayos X es la ecuacién de Anderson-Hasler (Anderson y
Hasler, 2013).

_0,064.(Ey®® — E;°%)
p

e

donde,

e Re: Profundidad o rango de emisidn en micrones (pum).
e Eo: Voltaje de aceleracion del haz (en keV).
e E. Energia de corte critica (Critical Activation Energy) en keV para la linea de rayos X

del elemento que se esta midiendo

p: Densidad del material en g/cm3
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Considerando que se utilizd un potencial de 15keV, y una densidad promedio de 7,8g/cm3, es
posible determinar el rango de emisiéon promedio (Re) tal como se presenta en la Tabla 5.2.

Tabla 5.2. Determinacion del Re conforme la ecuacion de Anderson-Hasler.

Elemento Fe Mo Cr Si
Linea espectral K, L, K, K,
Ec (keV) 6,4 2,52 5,99 1,84
Re (um) 0,58 0,73 0,6 0,75

De la comparacion de estos resultados con los tamafios de los carburos analizados, resulta que
los rangos de emisién promedio determinados son superiores, en todos los casos, al tamafio de
los carburos presentes y, en consecuencia, no son resultados fiables en términos absolutos. Por
ejemplo, se puede asumir que el %Si identificado corresponden casi con totalidad a la matriz. Del
mismo modo, es posible afirmar que los porcentajes reales de Mo y Cr dentro del nanocarburo

estén "diluidos” en el resultado presentado.

Sin embargo, estos resultados se consideran validos y sumamente 1til para ser utilizados en el
andlisis de las tendencias de los mismos, fundamentalmente respecto al Mo. Si se considera la
relaciéon Mo/Cr para cada carburo, se observa que los carburo 1 y 2 tienen una relacién cercana a
1,6, mientras que el carburo 3 ronda en 0,12. Esto da un indicio claro que el carburo 3 es una fase
diferente al 1 y al 2. La identificaciéon de Mo en esos porcentajes refuerza la idea de la influencia

del Re sobre la medida.

Se puede ver que los carburos analizados en la M4 parecen ser carburos complejos aleados
con Mo y Cr, mientras que para el caso del carburo analizado en la M32 se corresponderian a un
carburo principalmente aleado con Cr. Esta distinciéon también da indicios del momento en los
que se podrian haber formado. Dado que el molibdeno tiene una energia de activacion para la
difusién mucho mas alta que el cromo y el carbono a las temperaturas de austemping utilizadas
(entre Bs y Ms), el Mo no podria difundir para participar en la nucleaciéon de nuevos carburos, lo
que permite inferir que la ausencia de Mo en el carburo 3 implica una precipitacién durante el
austempering (precipitacién secundaria). En cuanto a los carburos 1y 2, se estima que su origen
podria ser previo al autempering, fundamentalmente vinculado por la presencia de Mo. La
clarificacién del origen de estos carburos y el andlisis estadistico riguroso excede el alcance de

este trabajo.

La presencia de estos carburos podria tener impacto en las propiedades mecanicas finales. En
las muestras tratadas con dos ciclos de austempering se espera que, por un lado, aumente la
resistencia por el refinamiento estructural. Por otro lado, es posible que se reduzca la tenacidad

por la presencia de carburos.
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5.2.5 Evolucién microestructural en funcion del tiempo de la segunda etapa

de austempering

Los resultados de la cuantificacion del porcentaje de austenita retenida en funcién del tiempo de
tratamiento de austemperado (segunda etapa), y la cantidad de carbono en la austenita retenida

calculada se presenta en la figura 5.11.
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Figura 5.11. Austenita retenida y su contenido de carbono en funcién del tiempo del segundo

austempering.

En las muestras de menores tiempos (M4, M8), se observa una tendencia de incremento
progresivo en el contenido de carbono de la austenita, acompafiado de variaciones en su fraccion

volumétrica.

El material de partida (M0), proveniente de la primera etapa a 330°C, contiene austenita
retenida con un contenido de carbono de 1,26wt%, tal como fue calculado en la seccién 5.2.2. Al
someter este material a una segunda etapa a menor temperatura (230°C), se incrementa el
subenfriamiento y, por ende, la fuerza impulsora para la transformacién (Bhadeshia, 2001). Esto
reactiva la nucleacién de nuevas placas de ferrita bainitica (ferrita bainitica secundaria) dentro
de los bloques de austenita inestable que no transformaron en la primera etapa. A medida que
avanza esta transformacion, la ferrita bainitica, que tiene una solubilidad de carbono muy baja,

expulsa el carbono hacia la austenita residual circundante. Dado que la presencia de silicio
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(2,06wt%) retarda la formacién de cementita, el carbono permanece en solucidn soélida,

enriqueciendo la austenita.

En la muestra sometida a un solo austempering a 330°C, se alcanza la condicién de T’¢ con un
grado de avance de la transformacion bainitica menor que en el resto de las muestras. Es por esto
que la proporciéon de austenita retenida con bajo contenido de carbono es mayor en la muestra
sometida a una sola etapa de austempering que en aquellas sometidas también a otra etapa a una
menor temperatura. Estos resultados son consistentes con las observaciones metalograficas

presentadas en secciones previas.

Si bien es notorio que la transformacién avanzo en las muestras M4 y M8 con la consecuente
reduccién de austenita retenida y aumento de su concentracién de carbono, por lo visto en las
micrografias se sabe que también precipitaron carburos en estas muestras. Sin embargo, si se
analiza el enriquecimiento de carbono de la austenita, parece ser que la cantidad de carburos que

precipitaron no son significativos.

En la muestra M24, se registra un maximo en el contenido de carbono mientras que la fraccion

de austenita retenida no varia con respecto a la muestra de 8 horas.

En base a estos resultados, se estima que la muestra alcanzé la condicion de reaccion
incompleta (To’) para un tiempo entre las 4 y 8 horas. Este hecho hara que para las 24 horas se
haya alcanzado el nivel maximo de avance de la transformacién bainitica a 230°C y, por ende, la
cantidad minima de austenita retenida posible para las condiciones ensayadas. Una vez que la
transformacion ces6, al mantener la muestra a 230°C se favorecera la difusién del carbono de la
ferrita bainitica a la austenita retenida circundante, dado que es la condiciéon mas favorable en
términos termodinamicos, obteniendo asi una austenita con mayor enriquecimiento de carbono.
Este fendmeno es caracteristico del proceso de auto-revenido que suele ocurrir en ciclos térmicos
de austempering a altos tiempos. Es decir, hay un flujo de carbono de la ferrita bainitica a la

austenita retenida.

En comparacidon con el resto de las muestras, en este tiempo se obtiene la austenita con mayor

enriquecimiento de carbono y, por lo tanto, mas estable.

Paralas muestras M32 y M48, 1a cantidad de austenita retenida se mantiene aproximadamente
estable si se considera el error en la medicién. Sin embargo, se nota una disminucion del

contenido de carbono en la austenita.
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Este comportamiento, como se detall6 en la seccién teérica 2.2.6, marca el inicio del estadio de

sobreenvejecimiento. Aunque el alto contenido de silicio retrasa la precipitaciéon de cementita, no
la evita indefinidamente. Segun Bhadeshia (2015), en tratamientos isotérmicos prolongados, la
austenita enriquecida eventualmente precipita carburos (como carburos épsilon o cementita)
para reducir su energia libre. La precipitaciéon de carburos consume el carbono que estaba en
solucion solida en la austenita, provocando la disminucidn del Cy. Si bien en las micrografias del
resto de las muestras también se identificaron carburos, es notorio ver como en las muestras de
mayores tiempos aumenta la cantidad de carburos que precipitan. Estas observaciones son

consistentes con el andlisis desarrollado en la seccién 5.2.4.

Se podria dar el caso de que, sila austenita pierde el suficiente carbono, vuelva a ser posible el
avance de la transformacion bainitica a partir de esta austenita pobre en C. Sin embargo, en este
caso el principal cambio se dara en la austenita film ya que es donde precipitan los carburos. Dicha
austenita, dado a su morfologia y elevada concentracion de C, no sera propensa a transformar a

ferrita bainitica incluso cuando su concentracién en carbono disminuye.

5.2.6 Dureza

En la figura 5.12 se muestra la variaciéon de la dureza Rockwell C en funcién del tiempo del

segundo austempering.
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Figura 5.12. Variacién de la dureza con el tiempo del segundo austempering.

58



Se observa una tendencia donde la dureza se mantiene estable inicialmente, aumenta hasta
alcanzar un maximo en la muestra de 24 horas, y luego sufre una caida abrupta en los tiempos

prolongados (M32, M48). Como se detall6 en la revisidn bibliografica (Secciones 2.2.6 y 2.2.7),

este comportamiento no responde a una Unica variable, sino a una compleja competencia entre

mecanismos de endurecimiento y mecanismos de ablandamiento.

En los resultados de dureza correspondientes a las primeras etapas del segundo tratamiento
isotérmico (muestras de 0, 4 y 8 horas), se observa una meseta donde los valores se mantienen
practicamente constantes si se contempla el error asociado a cada medicidon. En las muestras M4
y M8 se esperaria un aumento de la dureza asociado con el refinamiento microestructural
generado por la precipitacién de una segunda generacion de ferrita bainitica mas fina que la que
precipit6 en la muestra M0. Ademas, como se vio en los resultados de DRX, disminuye la cantidad
de austenita retenida, que es la fase blanda de la microestructura si se la compara con la ferrita
bainitica. Por otro lado, la austenita se enriquece en carbono, lo que la vuelve una fase mas
resistente en comparacion con la austenita retenida de la muestra inicial. En las micrografias SEM
(figura 5.9) se evidencia la presencia de carburos, lo cual podria aumentar la dureza. Sin embargo,
los resultados del DRX muestran un enriquecimiento en carbono de la austenita residual, el cual
se esperaria que disminuya si precipitan los suficientes carburos. Es asi que, con la informacion
obtenida en el presente trabajo, no se puede concluir si la cantidad de carburos precipitados en
las muestras M4 y M8 son significativos como para influir en las propiedades mecanicas del

material.

Si bien se espera que los factores explicados anteriormente contribuyan a un aumento en la
dureza global del acero, otro fenémeno ocurre por el tiempo prolongado al que se someten las
muestras en el ciclo térmico estudiado. El auto-revenido del acero produce una disminuciéon de la
dureza en el material generado por la difusion del carbono de la ferrita bainitica hacia la austenita
circundante. Esto disminuiré la sobresaturacion en carbono de la ferrita bainitica, reduciendo asi
las tensiones residuales y la densidad de dislocaciones presentes en esta fase, que se espera que

sea la fase que mas contribuya a la dureza del material.

Se puede decir entonces que en las muestras M4 y M8 se genera un balance entre los factores
que contribuyen al aumento de la dureza con los que generan un ablandamiento en el material

haciendo que la dureza global se mantenga aproximadamente constante.

En la muestra M24 se observa un pico maximo en la dureza. Como se vio en el punto anterior,
la cantidad de austenita retenida es igual que en la muestra M8, dando indicio de que la

transformacion llego a su maximo grado de avance a 230°C. Sin embargo, esta austenita esta mas
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enriquecida en carbono, lo que como ya se explicd anteriormente, genera un aumento en la dureza
de esta fase. Por el tiempo considerablemente mayor en el que se tratdé en comparaciéon con la
muestra anterior y el enriquecimiento de carbono de la austenita retenida, se puede deducir que
en esta muestra la degradacién de la ferrita bainitica es significativamente mayor que en las
anteriores muestras. Esto podria generar una mayor precipitaciéon de carburos, lo que se espera
que contribuya a un aumento en la dureza global del material por el fenémeno de endurecimiento
por precipitacién. Es asi como pesa mas en el balance de factores el enriquecimiento de la
austenita retenida en carbono y la precipitacidon de carburos que la disminucién de carbono de la

ferrita bainitica, generando asi el maximo de dureza de las muestras analizadas.

Al estudiar los resultados de dureza correspondientes a las muestras M32 y M48, se evidencia
una reduccidn drastica del valor maximo alcanzado a las 24 horas. Estd marcada caida en la
dureza sugiere que el material entro en una etapa de sobreenvejecimiento, donde los mecanismos
de ablandamiento microestructural superan a los fendmenos de endurecimiento. La exposicion
del material durante 32 y 48 horas a la temperatura de tratamiento promueve procesos de
recuperacion térmica en la red de ferrita bainitica. Este tiempo extendido facilita el movimiento
y la eliminacién parcial de las dislocaciones generadas durante las primeras etapas de la
transformacion, reduciendo asi las tensiones internas y generando un ablandamiento
generalizado de la matriz continua. Por otro lado, si bien en estos tiempos se espera una mayor
precipitacion de carburos, tal como se evidencia de los resultados del DRX, los tiempos
prolongados a alta temperatura pueden generar una coalescencia de carburos que disminuye
significativamente el efecto de endurecimiento por precipitados esperado en estas muestras.
Ademas, la concentraciéon de carbono en la austenita retenida disminuye, lo que genera una

disminucién de la dureza de esta fase.

5.2.7 Conclusiones parciales

A partir del andlisis de los resultados obtenidos para el tratamiento de austempering en dos

etapas, se pueden extraer las siguientes conclusiones parciales:

e Se demostré que el tratamiento en dos etapas actia de manera selectiva sobre la
microestructura, teniendo su mayor impacto en las ultimas zonas en solidificar (LTF).
Mientras que las primeras zonas en solidificar (FTF) completan gran parte de su
transformacion durante la primera etapa a 330 °C debido a su menor contenido de aleantes,
las zonas segregadas LTF retienen bloques de austenita inestable que son transformados en

nueva ferrita bainitica durante la segunda isoterma a 230 °C.
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Se registro un refinamiento microestructural y una variacién en la composiciéon de
fases. El descenso de temperatura a 230 °C reactiva la fuerza impulsora de la
transformacion, permitiendo la nucleaciéon de una segunda generaciéon de ferrita
bainitica significativamente mas fina que la que precipito durante la primera etapa de
austempering. Este proceso consume parte de la austenita residual blocky, reduciendo
su fraccién volumétrica y elevando su enriquecimiento de carbono, lo que incrementa

la estabilidad térmica de la fase matriz.

Se evidenciaron carburos en todas las muestras tratadas en dos etapas. Es asi que se
verificd que el efecto de inhibicién de precipitacién de carburos por parte del silicio

comenzo a perder eficacia para las 4 horas del segundo austempering.

Se identificé un tiempo 6ptimo de 24 horas para el segundo austempering, donde se
alcanza el valor maximo de dureza Rockwell C. En este punto, el endurecimiento por
refinamiento microestructural y el aporte de la precipitacién secundaria logran
compensar el ablandamiento generado por el auto revenido de la ferrita primaria. Se
esperaria que este tipo de microestructura presente mejoras en las propiedades

mecanicas respecto a muestras que posean una sola etapa de austempering.

Los tratamientos extendidos a 32 y 48 horas conducen a una degradaciéon de las
propiedades mecanicas por sobre envejecimiento. La caida en la dureza se atribuye a la
competencia entre la recuperacion térmica de la red de ferrita y la coalescencia de los

carburos, sumado al agotamiento del carbono en solucién de la austenita retenida.
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6. Conclusiones generales y trabajo futuro

6.1 Conclusiones generales

El presente trabajo permitié evaluar de manera integral la influencia de un tratamiento térmico
de austempering en dos etapas sobre un acero colado bainitico de medio carbono y alto silicio. A
partir de los resultados experimentales y la discusion técnica desarrollada, se verificoé en primer
lugar que el uso de un contenido de silicio del 2% resulté efectivo para inhibir la precipitacién de
carburos durante la primera etapa del tratamiento térmico. Esto permiti6 alcanzar el estado de
reaccién incompleta y obtener una matriz de ferrita bainitica con un 30% de austenita retenida

térmicamente estable.

Ademas, se demostrd que el tratamiento en dos etapas constituye una herramienta eficaz para
mitigar los efectos negativos de la microsegregaciéon quimica inherente al proceso de colada.
Especificamente, la segunda isotérmica a 230 °C actu6 de manera selectiva sobre las zonas LTF,
transformando en nueva ferrita bainitica los grandes bloques de austenita residual inestable que

el tratamiento convencional en una etapa no logra transformar de manera homogénea.

Este mecanismo de refinamiento es posible debido a que el descenso de temperatura reactiva
la fuerza impulsora de la transformacion, promoviendo la nucleaciéon de una ferrita bainitica
secundaria mas fina a partir de la austenita segregada. Este nuevo constituyente, formado en una
fase matriz ya endurecida y enriquecida en carbono durante la primera etapa, es el principal
responsable del incremento en la dureza global del material. Sin embargo, se identific6é un limite
térmico claro para este proceso, estableciéndose que existe un tiempo critico de permanencia de
24 horas en la segunda etapa para maximizar las propiedades mecanicas. Superado este umbral,
el material entra en un estadio de sobre envejecimiento donde los mecanismos de ablandamiento,
tales como la recuperacion térmica de la red de ferrita y la coalescencia de carburos, superan al

endurecimiento por refinamiento, provocando una caida drastica en la dureza del acero.

6.2 Trabajo futuro

Como continuidad de la linea de investigacion iniciada en este proyecto, resulta fundamental
profundizar en el conocimiento del sistema estudiado mediante nuevas etapas experimentales.
En este sentido, se propone realizar una caracterizacién mecanica integral que incluya ensayos
de traccién y de impacto (Charpy) para cuantificar rigurosamente la resistencia mecanica y la

tenacidad a la fractura. Esto permitiria verificar si el incremento de dureza observado a las 24
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horas se traduce efectivamente en una mejora del limite elastico y resistencia a la traccion sin una

pérdida critica de ductilidad asociada a la presencia de carburos en el material.

Asimismo, seria importante emplear microscopia electrénica de transmision (TEM) para
llevar a cabo un estudio avanzado de precipitados. Dicha técnica ayudaria a identificar la
naturaleza cristalografica de los carburos observados en etapas avanzadas y permitiria realizar
un analisis estadistico de su tamafio medio para confirmar experimentalmente la cinética de

coalescencia.

Por otro lado, se sugiere profundizar en la evaluacién de la estabilidad mecanica de la fase
matriz, analizando en detalle el efecto TRIP. Para ello, se podrian realizar ensayos de deformacion
controlada seguidos de analisis posteriores por difraccién de rayos X (DRX) y micrografias SEM,
con el fin de evaluar el comportamiento de la transformaciéon inducida por deformacion de la

austenita a martensita y su impacto en la capacidad de endurecimiento del acero.

Finalmente, resulta de gran interés continuar con la optimizacién del ciclo térmico, explorando
nuevas combinaciones de temperaturas y tiempos. En particular, seria sumamente enriquecedor
analizar tratamientos con temperaturas de segunda etapa mas cercanas a la Ms de la austenita
enriquecida, buscando alcanzar niveles de refinamiento nanométrico de manera mas eficiente.
Adicionalmente, evaluar tiempos de permanencia mas cortos, hasta las 4 horas para poder
estudiar con mayor resolucion el efecto del silicio en la retardacion de precipitacion de carburos,
y de 4 a 8 horas, para poder determinar el momento exacto en el que cesa la segunda

transformacién bainitica.
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