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SIMBOLOGÍA Y ABREVIATURAS 

 

AHSS Aceros avanzados de alta resistencia (por sus siglas en inglés) 
TRIP Aceros con plasticidad inducida por transformación (por sus siglas en inglés) 
MART Aceros martensíticos (por sus siglas en inglés) 
DP Aceros de doble fase (por sus siglas en inglés) 
CP Aceros de fase compleja (por sus siglas en inglés) 
HSLA Aceros de alta resistencia y baja aleación (por sus siglas en inglés) 
Q&P Aceros templado y particionado  
HSS Aceros de alta resistencia (por sus siglas en inglés).  
LRGC Línea de recocido y galvanizado continuo 
α Fase ferrita en el acero con estructura cristalina cúbica centrada en el cuerpo 

(bcc, por sus siglas en inglés). 
αB Bainita, microconstituyente metaestable del acero consistente de un agregado 

de ferrita y cementita. 
γ Fase austenita en el acero con estructura cristalina cúbica centrada en las 

caras (fcc, por sus siglas en inglés). 
α´ Fase martensita en el acero con estructura cristalina tetragonal centrado en el 

cuerpo (BCT, por sus siglas en inglés). 
CCT Diagramas de transformación de fase en enfriamiento continuo (por sus siglas 

en inglés). 
IBT Tratamiento isotérmico bainítico (por sus siglas en inglés). 
RI Recocido Intercrítico. 
TWIP Aceros por plasticidad inducida por maclado  
BH Endurecimiento por horneado. 
n Coeficiente de endurecimiento.  
A1 Temperatura de transformación de fase, a partir de la cual comienza a 

formarse la austenita. 
A3 Temperatura de transformación de fase, a partir de la cual la fase estable es 

la austenita. 
Ms Temperatura de inicio de la transformación martensítica. 
Mf Temperatura del fin de la transformación martensítica. 
IQ Patrones de calidad de imagen (por sus siglas en inglés). 
YS Resistencia a la cedencia (por sus siglas en inglés). 
TS Resistencia a la tensión (por sus siglas en inglés). 

L Cambio de longitud en la probeta. 

DRX Difracción de rayos-X (por sus siglas en inglés). 
SEM Microscopía electrónica de barrido (por sus siglas en inglés). 
Ac1 Temperatura crítica de transformación de fase, en calentamiento continuo, a 

partir de la cual comienza a formarse la austenita. 
Ac3 Temperatura crítica de transformación de fase, en calentamiento continuo, a 

partir de la cual la fase estable es la austenita. 
TEM Microscopía electrónica de transmisión (por sus siglas en inglés). 
T Temperatura. 



                                                                                                                

4 
 

t Tiempo. 
s Segundos. 

°C Grados centígrados.  
∆L Cambio de longitud en la probeta. 
YS Resistencia a la cedencia (por sus siglas en inglés). 

UTS Resistencia a la tensión (por sus siglas en inglés). 
Ef 
HV 

Porcentaje de elongación a fractura. 
Dureza Vickers. 

HRC 
IF 

Mild 
ISO 
HDG 
tIBT 
αN 

t1RI 
TIBT 
TRI 
γRI 

EBSD 
EPMA 

AC 
 
 
 
 
 

Dureza Rockwell C. 
Aceros libres de intersticiales. 
Acero de bajo carbono. 
Aceros Isotrópicos. 
Líneas de galvanizado en caliente (por sus siglas en inglés). 
Tiempo durante el tratamiento isotérmico bainítico. 
Ferrita nueva, producida por transformación de austenita. 
Tiempo 1 de recocido intercrítico.  
Temperatura en el IBT. 
Temperatura de recocido intercrítico. 
Austenita que se forma durante el recocido intercrítico.  
Difracción de electrones por retrodispersión (por sus siglas en inglés). 
Microanálisis por sonda de electrones (por sus siglas en inglés). 
Enfriamiento en aire (por sus siglas en inglés). 
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INTRODUCCIÓN.  
 

Hasta hace algunos años, algunos componentes como las carrocerías y partes de refuerzo 

de los automóviles se fabricaban con aceros convencionales de alta resistencia (HSS, por 

sus siglas en inglés). Sin embargo, las exigencias actuales de la industria automotriz están 

encaminadas a mejorar la seguridad de los pasajeros y hacer más eficiente el consumo 

de combustible. Por este motivo, el desarrollo de componentes más livianos y de mayor 

resistencia representa uno de los retos más importantes para dicha industria [1]. Los 

aceros avanzados de alta resistencia (AHSS, por sus siglas en inglés) son candidatos 

prometedores para satisfacer esta necesidad, ya que permiten reducir, en gran medida, el 

peso de muchas de las partes que constituyen a un automóvil, ofreciendo, al mismo 

tiempo, una alta resistencia mecánica. A diferencia de los aceros HSS, en los que la 

ductilidad disminuye conforme aumenta la resistencia; los AHSS exhiben propiedades 

mecánicas excepcionales caracterizadas por una alta resistencia mecánica y alta 

formabilidad, como resultado de microestructuras multifásicas que pueden contener ferrita 

(), bainita (B), austenita () y martensita (’) en cantidades apropiadas [2,3], siendo 

considerados, ante la vista de los propios ejecutivos de la industria automotriz, como la 

mejor alternativa para enfrentar los desafíos de seguridad, sustentabilidad y costo [4].  

Aunque en la actualidad se han desarrollado comercialmente aceros avanzados de la 

primera y la segunda generación, aquellos conocidos como de tercera generación aún 

están en desarrollo [5]. Desde el punto de vista científico y tecnológico, esta situación 

representa un área de oportunidad y una gran motivación para su desarrollo. Algunos 

componentes de alto valor agregado requieren además de buena resistencia mecánica, 
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buena resistencia a la corrosión [6], lo cual hace atractivo el procesamiento de aceros 

AHSS multifásicos en líneas de recocido y galvanizado continuo (LRGC). Por lo general, 

el tiempo de procesamiento en este tipo de líneas es muy corto (unos cuantos minutos), 

por lo cual, es de vital importancia conocer la cinética de las transformaciones de fase 

para su fabricación.  

Es bien conocido que los cambios en la composición química, o en la condición 

metalúrgica del acero, afectan la respuesta del material al tratamiento térmico debido a 

cambios en la cinética de las transformaciones de fase y en la microestructura resultante, 

las cuales, finalmente, determinan las propiedades mecánicas del producto final [7].  

En un trabajo previo, realizado por A. López [8], se diseñó una composición química (0.14 

%C - 0.61 %Si - 0.59 %Al - 1.72 %Mn – Cr + Mo + Ti + V + Nb < 1.5%, todas las 

concentraciones en % peso), con la cual se obtuvieron aceros AHSS multifásicos bajo 

ciclos térmicos que simulan LRGC. El diseño de la composición química fue posible 

mediante un estudio de simulación computacional enfocado a establecer los efectos 

individuales y combinados de distintos elementos de aleación sobre el comportamiento de 

diagramas de transformación en enfriamiento continuo (CCT por sus siglas en inglés). La 

validación experimental consistió en realizar un tratamiento térmico bajo condiciones que 

simulan LRGC: recocido intercrítico realizado a 800°C por 15 s y tiempos de tratamiento 

isotérmico bainítico (IBT, por sus siglas en inglés) de 10 s, 30 s, 60 s y 120 s, obteniéndose 

microestructuras multifásicas consistentes de una mezcla de ferrita + bainita + austenita y 

ferrita + bainita + martensita, y con propiedades mecánicas que cumplen con los 
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requerimientos actuales de aceros AHSS de tercera generación. Sin embargo, en dicho 

trabajo no se investigaron los efectos del tiempo y la temperatura de recocido intercrítico.  

En el presente trabajo, el acero experimental será fabricado considerando la composición 

química y la reducción en frío reportados por A. López [8] con el fin de investigar los 

efectos del tiempo y la temperatura de recocido intercrítico sobre las transformaciones de 

fase, la microestructura y las propiedades mecánicas resultantes de aceros obtenidos para 

tiempos de IBT de 30 s y 120 s.  

 

JUSTIFICACIÓN.  

 

Los AHSS de tercera generación aún se encuentran en desarrollo [5], lo cual representa 

un área de oportunidad y una gran motivación para su desarrollo desde el punto de vista 

científico y tecnológico. Por otra parte, algunas empresas nacionales han externado su 

interés por desarrollar nuevos grados de acero de uso automotriz para satisfacer las 

demandas de esta industria, y pretenden ser los principales proveedores de este tipo de 

acero en nuestro país [9].  

En la actualidad, existe poca información estrictamente enfocada a los efectos de las 

variables del proceso de recocido y galvanizado continuo, bajo condiciones que simulen 

un proceso industrial, sobre las microestructuras y propiedades mecánicas resultantes en 

aceros multifásicos para aplicaciones automotrices. Estas variables tienen un efecto 

importante sobre la cinética de la transformación, de ferrita a austenita, enriquecimiento 

de carbono en austenita y tamaño de grano austenítico, factores que, finalmente, afectan 
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las características de la transformación bainítica, que ocurre durante el IBT, o de la 

transformación martensítica, que puede ocurrir durante el enfriamiento final. 

Por lo tanto, el presente trabajo de investigación pretende generar información científica 

acerca de los efectos de ciclos térmicos que simulen líneas de recocido y galvanizado 

continuo sobre la microestructura, transformaciones de fase, y propiedades mecánicas de 

aceros multifásicos. 

 

HIPÓTESIS. 

 

Para una composición química determinada y mismo grado de reducción en frío, la cinética 

de la transformación de ferrita a austenita, que ocurre durante el recocido intercrítico, 

depende fuertemente del tiempo y la temperatura debido a que es un proceso difusivo. 

Adicionalmente, las características de la descomposición de la austenita a bainita, durante 

el IBT y/o a martensita durante el enfriamiento final, dependen del enriquecimiento en 

carbono y del tamaño de grano austenítico previos a la transformación, los cuales también 

son afectados por el tiempo y la temperatura del recocido intercrítico. Por lo tanto, el 

estudio de los efectos del tiempo y la temperatura de recocido intercrítico y del tiempo de 

tratamiento isotérmico bainítico (bajo condiciones que simulen un proceso real), sobre las 

transformaciones de fase, la microestructura y las propiedades mecánicas del acero 

experimental, pueden proporcionar información útil para el desarrollo de nuevos grados 

de aceros multifásicos en líneas de recocido y galvanizado continuo. 
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OBJETIVOS. 

 

Estudiar el efecto del tiempo y la temperatura de recocido intercrítico sobre los cambios 

de fase, microestructura y propiedades mecánicas de aceros avanzados de alta 

resistencia. 

 

OBJETIVOS ESPECIFICOS. 

 Realizar un estudio computacional acerca de los efectos del tiempo y de la 

temperatura de recocido intercrítico sobre el tamaño de grano austenítico, y sobre la 

cinética de las transformaciones de fase, a partir del cálculo de diagramas de fase en 

enfriamiento continuo (CCT, por sus siglas en inglés) obtenidos intercríticamente. 

 Realizar un estudio de las transformaciones de fase a partir de los cambios en las 

curvas de dilatación, bajo ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y galvanizado 

continuo; para evaluar la factibilidad de obtener aceros avanzados de alta resistencia 

(AHSS, por sus siglas en inglés) multifásicos bajo dichas condiciones. 

 Establecer la correlación entre las variables de estudio, la microestructura y las 

propiedades mecánicas de los aceros investigados. 
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Capítulo I. Procesamiento, microestructura y propiedades 
mecánicas de aceros avanzados de alta resistencia.   

1.0 Aceros avanzados de alta resistencia (AHSS).  

 

Hasta hace algunos años, los aceros de alta resistencia convencionales de primera 

generación (Figura 1), fueron utilizados en la industria automotriz para la fabricación de 

carrocerías y bastidores [10]. Entre los distintos tipos de estos aceros se encuentran los: 

libres de intersticiales (IF, por sus siglas en inglés), bajo carbono (Mild), isotrópicos (ISO, 

por sus siglas en inglés), endurecidos por horneado (BH, por sus siglas en inglés), y de 

alta resistencia y baja aleación (HSLA, por sus siglas en inglés) [10]. También se 

encuentran los AHSS de primera generación como los de plasticidad inducida por 

transformación (TRIP, por sus siglas en inglés), doble fase (DP, por sus siglas en inglés), 

fase compleja (CP, por sus siglas en inglés), y martensíticos (MART) [10]. Una 

característica de los aceros de primera generación es que, mientras su resistencia se 

incrementa la ductilidad disminuye, lo cual limita el uso de estos aceros para aplicaciones 

actuales (Figura 1) [10].  

Los aceros con microestructuras a base de austenita corresponden a la segunda 

generación de AHSS. Estos aceros pueden presentar la transformación de austenita a 

martensita durante la deformación plástica resultando en una excelente combinación de 

resistencia y ductilidad (Figura 1). La desventaja principal de estos aceros es su elevado 

costo y su baja capacidad de soldabilidad y galvanizado [10]. Es importante mencionar 

que los AHSS de primera y segunda generación se comercializan actualmente. La tercera 

generación de AHSS actualmente está en desarrollo, pero busca tener mejores 
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combinaciones de resistencia y ductilidad que los de primera generación, pero a un menor 

costo y con mejor capacidad de soldabilidad y galvanizado que los de segunda generación 

(Figura 1) [10].  

Recientemente, la industria automotriz busca adaptarse a nuevas políticas de mejora 

continua encaminadas a garantizar la seguridad de los pasajeros, reducir el consumo de 

combustible, y al mismo tiempo reducir el costo de fabricación y el impacto ambiental [11]. 

Los AHSS de tercera generación surgen como materiales prometedores para satisfacer 

las necesidades actuales de la industria automotriz [12]. Uno de los factores importantes 

en el desarrollo de estos materiales es la obtención de microestructuras multifásicas 

consistentes de ferrita, bainita, austenita retenida y martensita, las cuales pueden otorgar 

al acero propiedades excepcionales.  

La obtención de este tipo de estructuras multifásicas puede lograrse mediante un control 

apropiado de la composición química y/o de los ciclos térmicos utilizados durante su 

procesamiento [12]. En este contexto, para el desarrollo de estos aceros, es necesario 

conocer, para una composición química y un grado de deformación plástica determinados, 

los efectos de las variables del ciclo térmico sobre los cambios microestructurales, las 

transformaciones de fase y las propiedades mecánicas resultantes; con el fin de entender 

los mecanismos de endurecimiento en dichos materiales [13]. 
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Figura 1. Relación entre la resistencia a la tensión y la elongación a fractura de aceros para aplicaciones automotrices 
de primera, segunda y tercera generación [12]. 

 

 

1.1 Aceros TRIP. 

 

Los aceros con plasticidad inducida por transformación (TRIP, por sus siglas en inglés) de 

primera generación fueron desarrollados en 1967 por Zackay [14]. Estos aceros 

satisfacían la búsqueda de los diseñadores de obtener aceros más ligeros y con mayor 

capacidad de absorción de energía (mayor tenacidad).  

Los aceros TRIP, se caracterizan por un equilibrio entre resistencia y ductilidad  

(especialmente elevado), que se deriva de su microestructura (una mezcla de ferrita, 

bainita y austenita retenida).  La combinación de alargamientos elevados y altas 

resistencias pueden obtenerse gracias a la transformación de la austenita retenida a 
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martensita durante la deformación plástica (efecto TRIP: Transformation Induced 

Plasticity). Este efecto confiere a estos aceros un equilibrio excelente entre resistencia y 

ductilidad. 

La capacidad de consolidación de estos aceros es considerable, lo que les confiere una 

buena aptitud para la distribución de las deformaciones y, por consiguiente, una buena 

estampabilidad. Esta consolidación permite obtener también ciertas características 

mecánicas en las piezas, especialmente en cuanto al límite de elasticidad, mucho más 

elevadas que en el metal sin trabajar. Este fuerte potencial de consolidación y una elevada 

resistencia mecánica le confieren una excelente capacidad de absorción de la energía. 

Además, los aceros TRIP presentan un efecto de endurecimiento por horneado o como 

es conocido en inglés Bake Hardening; pronunciado tras la deformación, lo que mejora en 

consecuencia su comportamiento ante un impacto. La gama de aceros comerciales TRIP 

está formada por dos calidades de laminado en frío (TRIP 690 y TRIP 780) identificadas 

por su nivel mínimo de resistencia a la tracción, expresada en MPa [15]. 

Entonces, los aceros TRIP, basados en el efecto de plasticidad inducida por 

transformación, ofrecen la combinación más alta de resistencia y alargamiento, que es 

una medida del alto nivel de absorción de energía. Simultáneamente, los aceros TRIP 

muestran un alto valor n (exponente de endurecimiento) hasta el límite de alargamiento 

uniforme, como se muestra en la Figura 2, donde GA significa Galvanizado y los valores 

de 590 hacen referencia al valor de la UTS que presentan estos aceros TRIP y DP, [16]. 
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Figura 2. Comparación de curvas n vs e para aceros TRIP y aceros de doble fase con la misma resistencia.  [16]. 

 

 

 

El enriquecimiento inicial de austenita con carbono tiene lugar durante el recocido 

intercrítico, como se muestra en la Figura 3. Cuanto más cerca de la temperatura de 

transformación de ferrita a austenita, están las temperaturas de recocido, mayor es el 

contenido de carbono en austenita. Por lo tanto, los efectos de la temperatura de recocido 

y la velocidad de enfriamiento están interrelacionados. El enfriamiento bastante rápido a 

la temperatura de retención isotérmica da como resultado un mayor enriquecimiento de la 

austenita restante con carbono, mejorando la estabilidad de la austenita [16]. Una mayor 

estabilidad durante la transformación de austenita a bainita se logra en presencia de 

elementos formadores de ferrita. Esto retarda significativamente la formación de carburos 

durante la transformación bainítica, y ayuda a mantener una mayor cantidad de carbono 

en la austenita restante. Los elementos comúnmente utilizados son Si, Al y P [16]. Como 
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resultado de un contenido de carbono tan alto (1–1.3 %) o, incluso 1.6 %, en la porción 

final de austenita, la temperatura inicial de martensita se vuelve más baja que la 

temperatura ambiente. Esta austenita retenida estable, se transforma en martensita 

durante la deformación plástica posterior, lo que da como resultado la plasticidad inducida 

por la transformación, como descubrió Zackay [14, 16]. 

 

 

Figura 3. Diagrama pseudo binario Fe-C, que ilustra la concentración de carbono en austenita en función del 
calentamiento en la región de dos fases [16]. 

 

La implementación de este fenómeno en la producción comercial requiere el desarrollo de 

una combinación química que garantice la velocidad de reacción de bainita necesaria para 

que coincida con el tiempo de retención disponible en la región de bainita, inherente a una 

instalación determinada. En otras palabras, uno debe garantizar la superposición de la 

región de temperatura y tiempo de bainita, con las restricciones reales del tiempo durante 

el tratamiento isotérmico bainítico (tIBT). Para tiempos de retención relativamente largos, 
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esta reacción de bainita no debe ocurrir a una velocidad alta para evitar la formación de 

carburo y retener una cantidad significativa de austenita con alto contenido de carbono. 

Por el contrario, en las líneas de galvanizado en caliente por sus siglas en inglés HDG se 

debe seleccionar una composición, que se caracteriza por una reacción rápida de bainita 

a temperaturas cercanas a la temperatura de fusión del zinc para lograr un galvanizado, 

de modo que, incluso estos cortos tiempos sean suficientes para una transformación 

significativa a bainita. Con base en estos principios, se han desarrollado en los EE. UU. 

los siguientes aceros TRIP (Tabla 1); donde UTS = la resistencia última a la tensión, YS = 

resistencia a la cedencia y Ef = porcentaje de elongación a fractura. 

Tabla 1. Propiedades mecánicas de aceros TRIP comerciales [16]. 

Producto UTS(MPa) YS (MPa) Ef (%) 

Rolado en frío 590 TRIP 590 350 – 495 31 

Rolado en frío 780 TRIP 780 410 – 500 21 

Galvanizado 590 TRIP 590 360 – 510 26 

Galvanizado 590 TRIP 

(acabado completo) 

590 380 – 480 27 

Galvanizado 780 TRIP 780 410 – 560 19 

Galvanizado 780 TRIP 

(acabado completo) 

780 440 – 500 21 

 

El nuevo enfoque de desarrollo, en Norteamérica, está en una familia de aceros con 

propiedades entre los aceros DP / TRIP actuales y los nuevos aceros TWIP, llamados 

AHSS de tercera generación o AHSS 3G. Mirando hacia el futuro, es probable que la 

nueva generación de AHSS se encuentre en las áreas de AHSS de alta formabilidad, 

AHSS con alto módulo de Young, aceros de baja densidad (los cuales se pueden obtener 
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con altos contenidos de elementos de aleación como aluminio) y AHSS de muy alta 

resistencia. Estos aceros ya fueron explicados brevemente con anterioridad y se 

representan esquemáticamente en la Figura 1 [16]. El presente trabajo está enfocado a 

desarrollar aceros TRIP con propiedades mecánicas que cumplan con los requerimientos 

de AHSS de tercera generación bajo ciclos térmicos que simulen líneas de recocido y 

galvanizado continuo (LRGC).   

 

1.2 Fabricación de aceros TRIP. 

 

El principal objetivo de los tratamientos empleados en la obtención de una microestructura 

TRIP es obtener un porcentaje suficiente de austenita retenida en la microestructura. Con 

el fin de obtener una estructura multifásica con austenita retenida. El tratamiento térmico 

utilizado para la obtención de los aceros DP (dual phase) fue ligeramente modificado por 

la introducción de un tratamiento isotérmico bainitíco.  

En la Figura 4, se ilustran dos ciclos térmicos que pueden ser utilizados para la obtención 

de aceros DP y TRIP. Para obtener un acero DP, es necesario enfriar el acero desde el 

recocido intercrítico hasta temperatura ambiente [16]. Se requiere evitar las 

transformaciones de fase de austenita a ferrita, perlita y bainita durante el enfriamiento; 

de tal forma que, la fracción de la fase austenita formada durante el recocido intercrítico 

se transforme a martensita. La transformación iniciará al disminuir la temperatura por 

debajo de la temperatura de inicio de la transformación martensítica (Ms) y continuará 

durante el enfriamiento subsecuente hasta temperatura ambiente (Figura 4a) [16]. 
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Para la obtención de un acero TRIP, es necesario someter el acero a un tratamiento 

térmico en dos etapas (Figura 4b). Primeramente, el acero es recocido a temperaturas 

dentro del rango intercrítico, con el fin de obtener una fracción de volumen controlada de 

ferrita y austenita [16]. Posteriormente, se somete a un tratamiento isotérmico bainítico 

(IBT, por sus siglas en inglés) para promover la transformación de austenita a bainita [16]. 

De esta manera, al final del tratamiento térmico el acero tendrá una microestructura 

consistente de ferrita, bainita y austenita retenida.  

La transformación parcial de austenita en bainita y el enriquecimiento de C en austenita, 

favorecen la estabilización de la austenita restante a temperatura ambiente [16]. Esta 

última es afectada por otros parámetros microestructurales como lo son el tamaño de 

grano y el estado de esfuerzos de la matriz circundante [16]. Con la finalidad de permitir 

este enriquecimiento, los aceros con comportamiento TRIP comúnmente contienen 

elevadas concentraciones de silicio (1.5 a 2.5% en peso) con el propósito de inhibir la 

precipitación de cementita durante la transformación bainitíca [17]. Además, los aceros 

con comportamiento TRIP contienen desde 0.1 a 0.4 % en peso de carbono y desde 1.5 

a 2.5 % en peso de manganeso. Sin embargo, los altos contenidos de estos elementos 

tienen un efecto nocivo sobre la capacidad de soldabilidad y de galvanizado [17]. 

La austenita retenida (después de la trasformación bainitíca), transforma a martensita 

durante una deformación plástica posterior, permitiendo absorber una mayor energía 

hasta la fractura. Debido a esto, los aceros TRIP pueden proporcionar excelente 

conformabilidad para estampar piezas complejas o exhibir un alto endurecimiento durante 

la deformación plástica y proporcionar una excelente absorción de energía al impacto [18]. 
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Figura 4. Representación esquemática de ciclos térmicos que pueden utilizarse para la obtención de aceros: a) DP (a) 
y b) TRIP [16]. 

 

El nivel de deformación en el que la austenita retenida comienza a transformarse en 

martensita está controlado por el contenido de carbono en la austenita retenida. A niveles 

bajos de carbono, la austenita retenida se transforma casi inmediatamente después de la 

deformación, aumentando la velocidad de endurecimiento del trabajo y la formabilidad 

durante el proceso de estampado.  Con altos contenidos de carbono, la austenita retenida 

es más estable y comienza a transformarse solo a niveles de deformación más allá de los 

producidos durante el estampado y la formación, y la austenita retenida todavía está 

presente en la parte final.  

La Figura 5 muestra la evolución de la microestructura de un acero en diferentes etapas 

del tratamiento térmico [17]. En esta figura, a diferencia de las anteriores, se muestra que 

durante el enfriamiento al IBT, la austenita puede transformar a ferrita (ferrita nueva), antes 
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de que ocurra la transformación bainítica. De esta manera, la microestructura evoluciona 

de la siguiente manera durante el tratamiento térmico: 

a) Ferrita (α) y austenita (γ); durante el recocido intercrítico. 

b) Ferrita (α) y austenita (γ); comienzo de la descomposición de la austenita y 

nucleación de la ferrita nueva (αN) en los bordes de grano; durante el enfriamiento 

del recocido al tratamiento isotérmico bainítico.  

c) Ferrita (α), bainita (αB) y austenita retenida (γR); durante y después del tratamiento 

isotérmico bainitíco [17]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 5. Formación de la microestructura multifásica en un acero TRIP durante el ciclo térmico: a) recocido 
intercrítico, b) enfriamiento del recocido hasta el IBT y c) durante el IBT y el enfriamiento final [17]. 

 

 

La Figura 6 muestra algunos cambios microestructurales que pueden ocurrir durante el 

ciclo térmico utilizado para la fabricación de aceros TRIP a partir de láminas roladas en 

frío [19]. Durante el calentamiento desde la temperatura ambiente hasta el recocido 

intercrítico puede ocurrir la recristalización del acero y la disolución de cementita (paso 1-

2). El recocido intercr  ِ ítico puede favorecer el crecimiento de grano, la precipitación de 

a) b) c) 
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carbonitruros y la transformación a austenita (paso 2-3). Durante el enfriamiento del 

recocido al IBT la austenita puede también transformar a perlita (paso 3-4). La 

transformación bainítica puede ocurrir durante el tratamiento isotérmico bainítico e incluso 

puede haber precipitación de carburos (paso 4-5). La segregación del carbono tiene lugar 

del paso 2 al 5. Durante el enfriamiento a temperatura ambiente (paso 5-6), existe la 

posibilidad de que la austenita también transforme a martensita. La posibilidad que estos 

cambios microestructurales ocurran o no depende fuertemente de la composición química 

del material y de las características microestructurales del material laminado en frío. 

 

Figura 6. Características metalúrgicas durante el procesamiento de acero TRIP laminados en frío [19]. 

 

Tanto la composición química como la condición metalúrgica del material laminado en frío 

tienen una influencia importante sobre la cinética de las transformaciones de fase, las 

cuales finalmente determinan la microestructura y propiedades del producto final. Los 

diagramas de enfriamiento continuo (CCT) son de gran importancia para identificar la 

cinética de transformación en condiciones de enfriamiento no isotérmicas. La dilatometría, 

es el método más usual para obtener los diagramas CCT, ya que las transformaciones de 

fase implican cambios de volumen que se traducen en cambios de longitud (contracción o 
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expansión del acero). La representación gráfica de las transformaciones, en condiciones 

de enfriamiento continuo, se realiza en un diagrama de temperatura contra el logaritmo 

del tiempo.  

En la Figura 7 se observa un diagrama CCT de un acero de doble fase (DP, por sus siglas 

en inglés) reportado en la literatura obtenido de manera experimental a partir un análisis 

de las curvas de dilatación.  

 

Figura 7. Diagrama experimental de transformación de fase enfriamiento continuo (CCT), obtenido experimentalmente 
en enfriamiento continuo desde la región intercrítica de 800 ◦C [20]. 

 

En la actualidad, se han realizado muchos trabajos experimentales para determinar los 

diagramas CCT; a su vez, se sabe que, aunado a la velocidad de enfriamiento, el 

crecimiento del tamaño de grano, durante la etapa de permanencia en el tratamiento 

Tiempo (s) 

Te
m

p
er

at
u

ra
 (

°C
) 



                                                                                                                

30 
 

térmico, representa una de las variables más importantes que se debe controlar, debido 

al efecto en la cinética de transformación de fases y la microestructura final.   

Una alternativa para la obtención de estos diagramas es mediante el uso de softwares 

especializados que toman en cuenta la composición química del material, y los efectos del 

tiempo y la temperatura de recocido intercrítico sobre el tamaño de grano austenítico. En 

el presente trabajo, se utilizó el programa JMatPro el cual es un programa, que además 

de considerar los puntos anteriores, predice de manera aproximada tanto los cambios de 

fase en calentamiento continuo como las propiedades mecánicas resultantes, permitiendo 

el cálculo de diagramas de transformación de fase en enfriamiento continuo (CCT) de una 

manera aproximada. Para el cálculo de estos últimos, se considera: la composición 

química, el tamaño de grano, la temperatura y tiempo de tratamiento térmico (que se 

traduce en tamaño de grano austenítico) y las velocidades de enfriamiento.  

Trabajos previos [21,22,23] han demostrado que este programa puede predecir con buena 

aceptación las propiedades de diferentes materiales. Los análisis se han enfocado 

básicamente en determinar los diagramas TTT y CCT, así como evaluar las propiedades 

térmicas y mecánicas de diferentes aceros [24]. 

En el presente trabajo, con ayuda de este software se simularon diagramas CCT y se 

evaluó el tamaño de grano austenítico variando tiempos y temperaturas dentro del rango 

del recocido intercrítico en el acero experimental. 

Los resultados, obtenidos a través de estas simulaciones, se validaron mediante 

resultados experimentales obtenidos mediante ensayos de tensión uniaxial, mediciones 

de dureza, microscopía óptica y dilatometría de temple.  
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A continuación, se describen algunos trabajos en los que se han investigado los efectos 

del tiempo y la temperatura de recocido intercrítico, y del tiempo y la temperatura de 

tratamiento isotérmico bainítico sobre la microestructura y las propiedades mecánicas de 

AHSS.   

 

1.3 Microestructura y propiedades mecánicas de aceros Si-Al TRIP. 

 

A. Mertens y cols., reportaron en 2014 los efectos de la temperatura de recocido intercrítico 

y del tiempo de IBT (a 465 °C) sobre la microestructura y propiedades mecánicas de 

aceros TRIP con una composición química de 0.2 %C, 1.5 %Mn, 1.0 %Si, 0.5 %Al (% en 

peso) [25]. La mejor combinación de resistencia y ductilidad que obtuvieron fue para una 

temperatura de recocido intercrítico inferior a 750 °C y un tiempo de IBT de 90 s a 

465 °C. Con temperaturas de recocido intercrítico más altas (797 °C), obtuvieron 

propiedades mecánicas óptimas con un tiempo de IBT más corto (60 s).  

La resistencia a la tracción y el porcentaje de elongación a fractura fueron de 1148 MPa, 

12.6%, y 1061 MPa, 15.7% en las muestras recocidas a 750°C y 797°C, respectivamente.  

En el recocido intercrítico a una temperatura de 797 °C, se obtuvieron propiedades 

mecánicas óptimas para un tiempo de transformación bainítica isotérmica más corto de 

60 s a 465 °C, Estos resultados se obtienen debido al menor contenido de C de 

la austenita intercrítica que provoca una cinética de transformación más rápida de 

austenita a bainita. La Figura 8 muestra esquemáticamente los ciclos térmicos utilizados 

por A. Mertens y cols. [25]. 
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Figura 8. Representación esquemática del tratamiento térmico utilizado por Martens para obtener aceros TRIP [25]. 

 

La principal conclusión de dicho trabajo fue que, las variaciones en la temperatura 

intercrítica y el tiempo de IBT juegan un papel importante en el desarrollo de aceros TRIP 

de baja aleación [25]. Dadas las limitaciones asociadas con el proceso de galvanizado 

continuo; aunado a esto, se demostró que la precipitación de carburos desempeña un 

papel importante en la determinación del tiempo óptimo de IBT [25].  
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1.4 Microestructura y propiedades mecánicas de aceros TRIP C – Mn – Al –P. 

 

Wei Ding y cols., en 2016 reportaron la obtención de aceros TRIP bajo ciclos térmicos que 

simulan líneas de recocido y galvanizado continuo con composición química 0.20 %C - 

1.50 %Mn - 1.2 %Al - 0.07 %P (% en peso) [26].  Los parámetros del proceso de 

tratamiento térmico se variaron para investigar el efecto de la temperatura de recocido 

(820°C, 850°C, 880°C), y la temperatura (440°C, 480°C) y el tiempo (20 s, 60 s) de la 

transformación isotérmica bainítica (Figura 9), sobre la microestructura y las propiedades 

mecánicas de los aceros obtenidos.  

 

Figura 9.  Ilustración esquemática del ciclo de tratamiento térmico aplicado por Wei Ding [26]. 

  

 

La microestructura reportada por Wei Ding y cols., fue investigada mediante microscopía 

electrónica de barrido, microscopía electrónica de transmisión y por difracción de rayos-

X, mientras que las propiedades mecánicas se evaluaron mediante pruebas de tracción. 

Además, para generar una mejor comprensión de las transformaciones de fase durante el 
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tratamiento térmico, se realizaron ensayos de dilatometría. La microestructura resultante 

consistió en una mezcla de ferrita, bainita, austenita retenida y martensita [26]. 

A partir de los resultados obtenidos, concluyeron que la proporción de fases de ferrita y 

austenita en el recocido intercrítico se mantiene prácticamente constante (50.0% y 51.8% 

para 820°C y 880°C, respectivamente). Se descubrió, además, que el tiempo de 

tratamiento isotérmico bainítico tiene un efecto importante sobre la partición del carbono; 

si el enriquecimiento de carbono en austenita es alto, la austenita puede ser retenida a 

temperatura ambiente. Sin embargo, si durante la transformación bainítica, la austenita no 

se enriquece en carbono, ésta se transforma a martensita durante el enfriamiento final 

[26].   

 

1.5 Microestructura y las propiedades mecánicas de aceros CMnSi TRIP. 

 

En 2018 se investigaron los efectos del recocido intercrítico (RI) y los parámetros de 

tratamiento isotérmico bainítico (IBT) sobre la microestructura y las propiedades 

mecánicas de un acero TRIP laminado en frío Fe - 0.22 %C - 1.4 %Mn - 1.6 %Si (Tabla 2) 

a través del diseño factorial completo. Las muestras de acero laminado en frío, con 80% 

de reducción de espesor, se recocieron a 780 °C durante 5 a 15 minutos y se enfriaron 

rápidamente temperaturas de 350 °C a 450 °C durante 5 a 15 minutos. Finalmente, se 

enfriaron en agua. El análisis de varianza (ANOVA) y la regresión se utilizaron para evaluar 

la influencia de los factores sobre la microestructura y las propiedades mecánicas del 

acero estudiado.  
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Tabla 2. Composición química del acero investigado por HIEN Dinh (% peso), y valores de Ac1 y Ac3 (°C) 
obtenidos mediante dilatometría [27]. 

 

 

El diseño de experimentos factorial completo se utilizó como un enfoque de optimización 

de procesos. Los tres factores investigados fueron el tiempo de recocido intercrítico RI 

(TRI), la temperatura IBT (TB) y el tiempo del IBT (tB). HIEN Dinh Van y col.  llevaron a 

cabo un total de 27 experimentos. El diagrama de los ciclos térmicos utilizados se muestra 

en la Figura 10, y en la Figura 11 la curva de dilatación a partir de la cual se determinaron 

las temperaturas Ac1 y Ac3. 

Su conclusión principal fue que la proporción de fases en el producto final es afectada 

considerablemente por las variables de estudio, obteniendo los siguientes rangos: 49.4-

57.4 % α, 29.4-46.8 % αB y 3.8-15.8 % γR. Las mejores propiedades mecánicas que 

obtuvieron fueron: resistencia a la tensión de 906.7 MPa y elongación a fractura de 25.9 

%, para condiciones de recocido intercrítico a 780°C por 15 min, y tratamiento isotérmico 

bainítico realizado a 350°C por 5 min [27]. 

HIEN Dinh Van y col. demostraron el importante papel de la austenita retenida y su 

efecto TRIP para aumentar la ductilidad y mantener la resistencia. Y que para ello 

es necesario maximizar el porcentaje de austenita retenida para maximizar el límite 

elástico, el alargamiento en la fractura y el producto de la resistencia a la tracción 

y el alargamiento, lo cual obtuvieron a mayores tiempos de IBT, y menores tiempos 
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en el RI, sin embargo, no reportan ningún efecto de la temperatura del RI, sobre 

esto.  

 

Figura 10. Diagrama de procesamiento utilizado para lograr la microestructura multifásica del acero TRIP [27]. 

 

 

Figura 11. Determinación de las temperaturas críticas de transformación de fase Ac1 y Ac3 mediante cambios en la 
curva de dilatación [27]. 
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1.6 Aceros con efecto TRIP de ultra alta resistentes obtenidos mediante recocido 

no isotérmico. 

 

Xingli Gu en marzo [2019] procesó un novedoso acero de plasticidad inducida por 

transformación de ultra alta resistencia (TRIP) con constituyentes de martensita/austenita 

(M/A) de tamaño submicrométrico mediante un proceso de recocido no isotérmico y lo 

comparó con aceros de temple y partición (Q&P). La microestructura la caracterizaron 

mediante microscopía electrónica de barrido (SEM, por sus siglas en inglés) y 

microanálisis por sonda de electrones (EPMA, por sus siglas en inglés), difracción de 

rayos-X (XRD, por sus siglas en inglés), difracción de electrones retrodispersados (EBSD, 

por sus siglas en inglés)  y microscopía electrónica de transmisión (TEM, por sus siglas 

en inglés) y se estudiaron los efectos sobre la resistencia a la tracción y la ductilidad. La 

composición química del acero experimental se muestra en la Tabla 3.  

Tabla 3. Composición química del acero experimental utilizado por Xingli (% en peso) [28]. 

 

 

En el ciclo térmico para los aceros TRIP, el recocido intercrítico lo realizaron a 810°C por 

2s (por lo que prácticamente, puede ser considerado como un tratamiento no isotérmico, 

de acuerdo con el autor), y en el tratamiento isotérmico bainítico se varió de 310°C a 

380°C, (en el diagrama se indican como TRIP-310, TRIP-330, TRIP-350, TRIP-380 por 

las temperaturas empleadas en el IBT, Figura 12.  

https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/quenching
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/electron-probe-microanalyzer
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/electron-backscatter-diffraction
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/electron-backscatter-diffraction
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/tensile-strength
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/tensile-strength
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El recocido no isotérmico refinó significativamente los granos de austenita originales y 

mejoró la distribución no homogénea de átomos de C dentro de los granos.  Además, una 

gran fracción de martensita / austenita se separó y refinó a cientos de nanómetros durante 

el IBT en aceros con efecto TRIP, mientras que la austenita retenida en bloque existía 

principalmente cerca de los límites de grano anteriores, ricos en carbono, en el acero Q&P 

[28]. 

 

Figura 12. Diagrama esquemático de los diferentes tratamientos térmicos [28]. 

 

Los aceros TRIP tenían un mayor contenido de austenita retenida, menos estable por 

transformación isotérmica de bainita que el acero Q&P, favoreciendo así la mejora de la 

ductilidad. El aporte de martensita (generada por templado de la fase austenita formada 

en el rango intercrítico del acero) a la resistencia a la tracción máxima aumentó 

gradualmente de 49.7% a 67.3% con un aumento en la fracción de volumen de martensita 

https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/austenite
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/martensite
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en aceros con efecto TRIP. La optimización de la fracción de volumen y el tamaño de los 

componentes martensita / austenita fue importante para obtener una alta resistencia final 

con la ductilidad deseada. Las excelentes propiedades mecánicas se obtuvieron en TRIP-

350 (IBT a 350 ° C) con una resistencia a la tracción máxima de 1011 MPa, un 

alargamiento total de 28.80% y el producto de resistencia y alargamiento de 29.1 GPa%, 

excediendo las propiedades del acero Q&P.  

 

1.7 Propiedades mecánicas de aceros TRIP con baja aleación. 
 

J.N. Huang y cols., estudiaron en 2019 el impacto significativo de la fracción de fases y la 

estabilidad de austenita retenida (RA) sobre las propiedades mecánicas de un acero de 

plasticidad inducida por transformación (TRIP) con una composición química Fe - 1.47 

%Mn - 1.40 %Si - 0.21 %C - 0.025 %Nb (en% en peso) laminado en frío. Las temperaturas 

de recocido intercrítico fueron de 800 °C y 875 °C, manteniendo el tiempo constante (3 

min). Las condiciones del IBT también se mantuvieron constantes (410°C por 3 min), 

Figura 13. El término AC (air cooling) en la figura indica el enfriamiento en aire. También 

se indican las temperaturas críticas de transformación de fase que indican el inicio y el fin 

de la transformación austenítica, Ac1 y Ac3, respectivamente, y el inicio de la 

transformación martensítica (Ms). 
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Figura 13. Diagrama de los tratamientos térmicos empleados por Huang para producir aceros TRIP [29]. 

 

Con el aumento de la temperatura de recocido, de 800 a 875 ° C, la fracción de volumen 

de ferrita y austenita retenida disminuyó gradualmente, junto con el aumento de la fracción 

de bainita. El contenido de Mn en la austenita retenida disminuyó de 1.47 % a 1.24 %, sin 

embargo, el contenido promedio de C y Si en la austenita retenida no exhibió diferencias 

significativas, y fueron ∼1.18 % y ∼1.4 %, respectivamente. Tanto el contenido de Mn 

como la morfología juegan un papel importante en dictar la estabilidad de la austenita 

retenida. Las mejores propiedades mecánicas que se reportaron por J.N. Huang y cols. 

fueron: resistencia a la tensión de 1083 MPa y elongación de 11.4% en muestras recocidas 

a 875 °C, y en muestras recocidas a 825 °C resistencia a la tracción de 840 MPa y 28.1 

% de elongación a fractura. Se hace notar que es el porcentaje de transformación de 

austenita retenida, más que la fracción de austenita retenida, lo que rige las propiedades 

mecánicas del acero experimental [29].  
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Recientemente, A. López en 2018 reportó la microestructura y propiedades mecánicas de 

AHSS con la composición química siguiente: 0.14 %C - 0.61 %Si - 0.59 %Al - 1.72 %Mn - 

%Cr + %Mo + %Ti + %V + %Nb < 1.5%.  Realizó un estudio computacional para investigar 

el comportamiento de diagramas CCT en función de los efectos individuales y combinados 

de los elementos de aleación. Para corroborar los resultados obtenidos de la simulación 

se propuso un ciclo térmico en el que el recocido intercrítico se realizó a 800 °C por 15 s, 

y el IBT a 450 °C para tiempos de 10 s a 120 s (condiciones que pueden ser reproducidas 

en LRGC). A. López obtuvo aceros multifásicos con microestructuras de ferrita (α) + bainita 

(αB) + austenita (γ) para tiempos de IBT de 10 s y 30 s, y microestructuras de ferrita (α) + 

bainita (αB) + martensita (α´) para tiempos de IBT de 60 s y 120 s. Las mejores propiedades 

fueron: resistencia a la tensión alrededor de 1090 MPa y elongación a fractura alrededor 

de 24 %, en muestras con tiempos de IBT de 30 s [8]. En muestras con tiempos de IBT de 

60 s se observó que la resistencia se incrementó hasta 1160 MPa, pero hubo una 

disminución en el porcentaje de elongación a fractura hasta alrededor de 20.5 %. Este 

cambio en las propiedades mecánicas fue atribuido a la presencia de martensita, para 

tiempos de IBT más largos (60 s y 120 s). La máxima cantidad de austenita retenida fue 

alrededor del 5% en las muestras que exhibieron las mejores propiedades. Se concluyó 

que la poca cantidad de austenita estaba relacionada con la falta de enriquecimiento de 

austenita en carbono, lo cual pudiera estar relacionado con el tiempo corto utilizado 

durante el recocido, que no permite el enriquecimiento de carbono en la austenita formad 

a intercríticamente.  
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Los trabajos descritos anteriormente muestran el interés creciente, desde el punto de vista 

científico y tecnológico, para el desarrollo de nuevos grados de aceros de uso automotriz, 

que además de cumplir con los requerimientos para aplicaciones automotrices, puedan 

obtenerse bajo condiciones que puedan reproducirse en líneas de recocido y galvanizado 

continuo [25, 26, 28, 29].  

Los resultados obtenidos por A. López cumplen con los requerimientos actuales de la 

industria automotriz, en términos de buena capacidad de soldabilidad (bajo carbono, 

carbono equivalente permisible), buena capacidad de galvanizado (bajo contenido de Mn, 

Si y Al) y estructuras multifásicas obtenidas en tiempos cortos (que pueden ser 

reproducibles e LRGC).  

Debido a que en dicho trabajo no se investigaron los efectos del recocido intercrítico, y 

considerando que éste tiene efectos importantes sobre el tamaño de grano, la 

transformación de ferrita a austenita y el enriquecimiento de austenita, los cuales 

determinan las características de las transformaciones que ocurren en etapas posteriores 

(enfriamiento de recocido a IBT, durante IBT y enfriamiento final); los resultados de A. 

López [8], representan una gran motivación para investigar los efectos del recocido 

intercrítico, con el fin de producir distintas proporciones de ferrita, bainita, austenita, y 

martensita en el producto final, con lo cual se pueden obtener nuevos grados de AHSS. 

 

 

 



                                                                                                                

43 
 

Capitulo II. Metodología para investigar el efecto del tiempo y 
la temperatura de recocido intercrítico sobre la 
microestructura y las propiedades mecánicas del acero 
experimental.  

La metodología utilizada para el desarrollo del presente trabajo fue diseñada de tal manera 

que se pudieran investigar los efectos del recocido intercrítico sobre la cinética de las 

transformaciones de fase, la microestructura y las propiedades mecánicas de aceros 

avanzados de alta resistencia.  

La composición química y el grado de deformación plástica son similares a los reportadas 

por A. López [8]. La Figura 14 muestra un diagrama de flujo que ilustra la metodología que 

se utilizó para el desarrollo de este trabajo. Este trabajo se desarrolló en dos etapas, la 

primera etapa consistió en la obtención del acero mediante fusión y colada, y 

procesamiento para obtención de láminas delgadas. Los lingotes obtenidos fueron 

sometidos a un tratamiento térmico de homogeneizado, y procesados mediante 

laminación en caliente y laminación en frío para obtener laminas delgadas de 1.2 mm de 

espesor.  

En la segunda etapa, las muestras obtenidas mediante laminación en frío fueron 

sometidas a ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y galvanizado continuo.  

Los contenidos de C y S en el acero experimental se determinaron mediante 

espectroscopía de absorción infrarroja por combustión, con base en los procedimientos 

de la norma ASTM E-1019 [30]. Los contenidos de elementos restantes se determinaron 

mediante espectrometría de emisión óptica por chispa, con base en las especificaciones 

de la norma ASTM E-415 [31].   
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Las temperaturas críticas de transformación de fase en calentamiento continuo, AC1 

(temperatura a partir de la cual comienza a formarse la austenita) y AC3 (temperatura a 

partir de la cual la fase estable es la austenita), y las temperaturas de inicio y fin de la 

transformación martensítica (Ms y Mf, respectivamente), se determinaron mediante 

dilatometría a partir de los cambios en las curvas de dilatación en calentamiento y 

enfriamiento continuo, respectivamente.  

A partir de los resultados obtenidos, se seleccionaron cuatro temperaturas dentro del 

rango intercrítico (AC1˂T˂ AC3). Los tiempos de recocido intercrítico que se emplearon 

fueron establecidos de tal forma que pudieran ser utilizados en una LRGC.  La temperatura 

del tratamiento isotérmico bainítico se mantuvo constante a 450°C (temperatura similar a 

la utilizada en la etapa de galvanizado en una LRGC) y los tiempos también fueron 

establecidos considerando la posibilidad de ser utilizados en una LRGC.    

Los ciclos térmicos utilizados para el análisis de las transformaciones de fase se realizaron 

en un dilatómetro de temple LINSEIS RITA L78, permitiendo obtener las curvas de 

dilatación (ΔL vs tiempo y ΔL vs temperatura).  

Los efectos de la temperatura y el tiempo de recocido intercrítico sobre el tamaño de grano 

austenítico y sobre el comportamiento de los diagramas de transformación en enfriamiento 

continuo (CCT) fueron calculados con el programa JMatPro. Esto, para evaluar la 

factibilidad de obtener aceros multifásicos con los tiempos de recocido y de IBT 

seleccionados.  

Los tratamientos térmicos también se realizaron utilizando dos hornos muflas Thermolyne 

1300: una de ellas para realizar el recocido intercrítico y la otra para realizar el tratamiento 



                                                                                                                

45 
 

isotérmico bainítico. Las muestras tratadas térmicamente en muflas fueron utilizadas para 

la caracterización de la microestructura, microdureza y propiedades mecánicas mediante 

ensayos de tensión uniaxial.  

La caracterización de la microestructura se realizó mediante microscopía óptica y 

microscopía electrónica de barrido SEM. Para su observación mediante microscopía, las 

muestras se prepararon mediante técnicas convencionales de metalografía. Para revelar 

la microestructura, las muestras fueron atacadas químicamente con reactivo LePera, el 

cual permite contrastar las fases por distintos colores: ferrita (gris claro), bainita (marrón), 

austenita/martensita (blanco) [32]. La cuantificación de fases se realizó mediante 

microscopía óptica y análisis de imágenes con el programa Stream Essentials.  

Las mediciones de microdureza se realizaron con base en los procedimientos de la norma 

ASTM E-384 [33], y los ensayos de tensión uniaxial se realizaron con base en las 

especificaciones de la norma ASTM E8 [34]. Se ha reportado que, las propiedades 

mecánicas determinadas a partir de probetas estandarizadas son similares a las 

determinadas utilizando probetas miniatura [34, 35, 36, 37].  
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Figura 14. Diagrama de flujo de la metodología empleada para el desarrollo del proyecto. 
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2.0 Obtención y procesamiento del acero experimental. 

 

El acero se fabricó mediante fusión en un horno de inducción Power-Trak 35-96 el cual se 

muestra en la Figura 15. Se obtuvieron lingotes con dimensiones de 10 cm de ancho, 10 

cm de espesor y 15 cm de largo mediante un vaciado en lingoteras metálicas. Los lingotes 

fueron sometidos a un tratamiento de homogenización (1100°C por 1 hora) para reducir la 

heterogeneidad química provocada durante la solidificación. Estos lingotes fueron 

cortados y maquinados para obtener lingotes más pequeños, de 2.5 cm de ancho, 2.5 cm 

de espesor y 10 cm de largo (Figura 16).  

 

 

Figura 15. Horno de inducción Power-Trak 35-96. 
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Figura 16. Lingote obtenido mediante fusión y vaciado, cortado con las dimensiones mostradas en la imagen. 

 

 

El procesamiento posterior involucró un recalentamiento de los lingotes a 1100°C por 10 

minutos y laminación en caliente entre 1100°C y 900°C. Para la laminación, se utilizó un 

molino HILLE HELICON MK4 (Figura 17 a); la reducción en espesor fue de 2.5 cm hasta 

aproximadamente 6 mm en tres pasos consecutivos (Figura 17 b). El acero fue 

nuevamente calentado a 1100°C por 5 min, y deformado en caliente hasta un espesor de 

2.5 mm. La deformación se realizó mediante 3 pasos consecutivos de laminación seguidos 

de enfriamiento al aire. Finalmente, el acero fue deformado en frío hasta 1.2 mm de 

espesor (Figura 17d), en un molino de laminación IRM modelo 4060 (Figura 17c).  
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Figura 17. a) Molino de laminación HILLE HELICON MK4, b) acero laminado en caliente hasta 3 mm, c) molino de 
laminación IRM MODEL:4060 y d) acero laminado en frío hasta 1.2 mm. 

 

Una vez que el acero fue deformado en frío, se prosiguió a realizar los cortes de éste para 

realizar los ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y galvanizado continuo. Se 

maquinaron dos tipos de muestras: rectangulares para el análisis de las transformaciones 

de fase y probetas miniatura para ensayos de tensión uniaxial con el fin de determinar la 

resistencia a la cedencia, la resistencia última a la tensión y la elongación a fractura. 

Las muestras rectangulares para dilatometría se cortaron con dimensiones de 1.2 mm de 

espesor x 5.9 mm de ancho x 10 mm de longitud, con el fin de mantener un volumen 

constante. Los cortes de probetas rectangulares se realizaron en una máquina cortadora 

de precisión de baja velocidad con disco diamante BUEHLER IsoMetTM, Figura 18. 
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Figura 18. a) Maquina cortadora de precisión de baja velocidad BUEHLER IsoMetTM con disco diamantado y b) 
muestra cortada para dilatometría. 

 

2.1 Temperaturas críticas de transformación de fase.  

 

Para establecer las variables de estudio, primeramente, se determinaron las temperaturas 

críticas de transformación de fase en calentamiento (Ac1, Ac3) y enfriamiento (Ms, Mf) 

continúo, considerando los cambios de pendiente en las curvas de dilatación [38]. Los 

experimentos se realizaron en un dilatómetro LINSEIS L78 el cual se muestra en la Figura 

19. El ciclo térmico utilizado para determinar las temperaturas críticas de transformación 

de fase se muestra en la Figura 20. La determinación de estas temperaturas permitió fijar 

las variables de estudio para el recocido intercrítico (Ac1  T Ac3) y para el tratamiento 

isotérmico bainítico (T>Ms). 

 



                                                                                                                

51 
 

 

Figura 19. Dilatómetro LINSEIS L78. 

 

 

Figura 20. Ciclo térmico utilizado para determinar las temperaturas críticas de transformación de fase en 
calentamiento (Ac1, Ac3) y enfriamiento (Ms, Mf) continuo. 
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Para el desarrollo de los experimentos, se soldaron termopares tipo K con el fin de registrar 

la temperatura de las muestras durante el ciclo térmico. Las muestras fueron colocadas 

entre dos palpadores del dilatómetro uno fijo y otro móvil, para registrar la variación en la 

longitud (dilatación o contracción) de la muestra durante el tratamiento térmico (Figura 21). 

Finalmente, las muestras fueron introducidas dentro de una bobina de inducción en donde 

se realiza el calentamiento. Esta bobina es hueca, lo cual permite el paso de gas helio con 

el cual se realiza el enfriamiento de las muestras. Esta técnica permitió además de realizar 

los tratamientos térmicos, estudiar las transformaciones de fase en el acero. 

 

Figura 21. Forma en que se montaron las probetas para el estudio de transformaciones de fase. 

 

Las transformaciones de fase fueron determinadas a partir de los cambios de pendiente 

en las curvas de dilatación. En la Figura 22 se muestra la manera en que se determinaron 

las temperaturas de transformación a partir de las curvas de dilatación obtenidas (L vs 

T).  
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2.2 Aplicación de ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y galvanizado 

continuo. 
 

A partir de los resultados obtenidos, se seleccionaron cuatro temperaturas dentro del 

rango intercrítico (AC1˂T˂ AC3): 780 °C, 800 °C, 820 °C y 840 °C. Los tiempos de recocido 

intercrítico que se emplearon fueron de 15 s, 120 s y 300 s, valores que pueden ser 

utilizados en una LRGC.  La temperatura del tratamiento isotérmico bainítico se mantuvo 

constante a 450°C (temperatura similar a la utilizada en la etapa de galvanizado en una 

LRGC) y los tiempos de IBT que se utilizaron fueron 30 s y 120 s.    

Como se mencionó anteriormente, los tratamientos térmicos se realizaron de dos formas: 

en un dilatómetro (utilizando muestras rectangulares) y en hornos muflas (utilizando 

probetas miniatura para ensayos de tensión). Las primeras fueron utilizadas para el 

 

Figura 22. Determinación de las temperaturas críticas de transformación de fase, a) Ac1 y Ac3, y b) Ms y Mf, en 
calentamiento y enfriamiento continuo, respectivamente. 
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análisis de fase, y las segundas para la caracterización de la microestructura, microdureza 

y ensayos de tensión uniaxial. 

En el segundo caso, se utilizaron dos muflas (Figura 23), con los tiempos y temperaturas 

previamente mencionados. En la primera se fijó la temperatura de recocido intercrítico y 

en la segunda se fijó la temperatura del IBT, controlando los tiempos correspondientes 

para cada tratamiento térmico.  

Por otro lado, en la Figura 24 se puede observar un diagrama de los parámetros de los 

ciclos térmicos realizados en el acero experimental para la obtención de un acero TRIP 

mediante la simulación de LRGC.   

 

 

Figura 23. Muflas empleadas para tratar térmicamente el acero experimental y simular LRGC, a) mufla en que se 
simuló el recocido intercrítico y b) mufla en que se simuló el IBT. 
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Figura 24. Representación esquemática de los ciclos térmicos que se utilizaron para la fabricación de láminas de 
aceros TRIP. 

 

Cabe mencionar que el calentamiento del acero en el dilatómetro ocurre por inducción 

electromagnética y el efecto Joule [39], mientras que la transferencia de calor en los 

hornos mufla puede tener lugar mediante convección, radiación o conducción [40, 41]. 

Estas diferencias pudieran resultar en variaciones de la microestructura y las propiedades 

mecánicas de las muestras tratadas térmicamente, sin embargo, considerando que las 

muestras son delgadas, es probable que dichas variaciones puedan ser pequeñas. 

Diversas publicaciones han utilizado el uso de hornos mufla para realizar tratamientos 

térmicos en los aceros [42, 43, 44].  
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2.3 Técnicas de caracterización. 

 

Para establecer la correlación entre las variables de estudio de los tratamientos 

térmicos, la microestructura, el porcentaje de fases y las propiedades mecánicas se 

establecieron técnicas de caracterización para el análisis del acero experimental. Estas 

técnicas se describen a continuación.  

 

2.3.1 Composición química. 

 

Para conocer la composición química del acero experimental se utilizaron dos diferentes 

técnicas, la primera fue espectrometría de emisión óptica por chispa. Para el proceso de 

análisis, se utiliza una descarga de chispa de energía extremadamente alta para encender 

un plasma en una atmósfera de argón entre un fragmento del analito y un electrodo de 

cobre o plata. La emisión de luz resultante se mide y, por lo tanto, todos los elementos 

químicos pueden ser investigados cuantitativamente en tan sólo unos segundos. La 

radiación se transmite a través de guías de luz a los sistemas ópticos, donde se 

descompone en sus componentes espectrales individuales. Cada elemento químico 

contenido en la muestra a analizar se emite a varias longitudes de onda, por lo que puede 

ser detectado y medido individualmente mediante fotomultiplicadores [45]. Los análisis se 

realizaron en un espectrómetro de emisión óptica por chispa marca Spectro modelo LabS 

de acuerdo con las especificaciones de la norma ASTM E-415 [31]. En la Figura 25 se 

muestra el equipo utilizado. 
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La segunda técnica utilizada para el análisis de la composición química fue la 

espectroscopía de absorción infrarroja por combustión, con la cual se realizó un análisis 

simultáneo de carbono (C) y azufre (S) en un equipo marca LECO modelo CS 230 (Figura 

26), de acuerdo con las especificaciones de la norma ASTM E-1019 [30]. 

 

 

Figura 25. Espectrómetro de emisión óptica por chispa marca Spectro modelo LabS. 

 

Figura 26. Determinador simultáneo de C y S marca Leco modelo CS 230. 
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2.3.2 Caracterización microestructural y cuantificación de fases. 

 

El análisis de la microestructura se realizó mediante microscopía óptica en un microscopio 

Olympus GX51, Figura 27, y la captura de imágenes fue llevada a cabo mediante el 

software QCapture Pro. Para su observación por dicha técnica, las muestras fueron 

preparadas por técnicas convencionales de metalografía. Se montaron en caliente 

utilizando resina fenólica (baquelita); y posterior a esto, fueron desbastadas utilizando lijas 

de carburo de silicio (Struers No. 120 a 2400) y pulidas hasta acabado espejo con pasta 

de diamante (3 y 1 µm). Finalmente, las muestras fueron atacadas químicamente con 

reactivo de LePera (50% picral al 4% + 50% metabisulfito de sodio al 1%) [32] para revelar 

la microestructura. 

 

 
 

Figura 27. Microscopio Olympus GX51. 
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Los cambios de la microestructura se evaluaron en secciones paralelas a la dirección de 

laminación. La cuantificación de fases se realizó con el programa Stream Essentials, por 

diferencia de contraste con la aplicación de límite manual Manual Threshold. La Figura 28, 

muestra esquemáticamente la forma en que se realizaron estas mediciones. Cada uno de 

los colores en la figura de la derecha corresponde a una fase de la figura izquierda. 

            

Figura 28. Cuantificación de fases mediante análisis de imágenes con el programa Stream Essentials. 

 

 

2.3.3 Propiedades mecánicas. 

 

Se realizaron mediciones de microdureza y ensayos de tensión uniaxial en algunas 

muestras tratadas térmicamente con el fin de evaluar los efectos del tiempo y la 

temperatura en el recocido intercrítico sobre la capacidad de endurecimiento, y de esta 

manera establecer la correlación existente entre las variables del tratamiento térmico, la 

microestructura y las propiedades mecánicas. 
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2.3.3.1 Microdureza. 

 

Las mediciones de microdureza se realizaron en un microdurómetro semiautomático 

Schimadzu HMVG, Figura 29, con base en los procedimientos de la norma ASTM E-384 

[33]. Las muestras fueron preparadas mediante técnicas convencionales de metalografía 

para obtener superficies planas y paralelas. Se realizaron 20 mediciones por muestra a 

través del espesor de la lámina empleando un indentador de diamante con punta 

piramidal. El valor reportado es el promedio obtenido de las 20 mediciones. Para 

garantizar la confiabilidad de las mediciones, se utilizó un estándar marca Wilson con valor 

nominal de 481 HV a una carga aplicada de 0.5 kgf. 

 

 

Figura 29. Microdurómetro semiautomático Schimadzu HMV-G. 
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2.3.3.2 Ensayos de tensión uniaxial.  

 

Las propiedades mecánicas se determinaron a partir de las curvas esfuerzo vs 

deformación ingenieril obtenidas mediante ensayos de tensión uniaxial utilizando probetas 

miniatura. Las dimensiones de las probetas miniatura fueron de 36.5 mm de longitud total 

y 12.5 mm de longitud calibrada, Figura 30, dimensiones que permiten un calentamiento 

uniforme de la probeta durante los tratamientos térmicos en el dilatómetro LINSESIS L78 

con una bobina de inducción de aproximadamente 40 mm de longitud. Cabe destacar que 

las probetas miniatura fueron recubiertas con pintura de circonio, para evitar la 

decarburación de las muestras (Figura 31). 

La resistencia a la cedencia y la resistencia a la tensión fueron determinadas a partir de la 

curva esfuerzo vs deformación, mientras que la elongación a fractura se determinó a partir 

de los cambios observados en las marcas de la longitud calibrada, de acuerdo con los 

procedimientos de la norma ASTM E-8 [34].  
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Figura 30. a) Probeta miniatura para ensayos de tensión uniaxial y extensómetro, b) dimensiones de la probeta 
miniatura. 

. 

 

Figura 31. Probetas miniatura recubiertas con pintura de circonio. 
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Capítulo III. Resultados y discusión de la microestructura y las 
propiedades mecánicas obtenidas en el acero experimental 
bajo ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y 
galvanizado. 

3.0 Composición química del acero experimental.  
 

Como se mencionó anteriormente, la composición química utilizada para la fabricación del 

acero experimental se basó en el trabajo previo reportado por A. López [8]. A partir de esa 

composición química se realizó el balance de cargas de las ferroaleaciones utilizadas para 

la fundición y vaciado del acero experimental utilizado en el presente estudio. 

La Tabla 4 muestra los rangos de la composición química del acero experimental para 

cada elemento de aleación. El carbono y el azufre fueron determinados mediante 

espectrometría de absorción infrarroja por combustión, mientras que los elementos 

restantes fueron determinados mediante espectroscopía de emisión óptica por chispa. 

De acuerdo con la composición química establecida, se espera que el bajo contenido de 

carbono le proporcione al acero buena soldabilidad; el bajo contenido de silicio puede 

permitir buena adherencia del recubrimiento durante el galvanizado (considerando que 

este elemento por encima de 1.5% causa problemas de galvanizado). El Cr, Cu, Mo, Nb 

y Ni en el acero fueron agregados con el fin de poder obtener aceros multifásicos en 

tiempos similares a los utilizados en un proceso industrial. Esta composición química 

sumada a la aplicación de los tratamientos térmicos puede permitir no solo la obtención 

de las fases requeridas sino también el refinamiento de grano, y endurecimiento por 

solución sólida, con lo cual se puede lograr la obtención de un acero avanzado de alta 

resistencia.  
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Tabla 4. Composición química del acero experimental (% peso). 

 
Elemento 

 
(%) peso 

 

C 0.140 – 0.160 

Si 0.610 – 0.630 

Mn 1.700 – 1.720 

P 0.016 – 0.018 

S 0.020 – 0.040 

Cr 0.300 – 0.330 

Ni 0.410 – 0.420  

Al 0.580 – 0.600 

Cu 0.200 – 0.260 

W 0.001 – 0.003 

Mo + Nb + Ti + V  1.5 

 

 

 

3.1 Estimación del tamaño de grano austenítico.  
 

El tamaño de grano austenítico fue calculado en función del tiempo y la temperatura con 

el programa JMatPro. Este estudio, se realizó para reducir el número de variables a 

investigar y para posteriormente evaluar el comportamiento de los diagramas CCT en 

función de dicho parámetro, pues como se mencionó anteriormente, el tamaño de grano 

austenítico original de la muestra condiciona directamente ciertos parámetros 

morfológicos y el tipo de fases que se van a formar durante los tratamientos posteriores, 

tanto isotérmicos como anisotérmicos y, en consecuencia, influye directamente sobre las 

propiedades finales del acero [46].  
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Los resultados del análisis dilatométrico revelaron que las temperaturas críticas de 

transformación de fase en el acero experimental, Ac1 y Ac3, fueron de 715°C y 845°C, 

respectivamente. Por lo tanto, el cálculo del tamaño de grano austenítico se realizó para 

distintas temperaturas dentro del rango bifásico, desde 740 °C (cerca de la temperatura 

Ac1) hasta 840 °C (cerca de la temperatura Ac3), y para tiempos desde 15 s hasta 600 s.  

La Figura 32 muestra el efecto de tiempo y la temperatura sobre el tamaño de grano 

austenítico; se observa que con incrementos en el tiempo y la temperatura el tamaño de 

grano austenítico aumenta. El crecimiento de grano es un proceso difusivo; por lo tanto, 

el incremento en el tiempo y/o la temperatura, causan una mayor movilidad de límites de 

grano. 
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Figura 32. Representación del tamaño de grano austenítico, en función de la temperatura y el tiempo. 
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3.2   Efecto del tamaño de grano austenítico sobre el comportamiento de diagramas 

CCT. 

 

Las Figura 33 a la 44 muestran el efecto del tamaño de grano austenítico sobre el 

comportamiento de diagramas de transformación en enfriamiento continuo (CCT), 

calculados a distintas temperaturas dentro del rango intercrítico. El tamaño de grano que 

se indica en los diagramas fue calculado para dichas temperaturas a distintos tiempos. 

Estos diagramas muestran la cinética de las transformaciones de fase en enfriamiento 

continuo, y fueron calculados considerando la composición química del acero 

experimental, con distintas condiciones de recocido intercrítico. 

Estos diagramas permiten, en primera instancia, evaluar la posibilidad para el desarrollo 

de aceros multifásicos bajo condiciones que simulan LRGC. Las temperaturas empleadas 

para el cálculo de estos diagramas fueron 780 °C, 800 °C, 820 °C y 840 °C, mismas que 

fueron establecidas para los ciclos térmicos propuestos. En general, la observación más 

importante es que, para una temperatura dada, la curva de la transformación bainítica se 

desplaza ligeramente hacia la derecha del diagrama con el incremento en el tamaño de 

grano austenítico. Lo cual significa que, dicha transformación se retarda o tiene lugar a 

velocidades de enfriamiento más lentas.  

Con el incremento en la temperatura de recocido intercrítico, la curva de la transformación 

bainítica y las temperaturas de la transformación martensítica se desplazan a 

temperaturas más altas. En la mayoría de los diagramas se observa que es posible 

promover la transformación bainítica utilizando una velocidad de enfriamiento de 20°C/s 

desde la temperatura de recocido intercrítico hasta el IBT. 
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Figura 33. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico a 780°C: a) 7.3 µm, b) 7.4 µm, c) 7.5 µm, d) 7.6 µm, e) 7.7 µm y f) 7.8 µm. 

 

 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 34. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico a 780°C: a) 7.9 µm, b) 8.0 µm, c) 8.1 µm, d) 8.2 µm y e) 8.3 µm. 

 

a) b) 

c) d) 

e) 
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Figura 35. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 800°C: a) 7.8 µm, b) 7.9 µm, c) 8.0 µm y d) 8.1 µm. 

 

a) b) 

c) d) 
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Figura 36. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 800°C: a) 8.2 µm, b) 8.3 µm, c) 8.4 µm, d) 8.5 µm, e) 8.6 µm y f) 8.7 µm. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 37. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 800°C: a) 8.8 µm, b) 8.9 µm, c) 9.0 µm y d) 9.1 µm. 

 

 

 

 

 

 

 

a) b) 

c) d) 
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Figura 38. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 820°C: a) 8.3 µm, b) 8.5 µm, c) 8.7 µm, d) 8.8 µm, e) 8.9 µm y f) 9.0 µm. 

 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 39. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 820°C: 9.1 µm, b) 9.2 µm, c) 9.3 µm, d) 9.4 µm, e) 9.5 µm y f) 9.6 µm. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 40. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 820°C: a) 9.7 µm y b) 9.8 µm. 

 

 

 

Figura 41. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 840°C: a) 9.1 µm y b) 9.3 µm. 

a) b) 

a) b) 
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Figura 42. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 840°C: a) 9.5 µm, b) 9.6 µm, c) 9.8 µm, d) 9.9 µm, e) 10.0 µm y f) 10.1 µm. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 43. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 840°C: a) 10.2 µm, b) 10.3 µm, c) 10.4 µm, d) 10.5 µm, e) 10.6 µm y f) 10.7 µm. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 44. Diagramas CCT que muestran el efecto del tamaño de grano austenítico para una temperatura de recocido 
intercrítico de 840°C: a) 10.8 µm, b) 10.9 µm, c) 11.0 µm, d) 11.1 µm y e) 11.2 µm. 

 

a) b) 

c) d) 

e) 
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Otra observación importante en estos diagramas es que la dureza obtenida mediante 

enfriamiento continuo disminuye conforme la temperatura de recocido intercrítico se 

incrementa. Este comportamiento está relacionado con el incremento en el tamaño de 

grano observado al incrementar la temperatura de recocido. Un tamaño de grano 

austenítico más grande se traduce en microestructuras más gruesas después de la 

transformación. A mayor tamaño de grano, las dislocaciones tienen una mayor distancia 

para el deslizamiento, lo cual se traduce en una menor resistencia de acuerdo con la 

ecuación de Hall-Petch [47]. 

A partir de estos resultados se puede concluir que es posible obtener aceros multifásicos 

bajo condiciones que simulan líneas de recocido y galvanizado continuo. 

 

3.3 Estudio de las transformaciones de fase mediante dilatometría. 

 

Una vez obtenidos los diagramas CCT, las muestras del acero laminado en frío fueron 

tratadas térmicamente en el dilatómetro para realizar un estudio de las transformaciones 

de fase bajo ciclos térmicos que simulen LRGC.   

Se obtuvieron las curvas de dilatación (∆L vs tiempo) durante el ciclo térmico completo (RI 

+ IBT); los tratamientos que se realizaron corresponden a las muestras sujetas a recocido 

intercrítico de 780 °C por 15 s, 780 °C por 120 s, 800 °C por 15 s, 800 °C por 120 s y 820 

°C por 15 s, seguidas de enfriamiento a 20 °C/s hasta 450 °C, y mantenidas durante 

tiempos de 30 y 120 s en las temperaturas de recocido intercrítico.  Para la temperatura 
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de 820 °C en el recocido intercrítico solo se mantuvo un tiempo de IBT de 30 s.  En todos 

los casos, la velocidad de enfriamiento hasta la temperatura ambiente fue de 2 °C/s.   

En las Figuras 45 a la 48 se muestran las curvas de tiempo vs temperatura obtenidas 

experimentalmente, y las curvas de dilatación (∆L vs tiempo) obtenidas con los 

tratamientos térmicos descritos anteriormente. Es importante mencionar que los 

tratamientos térmicos llevados a cabo mediante esta técnica se realizaron por duplicado.  

En el caso de muestras con recocido intercrítico realizado a 780 °C por 15 s, 800 °C por 

15 s y 820 °C por 15 s, y tiempos de IBT de 30 s (Figuras 45b, 47b y 48d), se observan 

dos cambios de pendiente en las curvas de dilatación: el primero ocurre durante el 

recocido intercrítico y está relacionado con la transformación →γ, mientras que el 

segundo ocurre durante el IBT y se relaciona con la transformación γ→B. Durante el 

enfriamiento final a temperatura ambiente de estas muestras, se observa un ligero cambio 

en la pendiente de la curva de dilatación que puede estar relacionado con la 

transformación martensítica, sin embargo, el cambio no es muy significativo. 

Las muestras con tratamientos térmicos de 780 °C y 800 °C con tiempos de 120 s en el 

recocido intercrítico y 30 s en el IBT, así como las muestras a 780 °C y 800 °C con tiempos 

de 15 s y 120 s en el recocido intercrítico y 120 s en el IBT, muestran tres cambios 

significativos en la pendiente de las curvas de dilatación (Figuras 46b, 46d, 46f, 47f, 47d 

y 48b). Los primeros dos cambios en la pendiente de la curva de dilatación se atribuyen, 

al igual que en los casos anteriores, a la ocurrencia de las transformaciones de ferrita a 

austenita (→γ) y austenita a bainita (γ→B), que tienen lugar durante el recocido 

intercrítico y durante el IBT, respectivamente. El tercer cambio, es atribuido a la 
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transformación de austenita a martensita (γ→´), caracterizado por una expansión 

durante el enfriamiento del acero. 

 

 

 

Figura 45. a) Gráfica temperatura vs tiempo obtenida experimentalmente y b) curva de dilatación (ΔL vs tiempo) 
correspondientes a muestras tratadas térmicamente: RI=780 °C, 15s + IBT = 450°C, 30 s. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a) b) 
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Figura 46. a, c, e) Gráficas temperatura vs tiempo obtenidas experimentalmente y b, d, f) curvas de dilatación (ΔL vs 
tiempo) correspondientes a muestras tratadas térmicamente: a, b) RI = 780 °C,120 s + IBT = 450 °C, 30 s; c, d) RI = 

780 °C,15 s + IBT= 450 °C, 120 s; e, f) RI = 780 °C, 120 s. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 47. a, c, e) Gráficas temperatura vs tiempo obtenidas experimentalmente y b, d, f) curvas de dilatación (ΔL vs 
tiempo) correspondientes a muestras tratadas térmicamente: a, b) RI = 800 °C,15 s + IBT = 450 °C, 30 s; c, d) RI = 

800 °C,15 s + IBT = 450 °C, 120 s; e, f) RI = 800 °C,120 s. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 48. a, c) Gráficas temperatura vs tiempo obtenidas experimentalmente y b, d) curvas de dilatación (∆L vs 
tiempo) correspondientes a muestras tratadas térmicamente: a, b) RI = 800 °C, 120 s + IBT = 450 °C, 120 s; c, d) RI = 

820 °C, 15 s + IBT = 450 °C, 30 s. 

 

A partir de estos resultados se puede concluir que las fases requeridas para un acero 

TRIP (, γR, B) pueden ser obtenidas mediante recocido en la región intercrítica a 780°C, 

800°C y 820°C por 15 s, seguidas de un enfriamiento a 20°C/s hasta 450°C, 

mantenimiento por 30 s, y un enfriamiento a 2°C/s hasta temperatura ambiente. Para los 

tratamientos térmicos restantes la microestructura consiste principalmente de una mezcla 

de , B y ´. 

a) b) 

c) d) 
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3.4 Evolución de la microestructura.  

 

La Figura 49 muestra la microestructura del acero laminado en frío, antes de ser sometido 

a los tratamientos térmicos propuestos. En general, se observa una microestructura 

consistente de granos de ferrita e islas de perlita elongados en una dirección paralela a la 

dirección de laminación.  

 

 

  

Figura 49. Microestructura del acero laminado en frío obtenida en: a) microscopio óptico con objetivo de 100X y b, c) 
microscopio electrónico de barrido a una magnificación de 10,000X y 15,000X, respectivamente. 
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Los resultados que se presentan y se discuten de aquí en adelante, corresponden a las 

muestras tratadas térmicamente en hornos tipo mufla. 

Las microestructuras corresponden a muestras tratadas térmicamente a temperaturas de 

780 °C, 800 °C y 820 °C durante 15 s, 120 s y 300 s, manteniendo constantes la 

temperatura (450°C) y el tiempo (30 s) de IBT. 

A temperaturas de 780 °C, 800 °C y 820 °C con tiempos de 15 s en el recocido intercrítico 

y tiempos de IBT de 30 s, se tiene la presencia de las fases ferrita (), bainita (B) y 

austenita retenida (γR) (Figura 50a, 50d y 51a).  Estas afirmaciones se deducen por el 

contraste de fases; ya que cuando se atacan químicamente con el reactivo utilizado 

LePera, éstas suelen teñirse de color blanco (γR), gris (), y marrón (B) [32]. 

Adicionalmente, estas observaciones son hechas considerando los resultados obtenidos 

mediante dilatometría.  

Aunque las muestras fueron calentadas de manera diferente, los resultados son 

consistentes, pues las fases observadas en estas muestras mediante microscopía óptica 

también se presentaron en las curvas de dilatación para tiempos de 15 s (L vs tiempo).  

De igual manera, los diagramas CCT obtenidos mediante simulación computacional, 

mostraron la posibilidad de obtener aceros multifásicos TRIP con la composición química 

del acero experimental, siendo factible para tiempos cortos. Se observó que la curva de 

transformación bainítica a menores tiempos en el RI se desplazaba hacia la izquierda del 

diagrama, indicando así que, al momento de realizar el enfriamiento de la transformación 
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isotérmica de la austenita, esta transformaría a bainita, y que finalmente al enfriar a 

temperatura ambiente, se podría obtener un acero tipo TRIP. 

En las muestras con recocido intercrítico a temperaturas de 780 °C, 800 °C y 820 °C, por 

120 s y 300 s se obtuvo una microestructura consistente de las fases de ferrita (), bainita 

(B) y martensita (´) (Figura 50b, 50c, 50e, 50f, 51b, 51c). 

Cabe recordar que el reactivo mencionado anteriormente el cual fue utilizado para revelar 

las microestructuras del acero experimental tiñe de color blanco las fases de martensita y 

austenita retenida por igual [32]. Debido a ello se utilizaron dos criterios para determinar 

la presencia de γR o ´, uno fue el resultado de los valores obtenidos de la microdureza 

los cuales se muestran más adelante, y el otro el comportamiento observado en las curvas 

de dilatación.   
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Figura 50. Microestructuras de los aceros tratados térmicamente para un tiempo de IBT fijo a 30 s y condiciones en el 
RI de: a) 780 °C, 15 s; b) 780 °C, 120 s; c) 780 °C, 300 s; d) 800 °C, 15 s; e) 800 °C, 120 s; f) 800 °C, 300 s. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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Figura 51.Microestructuras de los aceros tratados térmicamente con distintas condiciones de RI: a) 820 °C, 15 s; b) 
820 °C, 120 s; c) 820 °C, 300 s. El IBT se mantuvo constante a 450°C, 30 s. 

 

La Tabla 5 muestra los resultados de la cuantificación de las fases presentes en las 

muestras sometidas a los distintos ciclos térmicos. Es necesario mencionar que, para 

obtener resultados representativos, se analizaron 20 imágenes por muestra obtenidas a 

100X. Por lo que el valor reportado es el promedio obtenido de estas mediciones. 

 

 

a) b) 

c) 
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Tabla 5. Porcentaje de fases obtenido para diferentes tiempos y temperaturas del recocido intercrítico a un 
tratamiento isotérmico bainítico fijo de 450°C por 30 s. 

 

Estos resultados muestran que la presencia de austenita retenida aumenta con el 

incremento en la temperatura del recocido intercrítico para tiempos de 15 s. Para una 

temperatura de 780° C la cantidad de austenita retenida (γR) es del 4.6 %, y para 

temperaturas de 800 °C y 820 °C, esta cantidad se incrementa a 5.3 % y 9,3%, 

respectivamente. 

A mayor temperatura, la γR se enriquece más en carbono y al momento en que ocurre la 

transformación bainítica es menor la cantidad de cementita formada, permitiendo que la 

austenita sea retenida hasta temperatura ambiente [48].  

La bainita aumenta con el tiempo y con la temperatura de recocido intercrítico, lo cual está 

asociado con una mayor fracción de austenita durante el recocido al incrementar el tiempo 

y la temperatura. A mayor cantidad de austenita mayor es la cantidad de bainita obtenida 

por la transformación γ → αB durante el IBT.  

Es importante mencionar que la formación de la bainita se da por la precipitación de la 

cementita sobre listones de ferrita los cuales crecen dentro de la austenita transformada 

 
 

Fases 
  

Tratamientos Térmicos (IBT constante a 450°C y 30s)  

Recocido Intercrítico (RI) 

780°C 800°C 820°C 

 15s 120s 300 s 15s 120s 300s 15s 120s 300s 

Ferrita 67.1 61.7 60.1 63.6 53.7 50.6 56.3 51.4 49.5 

Bainita 28.3 35.8 36.8 31.1 44.2 46.5 34.4 46.3 48.3 

Austenita 
retenida 

4.6     5.3     9.3     

Martensita   2.5 3.1   2.1 2.9   2.3 2.2 
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parcialmente, por lo que la austenita que no logra enriquecerse lo sufriente en carbono no 

logra retenerse como se mencionó anteriormente y transforma a bainita, esto si se logra 

una buena redistribución de carbono, de lo contrario al momento de llevar a cabo el 

enfriamiento la austenita transformará a martensita, como se observó en los aceros 

tratados térmicamente a 780 °C, 800 °C 820 °C con tiempos de 120 s y 300 s.  

Sin embargo, para estos tratamientos, no se descarta la posible presencia de que exista 

una cantidad, aunque sea mínima de γR, pues una de las limitantes del reactivo utilizado 

para el ataque de las muestras tiñe del mismo color (blanco) a la austenita y la martensita 

[48 ,49].   

 

3.5 Propiedades mecánicas.  
 

3.5.1 Microdureza. 

 

El valor de dureza para los aceros tratados térmicamente se calculó dividiendo la carga 

aplicada por el área de la huella residual. Las medidas con esta técnica han sido 

efectuadas con un Microdurómetro semiautomático Schimadzu HMV-G y una carga de 0.5 

kgf [46].   

En la Tabla 6 se muestra la media aritmética de los 20 valores obtenidos 

experimentalmente de las microdurezas para cada uno de los aceros tratados 

térmicamente. En esta tabla se incluye la desviación estándar, la cual ofrece información 

sobre la dispersión media de estos valores obtenidos de las microdurezas [50].  
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Los tratamientos térmicos aplicados fueron para cuatro diferentes temperaturas en el RI 

(780 °C, 800 °C, 820 °C y 840 °C), y tres tiempos diferentes en el RI (15 s, 120 s y 300 s), 

y dos tiempos en el IBT (30 s y 120 s), manteniendo constante la temperatura del IBT a 

450 °C.  

A partir de los resultados obtenidos observamos que para las temperaturas del RI mayores 

aumenta el valor de la dureza, y a menor temperatura la dureza es menor, respecto a los 

tiempos de IBT se observa que, con tiempos de 120 s se tienen mejores resultados 

respecto a esta propiedad. 

De esta manera podemos decir que el incremento en la dureza está relacionado a varios 

factores, uno es el incremento en la cantidad de bainita durante el IBT y martensita durante 

el enfriamiento final. 

En la Figura 52 y 53 se pueden observar de manera más clara los valores de la dureza 

obtenidos en función del tiempo del RI para los dos diferentes tiempos de IBT empleados. 

A partir de estos gráficos se hace necesario resaltar que para ambos tiempos del IBT, el 

valor de la microdureza va en aumento respecto al tiempo y la temperatura empleadas en 

el RI.  
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Tabla 6. Microdureza resultante en el acero experimental con los diferentes tratamientos térmicos 
aplicados. 

Dureza en HV para tiempos de 30 s en el IBT 

temperatura  
del RI  

tiempo de RI  Media (µ) 
Desviación  
estándar (σ) 

780 °C 

15 s 229.5 HV 4.50 

120 s  250 HV 5.68 

300 s  292 HV 5.23 

800 °C 

15 s 240 HV 4.90 

120 s  310.5 HV  5.95 

300 s  331.5 HV 2.91 

820 °C 

15 s 242.5 HV 4.28 

120 s  343.5 HV 3.50 

300 s  345 HV 5.25 

840 °C 

15 s 327 HV 4.08 

120 s  368.5 HV 5.57 

300 s  385.5 HV 5.56 

Dureza en HV para tiempos de 120 s en el IBT 

780 °C 15 s 233 HV  4.57 

120 s  255 HV 2.74 

300 s  288 HV  5.83 

 800°c 

15 s 247 HV 3.43 

120 s  333.5 HV 5.36 

300 s  339.5 HV 5.21 

820 °C 

15 s 276 HV 5.46 

120 s  349 HV  3.75 

300 s  364.5 HV 3.40 

840 °C 

15 s 347 HV 5.87 

120 s  372 HV  4.62 

300 s  368 HV 5.96 
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Figura 52. Efecto del tiempo y la temperatura del recocido intercrítico sobre la microdureza resultante en los aceros 
tratados térmicamente. Tratamiento isotérmico bainítico = 450 °C 30 s. 

 

Figura 53. Efecto del tiempo y la temperatura del recocido intercrítico sobre la microdureza resultante en los aceros 
tratados térmicamente. Tratamiento isotérmico bainítico = 450 °C, 120 s. 
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3.5.2 Ensayos de tensión uniaxial. 

 

La Tabla 7 muestra las propiedades mecánicas del acero deformado en frío. Es bien 

sabido que los ensayos de tensión uniaxial nos proporcionan los valores de la resistencia 

a la cedencia, la resistencia última a la tensión y la elongación a fractura [25, 26, 27, 28, 

29, 51]. 

Como se puede observar, el acero exhibe una alta resistencia a la cedencia y alta 

resistencia a la tensión; sin embargo, la elongación a fractura es muy baja. Este 

comportamiento está relacionado con la alta cantidad de dislocaciones que se producen 

durante la deformación plástica del acero.  

 
Tabla 7. Propiedades Mecánicas obtenidas en el acero laminado en frío. 

 

 

En las Figuras 55, 56 y 57 se muestran los valores de las propiedades mecánicas en 

función del tiempo del recocido intercrítico para cada una de las temperaturas utilizadas. 

Los resultados muestran un aumento en la resistencia a la tensión (UTS) conforme el 

tiempo del tratamiento en el recocido intercrítico se incrementa. En el caso de la 

resistencia a la cedencia (YS) no se observa un cambio significativo. Asimismo, la 

 
Muestra 

 
UTS 

(MPa) 

 
Elongación 

(%) 
 

 
YS 

(MPa) 

 
Microdureza 

(HV) 

Acero de partida 1690.22 5.51 1460.15 434.3 
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elongación a fractura disminuye conforme el tiempo del RI se incrementa. Las muestras 

que fueron tratadas térmicamente a 15 s, exhiben una resistencia a la tensión ligeramente 

más baja en comparación con las que fueron tratadas a 120 y 300 s.  

En las Figuras 55, 56 y 57, se observa que, para tiempos de 15 s, se tienen resistencias 

a la tensión de 760 MPa, 885.62 MPa y 973.15 MPa contra 886.71, 1010.13 y 1100.26 de 

las muestras que fueron tratadas térmicamente a mayores tiempos de RI. Sin embargo, la 

elongación a fractura es mayor para un menor tiempo de RI. Por lo que, a partir de estos 

resultados, podemos asumir que a una mayor cantidad de austenita retenida la cual se 

encuentra presente en las muestras con menores tiempos de tratamiento en el RI, permite 

una mejor combinación de resistencia mecánica y ductilidad.  

En el caso de la resistencia a la cedencia no se observa un cambio significativo 

independientemente del tiempo de RI utilizado, sin embargo, se puede observar un cambio 

más significativo del valor de esta propiedad a la más alta temperatura (Figuras 55, 56 y 

57). Aparentemente, la distribución del carbono y las fases presentes tienen un efecto 

mayor que el incremento en el tamaño de grano en las muestras tratadas térmicamente a 

820 °C [47].  

En la Figura 57 se muestran esquemáticamente los resultados obtenidos de los ensayos 

de tensión uniaxial sobre el esquema que representa la relación entre la resistencia a la 

tensión y la elongación a fractura en aceros de 1°, 2° y 3° generación.  
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Figura 54. Efecto del tiempo del RI sobre las propiedades mecánicas a una temperatura de RI de 780 °C. 

 

Figura 55. Efecto del tiempo del RI sobre las propiedades mecánicas a una temperatura de RI de 800 °C. 
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Figura 56. . Efecto del tiempo del RI sobre las propiedades mecánicas a una temperatura de RI de 820 °C. 

 

 

En la Tabla 8 de observan los valores obtenidos de resistencia a la cedencia (MPa), 

resistencia última a la tensión (MPa) y la elongación a fractura (%), de los aceros tratados 

térmicamente. Las muestras con una mayor cantidad de bainita y martensita resultan en 

una mayor resistencia a la tensión y una menor elongación a fractura. En cambio, las 

muestras con mayor cantidad de bainita y austenita retenida exhiben una menor 

resistencia y una mayor elongación a fractura (Tabla 8). 
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Tabla 8. Resultados de los ensayos de tensión en función de las condiciones de RI. IBT = 450 °C, 30 s. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 57. Propiedades mecánicas de los aceros investigados sobrepuestos en la gráfica de resistencia a la tensión 
vs elongación a fractura de aceros grado automotriz de 1°, 2° y 3° generación. 

 

Condición de 
tratamiento en 
el RI  

Resistencia a la 
cedencia (MPa) 

Resistencia 
última a la 

tensión (MPa) 

Elongación 
a fractura 

(%) 

780 °C – 15 s 698.11 760.23 23.75 
780 °C - 120 s 706.02 830.15 22.15 
780 °C - 300 s 710.63 886.71 21.43 
800 °C - 15 s 703.26 885.64 27.18 
800 °C - 120 s 727.12 910.96 22.31 
800 °C - 300 s 791.13 1010.13 19.21 
820 °C - 15 s 717.21 973.15 25.2 
820 °C - 120 s 797.94 1013.64 20.01 
820 °C - 300 s 810.33 1100.26 15.03 
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CONCLUSIONES. 

A partir de los resultados obtenidos en el presente trabajo se pueden enlistar las 

siguientes conclusiones:  

1. El estudio computacional de los efectos del tiempo y la temperatura de recocido 

intercrítico sobre la cinética de las transformaciones de fase en enfriamiento 

continuo permitió, en primera instancia, evaluar la factibilidad para la obtención de 

aceros multifásicos considerando los tratamientos térmicos propuestos.  

2. La técnica de dilatometría permitió realizar el estudio de las transformaciones de 

fase durante ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y galvanizado continuo. 

También permitió definir las variables de estudio, a partir de la determinación de las 

temperaturas críticas de transformación de fase en calentamiento y enfriamiento 

continuo del acero laminado en frío.  

3. El acero fabricado a partir de fusión y colada, seguido de homogenizado, 

laminación en caliente y laminación en frío, permitió obtener un acero con 

microestructura ferrítica/perlítica, a partir del cual se pudieron obtener aceros TRIP 

con microestructuras de ferrita + bainita + austenita y ferrita + bainita + martensita, 

bajo ciclos térmicos que simulan líneas de recocido y galvanizado continuo.  

4. Las muestras que presentaron una mayor cantidad de austenita también mostraron 

una mejor combinación de resistencia mecánica y ductilidad. Las mejores 

condiciones de tratamiento térmico fueron RI = 800 °C, 820 °C por 15 s + IBT = 450 

°C por 30 s. 
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5. Desde el punto de vista científico y tecnológico, las propiedades mecánicas 

obtenidas en esta investigación muestran que, para la composición química 

utilizada, es posible obtener aceros avanzados de alta resistencia de tercera 

generación bajo condiciones que simulan líneas de recocido y galvanizado 

continuo.  
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